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Vorwort

Die vorliegende Dissertation wurde in kumulativer Form verfasst.
Die ausgewdhliten Publikationen
wurden dem FErgebnisteil der Arbeit beigefiigt.
Sie werden als Publikationen [1], [2], [3] und Manuskript [4] aufgefiihrt.
Im Zentrum der Arbeit steht eine publikationsiibergreifende
Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse.
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1. Einleitung

Polymere mit regelméfigem chemischen Aufbau konnen grundsétzlich kristallisieren.
Polymerkristalle bestehen dabei aus gestreckten, parallel zueinander angeordneten Ket-
tensegmenten. Die charakteristische Morphologie aus der Schmelze kristallisierter teil-
kristalliner Polymere ist eine nanoskopische Zwei-Phasenstruktur. Diinne lamellare
Kristallite werden durch ungeordnete amorphe Bereiche getrennt. Die Lamellen weisen
eine Dicke von einigen wenigen bis zu 100 nm auf. Thre laterale Ausdehnung ist typi-
scherweise wesentlich grofer. Die amorphe Phase enthélt Verschlaufungen der langket-
tigen Polymere (entanglements'), verbindende Polymerketten zwischen den benachbar-
ten Lamellen (tie chains) und Kettenenden oder Kettendefekte, welche nicht in den
geordneten Kristall eingebaut werden konnen.

Die Morphologie bestimmt zu einem groffen Teil die makroskopischen mechanischen
Eigenschaften, wie beispielsweise die Elastizitit oder die optische Transparenz polyme-
rer Werkstoffe: Der kristalline Anteil sorgt fiir die Steifigkeit des Materials, wihrend
die entanglements im amorphen Anteil fiir eine gewisse Elastizitat sorgen. Nur teilkris-
talline Polymere mit sehr kleinen Kristalliten konnen optisch transparent sein. Durch
Auswahl des Polymers, Zugabe von Additiven, durch ein spezielles chemisches De-
sign, sowie durch Wahl der Kristallisationsbedingungen und Variation der thermischen
Vorgeschichte konnen die teilkristalline Morphologie und die daraus resultierenden Ei-
genschaften modifiziert und vielfiltig angepasst werden. Das grundlegende Versténdnis
des Kristallisationsprozesses ist aufgrund der breiten Anwendung teilkristalliner Poly-
mere daher auch fiir die Kunststoffindustrie relevant.

Welche Faktoren die teilkristalline Morphologie kontrollieren, ist eine klassische Fra-
gestellung in der Polymerphysik. Es existiert bereits eine Vielzahl verschiedener Kris-
tallisationsmodelle, welche jedoch ohne finalen Konsens iiber das theoretische Modell
verbleiben. [5, 6] Die einzelnen Kristallisationsmodelle fokussieren sich typischerwei-
se stark auf die Erklarung der kristallinen Lamellen anhand deren Entstehungs- und
Wachstumsprozess. Meist beginnen sie mit der grundlegende Annahme, dass es sich bei
der teilkristallinen Struktur um eine Nicht-Gleichgewichtsstruktur handelt. Dies wird
ebenfalls durch experimentelle Ergebnisse gestiitzt. Ein prominentes Beispiel hierfiir ist
die beobachtete Schmelztemperaturerniedrigung der Polymerkristallite in Abhéngigkeit
ihrer kristallinen Dicke. Die Relation wird in der Literatur mittels der sogenannten
Gibbs-Thomson-Gleichung beschrieben. [7] Als Konsequenz ergibt sich fiir eine gegebe-
ne Kristallisationstemperatur 7T, eine minimale Lamellendicke, welche fiir das gegebene
T, gerade thermodynamisch stabil ist. Da die experimentell beobachteten Lamellendi-

Englische Fachbegriffe mit uniiblicher Ubersetzung in die deutsche Sprache sind in dem vorliegenden
Text kursiv geschrieben.



1. Einleitung

cken d.(T.) typischerweise wohldefiniert sind, stellt sich zusétzlich zu dem Kriterium
fiir eine minimale Lamellendicke ebenso die Frage nach einer oberen Beschriankung der
maximalen Lamellendicke. In diesem Punkt beginnen die wesentlichen Unterschiede
der einzelnen Kristallisationsmodelle.

Der klassische Vorschlag ist eine kinetisch selektierte kristalline Dicke. Dabei domi-
niert die lateral am schnellsten wachsende Lamellendicke das morphologische Bild.
Bei HOFFMAN und LAURITZEN wird die entsprechende Wachstumsrate durch einen
sekundéren Nukleationsprozess bestimmt [8]. Im Modell von SADLER und GILMER
limitiert das An- und Abpinnen von sogenannten pinning defects an der Wachstums-
front des Kristalls die resultierende Geschwindigkeit [9, 10]. STEPANOW wiederum fiihrt
die Wachstumsrate auf die Kettendynamik zuriick [11]. Keine der zuvor aufgefiihrten
Theorien nimmt eine weitere strukturelle Anderung des einmal geformten lamellaren
Kristalls an. Wurde ein stabiler Kristall geformt, wéchst dieser auf lateraler Ebene ohne
weitere strukturelle Anderungen. Dies steht im Kontrast zu einer Reihe experimenteller
Beobachtungen von lamellaren Dickenwachstum lamellar thickening in verschiedenen
Polymersystemen. [12-17| Als prominentes Beispiel gilt Polyethylen, dessen lamellarer
Verdickungsprozess auf eine zusétzliche intrakristalline Dynamik zuriickgefiihrt wird.
Ahnliche experimentelle Beobachtungen existieren auch fiir Polyethylenoxid und Poly-
oxymethylen [12, 16].

In den neueren Multistage models wird ein Kristallwachstum in mehreren zeitlichen
Phasen angenommen. Die Beriicksichtigung von Reorganisationsprozessen innerhalb
der Polymerkristalle erlauben eine zeitliche Anderung der entstehenden Struktur, ge-
nauer der Lamellendicke. Je nach Modell werden hierfiir verschiedene Mechanismen
vorgeschlagen. Wahrend KELLER u. a. mit einer dickenabhédngigen Stabilitat der ver-
schiedenen Kristallphasen argumentiert, schlussfolgert STROBL die notwendige Exis-
tenz einer Mesophase [18-20]. In beiden Modellen wird die lamellare Dicke durch ein
thermodynamisches Kriterium begriindet. ROBELIN-SOUFFACHE und RAULT, HIKO-
SAKA und HU nehmen dagegen eine dickenabhéngige intrakristalline Kettendynamik
an. [6, 21, 22| Die lamellare Dicke wird in diesen Modellen wiederum durch kinetische
Kriterien bestimmt.

Alle aufgelisteten Kristallisationstheorien erklaren vorrangig die Temperaturabhéngig-
keit der Lamellendicke der teilkristallinen Morphologie innerhalb eines Polymersystems.
Bei Betrachtung verschiedener Polymersysteme fallen die Unterschiede in der Lamel-
lendicke jedoch deutlich grofer aus. Wéhrend beispielsweise Polyethylen und Poly-
ethylenoxid Lamellendicken bis zu 80nm [1, 23] entwickeln, fallen die beobachteten
Lamellendicken fiir Polyethyleneterephtalat oder Polycaprolacton mit 3nm bis 8 nm
[1, 24| drastisch kleiner aus.



Es stellt sich die Ausgangsfrage auf einer allgemeineren Ebene: Was bestimmt die lamel-
lare Dicke d. eines Polymersystems? Die gleichwertige Frage nach den Kontrollfakto-
ren der amorphe Dicke d,, wird von den etablierten Kristallisationsmodellen ebenfalls
typischerweise offen gelassen. Nur einzelne Arbeiten verkniipfen die Ausbildung der
lamellaren Dicke bisher auch mit der amorphen Phase, speziell mit der entanglement-
Konzentration [25-27|. Da die teilkristalline Morphologie gleichermafen von kristalliner
wie auch amorpher Phase bestimmt wird, miissen diese beiden Beitréige in einer um-
fassenden Kristallisationstheorie beriicksichtigt werden.

In dieser Arbeit wird die Frage der Lamellendicke aus einer neuen, phénomenologi-
schen Perspektive untersucht. Den Startpunkt stellt hierbei eine alte Beobachtung von
BovybD dar. |28, 29| Er verkniipft die Existenz der sogenannten a.-Relaxation (auch in-
tracrystalline chain dynamics - ICD) mit der Kristallinitdt der einzelnen Polymere. Die
intracrystalline chain dynamics ist eine Besonderheit im Polymerkristall. Der Ursprung
liegt in Konformationsdefekten der Polymerketten, welche sich entlang der Kettenach-
sen durch den Kristall, in den Polymerkristall hinein oder hinaus bewegen kénnen.
Mittels Kernspinresonanzspektroskopie lasst sich, basierend auf einzelnen Defektspriin-
gen, ein translativer Transport der Kette durch den Polymerkristall nachweisen. Die
zusétzliche Mobilitat der Polymerketten im Kristall ermoglicht Reorganisationsprozes-
se und somit auch ein lamellares Dickenwachstum. Generell zeigen Polymere mit ICD
(crystal-mobile oder a.-mobile) eine hohere Kristallinitdt, typischerweise tiber 50 %,
als Polymere ohne ICD (crystal-fized) |28, 29]. Es liegt nahe, dass die Morphologie und
riickschliefend der Kristallisationsprozess durch die ICD beeinflusst wird. Somit zeigt
sich die Notwendigkeit der Klassifizierung zwischen crystal-fized und crystal-mobile
Polymere hinsichtlich einer theoretischen Beschreibung durch ein Kristallisationsmo-
dell. Obwohl viele Arbeiten [12, 30, 31] den Einfluss der ICD auf die Morphologie und
lamellare Dicke anhand einzelner Polymersysteme nachweisen, existieren noch keine
allgemeingiiltigen Modelle.

Methodisch basiert die vorliegende Arbeit auf einer systematischen, vergleichenden Un-
tersuchung der drei Modellsysteme Polycaprolacton (PCL), Polyoxymethylen (POM)
und Polyethyleneoxid (PEO) mit nicht existenter, moderater und schneller ICD. Ein
Multi-method approach von Kernspinresonanzspektroskopie (NMR), Polarisationsmi-
kroskopie, Rontgenkleinwinkelstreuung (SAXS) und dynamischer Differenzkalorime-
trie (DSC und Fast Scanning Calorimetry) erlaubt eine ausfithrliche Untersuchung der
Auswirkung der ICD auf den Kristallisationsprozess und die resultierende Morpho-
logie. Mittels Polarisationsmikroskopie wird die Kinetik des Kristallisationsprozesses,
genauer die Kinetik des Lamellenwachstums in Abhéngigkeit der Kristallisationstem-
peratur T, analysiert. Mittels NMR lasst sich zudem die intrakristalline Kettendynamik
detailliert temperaturabhéngig charakterisieren. T.-abhéngige wie auch zeitaufgeloste
Strukturanalysen mittels SAXS ermoglichen eine umfangreiche Strukturuntersuchung
hinsichtlich der Auswirkungen von Kristallisationskinetik und intrakristalliner Ketten-
dynamik. Bei der Rontgenkleinwinkelstreuung steht besonders eine erweiterte Analy-
semethode im Fokus, welche zusétzlich zu den klassischen Strukturparametern d. und
d,, auch die zugehorige Dickenverteilung bestimmt [32]|. Heizexperimente mittels Kalo-
rimetrie, insbesondere der Fast Scanning Calorimetry (FSC), wie auch im Rahmen der
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Rontgenkleinwinkelstreuung ermoglichen eine thermodynamische Analyse der Lamel-
lenstabilitdat und entsprechend Riickschliisse auf Stabilitatskriterien und -limitierungen
im Kristallisationsprozess. Zuséatzlich ermoglicht die FSC eine Ausweitung der Experi-
mente zu sehr tiefen Kristallisationstemperaturen und mit Heizraten bis zu 5000 K s~!
die Auflésung von schnellen Reorganisationprozessen im Heizlauf.

Als Ergebnis der Arbeit konnte ein einheitliches qualitatives Bild zum generellen Ver-
standnis der teilkristallinen Morphologie und des zugehorigen Kristallisationsprozesses
fiir ein breites Spektrum an Polymersystemen herausgearbeitet werden: Die Morpholo-
gie teilkristalliner Polymere resultiert aus einem Zusammenspiel von lateralem Lamel-
lenwachstum und einer Lamellenverdickung basierend auf Reorganisationsprozessen,
welche durch intrakristalline Kettendynamik ermdéglicht werden. Als Konsequenz ergibt
sich eine charakteristische Morphologie fiir crystal-fized und crystal-mobile Polymere.
Crystal-fized Polymere zeigen eine scharf definierte kristalline Dicke, wéhrend crystal-
mobile Polymere eher eine scharf definierte amorphe Dicke aufweisen. Die Auspriagung
der charakteristischen crystal-mobile Morphologie hingt dabei vom Zeitskalenverhalt-
nis der ICD und des lamellaren Wachstum ab. Aus thermodynamischer Sicht kénnen
lediglich marginal stabile Lamellen bei Abwesenheit oder vernachléssigbar langsamer
ICD ausgebildet werden. Mit steigendem Einfluss der ICD auf den Kristallisationspro-
zess wird eine Verdickung der Lamellen weit iiber das thermodynamische Stabilitéts-
kriterium hinaus ermoglicht. Der breit angelegte Vergleich der Polymersysteme zeigt,
dass der Anstieg in der kristallinen Dicke systematisch mit dem steigenden Einfluss der
ICD erklért werden kann.



2. Polymerkristallisation und
intrakristalline Dynamik

Polymere sind Makromolekiile, welche aus einer Vielzahl von kovalent gebundenen
molekularer Einzelbausteinen, den Monomeren, aufgebaut sind. In der vorliegenden
Arbeit werden lineare Homopolymere betrachtet; die lineare unverzweigte Molekiilket-
te besteht aus einer einzigen Sorte an Monomerbausteinen. Synthetisierte Polymere
weisen typischerweise keine einheitliche Kettenlédnge (Anzahl an Monomeren) auf. Die
Polymerproben besitzen abhéngig vom chemischen Herstellungsprozess charakteristi-
sche Molekulargewichtsverteilungen, welche meist iiber Angabe des Zahlenmittels® M,
und des Gewichtsmittels? M, charakterisiert werden.

Wahrend Bindungsldngen und Bindungswinkel im spezifischen Molekiil fest definiert
sind, erlauben viele Polymere eine Rotation® um die Monomer-Monomer-Bindung. Auf-
grund der grofen Kettenlingen folgt aus einer méglichen Anderung des Rotationswin-
kels eine Vielzahl an einnehmbaren Kettenkonformationen. Auf gentigend grofser Lén-
genskala verhélt sich die Polymerkette flexibel. Zur Beschreibung von makroskopischen
Eigenschaften die nur gering oder indirekt vom detaillierten chemischen Aufbau abhén-
gen, wird die Polymerkette daher oftmals als frei bewegliche Kette abstrahiert.

Polymere kénnen in Schmelze, gelost, (teil-)kristallin oder auch in einem glasartigen
Zustand vorliegen. Der Fokus der nachfolgenden Kapitel liegt auf dem teilkristallinen
Zustand und dem Kristallisationsprozess aus der Schmelze. Die fiir die vorliegende Ar-
beit wesentlichen Aspekte werden kurz eingefiihrt. Fiir eine umfassendere Einfiihrung
wird auf entsprechende Lehr- und Fachbiicher wie die Referenzen |7, 33, 34| verwiesen.

M, = [ p(M)M dM; p(M) ist die Anzahldichte in Abhéngigkeit des Molekulargewichtes M.
M, = [ p(M)M?dM/ [ p(M)M dM

Bestimmte Rotationswinkel, die trans- und gauche-Zustinde, werden aufgrund energetischer
Minima bevorzugt.
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2.1. Entstehung und Charakteristika der
teilkristallinen Struktur

Entstehung der teilkristallinen Struktur

In der Schmelze liegen Polymere als ungeordnete, sich gegenseitig durchdringende
Knéule vor. Die Verschlaufungen innerhalb einer Kette oder mit weiteren Ketten wer-
den als entanglements bezeichnet. Bei einem chemisch regelméfigen Aufbau der Poly-
mere ohne sterisch hinderliche Seitengruppen koénnen Polymere kristallisieren.

Im Kristallisationsprozess werden die Ketten periodisch auf einem Kristallgitter ange-
ordnet. Hierfiir ist ein Strecken, Entschlaufen und Ordnen der Polymerketten notig. Die
Ausbildung eines Einkristalls wiirde dem vollstdndigen Strecken und Aneinanderreihen
der Polymerketten entsprechen. Aufgrund des verknéulten Zustandes in der Schmelze
miissten fiir grofe Molekulargewichte hohe entropische Barrieren iberwunden werden.
Stattdessen bildet sich typischerweise eine teilkristalline Festkorperstruktur aus. Das
Wachstum eines einzelnen Kristallits ist in Abbildung 2.1 gezeigt.

Die kristalline Phase besteht aus gestreckten Kettensegmenten, auch stems genannt,
welche sich parallel zueinander auf einem 2D-Kristallgitter anordnen. Viele Polymere
nehmen innerhalb der stems eine helixartige Konformation ein. Der Kettenabstand im
Kristall liegt in der Grofenordnung von 5 A. Die stems zeigen oft eine Verkippung zur
Senkrechten der Kristalloberfliiche, den sogenannten chain tilt* [35].

Die einzelnen Kristallite sind in ihrer Dicke durch die stem-Lénge begrenzt (~ nm),
konnen jedoch lateral bedeutend grofsere Dimensionen einnehmen (~ pm). Es entstehen
lamellare Strukturen. Bei ausreichender Kettenldnge weisen die Kristallite Riickfaltun-
gen innerhalb des Kristalls oder Verbindungen zu anderen Kristalliten (tie chains) auf.
Unregelméfigkeiten im chemischen Aufbau und Kettenenden werden typischerweise
auferhalb des Kristalls beziehungsweise an der Kristalloberflache platziert.

In der amorphen Phase liegen die Ketten weiterhin ungeordnet in einem der Schmelze
dhnlichen oder glasigen Zustand vor. Sie enthélt nicht-kristallisierbare Kettenanteile
wie Verschlaufungen, Kettendefekte und Endgruppen und die bereits erwahnten tie
chains.

Abbildung 2.1.: Schematische Darstellung des lateralen Wachstums eines lamellaren Poly-
merkristalls mit der Wachstumsgeschwindigkeit p in die Polymerschmelze

4 Der chain tilt wird zur Vereinfachung in schematischen Skizzen meist vernachlissigt.
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Die teilkristalline Struktur ldsst sich von einer Vielzahl an Parametern® beeinflussen,
wobei sich die vorliegende Arbeit auf eine Variation der Kristallisationstemperatur und
den Vergleich verschiedener Polymersysteme konzentriert.

Wiéhrend niedermolekulare Stoffe den Gesetzen der Gleichgewichtsthermodynamik fol-
gen, besitzt die teilkristalline Struktur langkettiger Polymere aufgrund kinetischer
und entropischer Restriktionen einen metastabilen Nicht-Gleichgewichts-Charakter. Sie
wird im allgemeinen kinetisch dominiert, durch den sich am schnellsten entwickelnden
Zustand unter den gegebenen Kristallisationsbedingungen. Der genaue Entstehungs-
mechanismus steht immer noch zur Diskussion; es existieren zahlreiche verschiedene
Kristallisationsmodelle und Ansitze. Fiir einen Uberblick und Vergleich der verschie-
denen Modelle wird auf die Einleitungen der im Ergebnisteil préasentierten Publikation
[1] (ab Seite 53) und Manuskript [4] (ab Seite 73) verwiesen. Weitgehend Einigkeit be-
steht beziiglich unterer thermodynamischer Stabilitatslimits hinsichtlich Keimbildung
und Lamellendicke, welche im nachfolgenden Kapitel 2.2 vorgestellt werden.
Prinzipiell ist die Kristallisation aus der Schmelze in einem breiten Temperaturbe-
reich zwischen Glasiibergangstemperatur T, und dem Gleichgewichtsschmelzpunkt® 7,2
moglich. Wahrend die Lamellendicke d. teils stark mit der Kristallisationstemperatur 7,
ansteigt, zeigt die amorphe Dicke d,, iiblicherweise nur eine schwache T,-Abhéngigkeit.
Diinnere Lamellen weisen typischerweise eine hohere Wachstumsgeschwindigkeit auf.

Charakteristika teilkristalliner Polymere auf verschiedenen Liangenskalen

In Abhéngigkeit der Léngenskala bilden teilkristalline Polymere verschiedene charak-
teristische Strukturen aus. Im Polymerkristall kénnen von den gestreckten Ketten-
segmenten verschiedene Kristallgitter eingenommen werden. Abbildung 2.2 (A) zeigt
beispielhaft die orthorhombische Einheitszelle eines Polyethylen-Kristalls. Die Abstén-
de innerhalb der Einheitszelle liegen auf einer Lingenskala im A-Bereich. Abhéngig
von den Kristallisationsbedingungen zeigen viele Polymere Polymorphismus oder auch
Phasentransformationen zwischen verschiedenen Kristallmodifikationen [36, 37|. Die
Phasentransformationen koénnen oftmals durch eine thermische oder mechanische Be-
handlung geférdert werden. Einen methodischen Zugang zur Kristallstruktur liefert
hierbei die Rontgenweitwinkelstreuung. Zudem kann fiir einige Polymersysteme auf
dieser Ebene eine intrakristalline Kettendynamik mittels Kernspinresonanzspektrosko-
pie beobachtet werden (siehe Seite 31).

Beim Ubergang in den nm-Bereich ist die bereits beschriebene teilkristalline Struk-
tur ab etwa 10nm zu beobachten. Sie ist schematisch in Abbildung 2.2 (B) skizziert.
Aufgrund des ausgepragten lateralen Wachstum der Kristallite bildet sich eine schicht-
formige Struktur aus Lamellen der Dicke d,. und dazwischenliegenden amorphen Berei-
chen der Dicke d,. Eine teilkristalline Probe besteht dabei aus einer Vielzahl isotrop
orientierter Lamellenstapel. Die Standard-Charakterisierungsmethode stellt in diesem

Mogliche weitere Parameter: Molekulargewicht, Taktizitat, Existenz von Seitenketten, Verzweigungs-
dichte der Polymerkette, thermische Vorbehandlung, mechanische Beanspruchung, Zusatz von weite-
ren Stoffen (Nukleierungsmittel) etc.

6 Schmelzpunkt einer unendlich dicken Lamelle
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Abbildung 2.2.: Charakteristische Strukturen teilkristalliner Polymere:

(A) Kristallstruktur im A-Bereich am Beispiel der orthorhombischen Einheitszelle von Poly-
ethylen (Quelle: [7]) (B) Schematische 2D Darstellung der teilkristallinen Struktur im nm-
Bereich (Quelle: [38]) (C) Schematische Darstellung einer 2D Sphérolith-Struktur im pm- bis
cm-Bereich (Quelle: [7])

Grofkenbereich die Rontgenkleinwinkelstreuung dar (siehe Seite 16). Aus ihr lassen sich
iiber das Probenvolumen gemittelte Werte der kristallinen Dicke d.., der amorphen Di-
cke d,, und der Langperiode L = d. + d, bestimmen. Aber auch abbildende Methoden
wie Rasterkraft- oder Elektronenmikroskopie kénnen zur Strukturbestimmung an der
Probenoberflache genutzt werden.

Im pm-Bereich kénnen per Lichtmikroskopie, insbesondere Polarisationsmikroskopie
(siehe Seite 30) sphérolithische Strukturen beobachtet werden. Ausgehend von einem
statistischen Nukleationsereignis, der Entstehung eines stabilen Keims, wachsen die
Lamellen radial in die Probe und verzweigen sich zunehmend. Abbildung 2.2 (C) zeigt
schematisch die Lamellenverzweigung innerhalb eines Sphéroliths. Die entstehenden
Sphérolithe kénnen Grofen von einigen ~ 100 pm und in besonderen Féllen sogar
einige cm erreichen. Das Spharolithwachstum wird durch benachbarte Sphéarolithe be-
grenzt.

Einen weiteren Grundparameter der Strukturcharakterisierung stellt die Kristallinitét
X. der teilkristallinen Struktur dar. Kalorimetrische Methoden wie die dynamische
Differenzkalorimetrie erlauben hierbei die Bestimmung des Massenanteils der kristalli-
nen Bereiche in einer Probe. X, wird aus der Schmelzenthalpie unter Bezug auf einen
Referenzwert einer vollsténdig kristallinen Probe bestimmt. Die Rontgenkleinwinkel-
streuung liefert iiber die Strukturparameter einen unabhéngigen Zugang zur linearen
Kristallinitat X, = d./L - 100 %.

Einige Polymere zeigen ausgeprigte Ubergangsbereiche zwischen kristalliner und amor-
pher Phase. Diese werden typischerweise als rigid amorphous fraction (RAF) oder inter-
medidrer Anteil bezeichnet. In diesem Fall ist die Annahme einer Drei-Phasen-Struktur
von Vorteil. Eine Charakterisierung kann beispielsweise mittels Kernspinresonanzspek-
troskopie (NMR) und dynamischer Differenzkalorimetrie vorgenommen werden. Die
NMR ermoglicht die Unterscheidung und Bestimmung der relativen molaren Anteile
von kristalliner, mobiler amorpher und rigider amorpher Phase.
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2.2. Grundlegende thermodynamische Aspekte im
Kristallisations- und Schmelzprozess

Thermodynamischer Antrieb des Kristallisationsprozesses
und Konzept der Gleichgewichtsschmelztemperatur

Der energetische Antrieb des Kristallisationsprozess begriindet sich in einer Reduzie-
rung der Gibbs-Energie des Kristalls G istan gegeniiber der Schmelze Gsenmelze-

AG - GKristall - GSchmelze (21)
=AH-TAS (2.2)

T ist die Temperatur, AH = Hgyistanl — Hsehmelze die Enthalpiedifferenz und AS =
Skristall — OSchmelze die Entropiedifferenz des Prozesses. Die Definition des Gleichge-
wichtsschmelzpunktes 7 erfolgt durch AG = 0; dieser gibt die Schmelztemperatur
eines unendlich dicken Kristalls an. Bei Unterschreitung von 7 ist das Einsetzen eines
Kristallisationsprozesses zu erwarten. Beobachtet wird dieser jedoch erst bei Tempera-
turen deutlich unterhalb des Gleichgewichtsschmelzpunktes 7,°°.

Ursache fiir die beobachtete Unterkiihlung sind entstehende Grenz- und Oberflichen
und die im nachfolgenden Unterkapitel beschriebene Kristallisationskinetik. Mit Ein-
bezug der Grenzflachenenergie ) . 0;A; erhélt man Gleichung (2.3). [39] A; sind die
Grenzflichen und o; die spezifischen Grenzflachenenergien und Ag(7,7:>°) die spezifi-
sche Anderung der Gibbs-Energie.

Aé = GKristall - GSchmelze + Z UiAi (23)

=Ag(T)V + ) 0iA; (2.4)

Der Grenzflachenterm und die Differenz der Gibbs-Energie sind gegenlaufig. Wahrend
ein Anstieg des Volumen zu einer Reduzierung der Gibbs-Energie fiihrt, resultiert aus
dem Anstieg der Grenzfliche eine Erh6hung der Gibbs-Energie.

Aus Gleichung (2.4) lassen sich zwei thermodynamische Stabilitdtslimits ableiten.
Zum einen resultiert hinsichtlich der Keimbildung eine zu iiberwindende Energiebar-
riere AG* = Aémax(r*); fur einen stabilen Keim muss zunéchst durch Fluktuationen
eine kritische Grofse r* iiberstiegen werden. Das Einsetzen des Kristallisationsprozes-
ses ist somit statistischer Natur.” Die Keimbildung wird mit steigender Unterkiihlung
wahrscheinlicher.

Zum anderen erlaubt die Annahme einer lamellaren Kristallform die Herleitung einer
unteren Stabilitdtsgrenze der Lamellendicke fiir eine gegebene Kristallisationstempera-
tur.

Die Wahrscheinlichkeit des Nukleationsprozesses ist nach einer Boltzmann-Statistik von der Energieb-

arriere AG*(T') und der Temperatur 7' abhéngig: w ~ exp{—%}.
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Stabilitdt und Schmelztemperatur der Lamellen

Fiir einen endlich ausgedehnten Kristall ist die Schmelztemperatur auf Basis der Gleich-
gewichtsthermodynamik durch AG = 0 definiert. Im Allgemeinen sind kleinere Kris-
tallite aufgrund des verhiltnismiRig groken Oberflichenanteils® weniger stabil.

Fiir Polymerkristalle wird eine Schmelzpunkterniedrigung mit sinkender Lamellendi-
cke d. beobachtet [7]. Geht man im Fall diinner lamellarer Kristallite von einer grofen
lateralen Ausdehnung aus, konnen die Mantelfldchen des Kristalls gegeniiber den Deck-
flichen A, vernachléssigt werden. Aus Gleichung (2.4) ergibt sich:

AG = Ag(T)Ad, + 2A.0.. (2.5)

Das Volumen-Oberflaichenverhéltnis und somit die Stabilitdt des Kristalls éndert sich
insbesondere mit der Kristallitdicke d.. o, ist die Grenzflachenenergie der Deckfldchen
der Lamelle. Eine Beschreibung der Abhéngigkeit T,,(d.) lasst sich im Weiteren unter
der Bedingung AG = 0 herleiten [40]. Man erhilt die sogenannte Gibbs-Thomson-
Gleichung; sie beschreibt eine lineare Beziehung von 7}, zu der reziproken Lamellendi-

cke 1/d..

o 20, 1

AH, ist die Schmelzenthalpie pro Volumen.

Aus der Gibbs-Thomson-Gleichung folgt im Umkehrschluss ein unteres thermody-
namisches Stabilitdtslimit beziiglich der kristallinen Dicke d.. Fiir ein gegebenes T,
muss die gebildete Lamellendicke d,. grofer als ein Grenzwert d(7.) sein, fiir welchen
gilt T, = T,,(d}). Lamellen, welche diese Bedingung geradeso erfiillen, werden in der
vorliegenden Arbeit als marginal stabil bezeichnet. Sie schmelzen unmittelbar bei
Uberschreiten der Kristallisationstemperatur. Ein Ausdruck fiir d lisst sich ebenfalls
aus Gleichung (2.5) gewinnen. Gegeniiber der Schmelze sind alle Kristallite mit
AG < 0 stabil. Somit gilt d* = —20./Ag und d, > —20,/Ag. Aus Gleichung (2.6)
ergibt sich zudem fiir 7;,, = T, die Abhéngigkeit der kritischen Lamellendicke von der
Unterkiihlung AT = T° — T.. Es gilt d* = ¢TI /ar mit C' = 20¢/aH,.

Die experimentell gefundenen Lamellendicken innerhalb einer isotherm kristallisier-
ten Probe sind wohl definiert. Es liegt nahe, dass neben dem thermodynamischen
Stabilitatskriterium fiir eine minimale kritische Lamellendicke auch ein begrenzendes
Kriterium fiir eine obere Lamellendicke existiert. In diesem Punkt liefern die zahlrei-
chen Kristallisationsmodelle verschiedene Ansétze.

Eine Visualisierung der Relationen zwischen T,,, T, und d,. erfolgt oftmals mit dem
Gibbs-Thomson-Plot, gezeigt in Abbildung 2.3. Hierfiir wird die Temperatur 7' gegen
/4. dargestellt. Es werden die nach Abschluss des Kristallisationsprozess gemessenen
Lamellendicken in Abhéngigkeit ihrer Kristallisationstemperatur eingetragen (Kristalli-
sationsgerade). Im anschliekenden Heizprozess wird eine mégliche Anderung der Lamel-
lendicken mit 7" bis zum Aufschmelzen verfolgt; es wird der Schmelzpunkt der zuletzt

An der Oberflache befindliche Molekiile weisen eine geringere Bindungsenergie auf.
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Gibbs-Thomson-Plot Hoffmann-Weeks-Plot
T Tn =T, Tm! © beobachtetes Tn(d.)
To | T =T,
T (d)® Tor
m(dc)® & ®
s &
Aufheizen -
Te(dc)®
1/d, T,

Abbildung 2.3.: Schematische Darstellung des Gibbs-Thomson-Plot und des Hoffman-
Weeks-Plot

beobachteten Lamellendicke bestimmt. Die experimentell beobachtete Schmelzgerade
T,,(d.) liegt oft oberhalb der Kristallisationsgeraden 7T.(d.) und schneidet diese fiir ei-
ne Extrapolation auf grofse Lamellendicken (7}, = T.). Dies wiirde verdeutlichen, dass
die ausgebildeten Lamellendicken ihr unteres Stabilitatslimit d {ibersteigen. Aus der
Extrapolation von 7,(d.) zu 1/d. = 0 lésst sich zudem die Gleichgewichtsschmelztem-
peratur 77°° fiir eine unendlich dicke Lamelle bestimmen.

Eine weitere Moglichkeit der Bestimmung von 77° stellt der sogenannte Hoffmann-
Weeks-Plot dar, welcher ebenfalls in Abbildung 2.3 gezeigt wird. [41] Hierfiir wird die
beobachtete Schmelztemperatur der Lamellen in Abhéngigkeit ihrer Kristallisations-
temperatur aufgetragen. 7>° ergibt sich aus dem Schnittpunkt der extrapolierten Werte
mit der Geraden T, = T.. Der Hoffmann-Weeks-Plot setzt voraus, dass die Lamellen-
dicke im Heizprozess konstant bleibt.

Beide Methoden stehen zur Diskussion [42, 43]; sie funktionieren nicht fiir alle Polymer-
systeme zuverlassig. Ein bekanntes Problem stellt die Bestimmung des Schmelzpunktes
Tn(d.) dar, da der Schmelzprozess durch zusétzliche Prozesse wie Oberfléchenschmel-
zen (surface melting) und heizratenabhéngige Rekristallisationsprozesse (fiir 7' < 7))
tiberlagert werden kann |7, 44]. Auch die Kristallitdickenverteilung innerhalb einer teil-
kristallinen Probe fiihrt zu einem verbreiterten Schmelzbereich und somit zu einer
ungenauen Bestimmung von 7},(d.).

11
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2.3. Kiristallisationskinetik

Laterales Lamellenwachstum

Mit der Ausbildung eines stabilen Keims beginnt das sphérolithische Wachstum. Ein
existierender Kristallit kann durch Anlagerung weiterer stems lateral wachsen. Diin-
ne Lamellendicken weisen hierbei hohere Wachstumsgeschwindigkeiten auf als dickere,
thermodynamisch stabilere Lamellen. Die geringere Wahrscheinlichkeit der Keimbil-
dung zusammen mit der langsamen Wachstumsgeschwindigkeit bei héheren Kristallit-
dicken d.(T,) ermoglichen eine groke Unterkiithlung in Bezug auf die Gleichgewichts-
schmelztemperatur 7,.°, ohne dass die Probe kristallisiert. Der zugéangliche Kristallisa-
tionstemperaturbereich hangt dabei von der Kiihlrate ab.

In Abhéngigkeit der Temperatur kann die sphérolithische Wachstumsgeschwindigkeit
p phanomenologische beschrieben werden [7]:

w(T) = o exp{—T?‘Tv} -exp{%}. (2.7)

Der erste exponentielle Term beriicksichtigt die Verringerung der segmentellen Beweg-
lichkeit bei Annéherung an die Glasiibergangstemperatur 7, (Vogel-Fulcher-Gesetz).
Die Vogel-Temperatur Ty, ist eine extrapolierte Grofe, welche in etwa 30-70 K unter-
halb von T} liegt. T4 ist eine Art Aktivierungstemperatur mit typischen Werten von
1000 K bis 2000 K. Der zweite gegenldufige Exponentialterm beschreibt die treibende
Kraft fiir das Lamellenwachstum als Funktion der Unterkiihlung von 7T7°. B ist eine
polymerspezifische Konstante. Trifft ein wachsender Sphéarolith auf benachbarte Spha-
rolithe sinkt ;1 zunehmend ab. Auch nach Beendigung des sphérolithischen Wachstums
wird das eingenommene Volumen weiterhin mit Lamellen ausgefiillt; die Kristallinitét
der Probe steigt weiterhin langsam an.

Dickenwachstum der Lamellen

Die Kristallitdicke wird im Wesentlichen durch die Lange der eingebauten stems be-
stimmt. Der energetische Antrieb des Dickenwachstums besteht in der weiteren Redu-
zierung der Gibbs-Energie, durch Optimierung des Volumen-Oberflachen-Verhéltnisses.
Aufgrund der Verschlaufungen der angrenzenden amorphen Phase und Riickfaltungen
der Ketten wiirde dies jedoch ein hohes Mafs an kooperativen Bewegungen der Polymer-
ketten erfordern (Vergleiche Abbildung 2.1 und Abbildung 2.2 (B)). Dennoch wird bei
einigen Polymeren ein starkes Dickenwachstum beobachtet; die Langperiode L oder die
kristalline Dicke d, wichst auch nach Abschluss der Primérkristallisation® proportional
zu logt. [12, 17] Bekannte Beispiele sind Polyethylen, Polyoxymethylen und Polyethy-
lenoxid. Das Auftreten von Dickenwachstum wird mit der Existenz intrakristalliner
Kettendynamik verkniipft, welche im nachfolgenden Kapitel erlautert wird. Fiir eine
weitere Ubersicht und Diskussion existierender Literaturbeispiele wird auf Manuskript
[4] (ab Seite 73) verwiesen.

Als Primérkristallisation wird das vollstdndige Ausfiillen des Probenvolumens mit Lamellen bezeich-
net.

12



2.4. Polymerdynamik im Kristall

2.4. Polymerdynamik im Kristall

In einigen teilkristallinen Polymeren kann mittels Kernresonanzspektroskopie,
Rheologie und teils auch mittels dielektrischer Messungen eine intrakristalline Ketten-
dynamik, auch a.-Relaxation genannt, nachgewiesen werden [40, 45, 46|. Die durch
die ICD (intracrystalline chain dynamics) ermoglichte Mobilitét der Polymerketten
im Kristall ist temperaturabhéngig und tritt zwischen Glasiibergang 7, und dem
Schmelzpunkt 7T, der Lamellen auf.

HUu und ScHMIDT-ROHR unterscheiden in zwei Polymerklassen: die Klasse der
crystal-mobile'® Polymere mit ICD und die Klasse der crystal-fized Polymere ohne
ICD. Generell wird beobachtet, dass tendenziell Polymere mit chemisch einfacher
Struktur intrakristalline Kettendynamik zeigen: Polymere mit kurzen Monomerein-
heiten, mit keinen oder nur kleinen Seitengruppen und mit geringen intermolekularen
Anziechungskriften [40]. Bekannte Beispiele sind die bereits erwihnten Probensysteme
Polyethylen (PE), Polyoxymethylen (POM), Polyethylenoxid (PEO) aber auch
isotaktisches Polypropylen (iPP) oder Polyvinylidenfluorid (PVDF). Dagegen gelten
Polycaprolactone (PCL), Polyamid6 (PA6), Polyethylenterephthalat (PET), oder
auch syndiotaktisches Polypropylen (sPP) als crystal-fived. Eine umfassende Ubersicht
verschiedener Polymere und ihrer Zuordnung ist in Referenz [45] gegeben.

Bekannt ist neben der erwédhnten Verbindung zum Auftreten von Dickenwachstum
zudem ein Einfluss der ICD auf Kristallinitdt und mechanische Eigenschaften der Po-
lymere. BOYD beobachtete, dass die Existenz von ICD typischerweise mit einer hohen
Kristallinitat innerhalb eines Polymersystems einhergeht. Crystal-fized Polymere zeigen
dagegen Kristallinitaten um etwa 50 %. |28, 29| Ebenfalls zeigen crystal-mobile Polyme-
re eine viel hohere Zugfestigkeit (ultradrawability) gegeniiber crystal-fized Polymeren
[45]. Die Arbeiten von HONG, KOGA und M1vYOsHI verdeutlichen am Beispiel Poly-
butylen den Einfluss der ICD auf die teilkristalline Morphologie durch einen Vergleich
von Kristallisation aus der Schmelze und Losung. Im ersten Fall entsteht eine crystal-
mobile Kristallform und im zweiten Fall eine crystal-fized Kristallform von Polybutylen
[30]. Der crystal-mobile Fall zeigt hohere und stark temperaturabhéngige Lamellendi-
cken und eine hohere Kristallinitit. Ahnliche Ergebnisse konnen durch eine Anderung
der Taktizitatsfehler erreicht werden [31]. Obwohl viele Arbeiten den Einfluss der ICD
anhand einzelner Polymersysteme nachweisen, existieren noch keine allgemeingiiltigen
Polymersystem-iibergreifenden Modelle.

10 Teils wird auch die Bezeichnung a.-mobile verwendet.
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Die ICD wird typischerweise als polymerspezifischer Arrhenius-aktivierter Sprungpro-
zess angenommen. Dabei basiert die Kettenmobilitét fiir die verwendeten Polymersys-
teme auf helikalen Spriingen von Konformationsdefekten im Polymerkristall [45-47].
Die ICD wird in der vorliegenden Arbeit mittels NMR entsprechend der nachfolgenden
Arrhenius-Gleichung iiber die mittlere Wartezeit zwischen zwei Defektspriingen, die
Sprungkorrelationszeit (7.) charakterisiert.

() =m0 exof 22} 25)

E, ist die Aktivierungsenergie. £, und 7y sind polymerspezifisch.

Aufgrund der festen Position der Kette im Polymerkristall ist eine Bewegung entlang
der Kettenachse bedeutend einfacher als eine laterale Diffusion. Abbildung 2.4 zeigt
den Sprungprozess am Beispiel einer 95-Helix in Polyoxymethylen. Einzelne Defekt-
spriinge ermdglichen eine geringe Translation entlang der Helixkontur. Viele Spriinge
ermoglichen somit eine diffusive Bewegung der Polymerkette durch den Polymerkristall
[28, 29]. MOWRY und RUTLEDGE zeigten anhand atomistic simulations fiir Polyethy-
len, dass eine Vielzahl an unterschiedlich lokalisierten Konformationsdefekten zur ICD
beitragen. Generell wird davon ausgegangen, dass die Defekte an der Kristalloberflache
entstehen und in den Kristall hinein oder hinaus wandern kénnen. Im Einklang dazu
konnte fiir PEO eine geringe Abhéngigkeit der Sprungkorrelationszeit (7.) von der
Lamellendicke d. beobachtet werden [47].
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Abbildung 2.4.: Sprunggeometrie der intrakristallinen Kettendynamik
fiir Polyoxymethylen [45]

Abbildung 2.4 zeigt den Sprungprozess am Beispiel Polyoxymethylen. Ein helikaler
Sprung mit einer Rotation von 200° resultiert in einer translativen Bewegung von
0,192 nm. Nach dem Sprung befindet sich die Kette wieder in einem energetisch dquiva-
lenten Energieminimum. Es konnen auch 400° oder 600°-Spriinge auftreten. Ihre Wahr-
scheinlichkeit ist jedoch bedeutend geringer [45, 46].
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Polarisations-
NMR ) h .
mikroskopie Charakterisierung
7 N4 der
) . . Einfl faktoren
Intrakristalline Kettendynamik Lamellenwachstum ussfaktore

U]

Morphologie & Thermische Stabilitat Untersuchung

A A des kombinierten

SAXS DSC/FSC Effekts

Abbildung 3.1.: Schematischer Uberblick der verwendeten experimentellen Methoden und
der untersuchten Eigenschaften der teilkristallinen Polymersysteme:

NMR - Nuclear Magnetic Resonance Spectroscopy, SAXS - Small angle X-ray Scattering,
DSC - Differential Scanning Calorimetry, FSC - Fast-Scanning Calorimetry

Die Arbeit basiert auf einem Multi-Method-Approach von Kernspinresonanzspekrosko-
pie (NMR), Polarisationsmikroskopie, Rontgenkleinwinkelstreuung (SAXS), Dynami-
scher Differenzkalorimetrie (DSC) und Fast-Scanning Calorimetry (FSC). Wie in Ab-
bildung 3.1 dargestellt, erfolgt mittels NMR und Polarisationsmikroskopie eine de-
taillierte Charakterisierung des Zusammenspiels von intrakristalliner Kettendynamik
(ICD) und lamellarem Wachstum im Kristallisationsprozess. Durch Wechsel des Pro-
bensystems und Anderungen der Kristallisationstemperatur koénnen beide Prozesse
vielféltig variiert werden. Parallel ermoglichen SAXS, DSC und FSC die Untersuchung
des kombinierten Effekts beider Prozesse auf die entstehende teilkristalline Struktur
und deren thermodynamische Eigenschaften. Die direkte Verkniipfung von Ursache
und Auswirkung ermoglicht den Riickschluss auf ein umfassendes qualitatives Bild des
Kristallisationsprozesses.

Fiir die Rontgenkleinwinkelstreuung wird eine relativ neue, erweiterte Datenanalyse
verwendet, welche neben dem Standardsatz an Parametern (Langperiode L, amorphe
und kristalline Dicke d,/.) zusétzlich die Bestimmung der Verteilungsbreiten o,/ von
d, und d. erméglicht. Ziel dieses Kapitels ist daher eine ausfiihrliche Darstellung der
Rontgenkleinwinkelstreuung fiir ein besseres Verstandnis und Vergleich mit herkémm-
lichen Auswertemethoden. Die weiteren Methoden werden hier nur kurz umrissen. Es
werden Zweck und Bedeutung fiir die vorliegende Arbeit dargestellt. Fiir methodische
Details wird auf die im Ergebnisteil prasentierten Publikationen verwiesen.
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3.1. Rontgenkleinwinkelstreuung
an teilkristallinen Polymeren

Die Rontgenkleinwinkelstreuung (engl. Small Angle X-ray Scattering) wird fir Struk-
turaufkldrung von Materialien im Grofenbereich von 1...100 nm genutzt [49]. Sie beruht
auf der Wechselwirkung von Rontgenstrahlen mit den Elektronen der Materie; Elek-
tronen werden zu Oszillationen angeregt und emittieren Sekundarwellen. Strukturun-
terschiede in einer Probe spiegeln sich in lokalen Elektronendichtevariationen wieder.
Treten diese periodisch auf, {iberlagern sie sich zu einem charakteristischen Streubild,
aus welchem ein Riickschluss auf die Strukturinformationen méglich ist. Die erhaltenen
Strukturinformationen geben die iiber das gesamte bestrahlte Probenvolumen gemit-
telten Strukturwerte wieder.

Uber die hier gegebene Einfiihrung hinausgehende Erliuterungen finden sich in Refe-
renzen |7, 32, 49, 50].

3.1.1. Methodische Grundlagen

gestreute!‘.s..'.‘.@my— Detektor

Intensitat J,

=1

Abbildung 3.2.: Grundprinzip eines Rontgenstreuexperimentes:
ko und k sind die Wellenvektoren des einfallenden und des gestreuten Rontgenstrahls.
Jo und J sind Energieflussdichten.

Grundprinzip eines Rontgenstreuexperiments und
Definition der Absolutintensitat

Abbildung 3.2 zeigt das Grundprinzip eines Rontgenstreuexperimentes. Der einfallende
monochromatische Rontgenstrahl mit dem Wellenvektor |ko| = ?\—g wird durch Wechsel-
wirkung mit den Elektronen der Probe gestreut. )\ ist die Wellenlénge der einfallenden
Strahlung. Unter einem festen Proben-Detektor Abstand R wird die gestreute Intensi-
tit J in Abhingigkeit des Streuwinkels 20 gemessen. Der Streuvektor! s ergibt sich aus
der Differenz der Wellenvektoren des einfallenden und des gestreuten Rontgenstrahls.
! k—Ek 3.1

s =5 (k— ko) (3.1)
Ist der Energieverlust im Streuprozess vernachlassigbar klein (elastische Streuung), gilt
|k| =~ |ko| und der Streuvektor kann durch geometrische Betrachtungen vereinfacht
werden:

2
|s| = Xsin@ (3.2)

Die gestreute Intensitét J(20) kann als J(|s|) dargestellt werden.

In der Literatur tritt der Streuvektor s oder g auf. Beide Groéfsen sind iiber ¢ = 27s verbunden.
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Als sogenannte Streuintensitdt wird der differentielle Wirkungsquerschnitt g—g = Jio

bezeichnet. Dieser ist als der gestreute Anteil J (Photonen pro Zeit und Raumwinkel)
an der Gesamtintensitét der einfallenden Welle Jy (Photonen pro Zeit und Fléche)
definiert und kann experimentell unter Abzug von Untergrundstreuung (background)
und Berticksichtigung der Absorption der Probe nach dem Lambert-Beerschen Gesetz
[50] bestimmt werden. Das genaue Vorgehen und eventuell erforderliche instrumentelle
Korrekturen hédngen von dem verwendeten experimentellen Aufbau ab.
Nach Gleichung (3.3) kann nun die Absolutintensitét 7(|s|) berechnet werden. Diese
wird auf die Einheit der quadrierten Streulinge des Elektrons® r? und das Probenvo-
lumen V' normiert.
1 do

1sh =9, 340
Nachfolgend wird die theoretische Herleitung der Absolutintensitét tiber die klassische
Streutheorie skizziert. Diese bildet die Grundlage zur Berechnung der Strukturinfor-
mationen aus der experimentell ermittelten Streuintensitat.

El (3.3)

Rontgenkleinwinkelstreuung nach klassischer Streutheorie

In der Modellvorstellung werden die Elektronen der bestrahlten Probe als freie Teilchen
betrachtet, da ihre Bindungsenergie im Vergleich zu den Photonen der Rontgenstrah-
lung gering ist. Als Konsequenz kénnen die abgestrahlten Streuwellen als Kugelwellen
mit gleicher Frequenz wie die einfallende Welle und mit fester Phasenbeziehung zu der
einfallenden Welle betrachtet werden. Die Intensitéit der interferierten Welle lésst sich
allgemein nach Gleichung (3.4) berechnen. [50]

J(8) = A’V /V g(r)exp{—2ris - r}dV (3.4)
g9(r) = (p(F)p(T + 7))7 (3.5)

Ap ist die Amplitude der einfallenden Welle. g(r) ist die dreidimensionale Korrela-
tionsfunktion der Elektronendichte p(r) der bestrahlten Probe in Abhéngigkeit des
Ortsvektors 7.

Experimentell sind nur Dichteunterschiede zugénglich. Die Elektronendichte p(r) aus
Gleichung (3.5) wird daher im néchsten Schritt durch dp(r) = p(r) — (p(r)), der
Abweichung von der mittleren Elektronendichte, ersetzt® |7]. Entsprechend der durch
Gleichung (3.3) gegebenen Definition der Absolutintensitit kann tiber den differentiel-
len Wirkungsquerschnittes und mit Jy = A2 die Absolutintensitéit I(s) aus Gleichung
(3.4) berechnet werden.

I(S)Z/Vg("“)exp{—%is'r}d‘/ mit  g(r) = (p(F)p(F + 7)) — (p(7))*  (3.6)

Fiir Rontgenkleinwinkelstreuung (20 < 8°) gilt fiir die Streulinge b, = 7.+/1 + c0s2(20)/v2 = 7.
Der Polarisationsfaktor ist etwa 1 und somit ist die Streuldnge der klassische Elektronenradius re.
Die Korrelationsfunktion g(r) #ndert sich damit nur um eine zusitzliche Konstante (p(#))2. Im re-
ziproken Raum entspricht diese einer §-Distribution bei s = 0 und spielt somit als nicht messbarer
Beitrag (Uberlagerung mit Primérstrahl) keine weitere Rolle.
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Abbildung 3.3.: Ableitung der Strukturinformationen einer lamellaren Struktur anhand der
Elektronendichteunterschiede: (A) Idealer 1D-Lamellenstapel (B) 1D-Elektronendichteprofil
entsprechend (A) (C) 1D-Streuintensitét im SAXS-Bereich am Beispiel von Polyethylenoxid
(PEO) resultierend aus den Elektronendichteunterschieden einer teilkristallinen Struktur mit

den Streubeitrigen ¢, I ~ s? und I ~ s74,

Streuintensitdt unter Annahme des idealen 1D Stapel-Modells

Die teilkristalline Struktur wird durch eindimensionale Lamellenstapel beschrieben, in
welchem amorphe und kristalline Bereiche abwechselnd auftreten |7]. Die Struktur in-
nerhalb eines idealen Lamellenstapels ist schematisch in Abbildung 3.3 (A) dargestellt;
kristalline und amorphe Bereiche besitzen jeweils eine fest definierte Dicke d. und d,.
Aufgrund der grofsen lateralen Ausdehnung (z-y-Ebene) wird die Strukturdnderung nur
entlang der z-Achse betrachtet. Die kristallinen Bereiche weisen aufgrund der héheren
Packungsdichte der Polymerketten eine héhere Elektronendichte als die amorphen Be-
reiche auf. Fiir die Streuintensitéit wird nur die Elektronendichtevariation entlang der
z-Achse betrachtet, welche die Strukturinformationen widerspiegelt (siehe Abbildung
3.3 (B)).

Die 1D-Betrachtung erméglicht den Ubergang von der dreidimensionalen Korrelations-
funktion g(r) mit r = (x,y, 2) zu einer eindimensionalen Korrelationsfunktion K (z).*
Die Absolutintensitit /(s) héngt allein vom Betrag |s| = s, ab.

Bisher erfolgte die Betrachtung anhand eines einzelnen Lamellenstapels. Eine teilkris-
talline Polymerprobe besteht aus vielen Lamellenstapeln, welche isotrop in beliebiger
Orientierung vorliegen. Um den Streubeitrag aller moglichen Orientierungen im Raum
zu beriicksichtigen, erfolgt eine Mittelung nach STROBL [7]; die Absolutintensitit an
den Punkten +s, wird jeweils iiber eine Kugeloberflache mit Radius R = s, gemittelt.
Es ergibt sich ein zusétzlicher Vorfaktor von ﬁ.

Aus Gleichung (3.6) erhélt man Gleichung (3.7)2. Zur Vereinfachung der Schreibweise
wird im nachfolgenden Text s, als s fortgefiihrt.

I(s) =

s [ Kep(-amss} s mit K() = (@0l + ) — (o) (37

g # g(x,y) ermoglicht eine partielle Integration von Gleichung (3.6) iiber « und y. Es ergeben sich
zwei 0-Distributionen als Vorfaktoren an den nicht messbaren Stellen s, = 0 und s, = 0.
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Abbildung 3.4.: Ableitung der Strukturinformationen einer lamellaren Struktur anhand
Korrelations- und Grenzflachenverteilungsfunktion: (A) 1D-Korrelationsfunktion K (z) nach
Abbildung 3.3 (B); (B) Realdaten zu (A) berechnet aus Abbildung 3.3 (C) unter Abzug der
Streubeitrige c und I ~ s2. Die gestrichelten Linien zeigen die Bestimmung der Strukturdaten.
(C) Grenzflachenverteilungsfunktion K”(z) beziehungsweise zweite Ableitung von K(z) aus
(A); Die Pfeile entsprechen 0-Distributionen. (D) Realdaten zu (C) berechnet aus Abbildung
3.3 (C) unter Abzug der Streubeitriige ¢, I ~ s? und I ~ s~

Bestimmung der Strukturdaten - Berechnung von K(z) und K”(z)

Die Absolutintensitét /(s) kann aus den experimentellen Daten mittels Gleichung (3.3)
bestimmt werden. Ein theoretischer Zugang zur Absolutintensitéit fiir eine lamellare
Struktur und gleichzeitig zu den Strukturinformationen ist durch Gleichung (3.7) ge-
geben. Die Strukturdaten der kristallinen Dicke d., der amorphen Dicke d, und der
Langperiode L werden durch Berechnung und Analyse der Korrelationsfunktion K(z)
oder der Grenzflachenverteilungsfunktion K”(z) aus den Messdaten bestimmt [51]. Bei-
de Ansétze sind prinzipiell dquivalent; die Grenzflachenverteilungsfunktion ermdéglicht
jedoch eine besonders einfache und intuitive Dateninterpretation.

Uber eine Kosinustransformation wird die Korrelationsfunktion K(z) aus Gleichung
(3.7) bestimmt. Die Grenzflachenverteilungsfunktion K”(z) ist die zweite Ableitung
von K(z).

K(z) = 47?/[(5)32 cos(2msz) ds (3.8)
K" (z) = —167?3/I(s)s4 cos(2msz) ds (3.9)

0
Abbildung 3.4 (A) und (C) zeigt beide Funktionen basierend auf der Elektronendich-
teverteilung nach einem idealen Stapel-Modell. Abbildung 3.4 (B) und (D) zeigt im
Vergleich die jeweilige Berechnung aus Realdaten der Absolutintensitit I(s) (aus Ab-
bildung 3.3 (C)).
Die ideale Korrelationsfunktion zeigt eine Dreiecksfunktion mit abgeschnittenen Mini-
ma. d, und d, lassen sich direkt aus den Plateaugrenzen des ersten Minimums ablesen.
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Die Langperiode L ergibt sich aus der Position des nachfolgenden Maximums. Die
Zuordnung von d, und d, erfolgt anhand zusétzlicher Informationen, beispielsweise an-
hand bekannter Kristallinitatswerte. Fiir K(z) eines realen Probensystems ist aufgrund
der Abweichungen vom idealem Stapel-Modell, insbesondere dem Auftreten von Ver-
teilungsbreiten von d, /., eine starke Abrundung der Knickpunkte zu beobachten [7].
Als zweite Ableitung von K (z) besteht die Grenzflachenverteilungsfunktion K”(z) idea-
lerweise aus einzelnen 0-Distributionen an den Knickpunkten von K (z), was ein unmit-
telbares Ablesen der Strukturparameter ermoglicht. Mathematisch existiert ebenfalls
eine 9-Distribution bei z = 0 nm, welche in Abbildung 3.4 (C) rot skizziert wurde. Diese
entspricht im reziproken Raum der sogenannten Porod-Konstante P = lim,_,., /(s)s*
[7, 52]. Berechnet man K”(z) aus den Daten eines realen Probensystems liegen die
0-Distributionen aufgrund der Abweichungen vom idealen Stapel-Modell verschmiert
vor. Es entstehen einzelne Peaks, welche sich teils stark iiberlappen. Um eine Uber-
lagerung mit den Maxima und Minimum von d,,d. und L zu vermeiden, wird die
Porod-Konstante als zusitzlicher Streubeitrag (Ps~*) bestimmt und zuvor abgezogen.
Zur Berechnung der Grenzflachenverteilungsfunktion aus den Daten eines realen Pro-
bensystems wird deshalb die leicht modifizierte Gleichung (3.10) verwendet:

§—00

K'"(z) = 67T3/ llm I(s)s —I(s)s4> cos(2msz) ds. (3.10)
0

Zusatzliche Streubeitrage fiir reale Probensysteme

Die im Experiment gemessene Intensitit enthélt eine Reihe an weiteren Effekten, welche
fiir die Datenanalyse berticksichtigt werden miissen. Thermische Dichtefluktuationen
in der amorphen Phase fiihren zu einem von s unabhéngigen Streubeitrag in I(s). Fiir
hohe Streuvektoren s kann auch im Rontgenkleinwinkelbereich oftmals der Beginn des
amorphen Halo® beobachtet werden. Das bereits erwiihnte Porod-Verhalten fiihrt in ei-
nem eindimensionalen Zwei-Phasensystem mit scharfen inneren Grenzflachen zu einer
Oszillation der Streuintensitéit I(s) um s=* und geht in eine direkte Proportionalitéit
I(s) oc Ps™* fiir grofe s, dem sogenannten Porod-Verhalten, iiber [52].

In Abbildung 3.4 (C) wurden die Effekte beispielhaft an den Messdaten I(s) einer
teilkristallinen PEO-Probe skizziert. Fiir die Bestimmung der Strukturdaten iiber die
Grenzflachenverteilungsfunktion K”(z) nach Gleichung (3.10) miissen alle zusétzlichen
Streubeitrdge analog zu dem Porod-Verhalten abgezogen werden.

Die Porod-Konstante P hat nur bei der Verwendung von Absolutintensitiaten eine phy-
sikalische Bedeutung. Sie entspricht P = %& . Oy ist die inneren Grenzfliache zwischen
amorpher und kristalliner Phase pro Volumenelnhelt Unter der Annahme, dass sich
der Dichteunterschied Ap nicht signifikant &ndert, kann P wihrend einer Messung grob
als Mafs fiir die Anzahl der Lamellen innerhalb der bestrahlten Probe genutzt werden.

Das amorphe Halo ist der Streubeitrag der amorphen Phase im Bereich der Rontgenweitwinkelstreu-
ung. Aufgrund der fehlenden Fernordnung ergibt sich ein breites Maximum im Streuuntergrund.
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Im Idealfall kénnen die Strukturparameter nun aus den berechneten Funktionen K(z)
oder K”(z) bestimmt werden. Fiir Daten aus realen Probensystemen ergeben sich
jedoch Abrundungen der Knickpunkte fiir K (z) beziehungsweise Uberlappungen der
Peaks fiir K”'(z), was das Auslesen der Strukturdaten erschwert. Insbesondere bei Kris-
tallinitaten X, von etwa 50 % konnen d. und d, mit den klassischen Methoden oft nicht
zuverlassig bestimmt werden. Um diesen Problemen zu begegnen, wurde innerhalb die-
ser Arbeit eine neue Datenanalyse mit einem erweiterten realistischeren Fitprogramm
genutzt. Dieses ermoglicht zuséatzlich die Bestimmung der Verteilungsbreiten von d.
und d,.

3.1.2. Datenanalyse mittels erweitertem Fitprogramm

Zur Berechnung der Grenzflichenverteilungsfunktion aus den Messdaten, wurde die
nachfolgende Prozedur entwickelt. [32, 53, 54] Das Vorgehen bei der Datenanalyse ist
in Abbildung 3.5 verdeutlicht. Startpunkt stellt die aus den Messdaten berechnete
Absolutintensitét I(s) oder die berechnete relative Streuintensitit dar.

Porod-Fit

In einem ersten Schritt wird der Porod-Parameter P aus der Intensitdtskurve I(s)
bestimmt. Als Fitfunktion wird Gleichung (3.11) verwendet:

Ip(s) = Ps™* 4+ ¢15° + co. (3.11)

Neben dem Porod-Verhalten (I ~ Ps™*) werden die Intensitétsbeitriige des amorphen
Halo (I ~ ¢;s%) und der thermischen Fluktuationen der amorphen Phase (I ~ c¢3)
beriicksichtigt. Fiir grofse s werden zunéchst die Konstanten ¢; und ¢y anhand I(s)
bestimmt. Der Fitbereich wird manuell ausgewéahlt und ist beispielhaft in Abbildung 3.6
(A) markiert. Durch den Abzug des Porod-Verhaltens von I(s) ergibt sich K"(z = 0) =
0 als zusitzliche Beschrinkung der Fitfunktion.® Hierfiir werden auch die Streubeitriige
c15% und ¢, von I(s) abgezogen, was in Gleichungen oder Achsenbeschriftungen meist
vernachlissigt wird. Mit Ps™* — I(s) beziehungsweise P — I(s)s* wird eine verkiirzte,
jedoch iibersichtlichere Schreibweise genutzt. Basierend auf Gleichung (3.10) kann der
Porod-Parameter nun unter der nachfolgenden Nebenbedingung bestimmt werden.

K"(z=0)=0= 167" / [Ip(s)s* — I(s)s"] - exp{—dn’0?s’} ds (3.12)
0

Die Integration im endlichen Intervall [0, $yax| erfordert aufserdem eine Interpolation
auf den vom Primérstrahl iiberlagerten und daher nicht messbaren Wert P — Is* = P
fiir s = 0. Weiterhin werden, zur Unterdriickung des Rauschens fiir hohe s, die Daten im
Integranden von K”(z) mit einer Fensterfunktion G = exp{—4r?0c?s?} multipliziert.”
Um Strukturinformationen nicht zu verfélschen, wird o kleinstmoglich gewihlt.

Ein Beispiel des Porodfits ist in Abbildung 3.6 (A) gezeigt.

6 Vergleiche mit Abbildung 3.4 (C); mit Abzug der J-Distribution bei z = 0 gilt K”(z = 0) = 0.
" Dies entspricht einer Faltung des Integranden von K”(z) mit einer Gaukfunktion G im Ortsraum.
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Abbildung 3.5.: Flussdiagramm der Datenanalyse

Modell des Fits: K”(z) als Summe von GauRfunktionen

Die aus den Messdaten berechnete Grenzflachenverteilungsfunktion K”(z) besteht aus
sich iiberlappenden Peaks anstelle einzelner §-Distributionen. An diesem Punkt setzt
das Modell des Fits an. Die aus dem Idealfall resultierende unendliche Reihe an §-
Distributionen wird durch eine Reihe von Gauffunktionen modelliert. Die Verwendung
von Gaufschen Verteilungsfunktionen h, ermdglicht die Berticksichtigung der Dicken-
verteilung von amorphen und kristallinen Bereichen.

OsAp?

Voden(2) = 5 (ha(2) 4 he(2) = 2hac(2) + haca(2) + -..) (3.13)

1 (Z - da/c)2
haje(2) = ——— R 3.14
= o eXp{ 207 (314

hase(2) stellt die Verteilungsfunktion der amorphen und kristallinen Dicke, d, und d,,
dar. hee(z) beschreibt die Verteilungsfunktion der Langperiode L = d, + d. und wird
als Faltung von h, und h. modelliert. Analog zu h,.(z) sind auch hohere Ordnungen
haca. .. (z) der Verteilungsfunktionen stets Faltungen aus h,(z) und h.(z).

Das Set an unabhéngigen Strukturparametern erweitert sich um die Verteilungsbreiten
o, und o..
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Abbildung 3.6.: Beispiel-Analyse anhand von SAXS-Daten einer isotherm kristallisierten
Probe PEO180 (7. = 45°C) (A) Gemessene Absolutintensitdt mit zugehorigem Porodfit
(B) Aus (A) berechnete Funktion 1673 [(P + ¢1s™2 + c2s!) — Is™*] G entsprechend Gleichung
(3.16) mit zugehorigem Fit basierend auf Gleichung (3.13) (C) Grenzflachenverteilungsfunk-
tion berechnet aus (A) bzw. berechnet aus den Strukturparametern des Fits in (B).

Ausfiihrung des Fits im reziproken Raum

Eine Fouriertransformation von Ky 4. (2) erméglicht das Konvertieren der Faltungs-
produkte hge,. . (2) in normale Produkte aus Ry (s) und h (). h, ist als Fouriertrans-
formation der Gaufschen Verteilungsfunktionen h, ebenfalls eine Gaukfunktion. Unter
Anwendung der geometrischen Reihe kann ein analytisch exakter Ausdruck fiir den
Integranden von K”(z) abgeleitet werden. [32, 54|

(P —1(s)s") G = R[F K joaen(2)] G (3.15)
OAp* | ha + he — 2hahe
=% R ] G (3.16)
mit  hy(z) = Flhe(2)]
= exp{—2n°s%0,” } exp{2misd, } (3.17)
sowie R [ﬁx(z)} = exp{—271’s°0,” } cos(2msd,) (3.18)

Wie zuvor erwihnt, wird P — I(s)s* mit einer Fensterfunktion G multipliziert. Die Fit-
funktion wird analog behandelt. Der Vorfaktor SA" entspricht dem Porod-Parameter
P. Abbildung 3.6 (B) zeigt ein Anwendungsbelsplel des Fits.

Diskussion der Strukturparameter anhand K”(z)

Als geeignete Visualisierung der Ergebnisse werden aus Fit- wie auch Messdaten die
Grenzflachenverteilungsfunktionen K”(z) und K} 4. (%) berechnet und vergleichend
dargestellt. Mit Kenntnis der Strukturparameter d,, o,, d., 0. konnen zudem die einzel-
nen Beitrédge von amorphen, kristallinen Bereichen und Langperiode dargestellt werden.
Ein Anwendungsbeispiel wird in Abbildung 3.6 (C) gezeigt. Auch in diesem Modell er-
folgt die Zuordnung der Fitparameter d, und d. anhand bekannter Kristallinitatswerte.
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Es wird deutlich, dass die Uberlagerung der einzelnen Beitriige zu einer Verschiebung
der Peakpositionen fithren kann. Wie das Flussdiagramm der Datenanalyse in Abbil-
dung 3.5 zeigt, kann basierend auf erhaltenen Daten ebenfalls die Korrelationsfunktion
K(z) aus Messdaten und Fit berechnet werden.

3.1.3. Vergleich verschiedener Analyse-Methoden
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Abbildung 3.7.: Beispiel-Analyse anhand von SAXS-Daten einer isotherm kristallisierten
Probe PCL138 (1. = 50°C)(A) 1D-Profil der gemessenen Absolutintensitit I(s) (B) Lorentz
korrigierte Intensitiit 7s?(s) (C) Korrelationsfunktion K (z) (D) Grenzflichenverteilungsfunk-
tion K”(z) (E) Grenzflaichenverteilungsfunktion K”(z) mit Fit (F) Vergleich der Strukturpa-
rameter nach den tiblichen Auswertemethoden fiir die gezeigten Daten in (A)-(E)

Abbildung 3.7 zeigt den Vergleich verschiedener Auswertemethoden und der zuvor vor-
gestellten Analyse-Prozedur am Beispiel einer teilkristallinen PCL-Probe. Ein erster
Eindruck der Morphologie lisst sich durch die Abschiitzung der Langperiode L = s5'
anhand der Peakposition sp der Intensitdtskurve I(s) oder der Lorentz korrigierten
Intensitéit 7(s)s® gewinnen. Qualitativ lidsst sich der Kurvenverlauf I(s) durch eine
Uberlagerung des Formfaktors einer Lamelle mit dem Strukturfaktor erkliren. Die
Langperiode entspricht dem ersten Maximum des Strukturfaktors, welches den mar-
kierten Peak in Abbildung 3.7 (A) begriindet. Mit der Multiplikation von s* wird bei
der Lorentz korrigierten Intensitéit der Intensitéatsabfall im 1D-Profil mit steigendem s
beriicksichtigt. Bei einem isotropen Streuer verteilt sich die Streuintensitédt auf einer
Kugeloberfliche um den Streuer mit dem Radius s. Mit ansteigendem s verteilt sich die

Streuintensitédt auf einer groferen Fléche, was zu einem Absinken des Intensitédtswertes
im 1D-Profil mit s? fiihrt.
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Entsprechend Gleichungen (3.8) und (3.10) kann die Korrelationsfunktion K(z) und
die Grenzflachenverteilungsfunktion K”(z) berechnet werden, welche in Abbildung 3.7
(C) und (D) gezeigt werden. PCL besitzt Kristallinitdtswerte um 50 %, was das manu-
elle Auslesen der Strukturparameter d, und d. erschwert. Die Auswerteprozedur wurde
bereits in Abbildung 3.4 skizziert. Die Langperiode L kann problemlos aus K(z) aus-
gelesen werden. Das zu erwartende Plateau zwischen d. und d, reduziert sich aufgrund
d. ~ d, und der Verschmierung durch in der Probe auftretende Verteilungsbreiten auf
ein einzelnes Minimum. d,. wird durch Anlegen (beziehungsweise Fit) einer Gerade an
den ersten Abfall von K(z) und deren Schnittpunkt mit der Plateauhdhe bestimmt.
Es ist anzunehmen, dass das eigentliche Plateau unterhalb des zu beobachtenden Mi-
nimalwertes liegt und d. somit generell zu klein bestimmt wird. Als Konsequenz ist der
Wert fiir d, = L — d. tendenziell zu grof.

Fiir K”(z) tberlagern sich die zu erwartenden Peaks fiir d, und d. zu einem einzi-
gen sichtbaren Maximum. Durch die gegenseitige Uberlagerung, insbesondere mit dem
Minimum-Peak der Langperiode muss von einer Verschiebung der Peakpositionen aus-
gegangen werden. In der verwendeten PCL-Probe ist die Kristallinitét leicht unter 50 %
(d. < d,), was vor allem zu einer Verfialschung (Verringerung) von L beziehungsweise
d, = L — d, fihrt. Als Konsequenz weisen die aus K (z) und K”(z) bestimmten Struk-
turparameter deutliche Unterschiede auf, obwohl beide Methoden prinzipiell 4quivalent
sind.

Um diesen Problemen zu begegnen, wurde im Rahmen der Arbeit das vorgestellte erwei-
terte Fit-Programm verwendet. Das Ergebnis der Datenanalyse am Beispieldatensatz
ist in Abbildung 3.7 (E) gezeigt und wurde anhand der Grenzflachenverteilungsfunktion
visualisiert. Der Vergleich zwischen K”(z) berechnet aus den Messdaten und den ein-
zelnen Verteilungsfunktionen verdeutlicht die Verfilschung der Strukturinformationen
durch die Uberlagerung der einzelnen Peaks. Abbildung 3.7 (F) zeigt einen Vergleich
aller erhaltenen Strukturinformationen der verschiedenen Auswertemethoden. Es wird
deutlich, dass mit der verwendeten Analysemethode einer Unterschétzung von d. (ma-
nuelle Auswertung K(z)) und L (manuelle Auswertung K”(z)) entgegen gewirkt wird.

Aufgrund von statistischen Messunsicherheiten (Rauschen) bei hohen s-Werten werden
die Daten fiir die Fouriertransformation zur Berechnung von K (z) und K”(z) gegléttet
oder bei hohen s-Werten gedampft. Hier finden sich in der Literatur oft sehr ungenaue
oder unzureichende Angaben hinsichtlich der Datenbehandlung. Eine zu starke Glét-
tung oder Dampfung kann zu einer Verfilschung der Strukturparameter fiihren.

Ein weiteres Problem stellt ein zu geringer Messbereich der Intensitdt I(s) beziiglich s
dar. Wird das Porod-Plateau I(s)s* = P fiir groffe s nicht erreicht, ist nur eine unge-
naue Bestimmung Konstanten ¢; und ¢ moéglich, was sich ebenfalls auf die Berechnung
von P und K”(z) auswirkt.

Die Berechnung von K(z), K"(z) stiitzt sich auf ein Zwei-Phasenmodell. Polymor-
phismus innerhalb einer teilkristallinen Probe oder auch Ubergangsphasen zwischen
kristallinen und amorphen Bereichen, wie die rigid amorphous fraction (RAF), konnen
mit den préasentierten Modellen nicht erfasst werden.
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3.1.4. Experimentelles Setup

Details zu den verwendeten experimentellen Setups sind in den entsprechenden
Publikationen |1, 3, 4] ab Seite 53, 73 und 90 zu finden. Es wurden drei verschiedene
Setups verwendet:

e Kratky Kompakt Kamera (Anton Paar)
modernisiert mit einer fokussierenden Rontgenoptik von AXO DRESDEN

e Microfocus Retro-F laboratory setup (SAXSLAB)

e Shanghai Synchrotron Radiation Facility (SSRF), beamline BL16B1
ausgestattet mit einer transportierbaren hot-stage (TST350, Linkam)
in Kooperation mit Dr. Yongna Qiao, unter Leitung von Prof. Yongfen Men,
State Key Laboratory of Polymer Physics and Chemistry, Changchun Institute of
Applied Chemistry, China

Im nachfolgenden Text werden die beiden Labor Setups kurz vorgestellt.

Mittels Kratky Kompakt Kamera konnen temperaturabhangige Messungen im
SAXS-Bereich durchgefiihrt werden. Als Strahlungsquelle dient eine statische Ront-
genrohre mit Kupferanode, welche einen Brennfleck von 0,4 - 12mm? besitzt. Das
Rontgenrdhrenspektrum setzt sich aus Bremsstrahlung und der charakteristischen
Strahlung zusammen. Blenden und Kollimatoren reduzieren den zunéchst divergenten
Rontgenstrahl zu einem bandférmigen Primarstrahl. Mit Hilfe der fokussierenden
Rontgenoptik wird der Primérstrahl auf die Detektorebene fokussiert (Strichfokus)
und zusétzlich auf eine Wellenldnge von A = 0,154 nm (Kupfer-K,-Linie) monochro-
matisiert. Die verwendete Optik liefert hierbei einen Intensitétsgewinn um den Faktor
10 im Vergleich zu herkommlichen Kollimationssystemen, woraus sich eine kiirzere
Messzeit ergibt [55].

Nach Wechselwirkung mit der Probe wird mithilfe eines hohenverstellbaren Szintilla-
tionszéahlers die gestreute Intensitit winkelabhdngig gemessen. Der Proben-Detektor-
Abstand betragt 200 mm. Innerhalb der Laufzeit der Arbeit erfolgte der Umbau auf
einen Liniendetektor, den Mythen-microstrip X-ray detector von DECTRIS. Der Um-
bau wurde im Rahmen einer Masterarbeit durchgefiihrt und entsprechend in Referenz
[56] dokumentiert. Die Verwendung des Liniendetektors ermdéglicht eine zeitgleiche
Messung aller Streuwinkel und somit eine héhere Zeitauflosung der Messungen. Der
Proben-Detektor-Abstand betrdgt nun 217 mm.

Zur weiteren Erhchung der Primérstrahlintensitit, verwendet die Kratky Kompakt
Kamera einen linienférmiger Primérstrahl mit einem trapezférmigen Intensitétsprofil,
was zu einer Verschmierung der Messdaten gegeniiber einem punktférmigen Primér-
strahl fiihrt. Fiir einen isotropen Streuer lasst sich das Streubild eines bandférmigen
Strahls auf das Streubild eines punktférmigen Strahls zuriickrechnen, auch Entschmie-
rung genannt. Der Entschmierprozess basiert auf einer Arbeit von STROBL [57|. Die
Umsetzung kann im Detail in Referenz [58] eingesehen werden.

Vor der Entschmierung der Messdaten werden diese mit Hilfe einer Leermessung um
die Untergrundstreuung (background) korrigiert und einer Transmissionskorrektur
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unterzogen. Hierzu wird die Intensitat des Priméarstrahls mit und ohne Probe gemes-
sen, sowie die Probendicke bestimmt. Ist die Probendicke nicht korrekt bestimmbar,
beispielsweise durch Blasen innerhalb der Probe, kann anstelle der Absolutintensitét
nur eine relative Intensitiat berechnet werden.

Die Kratky Kompakt Kamera ist ausgestattet mit dem Heizer TCS300 (Anton Paar
GmbH), welcher eine isotherme Kristallisation der Polymerproben in einem breiten
Temperaturbereich ermdoglicht. Die Proben werden mittels spezieller Probenhalter
im Strahlengang platziert und befinden sich bei der Messung unter Vakuum. Die
Untergrundstreuung wird in der Kratky Kompakt Kamera vor allem durch das
Aluminiumfenster der Probenhalter erzeugt.

Das Microfocus Retro-F laboratory setup erlaubt temperaturabhéngige Ront-
genmessungen in Transmission vom Kleinwinkel- bis in den Weitwinkelbereich. Eine
detaillierte Beschreibung, sowie weitere Funktionen des Setups konnen in Referenz [59]
eingesehen werden. Als Rontgenquelle dient eine Mikrofokusréntgenréhre mit Kupfer-
anode. Gegeniiber Standard-Rontgenrohren erreicht diese eine héhere Intensitit (Fluss-
dichte), aufgrund einer sehr feinen Fokussierung des Elektronenstrahls auf die Anode.
Die Monochromatisierung erfolgt mit einer Vielschicht-Rontgenoptik auf eine Wellen-
lange von A = 0, 154 nm (Kupfer-K,-Linie). Grofe und Divergenz des Rontgenstrahls
werden anschliefsend mittels einer Reihe von Pinholes definiert und konnen nach Bedarf
angepasst werden. Nach Wechselwirkung mit der Probe wird mithilfe eines Flachende-
tektors des Typs Pilatus 3 R 300K der Firma DECTRIS das Streusignal winkel- und
positionsabhingig gemessen. Der Detektor ist beweglich verbaut und erlaubt durch ei-
ne mogliche Variation des Proben-Detektor-Abstands zwischen 80 und 1500 mm eine
Abdeckung der Winkelbereiche von WAXS und SAXS.

Als Probenhalter fiir Transmissionsmessungen werden 2 mm dicke Aluminiumscheiben
mit Bohrung genutzt und mit Probe gefiillt. Zur Temperaturregulierung werden diese
zusitzlich auf eine Linkam Heizplatte unter Nutzung von Wirmeleitpaste montiert.
Die Proben befinden sich wihrend der Messung im Vakuum. Im Gegensatz zur Krat-
ky Kompakt Kamera wird ein Punktstrahl verwendet; es ist keine Entschmierung der
Messdaten notwendig. Fiir ein 1D-Profil der relativen Intensitat wird die Intensitét des
Flachendetektors azimutal integriert und auf die Detektorfliche normiert.
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3.2. Kalorimetrie, Polarisationsmikroskopie und
Kernspinresonanzspektroskopie

3.2.1. Kalorimetrie: DSC und FSC

Die Differential Scanning Calorimetry (DSC) ist ein einfaches und effektives
Verfahren zur thermischen Analyse. Die Erfassung von Wérmestrémen endo- oder exo-
thermer Prozesse liefert einen Zugang zu den korrespondierenden Anderungen thermo-
dynamischer Grofen. DSC-Messungen werden zur Charakterisierung von Phaseniiber-
gangen (Umwandlungsenthalpie und Phaseniibergangstemperatur) und entsprechend
zur Bestimmung von Materialparametern, wie Warmekapazitit, Schmelz- und Kristal-
lisationstemperaturen, der Glasiibergangstemperatur, Schmelzenthalpien und Kristal-
linitdten, genutzt. DSC wird daher auch zur Identifizierung von Materialien verwendet.
Einfiihrende Literatur stellt Referenz [60] und mit Bezug auf Polymere Referenz [61]
dar.

Das grundlegende Prinzip der DSC basiert auf dem Vergleich der Heizleistung P (leis-
tungskompensiertes DSC) oder der Temperatur 7' (Warmeflusskalorimeter) einer Probe
und einer Referenzprobe, eine ,leere Probenkammer. Fiir ein leistungskompensiertes
DSC gilt die Arbeitsbedingung Tp.one = TReferenz- In der Proben- und Referenzkammer
wird das gleiche Temperaturprogramm durchlaufen und die unterschiedlich benétig-
te Heizleistung P gemessen. Die Differenz der Heizleistungen definiert den durch die
Probe verursachten Wirmestrom dQ/dt = Q@ = AP. Im Warmeflusskalorimeter ist
die verwendete Heizrate fiir Probe und Referenz identisch; sie werden im selben Ofen
platziert. Da beide iiber einen gleichen Warmewiderstand an den Ofen angekoppelt
sind, lasst sich die gemessene Temperaturdifferenz zwischen Probe und Referenz in ei-
ne entsprechende Leistungsdifferenz AP =  konvertieren.

Der Warmestrom selbst lésst sich grundlegend durch Gleichung (3.19) beschreiben.

Q= C’d—T = mc,f (3.19)
dt

C(T) ist die Warmekapazitét, c,(7) die spezifische Wérmekapazitdt, m die Pro-
benmasse und [ die Heiz- oder Kiihlrate. ¢, und m werden als zeitlich unabhéngig
angenommen. Im Experiment wird die scheinbare Wérmekapazitdt c, gemessen,
welche ebenfalls zusétzlich auftretende Umwandlungsenthalpien enthélt. Fiir eine
Auswertung der Messungen wird der auf die Heizrate normalisierte Warmestrom
Q /8 oder die bei bekannter Probenmasse zugéngliche scheinbare Wéarmekapazitét c,
gegeniiber der Probentemperatur Tp..,e aufgetragen. Dies ermoglicht eine einfache
Erfassung zusétzlicher thermischer Ereignisse, welche sich in Stufen oder Peaks in
Q(Tprobe) beziehungsweise ¢,(Tprobe) aukern. Der Schmelz- beziehungsweise Kristalli-
sationsprozess fiihrt als Phaseniibergang 1. Ordnung durch die Umwandlungswérme zu
einem Maximum oder Minimum in Q(7). Fiir eine weitere theoretische Beschreibung
des Wérmestroms mit Berticksichtigung entsprechender thermischer Ereignisse sowie
instrumenteller Einfliisse wird neben der genannten Literatur auf den Methodenteil
von Publikation [2] verwiesen (siche Seite 63).
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Innerhalb dieser Arbeit dient die DSC iiberwiegend der Charakterisierung der Po-
lymerproben hinsichtlich ihres Schmelz- und Kristallisationsverhaltens. Es werden
Schmelztemperaturen und Kristallinitdten der teilkristallinen Proben bestimmt. Die
Massenkristallinitat X, wird iiber X, = Hy,/H° - 100 % berechnet. Die Bestimmung
der Schmelzenthalpie H,, erfolgt durch Integration des Schmelzpeaks in der Heizkurve
c,(T). Hp? ist der Literaturwert fiir eine hypothetische 100 % kristalline Probe.

Die Fast Scanning Calorimetry (FSC) bedient sich desselben Prinzips wie die
herkémmliche DSC. Jedoch werden durch eine spezielle Konstruktion der Messinstru-
mente und durch die Verwendung besonders kleiner Probenmassen (~ ng) bedeutend
hohere Heiz- und Kiihlraten (bis zu 10000Ks™!) zuginglich. Einen umfassenden
Uberblick liefert hierbei Referenz [62].

Die FSC wird in Publikation [2] als Hauptmethode verwendet und ermdglicht die
Untersuchung der thermischen Stabilitdt von Lamellen in Abhéngigkeit von Exis-
tenz und Zeitskala der intrakristallinen Kettendynamik. Wesentliche methodische
Punkte stellen hierbei die Ausweitung des Kristallisationstemperaturbereiches zu sehr
niedrigen Temperaturen durch hohe Kiihlraten, sowie eine mogliche Unterdriickung
von Reorganisationsprozessen durch die hohen Heizraten dar. Aufserdem gewinnen
fiir hohe Heiz- und Kiihlraten zusitzliche kinetische Effekte wie Thermal Lag® und
Superheating® an Bedeutung. Diese werden ausfiihrlich in Publikation [2] behandelt
und analysiert.

Fiir die vorliegende Arbeit wurde ein leistungskompensiertes DSC, das UNIX DSC7,
ausgestattet mit einem ULSP IntraCooler I1I, von Perkin Elmer genutzt. Als Spiilgas
wurde Stickstoff verwendet.

In Kooperation mit Dr. Yongna Qiao, unter Leitung von Prof. Yongfen Men, State
Key Laboratory of Polymer Physics and Chemistry, Changchun Institute of Applied
Chemistry, China wurde zudem ein DSC1 STARe system von Mettler Toledo mit
Stickstoff als Spiilgas verwendet. Hierbei handelt es sich um ein Warmeflusskalorime-
ter.

Fiir die FSC-Messungen wurde das Flash DSC1 von Mettler Toledo, ebenfalls mit
Stickstoff als Spiilgas, verwendet. Es ist ausgestattet mit dem Kélteaggregat IntraCoo-
ler TC100MT (Huber Kéltemaschinenbau). Das Flash DSC1 wird leistungskompensiert
betrieben. Die Proben wurden auf den zugehorigen Sensoren Chip MultiSTAR UFS1
prapariert.

Verschiebung der Schmelztemperatur zu héheren Temperaturen mit steigender Heizrate aufgrund einer
verzogerten Warmeleitung innerhalb der Probe, sowie zwischen Heizer und Probe. Der umgekehrte
Fall gilt fiir den Kristallisationsprozess im Kiihlvorgang.

Verschiebung der Schmelztemperatur zu héheren Temperaturen mit steigender Heizrate aufgrund der
endlichen Zeit des Schmelzprozesses.
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3.2.2. Polarisationsmikroskopie

Die Polarisationsmikroskopie ist eine Form der Lichtmikroskopie. Sie beruht auf der
Doppelbrechung von polarisiertem Licht in optisch anisotropen Materialien. Diese
besitzen unterschiedliche Brechzahlen fiir verschiedene Schwingungsrichtungen des
Lichts, was zu einer Drehung der Polarisationsebene fiihrt.

Eine Einfiihrung in die Polarisationsmikroskopie und deren Anwendung auf Polymere
findet sich in Referenz [63].

Der grundlegende Funktionsaufbau eines Polarisationsmikroskops entspricht einem
klassischen Lichtmikroskop im Durchlichtmodus ergénzt um zwei Polarisationsfilter
vor und nach der zu untersuchenden Probe. Das von einer optischen Quelle (Mi-
kroskopbeleuchtung) erzeugte unpolarisiertes Licht wird mittels Polarisator linear
polarisiert. Nach dem Durchstrahlen der Probe trifft der Lichtstrahl auf einen zweiten
Polarisator, den sogenannten Analysator. Dessen Polarisationsebene steht im 90°
Winkel zur der Polarisationsebene des ersten Polarisators. Befindet sich keine Probe
oder eine isotrop brechende Probe im Strahlengang, bleibt die Schwingungsrichtung
des Lichtes unbeeinflusst und der Lichtstrahl wird vollstindig durch den Analysator
blockiert. Ist das Probenmaterial optisch anisotrop, wird die Schwingungsebene durch
Wechselwirkung mit der Probe gedreht. Der zur Polarisationsebene des Analysator
parallel schwingende Lichtanteil passiert den Analysator und kann detektiert werden.
Die Polarisationsmikroskopie erlaubt die Messung von temperaturabhéngigen Kris-
tallisationsgeschwindigkeiten. Die Polymerschmelze ist optisch isotrop. Erst mit
Wachstum eines optisch anisotropen Polymerkristalls kann Licht detektiert werden.
Nukleationsereignisse und das anschliefende Wachstum von Sphérolithen kénnen ein-
fach verfolgt und mittels Mikroskopkamera dokumentiert werden. In der vorliegenden
Arbeit erfolgte eine temperaturabhéngige Analyse der Wachstumsgeschwindigkeiten
wu(T.). Hierfir wurden diinne Polymerfilme mit einer Dicke von mehreren 10pm
zwischen zwei Glasplatten prapariert, aufgeschmolzen und isotherm bei der gewiinsch-
ten Temperatur kristallisiert. Der Kristallisationsprozess wurde mittels Fotoserien
dokumentiert und daraus das radiale Wachstum einzelner Sphérolithe zeitabhingig
bestimmt. Die erhaltene Wachstumsgeschwindigkeit des 2D-Sphéroliths représentiert
ndherungsweise die Wachstumsgeschwindigkeit der Lamellen. Eine Kombination der
Ergebnisse mit der NMR-Analyse der intrakristallinen Kettendynamik ermdglicht
einen Zeitskalenvergleich von intrakristalliner Kettendynamik (ICD) und lateralem
Lamellenwachstum, welcher im Ergebnisteil der Arbeit vorgestellt und diskutiert wird.

Fiir die Polarisationsmikroskopie wurde ein Olympus BX51 Mikroskop im Durch-
lichtmodus mit einer Olympus XC30 Mikroskopkamera genutzt. Zur Temperaturre-
gelung diente eine Linkam Hotstage mit einem Linkam TP 94 Temperaturregler und
einem Linkam LNP Fliissigstickstoffregler.
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3.2.3. Kernspinresonanzspektroskopie

Die Kernspinresonanzspektroskopie (NMR) beruht auf der Wechselwirkung zwischen
den magnetischen Momenten der Atomkerne mit extern angelegten magnetischen
Feldern. Aufgrund der zusétzlichen Wechselwirkungen der magnetischen Momente
benachbarter Atome, lassen sich mittels geeigneter Experimente Informationen iiber
Struktur und Dynamik innerhalb der untersuchten Probe ableiten. Eine grundlegende
Einfiihrung in die Methode stellen hierbei die Referenzen [64-66] dar.

Fiir die vorliegende Arbeit erfolgte eine detaillierte Charakterisierung der intrakris-
tallinen Kettendynamik der einzelnen Probensysteme mittels NMR-Experimenten.
Die Ergebnisse stellen einen Grundbaustein der Arbeit dar. Die Messungen und
zugehorigen Datenanalysen wurden von Dr. Ricardo Kurz und Mareen Schéfer in
Kooperation mit der Fachgruppe Festkorper-NMR, unter Leitung von Prof. Dr. Kay
Saalwéchter durchgefiihrt.

Ziel dieses Unterkapitels ist eine qualitative Darstellung der Grundprinzipien der
verwendeten NMR-Experimente, um den Zugang zur ICD zu erldutern.

Eine intrinsische Eigenschaft von Atomkernen ist der Kernspin. Atomkerne mit einem
Kernspin im Grundzustand (ground state nuclear spin) ungleich Null, wie zum Beispiel
'"H und '3C, sind NMR aktiv. Dem Atomkern kann ein magnetisches Moment g
(magnetisches Kernmoment) zugeordnet werden. Das Anlegen eines starken statischen
Magnetfeldes By in z-Richtung hebt die Entartung des Grundzustandes der Kernspins
auf (Zeeman-Effekt).

Im einfachsten Fall fiir Spin 1/2 gibt es zwei Energieniveaus mit +£0.5vBy = +0.5wr..
v ist das kernspezifische, gyromagnetische Verhéltnis und wy, die Larmorfrequenz. Das
niedrigere Energieniveau ist im thermischen Gleichgewicht geringfiigig stiarker besetzt
(Boltzmann-Verteilung). Durch Aufsummierung aller magnetischen Kernmomente
ergibt sich eine makroskopische, detektierbare Magnetisierung M in Richtung
des statischen Magnetfeldes By. Das Grundprinzip der NMR-Experimente besteht
in einer Auslenkung dieser Magnetisierung M, durch das Anlegen eines mit der
Larmorfrequenz oszillierenden Magnetfeldes B; (auch Radio-Frequenz Puls genannt)
in der z-y-Ebene. In dieser fiihren die Spins beziehungsweise ihre magnetischen
Kernmomente eine Prézessionsbewegung mit Larmorfrequenz wr, aus. Die zeitabhén-
gige Prizession fiihrt zur Induktion einer Wechselspannung in einer Messspule, was
das eigentliche NMR-Signal darstellt. Das NMR-Signal wird in einem rotierendem
Laborsystem detektiert; es wird eine Rotation des Beobachters mit der Larmorfrequenz
wy, angenommen. Das gemessene NMR-Signal in der Zeitdoméne enthilt daher keine
Ostzillation mit der Larmorfrequenz.

Die Intensitét des Messsignals ist abhéngig von der Anzahl der Atomkerne (Proben-
masse) und der Grofe ihres magnetisches Kernmoments p. Um eine bestimmte oder
auch mehrere Kernsorten zeitgleich anzusprechen, muss der Radio-Frequenz-Puls in
der entsprechenden Lamorfrequenz wy, oszillieren.

In der Praxis ergeben sich lokale Variationen im Magnetfeld, welche unter anderem
durch die Dynamik der Molekiile, der Kopplung zwischen Atomkernen (Spin-Spin-
Kopplung) oder durch die Position im nicht ideal homogenen Magnetfeld B, hervor
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gerufen werden. Es wirkt ein effektives Magnetfeld B¢ als Summe des statischen
Magnetfeldes By, und einer geringen lokalen Variation. Als Konsequenz ergibt
sich ebenfalls eine Variation der Larmorfrequenz der Magnetisierung der Spins
(wik = yB9¥) | was zu einer inhomogenen Priizession fiihrt (transversale Relaxation).
Ist die Dauer von B; zeitlich begrenzt, beispielsweise nach einem 90°-Puls, relaxiert
das NMR Signal mit der transversalen Relaxationszeit 75 . Im Weiteren unterscheidet
man die longitudinale Relaxationszeit 77, welche die Zeitskala zum erneuten Erreichen
des Gleichgewichtszustandes beschreibt (etwa ~ 577).

Zur Charakterisierung der intrakristallinen Kettendynamik wurden zwei verschiedene
Experimente der Festkorper-NMR, der Free Induction Decay (FID) fir schnelle
Kettenmobilitdt und Centerband Only Detection of EXchange (CODEX) unter Magic
Angle Spinning (MAS) fiir langsame Kettenmobilitdt verwendet. Der FID ermoglicht
zudem die Bestimmung des kristallinen, mobil amorphen und rigiden amorphen Anteils
der teilkristallinen Polymerproben. Die Experimente werden nachfolgend dargestellt.

Fiir technische und methodische Details beider Methoden wird auf die entsprechenden
Publikationen [47, 67| beziehungsweise das Manuskript [4] verwiesen.

Free Induction Decay an 'H

Mit einem 90°-Puls werden Stérke und Dauer von B so gewéhlt, dass M vollsténdig
in die xz-y-Ebene gekippt wird. Die magnetischen Kernmomente der Spins prazedieren
mit ihrer lokalen Larmorfrequenz wi®® und induzieren in ihrer Summe M, eine
entsprechende Wechselspannung in der Messspule. Mit zunehmender Zeit wird ein Ab-
klingen der Amplitude des oszillierenden Spannungssignals beobachtet; M relaxiert
und geht nach etwa ~ 57} wieder vollstandig in den Gleichgewichtszustand iiber. Im
Messsignal wird der T)-Relaxationsprozess analysiert. Dieser wird in der Festkorper
NMR stark von der dipolare Kopplung der Atomkerne beeinflusst. In teilkristallinen
Polymeren fiihrt die unterschiedlich starke dipolare Kopplung in kristalliner, mobiler
amorpher und rigider amorpher Phase entsprechend zu einem unterschiedlich schnellen
Abklingen der Signalamplitude in der Zeitdoméne des FIDs. Eine starke Kopplung
im kristallinen beziehungsweise rigidem Anteil der Probe fiihrt zu einem schnelleren
Verlust der Spin-Koherénz in der z-y-Ebene. Die T,-Relaxationszeit ist niedrig und es
wird entsprechend ein schnell eintretender steiler Abfall des FID-Signals beobachtet.
Eine langere T,-Relaxationszeit ist charakteristisch fiir eine mobile, amorphe Phase
und bewirkt einen langsamen Abfall des FID-Signals. Die molaren Anteile von kristal-
liner, rigider amorpher und mobiler amorpher Phase konnen anhand unterschiedlicher
T,>-Relaxationszeiten im FID-Signal identifiziert und mittels geeigneter Fitprozedur
(siche Referenz [68]) bestimmt werden.

Zur Untersuchung der intrakristallinen Dynamik wird nur der rigide Signalanteil
des FIDs betrachtet. Die von der mobilen amorphen und rigiden amorphen Phase
verursachte Komponente wird zuvor bestimmt und abgezogen. Mit steigender Mes-
stemperatur steigt auch die, durch die intrakristalline Kettendynamik verursachte,
Mobilitét, was zu einer Abschwéichung (Mittelung) der dipolaren Kopplung innerhalb
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der Lamelle fiihrt. Im rigiden Anteil des FIDs zeigt sich daher mit ansteigender
Messtemperatur eine Verlangsamung der 7T5-Relaxation. Vorausgesetzt ist, dass die
Zeitskala der intrakristallinen Dynamik in der Gréfenordnung des FID-Signals liegt:
Der kristalline Signalanteil einer Probe ohne ICD relaxiert bereits nach einigen 10 ps.
Fiir eine Probe mit ICD kann entsprechend nur die Kettendynamik auf der Zeitskala
von einigen 10 ps oder schneller den T,-Relaxationsprozess des kristallinen Signalanteils
beeinflussen. Wie im Grundlagenkapitel erldutert (siehe Seite 13), basiert die ICD
auf einzelnen helikalen Spriingen von Konformationsdefekten. Mittels entsprechender
Analyse- und Fitprozedur!® dargestellt in Referenz 47|, lisst sich aus der tempera-
turabhingigen Anderung des kristallinen FID-Abfalls eine Sprung-Korrelationszeit 7,
bei der jeweiligen Messtemperatur bestimmen. Liegt 7. liber einen ausreichend grofsen
Temperaturbereich vor, kann die Aktivierungsenergie des Sprungprozesses F, mittels
Arrheniusgleichung aus 7.(1/7") bestimmt werden.

CODEX unter Magic Angle Spinning an 13C

Ist die intrakristalline Kettendynamik zu langsam um mittels einfacher 'H
Zeitdoménen-Signale analysiert zu werden, kann auf die komplexere und bedeu-
tend zeitaufwindigere Methode CODEX an '*C Kernen zuriick gegriffen werden.
Mittels eines Pulsblocks wird eine Magnetisierung der *C Kerne in der z-y-Ebene
erzeugt. Um die, hinsichtlich der Zeitskala der Defektspriinge, zu schnelle Relaxa-
tion der Magnetisierung zu verhindern, wird Magnetisierung mit einem 90°-Puls in
die z-Richtung gebracht und fiir eine Wartezeit 7, ,verwahrt® und anschliefsend
wieder per Puls in die z-y-Ebene gekippt. Abhéngig davon, ob in der Wartezeit
Tmix Defektspriinge auftreten, kann die Magnetisierung in der z-y-Ebene vollstindig
refokussiert werden oder es wird ein Signalverlust beobachtet. Das Messsignal in der
Zeitdoméane wird mittels Fouriertransformation in ein Frequenzspektrum iiberfiihrt.
Dies erméglicht die Auflosung der Resonanzsignale verschiedener Frequenzen und
somit eine Auftrennung der kristallinen und amorphen Anteile. Das detektierte Signal
der kristallinen Phase reduziert sich mit steigender Zahl an Defektspriingen. Durch
Variation von 7. kann somit die Zeitskala der intrakristallinen Kettendynamik
abgerastert werden.

Nachfolgend wird schrittweise das Vorgehen der CODEX Pulssequenz erldutert.
Generelle Anmerkungen:

Chemisch nicht dquivalente Kerne ergeben im Spektrum getrennte Resonanzsignale.
In der Festkorper-NMR ergibt sich insbesondere aufgrund der Dipol-Dipol-Kopplung
und der anisotropen chemischen Verschiebung!! (chemical shift anisotropy- CSA)
eine starke Verbreiterung und Uberlappung der Resonanzsignale. Das sogenannte

Die Fitprozedur basiert auf der Anderson-Weiss-Néherung [69, 70].
Die chemische Verschiebung eines Atomkerns ist anisotrop, z.B. hervorgerufen durch die anisotrope
Verteilung der Elektronenorbitale.
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magic-angle-spinning? mittelt Effekte unerwiinschter anisotroper Wechselwirkungen
aus. In Kombination mit einer heteronuklearen Entkopplung'® wihrend der Detektion
des Signals erhalt man weitgehend separierte schmale Peaks im Spektrum. In Bezug
auf eine Referenzfrequenz kann der chemical shift, der Unterschied der gemessenen
Frequenz zu einer Referenzfrequenz in ppm (parts per million) angegeben werden.
Die Polymerkette nimmt in den kristallinen und amorphen Bereichen der teilkristal-
linen Struktur unterschiedliche Konformationen (trans/gauche-Zusténde) ein. Daraus
resultiert eine unterschiedliche chemische Verschiebung; Resonanzsignale amorpher
und kristalliner Bereiche konnen separat analysiert werden. Wie bereits erwahnt,
wird zur Charakterisierung der intrakristallinen Kettendynamik nur der kristalline
Signalpeak verwendet.

Ablauf der CODEX Pulssequenz:

1. Zu Beginn der CODEX Pulssequenz erfolgt typischerweise eine cross polarisation,
um das Signal-zu-Rausch Verhéltnis zu verbessern. Es wird eine transversale Magneti-
sierung der Protonen erzeugt, welche auf die wenigen "*C-Atomkerne iibertragen wird.
2. Durch das MAS wird die anisotrope chemische Verschiebung ausgemittelt. Diese
wird durch die Helixspriinge im Polymerkristall beeinflusst. Erst eine erneute Ein-
kopplung mit dem sogenannten Evolutions-Pulsblock ermoglicht eine Messbarkeit der
Effekte der Spriinge auch unter MAS.

3. Anschliefend wird die Magnetisierung fiir die Dauer der Wartezeit 7, in z-
Richtung gelagert (mittels 90°-Puls). Je nach Dauer und der polymerspezifischen
Korrelationszeit 7. der intrakristallinen Dynamik konnen kein, ein oder auch mehrere
Helixspriinge auftreten.

4. Der sogenannte Reconversion-Pulsblock nach 7,,; kippt die Magnetisierung zurtick
in die z-y-Ebene und revidiert die Effekte des Evolutionsblocks. Fand kein Helixsprung
statt, so wird die Magnetisierung wieder vollstandig refokussiert. In der nachfolgenden
Messung des Spektrums erhélt man die volle Signalintensitdt. Fanden Helixspriinge
statt, so kann die Magnetisierung nicht vollstiandig refokussiert werden. Das detektierte
Signal reduziert sich mit steigender Zahl an Spriingen. Durch Variation von 7, kann
die Korrelationszeit 7. fiir einen Defektsprung bestimmt werden. Fiir eine vollstéandige
Charakterisierung der intrakristallinen Kettendynamik werden die CODEX Messungen
bei verschiedenen Temperaturen durchgefithrt. Aus den Ergebnissen kann wiederum
ein Arrhenius-Plot erstellt werden und die Aktivierungsenergie des Sprungprozesses
FE, bestimmt werden.

5. Eine zusétzliche Referenzmessung fiir jedes 7, ermoglicht die Bestimmung der
Signalverluste durch den transversalen Relaxationsprozess als Vergleich.

Eine schnelle Rotation der Proben um den magischen Winkel.

Im hier beschriebenen Experiment sind die *C Kerne dipolar mit den Protonen gekoppelt (hete-
ronukleare dipolare Kopplung). Zur Messung des reinen 13C-Resonanzsignals ist eine Entkopplung
notwendig.
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Die wesentlichen Informationen zu den verwendeten Proben sind in den jeweiligen
Publikationen enthalten. Das nachfolgende Kapitel stellt einen gemeinsamen, verglei-
chenden Uberblick der verwendeten Polymersysteme und ihrer Charakteristika dar und
kann bei Bedarf eingesehen werden.

Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten Proben sind in Tabelle 4.1 aufgelistet. Es
wurde ein moglichst breites Spektrum der Proben, hinsichtlich Auftreten und Zeits-
kala der intrakristallinen Kettendynamik, ausgewéhlt. Nach einem kurzen Kommen-
tar zur generellen Probenpraparation werden in den nachfolgenden Unterkapiteln die
Probensysteme Polycaprolacton, Polyoxymethylen, Polyethylenoxid und Polybutylen
vorgestellt.

Tabelle 4.1.: Ubersicht der verwendeten teilkristallinen Polymere:

Dargestellt ist das Gewichts- und Zahlenmittel des Molekulargewichtes M, beziehungsweise
M,,, der Hersteller, sowie mégliche Industrienamen. ( Sp? - Scientific Polymer Products, Inc.;
PSS - Polymer Standards Service GmbH; ps - Polymer Source, Inc.; ICD - intracrystalline
chain dynamics)

Probenname M, M, Hersteller Industriename
aus Publikation | |kg/mol] | [kg/mol]
Polycaprolacton - keine detektierbare ICD
PCL66 65,8 43,4 Sp? -
PCL138 138,1 97,4 Sp? -
Polyoxymethylen - moderate ICD
POM130 130 39,9 DuPont DELRIN® 500P NC010
POM207 207 61,6 Goodfellow —
POM212 212 62,8 DuPont DELRIN® 100P NC010
Polyethylenoxid - schnelle ICD
PEO53 52,9 445 PSS =
PEO180 180 148 PSS -
PEO188 188 — ps —
isotaktisches Polybutylen - ICD abhingig von Kristallform I bzw. 11
PB0SO0 | 77 | 257 [ LyondellBasell | Koattro PB 0300M

35



4. Probensysteme und ihre Eigenschaften

Die Probenpréparation kann im Detail in den einzelnen Publikationen [1-4] eingesehen
werden. Um die Teilergebnisse miteinander in Bezug setzen zu konnen, wurde stets
ein isothermer Kristallisationsprozess bei gegebener Kristallisationstemperatur 7T, an-
gestrebt.

Das Molekulargewicht der verwendeten Proben von PCL, POM und PEO ist grofier
als das entanglement-Molekulargewicht! M,. Zusétzlich iibersteigt die aus dem Mo-
lekulargewicht bestimmbare Konturlinge? R,,.« die gemessenen Lamellendicken (siehe
Ergebniskapitel) um ein Vielfaches. Die durchgefiihrten Experimente représentieren so-
mit das Standardbild der Polymerkristallisation; der Kristallisationsprozess erfolgt aus
der verschlauften Schmelze (M > M,) und die einzelnen Ketten sind im Polymerkris-
tall mehrfach gefaltet (Rpyax > d.). Die verwendeten Literaturwerte sind zusammen
mit weiteren charakteristischen Kenngroften in Tabelle 4.2 dargestellt.

Tabelle 4.2.: Charakteristische Kenngrofen der Probensysteme: T3, Schmelztemperatur, T,
Glasiibergangstemperatur, M, entanglement-Molekulargewicht, My Molekulargewicht einer
Monomereinheit, Ry.x Konturlange, M,, Zahlenmittel des Molekulargewichts, ¢ Léange der
Einheitszelle,  Anzahl der Monomereinheiten in ¢, H2® Schmelzenthalpie eines unendlich
dicken Kristalls.

*Die angegebenen Werte stellen ein Ergebnis der vorliegenden Arbeit dar [3].

Polymer- ~T,, Tg M, Mg Roox = ]]\\44_35 HS?
system | [C] [°C] |kg/mol] lg/mol| [nm] [J/¢g]
PCL 60 —65[71] 2,0+ 0,25[27] 114,15[72] Mn/0,132 %;nol 157[71]
POM 175 —83[73] 2,64[72] 30,03[72] Mn/0,155 %Igm)l 326[73]
PEO 65 | —67[74] | 2,00[72] | 44.05[72] | Mrjoass mmmel | 197[74]

PB-11 125 116*

PB-1 11 115 —24[75] 56,11[72] 60*

(A) PcL ! (D) PB-1 g

| o o Form| 3e

3, Helix "3

(B) Pom WW )
95 Helix Q | ¢ | (E) PB-1

€L
Il wo4 eiskin

Form Il
(C) PEO : ‘ 11, Helix
7, Helix I |
| c I

Abbildung 4.1.: Konformation der verwendeten Probensysteme in der Einheitszelle: PCL
nach [76], POM nach [77], PEO nach [77], (D),(E) Form I und II von iPB-1 aus [7§]

Das entanglement-Molekulargewicht beschreibt das Molekulargewicht eines Kettenabschnittes zwi-
schen zwei Verschlaufungspunkten in der nicht-kristallinen Phase.

Die Konturlénge einer Polymerkette ist die Léange der maximal gestreckten (all-trans-Konformation)
Polymerkette unter Beriicksichtigung der Bindungswinkel zwischen den einzelnen Atomen.
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4.1. Polycaprolacton

Polycaprolacton (PCL) gehort der Substanzklasse der aliphatischen Polyester an. Die
Struktur der Monomereinheit M, ist [-O—(CH,);—(C=0)—],.

PCL kristallisiert in einer orthorhombische Einheitszelle mit einer Gitterkonstante
¢ = 1,73nm in Richtung der Kettenachse [76]. Die Polymerketten liegen dabei in ei-
ner planaren oder nahezu planaren all-trans-Struktur vor [76, 79]. Abbildung 4.1(A)
zeigt die von BITTIGER, MARCHESS und NIEGISCH vorgeschlagene planare all-trans-
Struktur.

PCL nimmt typischerweise Kristallinitatswerte von etwa 50 % ein. Hinsichtlich der in-
trakristallinen Kettendynamik gilt PCL als crystal-fivred. SCHALER u. a. konnten mittels
NMR-Experimenten eine intrakristalline Kettendynamik bis zu einer Zeitskala von 1s
ausschliefen [67].

Die charakteristischen Kenngrofen des Polymersystems sind in Tabelle 4.2 dargestellt.
PCL ist kommerziell in groffer Menge und Variation in wohldefinierten Molekularge-
wichten erhéltlich. Insbesondere im Vergleich zu PEO (siehe Kapitel 4.3) eignet sich
PCL als Modellsystem zur Herausarbeitung erster Kontraste hinsichtlich des Einflusses
der intrakristallinen Kettendynamik.

4.2. Polyoxymethylen

Polyoxymethylen (POM), auch Polyacetal genannt, gehort der Substanzklasse der ali-
phatischen Polyoxide sowie der Substanzklasse der Polyether an. Die Struktur der Mo-
nomereinheit My ist [-O—CH,—],,.

POM ist ein polymorphes Material. Im kristallinen Zustand kann die Polymerkette
in zwei verschiedenen Konformationen vorliegen: Eine 2;-Helix mit orthorhombischer
Einheitszelle oder eine 9;5-Helix mit hexagonaler Einheitszelle. Die orthorhombische
Kristallform wird nur bei sehr niedrigen Kristallisationstemperaturen gebildet. Sie ist
instabil und ldsst sich durch Aufheizen {iber 60 °C in die hexagonale Kristallform mit
95-Helix transformieren. [80-83] In dem fiir die Arbeit relevanten Temperaturbereich
wird bei Schmelzkristallisation typischerweise die hexagonale Einheitszelle ausgebil-
det. Abbildung 4.1 (B) zeigt die entsprechende 95-Helix entlang der Gitterkonstante
c¢=1,73nm [77].

POM ist bekannt fiir sehr hohe Kristallinitatswerte bis nahezu 100 %, wobei die Litera-
turangaben stark variieren [83|. Das Polymer ist crystal-mobile und besitzt im Vergleich
zu PEO eine moderat schnelle intrakristalline Kettendynamik [45, 84]. Die ICD basiert
auf einzelnen helikalen Spriingen von Konformationsdefekten entlang der Kettenachse
(siche Seite 13). Nach dem Sprung nimmt die Kette eine energetisch dquivalente Positi-
on ein. Fiir POM in der 95-Helix bedeutet dies eine Rotation von 200° und eine effektive
Translation entlang der Kettenachse von einer Monomereinheit [45]. Die Sprunghéhe
Az, betragt § = 0,192nm.

Eine detaillierte Charakterisierung hinsichtlich Zeitskala und Aktivierungsenergie der
intrakristallinen Kettendynamik wurde in Kooperation mit der Fachgruppe Festkorper-
NMR unter Leitung Prof. Dr. Kay Saalwéchter von Mareen Schéfer im Rahmen dieser
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Arbeit vorgenommen. Die Ergebnisse fiir die Aktivierungsenergie F, sind in Manuskript
[4] (siehe Seite 73) und im Detail in den zugehorigen Supplementary Information (siehe
Seite A-5) zu finden.

Das Homopolymer Polyoxymethylen besitzt stark reaktive Hydroxyl-Gruppen an den
Kettenenden. Diese konnen zu einer unzipping reaction® fithren, welche eine vollstin-
dige Umwandlung der Polymerkette in Formaldehyd nach sich zieht. Eine Veretherung
oder Veresterung der Kettenenden kann den Prozess nur bedingt aufhalten. Andere
Degradationsprozesse wie Auto-oxidative Degradation, Acidolyse und Hydrolyse ver-
ursachen ebenfalls Briiche in der Kette, welche wiederum zu einer unzipping reaction
fithren. [85, 86|

In Industrie und Literatur werden daher fast ausschliefslich Homopolymere mit Stabi-
lisatoren oder Co-Polymere verwendet. Die charakteristischen Kennwerte des Homo-
polymers sind in Tabelle 4.2 dargestellt. Bei den in dieser Arbeit verwendeten Proben
DELRIN handelt es sich um industrielles Material der Firma DuPont. Dem Homopo-
lymer wurde eine unbestimmte Menge an unbekannten Stabilisatoren zugesetzt.

4.3. Polyethylenoxid

Polyethylenoxid (PEO) gehort der Substanzklasse der aliphatischen Polyoxide
beziehungsweise der Polyether an. Die Struktur der Monomereinheit M, ist
[~O—(CHy)y—].

Im kristallinen Zustand nimmt PEO eine monokline Einheitszelle mit einer Gitterkon-
stanten ¢ = 1,95 nm entlang der Kettenachse ein [87]. Die Polymerketten liegen in einer
75 Helix vor, welche in Abbildung 4.1 (C) entlang der c-Dimension der Einheitszelle
dargestellt ist.

PEO ist bekannt fiir hohe Kristallinitdtswerte und gilt als crystal-mobile Polymer mit
schneller intrakristalliner Kettendynamik [45]. Eine detaillierte Charakterisierung wur-
de von KURZ u. a. vorgenommen. [47] Der Sprungprozess ldsst sich mittels einer leicht

modifizierten Arrhenius-Gleichung (7.) = 79 - ( Toe 4 0,77) exp{£%} beschreiben.

(1c) stellt das durchschnittliche Zeitfenster zwischen zwei Einzelspriingen dar. Die
Aktivierungsenergie E, = 64,5kJmol™! und der Parameter 75 = 8-107'®s wurden
Molekulargewichts-iibergreifend bestimmt. In PEO zeigt der Sprungprozess eine leich-
te Abhéngigkeit von der kristallinen Dicke d.. Um eine energetisch dquivalente Postion
zu erreichen, erfolgt mit dem Sprung eine Rotation um etwa 103° und eine effektive
Translation von einem Monomer entlang der Kettenachse. Die effektive Sprunghdhe
Az, betragt £ = 0,279 nm.

PEO ist kommerziell in grofer Menge und Variation in wohldefinierten Molekularge-
wichten erhéltlich. Die charakteristischen Kenngrofsen des Polymersystems sind zusam-
menfassend in Tabelle 4.2 dargestellt. Die Schmelztemperatur 7, und die erreichbaren
T.-Bereiche von PEO und PCL liegen verhéltnisméfig nah beieinander, was einen di-
rekten Vergleich des crystal-mobile und des crystal-fixed Polymer ermdoglicht.

sogenannte Reifiverschlussreaktion; schrittweiser Abbau der Polymerkette
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4.4. Polybutylen

Polybutylen (PB-1), auch Poly(1-buten) genannt, gehort der Substanzklasse der Poly-
alkene beziehungsweise der Substanzklasse der Polyolefine an. Die Struktur der Mono-
mereinheit M, ist [-CH,—CH(CH,—CH;)—|,.

PB-1 ist ein polymorphes Material mit den bekannten Kristallformen I, IT und III. [88,
89] Bei Kristallisation aus der Schmelze bildet sich Form II; die Polymerketten ordnen
sich in Konformation einer 2-113 Helix in einem tetragonalen Kristallgitter an. Die Ab-
messung der Einheitszelle entlang der Kettenachse betrégt ¢y = 21,3 A [90]. Durch eine
spontane, irreversible Phasentransformation bildet sich aus Kristallform II die stabile
Kristallform I. Die Phasentransformation ist nicht vermeidbar, lésst sich jedoch durch
ein geeignetes Temperaturprogramm beschleunigen [91]. In Form I ordnen sich die Po-
lymerketten in Konformation einer 2 - 3; Helix in einem hexagonalen Kristallgitter an.
Die Abmessung der Einheitszelle entlang der Kettenachse verringert sich auf ¢; = 6,5 A
[90]. Abbildung 4.1 (D) und (E) zeigt Form I und II entlang des Gitterparameters c.
Mit der Phasentransformation von Form II zu I wechselt das Polymer von einem crystal-
mobile in einen crystal-fized Zustand. Form II zeigt eine kontinuierliche Rotationsdif-
fusion der Polymerketten im Kristall. Zusammen mit den Defektspriingen wurden in
PB-1 zudem Konformationsdnderungen der Seitenketten beobachtet. Mittels NMR-
Experimenten bestimmen MI1YOSHI und MAMUN das Zeitfenster zwischen zwei De-
fektspriinge auf (7.) kleiner 10~"s bei einer Temperatur von 100 °C. In Form I konnte

zudem intrakristalline Kettendynamik bis zu einer Zeitskala von 10s ausgeschlossen
werden [31].
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5. Ergebnisse und Diskussion

Die Ergebnisse und deren Diskussion werden in der vorliegenden Arbeit in kumulati-
ver Form présentiert. Nach einer kurzen Darstellung des Projektansatzes erfolgt eine
Zusammenfassung der zentralen Ergebnisse. Anschlieffend konnen die Messdaten und
Ergebnisse mit entsprechenden Diskussionen im Detail in den einzelnen abgedruckten
Publikationen eingesehen werden.

5.1. Projektansatz

Die Doktorarbeit wurde durchgefiihrt im Rahmen des SFB-Transregio 102:
»Polymere unter Zwangsbedingungen: eingeschrankte und kontrollierte
molekulare Ordnung und Beweglichkeit «

Ein generelles Ziel stellt hierbei ein breiteres Verstiandnis des teilkristallinen Zustandes
von Polymeren dar. Die amorphe wie auch kristalline Phase der teilkristallinen Struk-
tur haben mafigeblichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften von Polymeren
[7]. Der traditionelle Fokus liegt vor allem auf der Untersuchung der kristalline Phase.
In einem neuen Ansatz werden nun strukturelle, topologische wie auch dynamische
Eigenschaften von kristalliner und amorpher Phase verkniipft. Die grundlegende Idee
ist die Betrachtung des Kristallisationsprozesses als Zusammenspiel oder vielmehr als
Wettbewerb zwischen kinetisch begriindetem Lamellenwachstum und polymerdyna-
mischen Prozessen der Kettenmolekiile in kristalliner wie auch amorpher Phase und
die Untersuchung ihres kombinierten Effekts auf die teilkristalline Morphologie. Dabei
gilt es, die wesentlichen Einflussfaktoren und daraus entstehende Beschriankungen fiir
den Kristallisationsprozess herauszuarbeiten.

Wie in Abbildung 5.1 dargestellt, thematisiert die vorliegende Arbeit das Zusammen-
spiel oder vielmehr den Wettbewerb zwischen der intrakristallinen Kettendynamik
(intracrystalline chain dynamics - ICD) und der Kinetik des Lamellenwachstums. Der
kombinierte Effekt beider Prozesse auf die Dicke d. der kristallinen Phase werden
untersucht. Die ICD basiert auf Defektspriingen im Polymerkristall und ermdglicht
eine translative Kettenbewegung durch den Kristall. Die zugrunde liegenden Defekte
sind mittels Sternsymbolen dargestellt. Um die Prozesse ICD und das lamellare
Wachstum in Bezug setzen und bewerten zu konnen, muss zunéchst eine geeignete
Vergleichsebene gefunden werden. Hierfiir werden, wie in Abbildung 5.1 angedeutet,
Zeitskalen zur Beschreibung der einzelnen Prozesse eingefithrt. Zudem ergeben sich
immer wieder wesentliche Verkniipfungspunkte und Hinweise zur Rolle der entangle-
ments und entsprechend zur Rolle amorphen Phase.
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Abbildung 5.1.: Schematische Darstellung der Projektidee: Die morphologische Struktur
teilkristalliner Polymere wird durch die Kinetik des Kristallisationsprozesses und polymerdy-
namische Prozesse in kristalliner Phase (a.-Relaxation) und amorphen Bereichen (disentangle-
ment-Prozess) begriindet. (7.) ist die mittlere Zeitskala zwischen zwei Defektspriingen. 7gtem,
ist die Zeitskala der Defektbewegung iiber eine der Lamellendicke entsprechenden Distanz. 7.
stellt die Zeitskala der Anlagerung weiterer Ketten an den bestehenden Kristall dar. u ist die
Wachstumsgeschwindigkeit der Lamelle.

Experimentell erlaubt uns ein Multi-Method-approach, bestehend aus Kernspinre-
sonanzspektroskopie (NMR), Polarisationsmikroskopie, Rontgenkleinwinkelstreuung
(SAXS) und dynamische Differenzkalorimetrie (DSC und FSC), eine ausfiihrliche Un-
tersuchung von Ursache und Auswirkungen im Kristallisationsprozess. Ausgangspunkt
der einzelnen Experimente ist immer ein isothermer Kristallisationsprozess aus einer
verschlauften Polymerschmelze bei einer Kristallisationstemperatur 7. Eine systemati-
sche Variation von T, sowie der Wechsel zwischen den verschiedenen Polymersystemen
Polycaprolacton (PCL), Polyoxymethylen (POM) und Polyethylenoxid (PEO) erlaubt
eine vielfaltige Variation der Zeitskala intrakristalliner Kettendynamik sowie der Kine-
tik des Kristallisationsprozesses. Interessante Einblicke bietet zudem die Untersuchung
des Polymers Polybutylen (PB-1), welches durch einen Phaseniibergang zwischen zwei
kristallinen Formen vom crystal-mobile (existierende ICD) in den crystal-fized (keine
ICD) Zustand wechselt.

Hervorzuheben ist zudem, dass die NMR-Experimente von Dr. Ricardo Kurz und Ma-
reen Schifer in Kooperation mit der Fachgruppe Festkorper-NMR, unter Leitung von
Prof. Dr. Kay Saalwéchter durchgefithrt und analysiert wurden.
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5.2. Zentrale Ergebnisse & Diskussion

Im folgenden Kapitel werden die zentralen Ergebnisse mittels 5 Statements publikati-
onsiibergreifend zusammengefasst. Zu jedem Statement erfolgt eine kurze Erlduterung.

1. Klassifizierung von Polymersystemen in Abhangigkeit der Zeitskala
intrakristalliner Kettendynamik ((7.))
relativ zur Zeitskala des lamellaren Wachstum (7;.)
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Abbildung 5.2.: Vergleich der Zeitskalen der intrakristallinen molekularen Dynamik (ICD)
und des Kristallwachstums fiir (A) PCL, (B) POM, (C) PEO fiir je zwei verschiedene Moleku-
largewichte. 7;. entspricht der Zeit, in welcher der lamellare Kristall um eine weitere molekulare
Lage wéchst. (1) ist die durchschnittliche Zeit zwischen zwei helikalen Defektspriingen der
Polymerkette. Tgtem beschreibt die Zeit, in welcher ein Defekt auf der Distanz der lamellaren
Dicke d. diffundiert. Die durchgéngige Linie bei PCL zeigt das NMR-Detektionslimit fiir (7).
Die Grafik wurde aus Manuskript [4] entnommen.

Es wurde eine neue Klassifizierungsmoglichkeit von Polymersystemen in Abhéngigkeit
der Zeitskala der intracrystalline chain dynamics relativ zur Zeitskala Lamellen-
wachstums erarbeitet und eingefiihrt. Die Betrachtung von Zeitskalen ermdglicht den
direkten Vergleich verschiedener Polymersysteme auch mit sehr unterschiedlichen
zuganglichen Kristallisationstemperaturbereichen.

Wie in Abbildung 5.1 schematisch skizziert reprasentiert 7. die Zeitskala des lateralen
Lamellenwachstums. 7;. beschreibt die Zeit in welcher der lamellare Kristall um eine
weitere molekulare Lage (=~ 5A) wiéchst und wird aus der durch Polarisationsmikro-
skopie zuginglichen Wachstumsgeschwindigkeit pu(7.) berechnet. Die Zeitskala der
ICD wird durch (7.) reprisentiert, welches die durchschnittliche Zeit zwischen zwei
Defektspriingen darstellt. (7.) kann mittels NMR-Experimenten ebenfalls in Abhén-
gigkeit der Kristallisationstemperatur 7. bestimmt werden und ist polymerspezifisch.
Eine Vielzahl dieser einzelnen Defektspriinge im Polymerkristall ermdglichen eine
translative Bewegung der Polymerkette durch die Lamelle. Die zusétzlich gezeigte
Zeitskala Ty, ist eine Abschitzung der Zeitskala einer diffusiven Kettenbewegung
auf einer Distanz entsprechend der Lamellendicke d.. (7.) kann somit als unteres und
Tstem als oberes Zeitskalen-Limit von moglichen internen Reorganisationsprozessen der

43



5. Ergebnisse und Diskussion

Polymerketten im Kristall betrachtet werden.

Ein Vergleich der Zeitskalen 7., (7.) und Ty, ist fiir die untersuchten Polymersysteme
PCL, POM und PEO in Abbildung 5.2 gezeigt. Wahrend fiir PCL im zugénglichen
Messbereich (bis zu 1s) keine Defektspriinge und somit keine intrakristalline Dynamik
nachgewiesen werden konnte, finden diese in POM auf dhnlicher Zeitskala wie das
Lamellenwachstum und fiir PEO sogar auf kleinerer Zeitskala statt. Je kleiner (r.)
im Vergleich zu 7., desto starker ist der erwartete Einfluss der kristalline Ketten-
dynamik auf den lamellaren Wachstumprozess. Morphologische Effekte der ICD als
Einflussfaktor sollten sich daher analog der aus Abbildung 5.2 resultierenden Ordnung
(Pfeilrichtung) zeigen.

Im Gegensatz zur Literatur betrachten wir nicht nur Existenz und Nicht-Existenz

von intrakristalliner Dynamik, sondern beriicksichtigen zudem die polymerspezifische
Zeitskala der ICD, sowie etwaige Anderungen mit der Temperatur.
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2. Charakteristische Morphologie in Abhangigkeit
von Existenz und Zeitskala der intrakristallinen Kettendynamik
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Abbildung 5.3.: Schematische Darstellung der charakteristischen crystal-fized (links) und
crystal-mobile (rechts) Morphologie teilkristalliner Polymere: Im crystal-fized Fall resultiert
der Kristallisationsprozess in einer scharf definierten Lamellendicke d. und einer eher breit
verteilten amorphen Dicke d,. p stellt die Kristallisationsgeschwindigkeit dar. Im crystal-
mobile Fall fithrt der zusétzliche, durch ICD erméglichte Verdickungsprozess des lamellaren
Kristalls zu einer scharf definierten amorphen Dicke d, und einer eher breiten Verteilung der
kristallinen Dicke d.. Ist die ICD im Vergleich zur Zeitskala des Kristallwachstums schnell,
so findet die Verdickung in einer wenige nm-langen Reorganisationszone As direkt hinter der
Wachstumsfront statt. Die gezeigte Grafik wurde aus Publikation [1] entnommen.

7(!/7|

I

Entsprechend der vorgeschlagenen Klassifizierung der Polymersysteme anhand des
Zeitskalenverhéltnisses 7./(7.) kann eine charakteristische Morphologie mittels
Rontgenkleinwinkelstreuung nachgewiesen werden. Entscheidend ist hierbei die
Verwendung der im Methodenkapitel und den Publikationen erlauterten erweiterten
SAXS-Analyse. Diese ermoglicht zusétzlich zur Bestimmung der amorphen Dicke d,
und der kristallinen Dicke d. auch die Bestimmung der zugehorigen Verteilungsbreiten
Caje-

Es/zeigt sich im crystal-fized Fall PCL (keine ICD oder 7. < (7)) eine scharf definierte
kristalline Dicke d. und im Verhéltnis dazu eine breiter verteilte amorphe Dicke d,. Ein
gegensatzliches Bild ergibt sich im crystal-mobile Fall. Es wird eine scharf definierte
amorphe Dicke d, und eine eher breit verteilte und im Vergleich zu d, grofe kristalline
Dicke d. beobachtet. Die resultierende Morphologie ist schematisch in Abbildung 5.3
dargestellt. Im Fall PEO mit 7. > (7.) entsteht diese charakteristische crystal-mobile
Morphologie bereits mafgeblich wihrend der Primérkristallisation. Ursachlich hierfiir
sind die durch schnelle ICD erméglichten Reorganisationsprozesse, welche unmittelbar
an der Wachstumsfront der Lamellen einsetzen und in einer zusitzlichen Verdickung
der Lamellen resultieren. Dass die Morphologie durch das Zeitskalenverhéltnis 7./ (7.)
bestimmt wird, verdeutlicht insbesondere der Fall 7, ~ (7.). Die Zeitskala der durch
Defektwanderung ermoglichten Reorganisationsprozesse Tgien, ist im Vergleich zu dem
Lamellenwachstum drastisch erhoht. Entsprechend verschiebt sich der resultierende
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Verdickungsprozess der Lamellen tiber den Bereich der Primérkristallisation hinaus,
zu hoheren Zeitskalen. Fiir POM kann somit die Auspragung der charakteristischen
crystal-mobile Morphologie iiber einen Zeitraum von mehreren Tagen beobachtet
werden. Bei geeigneter Wahl der Kristallisationstemperatur 7, kann zudem der
zeitliche Ubergang von einer eher an crystal-fived erinnernden Morphologie wihrend
der Primérkristallisation zu einer eindeutigen crystal-mobile Morphologie beobachtet
werden.

Die beschriebene charakteristische Morphologie in Abhéngigkeit von Existenz und
nicht Existenz der intrakristallinen Kettendynamik ist konsistent mit der Beobachtung
von BOYD; Polymere mit ICD weisen generell eine erhohte Kristallinitét (X. > 50 %)
auf. |28, 29|

Verschiedene NMR-Studien liefern Hinweise auf eine analog schnelle ICD von Po-
lyethylen (PE) wie in PEO, oder aber eine ICD, welche zwischen PEO und POM
einzuordnen ist [92, 93|. Zusétzlich gilt PE in der Literatur als typisches Beispiel fiir
lamellar thickening [12, 13, 92, 94, 95|, womit sich PE ebenfalls gut in das obige Bild
einfligt. Weiterhin konnte fiir das crystal-mobile PB-1 (Kristallform II) ebenfalls im
Rahmen dieser Arbeit eine crystal-mobile Morphologie hinsichtlich d,, d. und den
zugehorigen Verteilungsbreiten nachgewiesen werden. PB-1 stellt einen Sonderfall dar,
welcher in Statement 5 genauer betrachtet wird. Zudem gilt Polybutylenterephtalat
(PBT) als crystal-fized Polymer. Ein entsprechend scharf definiertes d. und ein eher
breit verteiltes d, (X. < 50%) konnte kiirzlich durch SAXS-Messungen von TODA
nachgewiesen werden [96].

In den meisten Kristallisationstheorien wird implizit angenommen, dass das entspre-
chende Modell fiir alle Polymersysteme giiltig ist. Die hier beobachteten fundamentalen
Unterschiede in der Morphologie zeigen jedoch die Notwendigkeit einer differenzierteren
Betrachtung in Bezug auf die vorangegangene Klassifizierung oder zumindest in Bezug
auf crystal-fired und crystal-mobile Polymere. Die scharf definierte Lamellendicke d.
im crystal-fized Fall scheint die Annahme eines Kristallisationsmodell mit Fokus auf
d. nach klassischem Bild zu rechtfertigen. Dem steht eine breit verteilte Lamellen-
dicke im crystal-mobile Fall entgegen. Die hierbei scharf definierte amorphe Phase
legt vielmehr einen durch d, kontrollierten oder limitierten Kristallisationsprozess nahe.

46



5.2. Zentrale Ergebnisse & Diskussion

3. Qualitatives Kristallisationsmodell zur Polymersystem-iibergreifenden
Erklirung der Lamellendicke d. in Abhéngigkeit von 7,./(7.)

Tie < (Te) Tie » (tc)

d (Tic/(Tc)) deo (To)

_kinetisch kontrollierte ¢ _| kinetisch kontrollierte __
i i (langsame) Verdickung i . (schnelle) Verdickung
v v
marginal marginal thermodynamisch marginal thermodynamisch marginal
stabile stabile stabilisierte stabile stabilisierte stabile
Lamellendicke Lamellendicke Lamellendicke Lamellendicke Lamellendicke Lamellendicke

Abbildung 5.4.: Schematische Darstellung des Kristallisationsprozesses einer Lamelle in
Abhéangigkeit des Verhéltnisses der fiir die Klassifizierung genutzten Zeitskalen 7. und (7¢)

Die Statements 1 und 2 verdeutlichen die Notwendigkeit eines Kristallisationsmodells in
Abhéngigkeit der Klassifizierung nach 7;./(7.). Unterschiede im Kristallisationsprozess
wurden bereits in Abbildung 5.3 qualitativ angedeutet und sind nun in detaillierterer
Form in Abbildung 5.4 dargestellt. Zusétzlich zu den bereits aufgelisteten Experimen-
ten flieflen hierbei auch die Ergebnisse von Heizexperimenten in Rontgenkleinwinkel-
streuung und der dynamischen Differenzkalorimetrie ein. Anderungen der Strukturpa-
rameter im Heizlauf, sowie Position und Anzahl von Schmelzsignalen in DSC und FSC
erlauben eine Bewertung der thermischen Stabilitdt der Lamellen.

Der isotherme Kristallisationsprozess beginnt generell mit der Ausbildung einer Lamel-
lendicke d.y marginaler Stabilitat. d. ist abhédngig von der Kristallisationstemperatur
T, und schmilzt unmittelbar bei Uberschreiten von 7T,. Im crystal-fived Fall bleibt
dq iiber lange Beobachtungszeitrdume erhalten, es kann nur ein geringfiigiges Anstei-
gen der Lamellendicke beobachtet werden. Im crystal-mobile Fall setzt ein zusatzlicher
Verdickungsprozess der Lamellen ein, ermdéglicht durch Reorganisation beziehungswei-
se der translativen Kettenbewegung durch ICD. Dieser Verdickungsprozess geht ein-
her mit einer zusétzlichen thermodynamischen Stabilisierung der Lamellen, worauf in
Statement 4 eingegangen wird. Der Verdickungsprozess ist kinetisch kontrolliert, was
durch Variation von 7;./(7.) und der daraus resultierenden unterschiedlichen Zeitskala
der Verdickung verdeutlicht wurde. Aus NMR-Experimenten ergeben sich keine Hin-
weise auf eine wesentliche Verlangsamung der ICD mit steigender Lamellendicke. Die
scharf definierte amorphe Phase legt dagegen nahe, dass ein lokales Gleichgewicht mit
der amorphen Phase die Lamellendicke im crystal-mobile Falle limitiert. Dies steht im
Einklang zu den Annahmen von IWATA; die finale teilkristalline Struktur wird durch
eine minimale amorphe Phase charakterisiert, was ein lokales Gleichgewicht zwischen
der Triebkraft des Verdickungsprozesses und den topologischen Beschrinkungen in der
amorphen Phase nahe legt. [25] Die topologischen Einschréankungen nehmen mit stei-
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gender Anzahl benachbarter Lamellen zu. Der Verdickungsprozess wird zunehmend
eingeschrénkt. Somit hiangt die erreichbare Lamellendicke eines Polymersystems nicht
nur von der Existenz der ICD, sondern ebenfalls von der Zeitskala der ICD relativ zum
lateralen Lamellenwachstum ab.

Das Modell bestétigt sich durch eine Auftragung der Lamellendicke d. gegen 7;./(7.)
wie in Abbildung 5.5 gezeigt. d. beziehungsweise die auf die Monomerhéhe normierte
Lamellendicke d./hmen steigt fiir die untersuchten Polymersysteme PCL, POM und
PEO in ihrem Absolutwert systematisch mit 7. /(7).
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Abbildung 5.5.: Auf die Monomerhohe im Polymerkristall h,,,, normierte Lamellendicke
d. nach Ende der Primérkristallisation in Abhéngigkeit von 7./(r.) fiir PCL, POM und
PEO. In Abhéngigkeit von 7./(7.) sind unterschiedliche Kristallisationsregime sichtbar. Die
gestrichelten Linien dienen der Fithrung des Auges. Die gefiillten Symbole sind Datenpunkte
aus Manuskript [4] gemessen bei unterschiedlichen T,. Die offenen Symbole reprisentieren
bereits veroffentlichte Daten aus Publikation [1] fiir PCL (Quadrate) und PEO (Kreise). Fiir
PCL wurde ein konstanter Wert von 1s fiir (7.) angenommen, entsprechend dem unteren
Limit (Detektionslimit) einer moglichen ICD. Wie durch die Pfeile dargestellt, handelt es sich
somit um ein oberes Limit fiir 7;./(7.). Die Grafik wurde aus Manuskript [4] entnommen.

Mit den gezeigten Ergebnissen bestétigt sich die im Projektansatz gestellte Anfangshy-
pothese, dass die Morphologie und speziell die kristalline Dicke von einem Zusammen-
spiel zwischen lamellarem Wachstum und intrakristalliner Kettendynamik bestimmt
wird. Es ergibt sich ein einheitliches Bild des Kristallisationsprozesses, welches zum
einen die grofsen Unterschiede in d, fiir verschiedene Polymersysteme, sowie die ty-
pische Temperaturabhéngigkeit von d.(7.) erklart. Insbesondere fiir bekannte crystal-
mobile Polymere wie PE [14, 23] oder PEO [1] kénnen nun die auffallend starke T.-
Abhéngigkeit von d,., sowie die verhéltnisméfig hohen Absolutwerte von d. im Vergleich
zu crystal-fized Polymeren wie PCL [1], PET [24], PBT [97] oder sPP [98] erklart wer-
den.

Im Fall 7. ~ (7.) findet der lamellare Verdickungsprozess auf einer Zeitskala grofer
als die Primarkristallisation statt. Mafigebliche Strukturénderungen konnen in einem
Zeitfenster (Stunden bis Tage) grofer als das typische Messfenster experimenteller Me-
thoden auftreten. Die Vergleichbarkeit von Strukturdaten wird in diesem Fall nur unter
Angabe des Messzeitpunktes (t.) gewéhrleistet.
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4. Thermische Stabilitdt der Lamellen in Abhéangigkeit der
intrakristallinen Kettendynamik und Auswirkungen
auf Schmelz- und Rekristallisationsverhalten
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Abbildung 5.6.: Schematische Darstellung zur Verdeutlichung des unterschiedlichen
Schmelz- und Rekristallisationsverhaltens von crystal-fized und crystal-mobile Polymeren an-
hand der Beispiele PCL und PEO; gezeigt ist die Uberlagerung von Schmelzsignalen (rot) und
Rekristallisationssignalen (blau) wihrend eines FSC-Heizlaufes nach isothermer Kristallisati-
on bei T,. Das resultierende Signal als Summe beider Beitréige ist in schwarz dargestellt. T},
stellt die Schmelztemperatur der bei T, kristallisierten Struktur und 7}, die finale Schmelz-
temperatur dar. Die gezeigten Grafiken wurden aus [2]| entnommen.

Heizexperimente im Rahmen der Rontgenkleinwinkelstreuung lassen erste Riick-
schliisse auf Schmelz- und Rekristallisationsprozesse der Polymerkristallite zu. Bei
schrittweisem Heizen des crystal-fized PCL iiber T, hinaus kann ein Anstieg der La-
mellendicke beobachtet werden. Das beobachtete Verhalten spricht fiir eine marginal
stabile Lamellendicke, welche einem kontinuierlichen Schmelz- und Rekristallisations-
prozess unterliegt. Im crystal-mobile Fall PEO wird dagegen eine Stabilisierung der
Lamellendicke, also ein konstanter Wert d. weit iiber die Kristallisationtemperatur
hinaus beobachtet. Fiir POM zeigt das Einsetzen des Schmelzprozesses eine starke
Abhéngigkeit von der Kristallisationszeit t.. Dies steht im Einklang zu Statement
3 und verdeutlicht die Abhéngigkeit der thermischen Stabilisierung von ¢, und im
Kontrast zu PEO die Abhéngigkeit des lamellar thickening von 7./ (7.).

Experimente mittels Fast Scanning Calorimetry ermoglichen eine weitere unabhéangige
Uberpriifung des Schmelz- und Rekristallisationsverhaltens. Die hohen Kiihlraten
lassen zudem die Untersuchung isothermer Kristallisation im fiir einen mittels SAXS
nicht zugénglichen Niedrigtemperaturbereich bis zu —45°C zu. Die hohen Heizraten
ermoglichen anschliefend die Auflosung schneller Reorganisations- beziehungsweise
Rekristallisationsprozesse im Heizlauf. Die grundlegenden Ergebnisse sind in Ab-
bildung 5.6 in einer schematischen Darstellung von endothermen und exothermen
Signalen des Schmelzprozesses und des Re-/Kristallisationsprozesses in DSC und FSC
zusammengefasst.

Fiir crystal-fived PCL kann ein kontinuierlicher Schmelz-und Rekristallisationsprozess
im Heizlauf fiir alle Kristallisationstemperaturen bestétigt werden. Mittels FSC kann
der Schmelzprozess der original bei T, kristallisierten Lamellen aufgelost werden (75,,,).
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Schmelz- und Rekristallisationsprozess stehen in einem kinetischem Wettbewerb zu-
einander. Wird der Re-/Kristallisationsprozess mit steigender Temperatur zu langsam
setzt der finale Schmelzprozess ein (7,,). Als zentrales Ergebnis der FSC-Messungen
verifiziert das Einsetzen des Schmelzprozesses unmittelbar nach Uberschreiten von
T, die in Statement 3 hypothetisierte marginale Stabilitdat der bei T, kristallisierten
Lamellen.

Fiir tiefe Temperaturen wird die temperaturabhéngige ICD vernachlassigbar langsam,
entsprechend zeigt das eigentlich crystal-mobile PEO ein analoges Verhalten zu PCL.
Erst mit ansteigenden Temperaturen im Heizlauf fiihrt die ICD zu einer zunehmenden
Lamellenverdickung im Rekristallisationsprozess. Die daraus resultierende Stabilisie-
rung der Lamellen fiihrt zu einer zunehmenden Unterdriickung des kontinuierlichen
Schmelz- und Rekristallisationsprozesses bis zu dessen Erliegen. Die Ergebnisse fiir
PEO bestiarken die Annahme in Statement 3, dass der Kristallisationsprozess fiir
crystal-mobile Polymere vor Einsetzen des Verdickens ebenfalls mit einer marginal
stabilen Lamellendicke d.y beginnt.

Methodisch bedeutet dies im Extremfall eine unterschiedliche Bewertung von
Heizsignalen in vergleichsweise langsamen DSC-Messungen. Wéhrend fiir PCL der
Schmelzpeak einer rekristallisierten Struktur gemessen wird, kann in PEO bei
ausreichend hohem 7, das Schmelzsignal der urspriinglichen, bereits im Kristallisati-
onsprozess verdickten, Struktur gemessen werden.

Die Ergebnisse stehen im Widerspruch zu der von HOFFMAN und WEEKS etablier-
ten Extrapolationsprozedur zur Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur
T2 [41] Fiir eine detaillierte Diskussion wird hierbei auf die zugehorige Publikation
verwiesen.
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5. Sonderfall PB-1: crystal-mobile Morphologie im crystal-fixed Zustand

Das Polymer Polybutylen (PB-1) kann in unterschiedlichen Kristallformen vorliegen.
Bei Kristallisation aus der Schmelze nimmt es typischerweise eine tetragonale Kristall-
form (Phase IT) ein. Durch eine spontane irreversible solid-solid Phasentransformation
bildet sich daraus eine hexagonale Kristallform (Phase I). Die Phasentransformation
ist nicht vermeidbar, kann aber durch ein geeignetes Temperaturprotokoll beschleunigt
werden.

Eine intrakristalline Dynamik kann nur in Phase II nachgewiesen werden. PB-1 &ndert
somit seinen Zustand durch die Phasentransformation von crystal-mobile zu crystal-
fized. Mittels Rontgenkleinwinkelstreuung wurden erstmals beide Phasen an derselben
Probe im direkten Vorher-Nachher-Vergleich morphologisch untersucht. Die Verwen-
dung der erweiterten SAXS-Analyse ermoglicht neben der Bestimmung von d, und d.
ebenfalls die Bestimmung der Verteilungsbreiten. Die beobachtete Morphologie ent-
spricht der in Statement 2 beschriebenen charakteristischen crystal-mobile Morpholo-
gie. Die Phasentransformation fithrt nur zu einem geringfiigigen Anstieg der Lamellen-
dicke, weniger als theoretisch erwartet. Zusétzlich fithrt der Anstieg in der Packungs-
dichte der hexagonalen Kristallform zu lateralen Briichen in den Lamellen, was sich
durch ein zusétzliches Streusignal in den Intensitiatskurven (g) der Réntgenkleinwin-
kelstreuung aduftert. Entsprechend kann davon ausgegangen werden, dass die crystal-
mobile Morphologie in weiten Teilen die mechanischen Eigenschaften von PB-1, auch
im crystal-fived Zustand bestimmt.

Die Kombination der SAXS-Ergebnisse mit DSC-Messungen erlaubt zudem eine ver-
besserte Abschétzung der Schmelzenthalpien Hjqe, fiir beide Kristallphasen. Fiir Pha-
se I steht Higew = 116Jg~!' im Einklang mit den existierenden Literaturwerten
(Higear =107J g™ bis 143J g™ 1). Die Literaturwerte von Hige, von Phase II streuen
iiber einen weitaus groferen Bereich von Higea =58 J gt bis 145 J g1, was die Bestim-
mung der Kristallinitdt aus DSC-Daten kompliziert gestaltet. Hier unterstiitzt unsere
Abschiitzung von Higeas = 60Jg~! den unteren Bereich existierender Literaturwerte
(siche Seite A-15).

ol



5. Ergebnisse und Diskussion

5.3. Publikationen

Die Ergebnisse der nachfolgenden Publikationen wurden in die Arbeit einbezogen und
konnen fiir Details zu Proben, Methoden, experimentellem Design, Messdaten, Ergeb-
nissen und Diskussion eingesehen werden.
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ABSTRACT: Semicrystalline polymers have been classified
into crystal-mobile and crystal-fixed polymers, depending on the
existence or absence of intracrystalline chain dynamics. Although
it was claimed that polymers with intracrystalline chain dynamics
generally have a higher crystallinity, its effect on the semicrystal-
line morphology is not known in detail. Using a new approach
for the quantitative analysis of small-angle X-ray scattering data,
we compare the structural characteristics of fully crystallized
samples for two model polymers with and without chain motion
in the crystallites. Whereas for crystal-fixed polymers the semi-
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crystalline morphology is characterized by lamellar crystals of well-defined thickness and marginal stability, the intracrystalline
dynamics leads to additional stabilization of the crystals during growth and a minimization of the amorphous layers char-
acterized by a well-defined thickness. Results of 'H solid-state NMR experiments enable us to determine the time scale of intra-
crystalline chain dynamics in the relevant temperature range and to relate it to the time scale of crystal growth. If both processes
act on the same time scale, the crystallization process is an interplay between crystal growth and stabilization by reorganization
enabled by intracrystalline mobility. Viewing this competition as fundamental for the formation of the semicrystalline morphol-
ogy, seemingly contradictory models suggested in the past to describe polymer crystallization can at least be partially reconciled.

I. INTRODUCTION

The characteristic morphological feature of semicrystalline poly-
mers crystallized from the melt is a nanoscopic two-phase struc-
ture of thin lamellar crystals separated by amorphous layers.
This structure is to a large extent responsible for the mechani-
cal properties." The thickness of the crystals is often relatively
uniform and depends on the crystallization temperature. Their
shape is related to the anisotropic crystal structure; the poly-
mer chains run parallel or under a certain oblique angle to the
thin dimension. It is mostly assumed that this structure is a
nonequilibrium structure, which is experimentally supported
by the observation of a melting point depression depending on
crystal thickness, described by the Gibbs—Thomson equation.'
The question as to which factors control the thickness of the
crystalline and amorphous layers has been under investigation
for a long time, but there is no general agreement about a theo-
retical model explaining these characteristic dimensions. Different
approaches making different fundamental assumptions about the
processes taking place have been formulated. In general, there
is agreement that the thermal stability of the thin crystals
depends on their thickness. This assumption implies that for a
given crystallization temperature T a minimal crystal thickness
exists; thinner crystals are thermodynamically unstable. But
beyond this thermodynamic criterion, additional factors have
to play a role.

In the kinetic models the selection of a certain crystal thick-
ness occurs due to the kinetics of crystal growth; the crystals

v ACS Publications © 2018 American Chemical Society
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that grow the fastest dominate. It is assumed that the rate of
crystal growth is limited by an activated process like secondary
nucleation,” by removal of pinning defects,”* or simply by
chain dynamics.® In consequence, the thinner crystals grow
faster. Once a stable crystal has formed, it is assumed that no
further structural changes will take place. On the other hand, it
is often assumed that crystal growth happens in several stages
and is intimately coupled to crystal reorganization processes.
In these multistage models the crystal thickness is a result of
reorganization processes that are based on either the existence
of intracrystalline chain dynamics’™® or a size-dependent
stability of different crystal phases'® or a mesophase.'"'* In the
first case the final crystal thickness is set by a kinetic criterion
and in the latter case by thermodynamics. In a related
approach it is assumed that the growing crystal thickness is in
fact counterbalanced by forces arising from the concentration
of entanglements in the neighboring amorphous regions."”
Indications for entanglements effects limiting crystal thickness
were also found in recent molecular dynamics simulations of
polymer crystallization."*

On the experimental side progress in quantitative analysis
of structure and dynamics has been rather slow. Many of the
original ideas are based on calorimetric experiments and
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Table 1. Sample Characteristics and Thermal Properties”

sample M,, [kg/mol] M, [kg/mol] Ry [nm]
PCL66 65.8 43.4 184.1
PCL138 138.1 97.4 4132
PEOS3 52.9 44.5 281.6
PEO188 188 - -

M, [kg/mol] T [°C] Xepsc [%] Xesaxs [%]
» 61 456 496
2.5 +£0.57
62 38.1 43.6
5 65 82.1 82.0
2.00
65 70.9 70.3

“The melting temperatures correspond to the peak maxima of DSC heating scans (rate of 10 K/min). The crystallinities were obtained for samples

crystallized isothermally at T, = 45 °C.

polyethylene (PE) as simple model material. From today’s
perspective this is a somewhat unfortunate combination for
several reasons. Differential scanning calorimetry (DSC) gives
no direct information about the morphology, and if the results
are interpreted in terms of crystal thickness, a relation between
crystal thickness and melting temperature has to be made. But
from the more recent work on ultrafast scanning calorimetry it
is known that the accessible heating rates are much lower than
the typical rates, with which semicrystalline polymers reorganize
during heating. Melting phenomena measured by DSC are
therefore often difficult to interpret."®

From NMR experiments, on the other hand, much more is
nowadays known about intracrystalline molecular dynamics.
The mobility in the crystalline phase is caused by the o -relaxation,
and it is known that semicrystalline polymers can be divided in
two classes, namely so-called crystal-mobile and crystal-fixed
polymers, depending on the existence of an a-relaxation.'®
Polyethylene actually has a high mobility in the crystalline
state,'®"” leading to a strong tendency to reorganize during
crystallization. The well-known lamellar thickening during
primary crystallization is an example.'® The experimentally
determined crystal thickness therefore depends not only on the
crystallization temperature but also on the crystallization time.
This fact was not taken into account sufficiently in the formu-
lation of early kinetic crystallization models. In the multistage
models also a clear distinction between crystal-mobile and
crystal-fixed polymers is missing. Only Boyd pointed out rather
early that typically crystal-mobile polymers have a higher
crystallinity. >

However, a detailed analysis of the semicrystalline mor-
phology resulting from possibly different crystallization pro-
cesses in polymers from the two different classes has to our
knowledge not yet been performed. For this purpose we here
use a novel experimental approach. Small-angle X-ray scat-
tering (SAXS) with a new quantitative method of analysis gives
us not only the average crystal thickness but also the average
thickness of crystalline and amorphous regions as well as the
widths of the corresponding distributions. On the other hand,
we use 'H solid-state NMR experiments to determine the time
scale of the o -relaxation on a microscopic level directly in the
temperature range relevant for crystallization and compare it to
the time scale of crystal growth.

With these tools we observe clear differences in the final
semicrystalline morphology between two polymers taken as
model systems for crystal-mobile and crystal-fixed polymers
that can be rationalized by taking into account the role of the
a-process in stabilizing the semicrystalline morphology during
the growth process. The semicrystalline morphology results
from different processes in the two cases, which have to be
treated separately. A unifying picture can be formulated by
comparing the time scales of crystal growth and of crystal
reorganization determining together the nature of the non-
equilbrium structure in semicrystalline polymers.
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Il. SAMPLE PREPARATION

As crystal-mobile and crystal-fixed model samples, we chose
poly(ethylene oxide) (PEO) and poly(e-caprolactone) (PCL) with
two different molecular weights. In all cases the molecular weight M is
larger than the entanglement molecular weight M, and the contour
length R, is larger than the typical dimensions of the semicrystalline
structure, such that the experiments are representative for crys-
tallization from an entangled melt without oligomer effects as e.g.
integer folding. PCL is crystal-fixed while PEO is crystal-mobile'**"**
and both are well suited for NMR experiments (cf. below). The
sample characteristics are given in Table 1. The samples are named
after the molecular weight M, which was determined by GPC ana-
lysis. For PCL we used THF as a solvent and a polystyrene calibra-
tion, for PEO the solvent was water, and a PEO calibration was used.
As PEO samples with high molecular weight (PEO188) could not
be separated by GPC, the molecular weight was estimated from a
comparison of the melt viscosity determined by measurements of the
dynamic shear modulus, assuming 7 & M”. The exponent v = 3.27 was
determined from a series of samples with lower molecular weight. For
the calculation of R, we used the true M,, by applying a conversion
factor of 0.56 to the measured values as published for PCL in THF for
M, above ca. 10 kg/mol.”

To verify that the two polymers had different crystallinities, we
used the melting enthalphy measured by differential scanning calo-
rimetry (DSC); Xcpsc = AH/AH,q,. Here AH is the measured
melting enthalpy and AH,y, the extrapolated melting enthalpy for a
100% crystalline sample (PCL: AH,y, = 157 J/g; PEO: AH,y =
196.82J/g"*). The linear crystallinities obtained from SAXS measured
at T, = 45 °C fit very well for PEO and are also in a reasonable
agreement with the DSC values for PCL.

PCL66 and PCL188 were supplied by Scientific Polymer Products,
Inc.,, PEOS3 was from Polymer Standards Service, and PEO188 was
from Polymer Source, Inc.

lll. METHODS

lILA. Small-Angle X-ray Scattering (SAXS). SAXS is the
classical method for a guantitative morphological analysis of
semicrystalline polymers."”>” We here use a new extended method
of analysis giving more complete structural information. The method
is described in detail in ref 28. We here give a brief account of the
approach and describe the most important steps. The morphology of
semicrystalline polymers can be described as consisting of stacks of
laterally extended crystalline lamellae with thickness d. separated by
amorphous layers with thickness d,." For the chosen polymer systems
this two-phase behavior is well-known.”~** For such systems the SAXS
intensity is related to the interface distribution function (IDF) K”(z).”’

K@) = 20,0 4 hE@) - @) +ha@ +2) (g

Here h,(z) and h(z) are the distributions of the amorphous and

crystalline layer thicknesses, d, and d_. h, is the thickness distribution
of the long period, L = d, + d,, and so on. K"(z) can be determined

from I(s) = #%(s).

K"

real

(z) = 167° /:O [5131 I(s)s* — 1(s)s*] cos(27sz) ds @)

DOI: 10.1021/acs.macromol.8b01102
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For eq 2 to be valid the sample has to be isotropic. s = % sin 0 is the

scattering vector.

In most practical cases only the mean crystal thickness, sometimes
in addition the mean amorphous thickness, was determined, as the full
analysis encounters the difficulty that the different contributions to the
IDF overlap and are difficult to separate.”®** Following the descrip-
tion in ref 28, we here use a complete analysis of the IDF based on the
paracrystalline model. If one assumes /, (z) to be normal distributions

I 020,

h,(2) = NP

©)

and the higher order distributions ,, (z) to be convolutions of h,(z)
and h.(z), an analytical model function for the integrand in eq 2 is
obtained.”***** The expression can be compared to the data after two
additional steps. The background intensity originating from density
fluctuations in the liquid phase has to be subtracted from I(s). For the
remaining part of I(s) Porod’s law is valid, ie., lim I(s) = st
s—
The determination of P and background is exemplarily shown in
Figure 1A,B. Here we take the condition K”(0) = 0 as an additional
constraint.>® Furthermore, to suppress the influence of noise at high
scattering vectors, the data in the integrand of eq 2 are multiplied with
a smoothing function w(s) = exp(—4a*s’6>), which leads to a certain
smearing of K”(z). To limit this effect, we generally chose ¢ as small
as possible. 0 was kept constant within a series of measurements;
typical values are around 1.6 nm. Exemplary model fits are shown in
Figure 1C,D for the data in Figure 1A,B.

The analysis illustrated in Figure 1 provides a complete set of
structure parameters, namely d,, d,, 6,, 0., and the Porod parameter
P. Furthermore, it is possible to calculate the IDF K”(z) from the
measured data as well as from the model functions. The IDFs result-
ing from the analysis in Figure 1 will be discussed in connection with
Figure 2 shown in the Results section.

I.LB. NMR. Solid-state NMR experiments are well suited to
measure intracrystalline chain dynamics in semicrystalline polymers.
For PEO, *C NMR exchange experiments conducted at rather low
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Figure 1. Quantitative analysis of small-angle X-ray scattering data
shown exemplarily for PEOS3 and PCL66. Parts A and B show the
respective original SAXS intensities I(s) measured after an isothermal
crystallization at T, = 45 °C. The orange lines give the sum of the
Porod scattering and density fluctuations. Parts C and D show the
function 167°[P — I(s)s*]w(s) as calculated from I(s) (cf. eq 2). The
corresponding model function based on the paracrystalline model is
drawn as a red line.
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Figure 2. Function K”(z) for PEO (A) and PCL (B) at T. = 45 °C as
calculated from the scattering data directly (symbols) and from the
paracrystalline model function (lines). In addition, the first three
contributions h,, h,, and —2h,. of K"(z) are shown. Irregularities in
the calculated K”(z) are caused by remaining noise in I(s) leading to
typical oscillatory contributions after Fourier transformation.

temperature probing motions on the milliseconds to seconds scale
were used to identify helical jumps by individual monomer units as
the molecular mechanism.”” In the temperature range relevant for
crystallization, the a.-process is much faster, and it can be observed by
simple 'H line narrowing, in analogy to the classic case of poly-
ethylene (PE).***° The 'H—'H through-space dipolar coupling is
orientation-dependent; therefore, in the range where rotational motion
has a frequency on the order of the dipolar coupling constant, a
temperature-dependent line narrowing results.

The case of PEO is advantageous, as the intra-CH, coupling tensor
changes its orientation upon helical motion by 2 X 360°/7, reflecting
the 7, helix of PEO,’” leading to strong motional averaging in the fast
limit. We use time-domain NMR following previously published
procedures,'”*"* using a dedicated probe at 200 MHz Larmor
frequency with a dead-time of less than 3 s, enabling the recording of
the most relevant parts of the free-induction decays (FID). As a
consequence of the different molecular dynamics, the FIDs of semi-
crystalline polymers above T, can be decomposed into a quickly decaying
crystalline (solid) and a slowly decaying amorphous (mobile) contri-
bution. The temperature-dependent shape of the crystalline signal for
PEO enables a direct quantitative analysis of the FIDs resulting in the
determination of the monomer jump correlation time 7. as detailed in
a recent publication.” (7.) corresponds to the average residence time
in a given helical raster. While we refer the reader to ref 22 for a full
description of the analysis, the data shown in the Results section give
a qualitative account of the observations.

The decomposition of the NMR signal gives as an additional result
an NMR-based crystallinity. Agreement between crystallinities based
on NMR and SAXS at the crystallization temperatures confirms the
validity of the SAXS data analysis. At lower temperatures we observe
in fact deviations for PCL. Exemplary results are shown in Figure 8.
The differences can be understood as resulting from the character-
istics of the two methods and the different nature of the amorphous
regions in the two materials. Details are discussed below and in
the Appendix.

IV. RESULTS

IV.A. Morphology from Quantitative Analysis of SAXS
Data. Figure 2 shows the IDFs K”(z) for the two data sets
shown in Figure 1 along with the decomposition in h,, h, and
h,.. The data were measured after an isothermal crystallization
at T. = 45 °C. The analyis reveals clear differences between

DOI: 10.1021/acs.macromol.8b01102
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Figure 3. Thickness values d, and d. with absolute widths ¢, and o,
(shown as “error bars”) and relative widths 6,/d, and o./d. of the
distributions of the crystalline and amorphous layers after isothermal
crystallization vs crystallization temperature T, for PEO (A, C) and
PCL (B, D). All measurements were performed at the respective
crystallization temperature T. The specifications low and high
molecular weights refer to the samples listed in Table 1.

PEO and PCL. While for PEO the distributions for d, and d,
are well-separated and d, is much larger than d,, for PCL the
two distributions overlap and the mean values are similar.
These findings are consistent with expectations from the
crystallinity values. Note that the contributions from d, and d,
can be distinguished from measurements taken during melting,
where d, increases more strongly than d. due to the initial
melting of some thinner crystals.

Furthermore, the decomposition allows for the determi-
nation of the widths o, and o, of the distributions. While for
PEO d, has a more narrow distribution, in PCL d_ is better
defined. Figure 3A,B, which includes a series of measurements
for different temperatures and two different molecular weights
for both polymers, shows that these different characteristics are
systematic. Additionally the effects of temperature and molecu-
lar weight become visible. In keeping with previous obser-
vations,”***! d_ increases strongly with increasing T, for PEO
but only very moderately for PCL. The amorphous layers, on
the other hand, show a stronger, but still small increase for
PCL. Very characteristic is the broad width of the distribution
h, for PCL in comparison to h, which is even more strikingly
visible in the normalized presentation in Figure 3D. While the
general shape of K”(z) is in agreement with previous
results,’>*' it is obvious that the quantitative modeling of
K’(z) and the decomposition gives much more detailed
information than visual inspection of K”(z) alone.

These results obviously suggest that additional thickening by
the arelaxation in PEO is responsible for the morphological
differences between the two materials. Indeed, for PE slow
reorganization processes leading to an increase in crystal
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thickness during and after crystallization have been explained
by the a relaxation.'®** But we could not observe such
ongoing thickening in PEO; rather, the crystal thickness is
observed to remain constant during the crystallization process,
suggesting that thickening occurs on the same time scale as
crystal growth. Similar ideas have been suggested before for
polyethylene,>* but without quantification of the time scale of
the dynamics. Below we explicitly check whether this concept
is realistic by directly comparing the time scale of crystal
growth to the time scale of crystalline dynamics based on NMR
data.

IV.B. Time Scales of a.-Relaxation and Crystallization
in Comparison. Figure 4 shows the temperature dependence
of the crystalline part of the FIDs examplarily for one sample
each of PEO and PCL. While for PCL all curves basically over-
lap, there are strong changes for PEO. At high temperatures
the decay is much slower, caused by the increasingly faster
arelaxation. The fast decay and the absence of any changes
for PCL directly show the absence of intracrystalline motions
on the submillisecond time scale in agreement with previous
classifications, according to which PCL as a poly(ester) should
be a crystal-fixed polymer.'® We have previously addressed this
classification in detail”’ and could exclude the presence of
slower motions up to the range of seconds using *C-based
NMR experiments.

PEO -
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L | L 1 L 1 L 1 L 1 L | L
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Figure 4. Exemplary renormalized free-induction decays (FIDs) of
(A) the rigid fraction of PEO (T, = 45 °C) and (B) the crystalline
fraction of PCL (T, = 45 °C) at the temperatures —27, —6, 15, 37, 52,
and 58 °C. Full FIDs are shown in the semilogarithmic insets, where
the mobile contributions were approximated (solid lines) with a
single-exponential fit to times >80 us for PEO (neglecting a small
interphase contribution) and a more elaborate function based upon
two stretched exponentials for PCL.>'
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On the basis of the detailed analysis described in ref 22, we
can give an approximate analytical expression for the jump
correlation time 7, in PEO depending on temperature and

lamellar thickness.
E
+ 0‘77) exp(—A)
RT 4

with 7, = 8 X 107'% s and E, = 64.5 kJ/mol. To estimate the
typical time range of crystal reorganization, we calculate
additionally 7, the time within which a chain in the crystal
diffuses over a distance equal to the crystal thickness by suc-
cessive helix jumps. As mentioned above, the average residence
time in a given helical raster corresponds to (z.). As PEO forms
a 7, helix in the crystalline state, the jump distance corresponds
to a translation of 3.5 monomer units Az, = 0.974 nm.

~ (7)d/ Az

4.6 nm

(o) = ( i

©)

We now estimate a layer crystallization time 7). during which
the crystal grows by one molecular layer, assuming a typical
intermolecular distance of about 5 A.

Tstem

.= SA
“o (©)
Figure S shows the different times in comparison. For
PEO 7, ranges mostly between (7.) and 7., and at high
temperatures even above 7,,; i.e., growth and reorganization
happen on the same time scale. But for PCL even the lower
limit of 7, is much larger than 7, i.e., any reorganization could
happen, if at all, only on a time scale much longer than crystal
growth. In fact, in SAXS also on a time scale of several hours
no crystal thickening is observed. This analysis shows that
the assumption stated above, i.e., reorganization happening
during growth, is well consistent with the measured time
scales for PEO. The corresponding process is illustrated in
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Figure S. Comparison of the time scales of intracrystalline molec-
ular dynamics and crystal growth for (A) PEO and (B) PCL.
7. corresponds to the time during which the crystal grows by one
molecular layer according to eq 6. (z.) is the average residence time
between two helical jumps based on eq 4,>> and 7., denotes the time
during which a chain in the crystal diffuses of a distance equal to
the lamellar thickness d,, estimated by eq S. (7.) and 7y, can be
considered as lower and upper limits of the time scale of crystal
reorganization enabled by the a relaxation. For PCL the solid line
shows the NMR detection limit for (z.)) due to a possibly
undetectably slow a -relaxation. The data show that for PEO crystal
reorganization takes place on the same time scale as crystal growth,
whereas for PCL crystal growth is unaffected by reorganization.
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Figure 6. Schematic illustration of the crystallization process for crystal-
fixed (left) and crystal-mobile (right) polymers. The semicrytalline
morphology of crystal-fixed polymers results directly from crystal
growth. In contrast, in crystal-mobile polymers crystal thickening occurs
within a nanometer-sized (As) reorganization zone at the growth front,
the final state being characterized by a well-defined thickness of the
amorphous regions. A likely tilt of the chains with respect to the lamellar
normal** was neglected for simplicity of representation.

Figure 6. It resembles the suggestion made in ref 9 based
on simulations.

At the tip the crystal has a small thickness which increases
behind the growth front and reaches its final thickness at about
a distance As & utg,,. The reorganization zone As is very
small. For illustration we give the relevant parameter values for
sample PEOS3 in Table 2.

Table 2. Parameter Values Describing the Combined
Crystal Growth and Reorganization for PEO at Selected
Temperatures of Two Exemplary Temperatures 45 and
60° C Showing the Small Thickenss of the Reorganization
Zone As

T. (°C) (7} (us) Tuem (us) p (um/s) d. (nm)  As = pzye, (nm)
45 1.67 783 13 211 102
60 0.94 1450 0.02 38.2 0.029

From these numbers it is obvious that on the time scale of
macroscopic growth the morphology is fully relaxed with
respect to the @ relaxation. Accordingly, the final morphology
is characterized by a minimal d, corresponding to a local equi-
librium between the driving forces for further thickening and
the topological constraints in the amorphous layer' in line
with our observation of well-defined, narrow distribution for d,.

The situation is different for PCL. We can exclude intracrys-
talline dynamics on a time scale up to 1 s; i.e, if it exists at all,
(t.) is at least 6 orders of magnitude larger than in PEO. The
growth velocity, on the other hand, is smaller by only around a
factor of 100. The time scales of crystal growth and reorganization
by a possible ¢ relaxation are therefore strongly separated, and
reorganization will not play a role during growth. Consistently we
observed a broader distribution of d,. Remarkably the mean
values of d, are nevertheless comparable for both polymers,
suggesting that a further increase of crystallinity is in both cases
limited by the constraints in the amorphous interlayers.

IV.C. Melting and Thermodynamic Stability. If the dif-
ferent scenarios for crystallization of crystal-fixed and crystal-
mobile polymers described above are correct, PEO should have
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Figure 7. Structural changes during heating after isothermal crystallization as observed by SAXS for exemplary PEO (A, C, E) and PCL (B, D, F)
samples. Gibbs—Thomson plots of PEO188 (A) and PCL66 (B) show the measured values of d, directly after crystallization (black) and during
subsequent heating (red) for several crystallization temperatures T,. At higher temperatures the size of heating steps was reduced, leading to an
effectively smaller heating rate and correspondingly more time for structural reorganization in PCL by melting and recrystallization. In the lower
part the full set of parameters is shown for heating runs with the lowest crystallization temperatures, T, = 47.5 °C (C, E) and T, = 25.5 °C (D, F).
The vertical lines in (C—F) indicate the temperatures at which the Porod constant is maximal.

termodynamically more stable crystals than PCL after isother-
mal crystallization. We cross-checked this expectation by in
situ SAXS experiments during heating. Results for one sample
of each class are shown in Figure 7. The different temperature
dependencies are most obvious in the Gibbs—Thomson repre-
sentation shown in Figure 7A,B. While for PCL a continuous
increase of d_ sets in directly above T, indicating a continuous
melting and recrystallization process during heating, the
melting curves of the PEO sample consist of two separate
parts. In the first section the lamellar thickness d. is constant;
i.e., the structure resulting from isothermal crystallization does
not change over a wider temperature range. In a second part
d. increases. This latter part becomes larger for smaller T.. The
slight differences for PEO between the values of d. at T,
directly after crystallization (black) and during heating (red)
result from the fact that for PEO an additional cooling run
to room temperature was performed in between. Control
measurements on a similar sample shown in the Supporting
Information (Figure S1) proved that such an intermediate
cooling step makes no difference for the melting behavior
analyzed here.

Figure 7C,D shows the values of the Porod parameter P
during heating. P first slightly increases and shows then a clear
decrease with increasing temperature. This behavior can be
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understood as follows. P is proportional to Ap*O,. Here Ap” is
the electron density difference between the two phases and
O, the interface between the two phases per volume. As Ap?
generally increases with temperature, the decrease of P indi-
cates a decrease of the number of crystallites per volume, i.e.,
melting. Note that the change in the temperature dependence
of d. for PEO coincides with the onset of melting; i.e., the
increase of the mean value of crystal thickness d, is caused by
melting of the thinner crystals and not by further thickening.

All together the results are completely consistent with the
expectations following from the model depicted in Figure 6.
The lamellar crystals in PEO stabilize during isothermal
crystallization by thickening, enabled by the a -relaxation. This
process leads to an increased thermodynamic stability showing
up in the heating run. For PCL, on the other hand, this sta-
bilization process is absent, leading to only marginally stable
crystals, which immediately reorganize upon heating above T,
showing up as an increase in crystal thickness and again
delayed overall melting. The assumption that reorganization in
fact takes place by melting and recrystallization could be indepen-
dently proven by fast scanning calorimetry.'® Corresponding
experiments are ongoing.

IV.D. Discussion. In comparison to the existing models of
polymer crystallization, which we briefly reviewed in the
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Introduction, our results and conclusion lead to a modified
view of how the semicrystalline morphology is generated
during the crystallization process. The individual processes we
describe are not entirely new, but we offer new experimental
observations that show that it is important to consider the
crystallization of crystal-fixed and crystal-mobile polymers
separately. We suggest that these conclusions are general.

In the past investigations centered around the question as to
which processes and factors determine the crystal thickness,
and it was in most cases implicitly assumed that there is one
answer valid for all kinds of polymers. We here take into
account also the amorphous regions of the semicrystalline mor-
phology and consider the crystallization process in its interplay
with intracrystalline chain dynamics. Our results offer strong
indications that there are fundamental differences in mor-
phology generation between crystal-fixed and crystal-mobile
polymers. In addition to the points discussed in the last sec-
tion, the direct comparison reveals that the absolute values of
the crystal thicknesses are very different for the two polymers.
On the other hand, our suggestion to look at the question of
crystal thickness in a modified view does not directly give a
prediction for this value. On the contrary, for crystal-fixed
polymers the question if any, and which, of the previous
suggested explanations is correct is still open and needs further
investigations. For crystal-mobile polymers like PEO, we
suggest that it is rather the amorphous thickness, which is well-
defined. Another aspect which is in contrast to conventional
ideas is the now evident molecular weight dependence of d,
and especially d,, which also needs further study.

V. CONCLUSION AND OUTLOOK

In conclusion, on the basis of an extended SAXS analysis, we
found for two exemplary polymer systems fundamental differ-
ences in the semicrystalline morphology and the melting behavior
between crystal-fixed and crystal-mobile polymers extending
previous observations about different crystallinities for the
two classes of materials.”® The crystallization of crystal-fixed
PCL leads to the formation of marginally stable crystallites of
well-defined thickness. During heating these crystallites
reorganize constantly. Crystal-mobile PEO shows completely
different behavior, namely, a well-defined thickness of the
amorphous regions and crystalline lamellae that are stable over
a large temperature range.

Taken together the results suggest that for crystal-mobile
polymers the semicrystalline morphology is not determined by
the selection of a certain crystal thickness as it was always
assumed, but rather the structure seems to be controlled by the
amorphous phase. We understand these differences as a conse-
quence of intracrystalline chain dynamics which leads in the
case of PEO to simultaneous crystal growth and reorganiza-
tion. We were able to substantiate this claim by quantitative
NMR experiments at relevant temperatures, which show that
reorganization by the o relaxation takes place on the same
timescale as crystalline growth. We suggest that the crystal lamel-
lae thicken until a minimum value of the amorphous regions
is reached, explaining the well-defined amorphous thickness as
well as the observed increased thermal stability of the crystallites.

For a further, quantitative understanding of this minimum
value of the amorphous regions an experimental analysis of the
topological state of the amorphous regions as it results from
the crystallization process would be necessary. Further work
along these lines is ongoing. We suggest that the value is
connected to the density of entanglements and defects in the
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amorphous phase. Further studies on other sample materials
will be necessary to provide a larger experimental basis for the
claim that the generation of the semicrystalline morphology
can in general be considered as resulting from the interplay
between molecular dynamics and the lamellar growth.

Bl APPENDIX. COMPARISON OF CRYSTALLINITIES
BY NMR AND SAXS

Figure 8 shows a comparison of temperature-dependent
crystallinity measurements for exemplary samples of PCL

100

1~3%

Yoo

80

-3
S

~26%

I
S

PEO53 -T=55°C
® NMR
O SAXS
PCL138 - T;=50°C
H NMR
O SAXS

Crystallinity Xc in %

)
=3

LI I L B B
-60 -50

T
-40 -30 -20

T-T,in°C

Figure 8. Temperature-dependent crystallinity of PEOS3 and
PCL138 as determined by NMR and SAXS. The data for PCL138
are reproduced from ref 25. The red crosses correspond to
measurements taken directly at the end of an isothermal
crystallization at T.. The other values were measured during stepwise
heating after isothermal crystallization and subsequent cooling. The
dashed vertical line marks the limit of a reliable crystallinity analysis
by NMR.

and PEO resulting from NMR and SAXS. The data were
measured during stepwise heating after an isothermal
crystallization (T, = 55 °C for PEO, T, = 50 °C for PCL)
and subsequent cooling. The additional red crosses indicate
crystallinities from SAXS, measured directly after isothermal
crystallization at T.. Test experiments showed that the results
for both materials are largely reversible, and it does not matter
whether the measurements are being performed during cooling
or heating.

At the crystallization temperature the two methods deliver
very similar values, confirming the assignment of the different
contributions of the IDF in the SAXS analysis. Furthermore,
the two polymers show clearly different temperature depend-
encies in NMR. During cooling the crystallinity of PCL
increases significantly, while the crystallinity of PEO remains
nearly constant over a large temperature range. The vertical
dashed line marks the limit beyond which the mobility
difference between the crystalline and the amorphous fraction
of the sample is too small, so that the two contributions cannot
be distinguished unambiguously anymore. This effect is well-
known for a temperature range of 20—30 °C above T,.

While the accessible temperature range for our SAXS
instrument is smaller than for NMR, it is large enough to show
that the NMR result is reproduced for PEO, while the higher
crystallinities for lower temperatures in PCL do not show up in
the SAXS results. This is an indication that the additional
crystals forming at low temperatures are small and are built in
randomly within the amorphous regions, so that the average
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periodic structure along the lamellar normal remains basically
unchanged.

The fact that such a process does not take place for PEO is
in line with our conclusion that the amorphous regions have a
different topological structure for the two materials. Obviously,
the formation of additional crystals at lower temperature is
suppressed in PEO, as the amorphous fraction is already mini-
mized during crystallization and simultaneous reorganization.
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5.3. Publikationen

5.3.2. The effect of intracrystalline chain dynamics
on melting and reorganization during heating
in semicrystalline polymers

Im Folgenden wird ein Nachdruck der Publikation
[Schulz et. al, Polymer 196 (2020) 122441] gezeigt.
Die zugehorigen Supplementary Information befinden sich im Anhang ab Seite A-4.

Inhalt:

Die Publikation greift das zuvor durch in-situ SAXS-Messungen beobachtete un-
terschiedliche Schmelz und-Rekristallisationsverhalten der Modellsubstanzen PCL
und PEO aus [Schulz et. al, Macromolecules 2018, S1, 8377-8385] auf. Die Schmelz-
eigenschaften der Polymersysteme, insbesondere mit Bezug auf Existenz und
Nicht-Existenz von intrakristalliner Kettendynamik, werden kalorimetrisch mittels
DSC und FSC untersucht. Die Verwendung von Fast Scanning Calorimetry ermdglicht
im Vergleich zu SAXS eine Ausweitung des Kristallisationstemperaturbereiches zu
sehr niedrigen Temperaturen. Hohe Heizraten ermdglichen zudem die Auftrennung
des Schmelzens der urspriinglich isotherm kristallisierten Lamellen und der im
Heizvorgang rekristallisierten Lamellen. Kinetische Effekte wie Thermal Lag und
Superheating oder die Verschiebung der Schmelzpeaks aufgrund der Unterdriickung
von Reorganisationsprozessen werden beriicksichtigt und analysiert. Im crystal-fized
Fall PCL wird die marginale Stabilitdt der isotherm kristallisierten Lamellen, sowie
ein kontinuierlicher Schmelz-und Rekristallisationsprozess im Aufheizen iiber einen
grofen Temperaturbereich bestéatigt. Im crystal-mobile Fall PEO kann im Niedrigtem-
peraturbereich, bei vernachlassighbar langsamer intrakristalliner Kettendynamik, ein
analoges Verhalten zu PCL beobachtet werden. Mit ansteigender Temperatur erfolgt
eine zunehmende thermische Stabilisierung der Lamellen im Kristallisations- wie auch
im Rekristallisationsprozess. Dies fiithrt gleichermafen zu einer Unterdriickung der
zuvor kontinuierlichen Schmelz- und Rekristallisationsprozesse und steht im Einklang
der mittels SAXS (Hochtemperatur-Limit) beobachteten Stabilisierung der Lamellen.
Urséchlich hierfiir ist die Beschleunigung der intrakristallinen Kettendynamik und der
daraus resultierende Reorganisationsprozesse mit ansteigender Temperatur, welche
eine zusétzliche Lamellenverdickung ermdéglichen. Die Anwendung der von HOFFMAN
& WEEKS etablierten Extrapolationsprozedur zur Bestimmung der Gleichgewichts-
schmelztemperatur wird im Kontext der Ergebnisse diskutiert.

Autorenbeitrage:
Investigation, Methodology, Formal analysis, Visualization, Writing — original draft

Der nachfolgende Artikel wurde in Polymer (Elsevier) publiziert.

Link zur Website des Herausgebers:
https://doi.org/10.1016/j.polymer.2020.122441

Es wurden keine Anderungen vorgenommen. Fiir eine weitere Verwendung des Mate-
rials ist eine Genehmigung durch Elsevier notwendig.
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The effect of intracrystalline chain dynamics on melting and reorganization

during heating in semicrystalline polymers
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ABSTRACT

Using Fast Scanning Calorimetry we investigate the effect of intracrystalline chain dynamics on melting, recrystallization and crystal reorganization during
heating, whereby we employ polyethyleneoxide (PEO) and polycaprolactone (PCL) as model polymers with and without such dynamics. We show that in
PCL marginally stable crystallites form during isothermal crystallization, which melt immediately upon heating. During further heating continuous melting and
recrystallization occurs. At low crystallization temperatures PEO shows a similar behavior, as the intracrystalline dynamics is strongly slowed down. However,
during heating the intracrystalline chain dynamics becomes faster leading to fast lamellar thickening and increased thermal stability, until final melting occurs
at some high temperature. Our observations demonstrate that melting, recrystallization, and reorganization are competing kinetic processes occurring during
heating in semicrystalline polymers. These characteristics cannot be observed by conventional DSC due to low scanning rates and low accessible supercooling.
The consequences for the Hoffman-Weeks analysis of polymer melting temperatures are discussed.

1. Introduction

The crystallization of polymers from the melt usually generates a
nanoscopic two-phase structure of stacks of lamellar crystals separated
by amorphous layers. It is generally accepted, that the thickness of the
lamellar crystals depends on the crystallization temperature, but the
molecular details of the crystallization process are still under discus-
sion [1]. On the other hand it is well documented that the melting
temperature 7, of this non-equilibrium structure depends on the thick-
ness of the crystalline lamellae as described by the Gibbs-Thomson
equation [2]. Already early on it was therefore suggested to analyze the
relation between 7, and T, in order to characterize the semicrystalline
morphology formed at a certain 7,. Hoffman and Weeks also suggested
an extrapolation procedure to determine the equilibrium melting tem-
perature 7,2° from such measurements, i.e. the melting temperature of
infinitely thick crystals [3]. However, already in the original paper the
authors discussed that the determination of the melting temperature of
the structure formed at a certain 7, might be impeded by reorganization
of polymer crystals during heating, by processes like melting and
recrystallization or thickening due to intracrystalline mobility. Without
quantitative information being available at that time about the rates,
at which such processes occur, it was simply assumed that they can be
neglected in the limit of high crystallization and melting temperatures.

However, Strobl showed directly by in-situ SAXS experiments that
reorganization of polymer crystals during heating can in fact lead to
substantial changes of crystal thickness and interpreted this process in
terms of an intermediate mesophase [4]. With the advent of chip-based,
fast scanning calorimetry (FSC) the heating rates, with which melting
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phenomena can be analyzed, have been largely extended and it was
shown that reoganization during heating is in fact for many polymers
a very fast process, which cannot be resolved or even suppressed in
normal DSC measurements [5-7]. Reorganization during heating can
lead to a shift of the melting peak depending on the heating rate, but
also to multiple melting peaks. To distinguish this latter phenomena
in conventional DSC from melting of different crystal populations is
often difficult. Nowadays the melting properties of many common
polymers have been reanalyzed using FSC. A prominent example is
Polyethyleneterephtalate (PET), for which the origin of multiple melt-
ing peaks in DSC measurements had been discussed for a long time.
With conventional DSC complex thermal programs and simulation
were used to show that the origin of these structures is melting and
reorganization [8]. But only with FSC the large heating rates of several
thousand K /s could be realized, at which melting and recrystallization
is supressed resulting in simple, single-peak melting isotherms [9,10]. A
similar melting behavior was also found for other polymers as e.g. iso-
tactic Polystyrene (iPS) [11], Polybutyleneterephalate (PBT) [12,131],
polyetheretherketone (PEEK) [14], and polyurethane based thermo-
plastic elastomers [15]. Generally, corresponding to the large range
of heating rates used in FSC there are large rate dependent shifts
of the melting peak. Several contributing effects could be identified,
namely suppression of recrystallization [5,10], thermal lag [16-19]
and superheating [20-24]. Taking into account these effects, Minakov
et al. claimed that for polymers, which undergo melting and recrys-
tallization during heating, the melting temperature T,,, of the original
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Fig. 1. Schematic Gibbs-Thomson plots (temperature vs. inverse crystal thickness)
for a crystal-fixed and a crystal-mobile polymer during slow heating after isothermal
crystallization. The relation between crystal thickness and crystallization temperature is
given by the crystallization line. During heating the crystal thickness changes as shown
by the dotted line. The presentation is based on measurements in Ref. [25].

structure crystallized at T, approaches the crystallization temperature
T, in the extrapolation to low heating rates [20]. However, the general
validity of this result, which is in contradiction to the Hoffman-Weeks
extrapolation procedure [3], is unclear.

We recently showed in a combined SAXS-NMR study on model
polymers that the crystal thickness and the thermal stability as mea-
sured in the limit of very low heating rates is strongly affected by the
existence or absence of intracrystalline chain dynamics, the so-called
a,-relaxation [25]. It had been established before, that this relaxation
mechanism is based on helical jumps of conformational defects in the
crystals and enables an intracrystalline diffusive chain transport [26,
27]. Already in 1985 Richard Boyd realized, that crystal-mobile poly-
mers (with a,-relaxation) show a high crystallinity compared to crystal-
fixed polymers (without a.-relaxation) [28]. Hu and Schmidt-Rohr
collected systematic information about the existence and the rates
of the a,-relaxation for a large number of polymers [26]. Miyoshi
showed by comparing the crystal-mobile and crystal-fixed forms of
isotactic-poly(1-butene) (PB1), that the « -relaxation is related to the
formation of thick lamellar crystals in this polymer [29]. By comparing
the time scale of crystal growth and « -relaxation for the example of
polyethyleneoxide (PEO) we could show that for high crystallization
temperatures thickening proceeds virtually simultaneously with crystal
growth leading to crystal lamellae substantially thicker than required
to achieve thermodynamic stability [25]. In-situ SAXS-measurements
of the crystal thickness during heating after isothermal crystallization
give therefore very different results for a crystal-mobile polymer like
PEO and for a crystal-fixed polymer like polycaprolactone (PCL), as
schematically depicted in Fig. 1. During slow heating the crystal thick-
ness in PCL increases continuously, while it remains constant over a
considerable temperature range in PEO before final melting of crystals
leads to an increasing average thickness of the remaining crystals.

For a further analysis of these different melting properties and
the relation between melting and the qa,-relaxation, it remains to be
shown that the continuous thickening in PCL is as suggested caused by
melting and recrystallization. On the other hand the question arises,
what happens in PEO at low crystallization temperatures, where the
intracrystalline dynamics is much slower [30]. We address these ques-
tions here by fast scanning calorimetry for the same model polymers
as in our previous study, namely PCL and PEO. We confirm that PCL
forms in fact marginally stable crystals, which melt as soon the crystal-
lization temperature is exceeded, followed by a continuous melting and
recrystallization process. At very low temperatures the same behavior is
observed in PEO. However, with increasing temperature a stabilization
of the lamellar crystals is observed, leading to a suppression of the
continuous melting and recrystallization process and a stabilization of
the crystals as observed with SAXS in the high temperature limit.

Polymer 196 (2020) 122441
2. Methods and samples
2.1. Instruments

DSC measurements were performed on a DSC 7 (Perkin Elmer)
equipped with an intracooler. Dry nitrogen was used as purge gas, and
the equipment was calibrated using tin and indium.

In general, the heat flow of a calorimetric measurement is described
by

D =mec,(T)f+P;. (@))]

with f§ being the heating or cooling rate, m the sample mass and ¢, the
specific apparent heat capacity including contributions from possible
phase transitions. The loss signal @, can be determined separately in
a measurement with an empty sample pan. By subtraction of @, the
specific apparent heat capacity c¢,(T) can be calculated using the known
sample mass and heating rate.

The FSC measurements were conducted on a Flash DSC 1 by Met-
tler Toledo/Switzerland using the chip sensor MultiSTAR UFS1 (XI-
400, Xensor Integration/Netherlands). The instrument is equipped with
an intracooler (TC100MT, Huber) setting the accessible temperatures
range from —95°C to 420°C. Each chip sensor was conditioned and
corrected for temperature calibration before use according to Mettler
Toledo procedures. Nitrogen was used as a purge gas. In contrast to
conventional DSC, the loss component @; depends on the sample and
cannot be determined separately by a measurement of an empty sensor.
For analysis we use the normalized heat flow &5 = @/p. As @, is largely
independent of the scanning rate f, the loss term becomes negligible
for heating rates g > 50K/s (cf. Eq. (1)). However, for measurements
with small heating or cooling rates @, leads to increasingly significant
distortions of the measured data.

2.2. Kinetic effects of fast heating rates in calorimetry: thermal lag and
superheating

At large heating rates, especially in FSC measurements, additional
rate dependent effects like thermal lag and superheating gain in im-
portance. Thermal lag results from a delayed heat transport to and
within the sample. It depends on sample shape as well as thermal
contact between heater and sample. The second effect, superheating,
results from the fact, that the process of melting itself requires a finite
time. The exact origin of superheating is still under discussion [20-
24,31]. Both effects results in a shifted and broadened phase transition
signal [6], which can be described by a power law [23].

AT « p* (2)

Two limiting cases can be distinguished. For pure superheating the
exponent x is smaller than 0.5 [20,22], thermal lag on the other hand
leads to an exponent x in between 0.5 and 1 [32]. Whereas superheat-
ing is technically not avoidable the influence of thermal lag can be
minimized by appropriate choice ot the sample [16-18]. In this way
the interpretation of the data can be simplified. We here give a short
review of the relevant effects in order to derive criteria for samples
with negligible thermal lag. In general, instrumental (ATII ) and sample
contributions (ATZI'”" ) contribute to the overall thermal lag. [19] For FSC

chip sensors ATII“g is given by [32]

ATlmg = a2 +ayf - m™ 3)

where a,...q, are constants, with values depending on the sensor model
and the heating rates. The first term is determined by the position
of the heater and the lateral heat conduction in the sensor itself,
the second term by the sensor geometry, sample mass, and thermal
resistance R, between sample and sensor. van Herwaarden et al. give
the following values for the MultiSTAR UFS1 (XI-400) [32]: a; ~ 0.2ms,
a, = a, = 1 for heating rates smaller than 10000K/s. a5 is given by the
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Fig. 2. Exemplary calculation of thermal lag contributions ATI“’” and ATZ’”" according
to Egs. (4) and (5) for a PCL thin film sample. (A) AT][“” vs. g for different sample
masses and a fixed sample height of L = 0.7um using ¢, = 2J/(gK) as determined by
DSC and R, = 1300K/W [32]. (B) ATZ[“ vs. p for different sample heights and a fixed
sample mass of m = 135ng using p = p,, yu = 1.21g/cm? [33], x = 0.18 W/(mK) [34].

product R, - c,, with the thermal resistance R., = 1300K/W and the
specific heat capacity of the sample c,. Accordingly, Eq. (3) simplifies
to

AT} = (0,2ms + Ry -, -m)- f. 4

ATZI"g is determined by sample properties like thermal conductivity,
density, the specific heat capacity and sample shape. An approximation
for thin film samples based on 1-D heat diffusion is given by Toda and
Konishi [19].

% pL? )
2k

Here p is the density of the sample, x the thermal conductivity, and L

the height of the sample. In this expression the heat transfer between

sample and air is neglected.

From Egs. (4) and (5) it is obvious that sample mass and sample
height mainly determine the magnitude of the thermal lag. The cor-
responding contributions ATII'”" and Aszg are exemplarily calculated
and depicted in Fig. 2 for a PCL thin film sample. (For PEO the
values are very similar.) The dependence of ATI’“g on heating rate f for
different sample masses and fixed sample height is shown Fig. 2(A).
ATI“'g contributes significantly only for sample masses in the range of
mg. Fig. 2(B) depicts AT. 2"’3 vs. g for different sample heights and fixed
sample mass. AT’ Z'”g is negligible for sample heights below about 3 pm
for the heating rates used here for the Flash DSC 1.

lag _
AT =

2.3. Samples

For our investigations we chose two sample materials, which were
already used in our previous study [25] and which are representa-
tive for semicrystalline polymers with high molecular weight, i.e. the
molecular weight is well above the entanglement molecular weight and
the contour length is much larger than the thickness of the lamellar
crystals. The selected PCL (Scientific Polymer Products, Inc.) has a
molecular weight M,, = 65.8kg/mol with a polydispersity of 1.51
determined by GPC using a polystyrene standard and THF as solvent.
The molecular weight of the PEO (Polymer Source, Inc.) of M,, =
188kg/mol was determined from the melt viscosity, details are given
in [25]. Table 1 provides an overview of all specific samples used for
DSC and FSC experiments in this work. The sample names are compiled
from the type of polymer (PCL/PEO), the sample shape (Volume/Film)
and the sample mass.

DSC samples were prepared by placing approx. 10mg of sample
material in a conventional DSC pan. In case of PCL the thin film sample
for FSC measurements was prepared by spin coating a diluted solution
of PCL in chloroform onto a silicon wafer. From the film a rectangular
sample was cut with a scalpel and transferred to the chip sensor via
the water transfer method as described in [35]. Water solubility of PEO
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Fig. 3. Scheme of the temperature programs used in FSC (A)-(C) and DSC (C): (A)
isothermal crystallization at different crystallization temperatures 7, with subsequent
heating run. (B) First part: isothermal crystallization at T, with subsequent heating
run (green). Second part: isothermal crystallization at 7, with subsequent incomplete
heating run up to a temperature T* (red) and subsequent cooling. Third part: complete
heating run (blue). (C) isothermal crystallization at 7, and subsequent heating with
different heating rates . Gray colored parameters are varied in different experiments.
(For interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is referred
to the web version of this article.)

Table 1
Sample properties and naming scheme.

Instrument Sample mass Estimated sample height Sample name
in pg in pm

DSC 10050 - PCL-V10050
10080 - PEO-V10080
0.675 7.14 PCL-V0.675

FSC 0.636 10.47 PEO-V0.636
0.113 1.82 PEO-V0.113

FSC 0.135 0.70 PCL-F0.135

prevents preparation of thin film samples. Instead volume samples were
prepared by placing a tiny amount of PEO onto the chip sensor, using
a badger hair. For comparability PCL volume samples were prepared
as well. Prior to any experiments, all samples were first heated to the
melt state and cooled down to erase thermal history and ensure good
thermal contact to the pan, respectively the chip sensor.

FSC samples cannot be weighed directly due to the small amount
of sample material. Instead, the sample mass was determined by an
established procedure using an independent DSC measurement of the
heat capacity as reference [35,36]. The specific heat capacity ¢, at a
certain temperature in the molten state determined by conventional
DSC was used to calculate the sample mass from the difference in
heat flow in cooling and heating in the FSC measurement at the same
temperature. The sample height was estimated assuming a hemisphere
and a cuboid for the shape of the volume and film samples, respectively,
whereby the base area was determined by optical microscopy. Based on
the discussion above we can assume that for the samples PCL-F0.135
and PEO-V0.113 thermal lag is negligible. However, for samples with
larger masses, namely PCL-V0.675 and PEO-V0.636, thermal lag will
have a certain influence on the peak positions.

2.4. Measurement procedures

Throughout this work three different temperature programs as
sketched in Fig. 3 were used for the calorimetric experiments. With
the temperature profile in Fig. 3(A) the influence of crystallization
temperature 7, on the melting temperature 7T,, is investigated. The
temperature of the isothermal crystallization 7, is varied systematically,
and in a subsequent heating run position and number of melting peaks
can be determined. The temperature profile in Fig. 3(B) is used to make
the process of melting and recrystallization during heating directly
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Fig. 4. Comparison of the melting peak structure in DSC and Flash-DSC measurements for PCL and PEO: Temperature dependence of the specific apparent heat capacity ¢, for
PCL (column A) and PEO (column B) using conventional DSC (top row) and FSC (bottom row). The crystallization temperature 7, and time . as well as the used heating rates

¢

are indicated in the legend. The melting temperature of the original structure 7,,, and the final melting point 7,,, are indicated in the graphs. PCL-V10050 and PEO-V10080 were

used for conventional DSC and PCL-V0.675 and PEO-V0.636 for FSC.

visible. After the initial isothermal crystallization the sample is melted
completely in a subsequent heating run (green line). This heating
run serves a reference. Afterwards the isothermal crystallization is
repeated. However, in the subsequent heating run (red line) the heating
is stopped at an intermediate temperature 7* and the sample is cooled
down again directly. In the last heating run (blue line) the sample
is melted completely again. Number, position and size of the melting
peaks observed in the three heating runs are compared. The experiment
in Fig. 3(C) is used to investigate the effect of different heating rates on
position of the melting peak. Here, after an isothermal crystallization,
the rate of the subsequent heating run is varied systematically.

All cooling steps were performed with a rate f of 1000K/s in FSC
and nominally 300K/min in DSC. With these cooling rates crystal-
lization during cooling was suppressed. If not otherwise mentioned a
heating rate # = 100K /s was used in FSC. The isothermal equilibration
steps between heating and cooling were 5min in DSC and 0.1s in
FSC [6]. To ensure complete melting all PCL samples were heated to
T = 80°C in DSC and T = 90°C in FSC. PEO samples were heated
to T = 85°C in DSC and T = 100°C in FSC. The time for isothermal
crystallization 7, was Smin for PCL and 5 min to 360 min for PEO
depending on the crystallization temperature 7,. The adjustment of ¢,
for PEO is necessary due to the low nucleation rate at higher 7, and
the small sample size of the FSC samples.

3. Results and discussion
3.1. Melting behavior of PCL and PEO in DSC and FSC

For an initial comparison of the melting processes in PCL and PEO
we show in Fig. 4 DSC and FSC heating measurements after isothermal
crystallization at low and intermediate heating rates using the proce-
dure shown in Fig. 3(C). The samples were crystallized at approx. 20K
below the DSC melting point using different crystallization times to
ensure complete crystallization at 7. In DSC (upper row) only a single
melting peak at T,,, (final melting) is observed for both polymers for
varying heating rates. A major difference between PCL and PEO is the
shift of the melting peak 7, with increasing heating rate. For PCL T,
shifts to lower temperatures, while for PEO T, , increases with heating
rate.
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Fig. 5. Normalized heat flow @, during heating (100K/s) after isothermal crystalliza-
tion of PCL-V0.675. (A) T, varying from —45 °C to 30 °C following the procedure in
Fig. 3A. (B) Measurement following the procedure in Fig. 3B with T, = —45°C and
a heating rate of 100K /s. Reference heating scan (green), incomplete heating scan
interrupted at 7* (red), final heating scan (blue). The crystallization temperature 7,,
the first melting point 7,,, and the final melting point 7,,, are indicated. Curves are

mo
shifted vertically. (For interpretation of the references to color in this figure legend,
the reader is referred to the web version of this article.)

For a further extension to higher heating rates we used FSC (bottom
row). Here, for a better signal-to-noise ratio the volume samples PCL-
V0.675 and PEO-V0.636 were used. Remarkably, for PCL a second
melting peak at a lower temperature 7,,, appears, which shifts to higher
temperatures with increasing heating rate. We will show below that this
peak corresponds to the melting of the original structure formed at 7.
In contrast, the measurement of PEO does not show this feature. For
a further investigation of the different melting processes in PCL and
PEO in the following sections we use FSC, as it allows access to higher
heating rates and to lower crystallization temperatures.

3.2. Continuous melting and recrystallization in crystal-fixed PCL
To clarify the origin of the multiple melting peaks in crystal-fixed

PCL we performed a series of experiments following the procedure (A)
in Fig. 3. Fig. 5(A) shows the normalized heat flow @, during heating
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The resulting signal, i.e. the sum of both contributions, is shown in black.

after isothermal crystallization at different crystallization temperatures
T,. The large range of 7, allows to better separate the two melting
peaks and to study the influence of the crystallization temperature on
the position of the melting peaks. The melting peak at T,,, shifts to
higher temperatures with increasing crystallization temperature, while
T, is independent of the crystallization temperature for sufficiently
low T,. These features are typical for melting and recrystallization
during heating [5]. The initial structure formed during isothermal
crystallization at 7, melts at T,,,, undergoes a continuous process of
recrystallization and melting during further heating, until it finally
melts at 7,,, as schematically illustrated in Fig. 6. As the endo- and
exothermic contributions cancel out each other during heating in a
DSC/FSC experiment the observed signal is approximately zero.

This continuous process can be made directly visible by the exper-
iment shown in Fig. 5(B) which is based on the procedure sketched in
Fig. 3(B). The position of T,,, is identical in the first reference heating
run (green) and the subsequent incomplete melting run interrupted at
T* (red). In the final heating scan (blue) the first melting peak has
shifted to slightly above T*, whereas the final melting temperature
T,,; remains unchanged. It is important to note, that the signal during
cooling from T* is nearly identical to the one during cooling from the
melt, i.e. if at all only a very small fraction of the crystallization takes
place during cooling. This result indicates that the structure remain-
ing after the incomplete heating run crystallized at T* in accordance
with the scheme in Fig. 6. Consistently, a variation of T* leads to a
corresponding shift of the first melting peak (not shown).

The melting peak at T}, originates from a time delay Ar between
the melting of the original structure and the first recrystallization. The
fact that the peak at T,,, becomes visible only in FSC, cf. Fig. 4, can
be explained by the limited resolution of the DSC. As illustrated in
Fig. 6 we can estimate the time after which recrystallization sets in
by the half width of the peak at 7,,,, which is about 10K for the data
in Fig. 5. For a heating rate § = 100K/s this corresponds to a time
At = 2L~ 0.1s. The standard sampling time interval of the DSC on
the other hand, which was also used here, is 1s. So in the DSC melting
and recrystallization will superimpose and cancel each other from the
very beginning. In contrast, for the FSC measurement with the lowest
heating rate in Fig. 4 § = 10K /s with temperature steps AT of about
0.1K, resulting in a 4¢ = 0.01 s, sufficiently short to resolve the initial
melting signal at T},,. These results show that the continuous increase
of the lamellar thickness during heating observed by SAXS in [25] is in
fact caused by melting and recrystallization.

3.3. Temperature dependent melting and recrystallization of crystal-mobile
PEO

Already the measurements with low heating rates shown in Fig. 4
indicated clear differences in melting behavior between PCL and PEO.
For further analysis of the case of PEO we performed analogous FSC-
experiments as in Fig. 5(A) and (B). According to the procedure in
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final melting point T,,, are indicated. Curves are shifted vertically. (For interpretation
of the references to color in this figure legend, the reader is referred to the web version
of this article.)

Fig. 3(A) a sample of comparable mass (PEO-V0.636) was isothermally
crystallized at different temperatures, cooled and subsequently heated.
Fig. 7 shows the normalized heat flow @, of the heating runs. For
low crystallization temperatures two distinct melting peaks at 7,,, and
T, s can be observed, similarly as for PCL. However, with increasing
crystallization temperature the amplitude of the peak at 7,,, becomes
smaller. For the highest crystallization temperatures only one melting
peak at T,,, is observed. These high crystallization temperatures are
comparable to the crystallization temperatures in our SAXS analysis
where no indication of melting and recrystallization was found [25].
Furthermore, in SAXS we observed a strong increase of the crystal
thickness with increasing crystallization temperature in this temper-
ature range, which explains the fact that for 7, = 50°C the melting
temperature is higher than for the other measurements.

This different melting behavior at low and high crystallization tem-
peratures could also be confirmed in experiments analogous to Fig. 5(B)
based on the procedure in Fig. 3(B). Fig. 8(A) and (B) show the results
for two representative temperatures. Whereas for low temperatures
(T, = —45°C, T* = 0°C), the result is the same as in case of PCL,
for higher temperatures (7, = 5°C, T* = 40°C), not only the original
peak at T, is weaker, but also the peak in the final scan has become
even weaker and is just barely visible above background. For both
crystallization temperatures the final melting point 7,,, is unaffected
by the thermal history.
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Based on the observations shown in Figs. 7 and 8 we conclude
that at low crystallization temperatures melting and recrystallization
takes place during heating in PEO as in PCL. However, with increasing
temperature the amplitude of this process decreases as schematically
depicted in Fig. 9. Obviously, with increasing temperature the fraction
of the sample participating in the process of melting and recrystal-
lization decreases. This observation can be understood on the basis
of our combined SAXS/NMR-experiments in [25,30]. At high crys-
tallization temperatures PEO shows fast lamellar thickening due to
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the a -relaxation. This relaxation process shows a strong Arrhenius-
type temperature dependence with an activation energy of 64.5kJ/mol,
i.e. the relaxation time increases by four orders of magnitude between
50°C and —45 °C. Hence, during (re-)crystallization at low temperatures
lamellar thickening is negligible, but with increasing temperature the
crystal lamellae start to thicken with a higher and higher rate to thick-
nesses well beyond the thermodynamic stability limit. These thickened
crystals do not participate anymore in the melting and recrystallization
process. At high temperatures all crystals have thickened, the process of
melting and recrystallization becomes negligible and only one melting
peak at 7, is observed.

3.4. Heating rate dependence of the melting temperatures of PCL and PEO

Having clarified the different nature of the melting processes in
PCL and PEO, the question remains, which factors determine the exact
positions of the melting peaks at 7,,, and T,,,? Already in the initial
DSC measurements shown in Fig. 4 we saw that with increasing heating
rate the final melting peaks shift in opposite direction for PCL and
PEO. To further analyze how the melting peak positions depend on the
heating rate we extended these measurements to lower crystallization
temperatures and to larger heating rates with the FSC following the pro-
cedure in Fig. 3(C). The measurements were performed on the samples
with negligible thermal lag, in order to simplify the analysis. Fig. 10
depicts the corresponding heating scans after isothermal crystallization
at different temperatures 7, with the heating rate p varied between
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The broken lines represent model functions based on Eq. (2).

50K /s and 5000K/s for PCL ((A)-(C)) and for PEO ((D)-(F)). The
results are summed up in Fig. 11, which shows the maximum positions
of the melting peaks T,,, and 7, in relation to the inverse heating rate
s

As in the experiments discussed above the PCL sample exhibits two
distinct melting peaks corresponding to the melting of the original
structure at 7,,, and the final melting at 7,, ;. Both melting temperatures
depend in opposite ways on the heating rate g. While T,,, shifts to
higher temperatures with increasing heating rate, the final melting
temperature T, , shifts to lower temperatures. This behavior is visible
for all crystallization temperatures from 7, = —45°C to T, = —5°C.
Additionally, the position of T,,, is independent of 7. With increasing
T, the temperature difference between T,,, and T,,, becomes smaller
and for 7, = -5°C both peaks merge at high f. In this regime
recrystallization is supressed.

For PEO on the other hand, the two separate melting peaks at T},
and T,,, are only discernable at the lowest crystallization temperature
of T, = —45°C. T,, shifts to higher temperatures with increasing
heating rate, similarly as in PCL. However, opposite to PCL, the final
melting point at 7, shifts weakly to higher temperatures with increas-
ing heating rate. Upon increasing the crystallization temperature the
melting peak at 7,,, disappears, whereas T,, ; remains nearly unaffected.

Let us first discuss the peak at T),,. The relation between heating
rate f and temperature difference between crystallization and melting
temperature AT = T,,, — T, is shown in Fig. 12 on linear and double-
logarithmic scale. As discussed in Section 2.2 for superheating a power
law is expected, cf. Eq. (2). Corresponding fits are shown as broken
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Table 2
Fit parameters for AT(f) = Ap* obtained for the data in Fig. 12.
Sample T, A x
PCL-F0.137 —45°C 11.15+£0.18 0.136 + 0.003
-25°C 10.65 +0.37 0.142 + 0.005
PEO-V0.113 —45°C 10.13 £0.12 0.151 £ 0.001

lines, they describe the data well. The fit parameters are compiled
in Table 2. As expected for superheating the exponents are smaller
than 0.5. Furthermore, the exponent for PCL is in agreement with
earlier results obtained by Toda et al. who found x = 0.12, but at lower
heating rates [23], and the value of x for PEO is similar in value.

The result above implies that T,,, approaches 7, in the limit g — 0,
i.e. during isothermal crystallization marginally stable lamellae are
formed, which melt just above 7, and undergo subsequent recrystal-
lization until the final melting at 7,,,. This result is in line with the
observations by Minakov et al. on other polymers undergoing melting
and recrystallization during heating [20]. From the comparison of PCL
and PEO, we conclude that this behavior is restricted to cases without
or with very slow a.-relaxation, i.e. to cases without an isothermal
reorganization process leading to a stabilization of the crystalline lamel-
lae. Therefore, for PCL melting and recrystallization happens at all
temperatures, but it is restricted to low temperatures for PEO.

The position of the final melting peak of PCL at T,,, on the other
hand is independent of the crystallization temperature and depends
only on the heating rate §. 7, is determined by the competition
between the time needed for recrystallization and the time avail-
able, which is indirectly proportional to the heating rate. Here we
assume that recrystallization like crystallization becomes slower at
higher temperatures [11]. Due to the opposite shift of 7, and T,,
the two temperatures merge at some high heating rate, at which
recrystallization is completely suppressed with only a single melting
point remaining. The area, inside of which the process of melting and
recrystallization exists is schematically sketched in blue in Fig. 11. With
increasing crystallization temperature the two peaks merge already at
lower heating rates. This fact limits the range in 7,, for which the two
peaks can be separated in FSC. Further measurements at higher 7, are
shown for illustration in the SI.

The fact that the peak at 7,,, shifts to lower temperature with
increasing f seems to indicate, that there is no superheating effect
present for this peak. Although difficult to measure directly, such a
behavior is consistent with the explanation, that the peak position
is determined by the temperature, at which recrystallization cedes to
exist, whereas the melting signal during heating is basically constant
and at all temperatures present, as illustrated in Fig. 6.

The effect of the heating rate on the final melting point at 7, is
different for PEO. Here the peak broadens and shifts to higher temper-
atures with increasing heating rate. In this case the peak position is
determined by the thickness distribution of the crystalline lamellae, as
it results from the thickening process taking place either during heating
for low T, or directly during crystallization at higher 7,. Obviously this
thickening process is so fast, that it results in a very similar structure
independent of the heating rate. In our SAXS analysis [25] we found
the semicrystalline morphology at high temperatures is characterized
by a well-defined thickness of the remaining amorphous regions. The
shift of 7,,, to higher temperatures on the other hand is smaller than for
the peak at 7, either for PEO or for PCL, apparently the superheating
effect is stronger for the crystal-fixed case. This observation is in line
with a result by Toda et al., who suggested based on experiments on
PE and iPP, that polymers with high chain mobility show only weak
superheating [23].
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4. Conclusions and outlook

Using FSC experiments we confirmed that PCL and PEO, used
as crystal-fixed and crystal-mobile model polymers, show a different
lamellar stability after isothermal crystallization and a different melt-
ing behavior as suggested by our previous SAXS-experiments [25]. In
experiments with large supercooling and large heating rates we are able
to separate the melting of the original crystals, isothermally crystallized
at a certain 7, from the final melting of recrystallized or reorganized
lamellae.

Extrapolation to zero heating rate of the melting temperature of
the original crystals in crystal-fixed PCL showed that crystals with
marginal stability form, i.e. crystallization requires only a minimal ther-
modynamic driving force. These crystals undergo continuous melting
and recrystallization during heating. If crystallized at low temperatures
PEO essentially behaves like a crystal-fixed polymer due to the strong
temperature dependence of the a,-mobility resulting in long relaxation
times at low temperatures.

At higher temperatures the existence of a fast a.-relaxation in
the PEO-crystals leads to different melting characteristics in the two
polymers. In PCL final melting results from a competition between the
time available for recrystallization, set by the inverse heating rate, and
the time necessary for recrystallization, which increases with increasing
temperature. This competition leads to a decrease of the final melting
temperature with increasing heating rate. On the contrary, in PEO the
first melting peak as well as the shift of the final melting towards lower
temperature is absent. We attribute this result to the formation of more
stable thickened lamellae formed during heating by an increasingly
faster a,-relaxation. The position of the final melting peak reflects the
thickness distribution of these thickened lamellae.

Concerning the relation between 7, and 7,,, our results on the one
hand confirm that FSC allows a much extended and more meaningful
analysis than DSC as previously already shown for a number of other
polymers, but without explicit consideration of role of the a.-process.
On the other hand our results shed new light on the Hoffman-Weeks
extrapolation procedure, which is based on assumptions obviously not
confirmed by our experiments. Hoffman and Weeks assumed that the
crystals formed at a certain crystallization temperature are thicker by
a certain factor than the minimum thickness required for thermody-
namic stability [3]. Later it is often assumed that immediate thickening
takes place during or after crystallization [24,37]. Our observation
for PCL, namely that the melting temperature of the crystals formed
at T, approaches T, in the extrapolation for small heating rates as
previously observed for other polymers by Minakov et al. [20], suggests
that the crystal thickness is basically at the stability limit. In such a
case the extrapolation procedure suggested by Hoffmman and Weeks
to determine the equilibrium melting point is not viable. Admittedly,
our data points were taken at relatively low crystallization tempera-
tures, which might be a relevant restriction. It has e.g. been observed
that for very low crystallization temperatures some polymers form
a nodular morphology, which transforms to a lamellar morphology
only upon heating at higher temperatures [38,39]. On the other hand
our arguments do not depend on the exact morphology. Concerning
the results on PEO, Hoffman and Weeks explicitly state that they
assume the crystal thickness after crystallization remains unchanged.
This is obviously not the case for crystal-mobile polymers like PEO,
as there is thickening and stabilization by the «,-relaxation. Interest-
ingly, the Hoffmann-Weeks extrapolation procedure has been recently
successfully applied to some crystal-mobile polymers as for example
for PE [24] and PVDF [37] using carefully designed FSC-experiments.
Perhaps it is exactly the thickening by the a.-relaxation, which leads
to the difference between T, and 7,,, and which disappears in the
limit of 7, — T allowing the application of the Hoffman-Weeks
extrapolation procedure. The constant thickening factor would then be
just an approximative assumption. We assume that these remaining
questions could be addressed by comparing samples with different
crystallization times at a certain T,.
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5.3. Publikationen

5.3.3. Intracrystalline chain dynamics as the relevant factor
governing lamellar thickness in semicrystalline polymers

Im Folgenden wird das Manuskript "Intracrystalline chain dynamics as the relevant
factor governing lamellar thickness in semicrystalline polymers"gezeigt.
Die zugehérigen Supplementary Information befinden sich im Anhang ab Seite A-5.

Inhalt:

Aus den beiden vorangegangenen Publikationen [Schulz et. al, Macromolecules 2018,
51, 8377-8385] und [Schulz et. al, Polymer 196 (2020) 122441] ist herausgearbeitet
worden, dass die Dimension der kristallinen Dicke verschiedener Polymersysteme
durch das Zusammenspiel zwischen der Kinetik des lamellaren Wachstums und den
Reorganisationsprozessen basierend auf intrakristalliner Kettendynamik definiert
wird. Diese Annahme wird in der folgenden Publikation weiter getestet, verfeinert und
verifiziert. In einem ersten Ansatz wird das Probenspektrum auf Polyoxymethylen
erweitert, welchem eine intermediére kristalline Kettendynamik (ICD) zugeschrieben
wird. Die ICD wird mittels NMR detailliert in Abhéngigkeit der Kristallisations-
temperatur bestimmt, was analog zu PCL und PEO einen Zeitskalen-Vergleich
zwischen lamellarem Wachstum und intrakristalliner Kettendynamik ermdoglicht.
Im erweiterten Probenspektrum schliefit POM die Liicke zwischen PCL und PEO.
In einem zweiten Ansatz erfolgen zeitaufgeloste Strukturuntersuchungen (SAXS),
welche eine Unterscheidung von Primérkristallisation und lamellar thickening durch
ICD ermdéglichen. Es kann die Entwicklung der charakteristischen crystal-fired oder
crystal-mobile Morphologie beobachtet werden. Die Lamellendicke steigt systematisch
Polymersystem-iibergreifend mit dem Zeitskalenverhéltnis an. Anhand dieser Beob-
achtung lassen sich grofe Unterschiede beziiglich der Lamellendicke fiir verschiedene
Polymersysteme erklaren. Ebenso lasst sich die starke Kristallisationstemperaturab-
héngigkeit der Lamellendicke fiir viele crystal-mobile Polymere erklaren.

Mit Bezug auf die Ergebnisse der vorangegangenen Publikationen ergibt sich ein
einheitliches qualitatives Bild des Kristallisationsprozesses in Abhéngigkeit des
Zeitskalenvergleiches, welches zusammenfassend dargestellt wird. Der Kristallisations-
prozess beginnt mit initialen diinnen, thermodynamisch marginal stabilen Lamellen.
In Abhéngigkeit des Zeitskalenverhéltnisses erfolgt ein entsprechend kinetisch kon-
trollierter Verdickungsprozess, welcher zu einer thermodynamischen Stabilisierung
der Lamellen fithrt. Zuséatzlich ergeben sich Hinweise auf eine Beschrankung des
Verdickungsprozesses durch entanglements.
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Abstract

The non-equilibrium thickness of lamellar crys-
tals in semicrystalline polymers varies largely
between different polymer systems and depends
to a variable degree on the crystallization tem-
perature T,. It has a strong influence on the me-
chanical properties. Addressing the still highly
debated mechanism for thickness selection we
prove a general classification based on the in-
terplay between kinetics of lamellar growth
and reorganisation processes enabled by in-
tracrystalline chain dynamics (ICD). Using po-
larization microscopy and solid-state NMR the
timescale of both processes can be determined.
Three polymer systems, poly(e-caprolactone),
poly(oxymethylene), and poly(ethylene oxide)
with different timescales of ICD were compared.
Depending on the ratio of the timescale of crys-
tal growth and ICD we observed a systematic
increase of the crystal thickness determined by
small angle X-ray scattering. We thus con-
clude that the crystal thickness of semicrys-
talline polymers is mainly determined by the
competition of these two processes, including
the commonly observed strong T,.-dependence
for polymer systems with fast ICD.

Introduction

The characteristic morphological feature of
semicrystalline polymers crystallized from the
melt is a nanoscopic two-phase structure of thin
lamellar crystals separated by disordered amor-
phous layers, which contain the entanglements
retained during crystallization. This morphol-
ogy is to a large extent responsible for the ad-
vantageous mechanical properties of semicrys-
talline polymers®. It has been a classical ques-
tion in polymer physics, which factors control
the thickness of the crystalline layers result-
ing in a number of crystallization models with-
out reaching final consensus®?. Most crystal-
lization models start from the assumption that
the semicrystalline morphology is a metastable
non-equilibrium structure, which is experimen-
tally supported by the observation of a melt-
ing point depression depending on crystal thick-
ness'. In consequence, for a given crystalliza-
tion temperature T, there is a minimal stable
crystal thickness. To explain the selection of
a relatively well-defined crystal thickness dur-
ing crystallization, a second criterion defining
an upper limit for the thickness is required. At
this point the assumptions made by different
models diverge. The classical approach assumes
that the crystal thickness is kinetically selected.
The crystals with the thickness that grow the
fastest, dominate*®, and once a stable crys-



tal has formed, it is assumed that no further
structural changes will take place. Multistage
models on the other hand assume that crystal
growth happens in several stages and is coupled
to crystal reorganization processes. Different
mechanisms have been suggested to limit reor-
ganization to a certain thickness, as thickness
dependent stability of different crystal phases®
or mesophases'®! or thickness dependent in-
tracrystalline chain dynamics®!%13. All these
models primarily aimed at an explanation of the
temperature dependence of the crystal thick-
ness of a given semicrystalline polymer. They
disregard to the most part variations of crystal
thickness between different polymers as well as
the question what determines the thickness of
the amorphous layers and therefore the overall
crystallinity.

We recently started a series of investigations
with the aim to approach this unsolved prob-
lem from a new perspective. Our starting point
was an old observation by Boyd '4!° that relates
the crystallinity of polymers to the existence
of a so-called ac.-relaxation process. These
relaxation processes are a unique feature of
crystalline polymers and originate from con-
formational defects moving through the crys-
tals. They enable intracrystalline chain dynam-
ics (ICD), as shown later directly by NMR.
Generally, polymers with ICD (crystal-mobile)
show a higher crystallinity (> 50 %) than poly-
mers without ICD (crystal-fixed). Miyoshi
specifically related the high crystallinity of
poly(1-butene) to the existence of a fast -
relaxation in this material'”. We therefore
systematically compared a set of crystal-fixed
and crystal-mobile model polymers making use
of new experimental developments in SAXS,
NMR and DSC. Our experiments led us to the
hypothesis that generally, the morphology of
semicrystalline polymers results from the in-
terplay between kinetics of crystal growth and
ICD leading to different morphological char-
acteristics of crystal-fixed and crystal-mobile
polymers'®.  The crystallization of a crystal-
fixed polymer like PCL results in the formation
of marginally stable crystallites of well-defined
thickness, which reorganize constantly during
heating. We could later on confirm this result

by fast scannning calorimetry!®. In addition,
special NMR experiments indicated that the en-
tanglements are indeed retained during crystal-
lization in the amorphous regions leading to a
higher entanglement concentration in the amor-
phous regions of a semicrystalline polymer than
in the melt?®. A crystal-mobile polymer like
PEO on the other hand shows a well-defined
thickness of the amorphous regions and crys-
talline lamellae that are stable over a large tem-
perature range. Detailed analysis of NMR data
reflecting the time-scale of ICD in the temper-
ature range of crystallization showed that in-
deed, for PEO the ICD is so fast that it can
cause reorganization practically simultaneously
with crystal growth!®. From these results we
concluded that in crystal-mobile polymers the
morphology is determined by a minimum value
of the amorphous thickness related to the en-
tanglement density in the amorphous regions.

In order to enable a more quantitative de-
scription of the competition between crystal
growth and ICD we introduced three param-
eters describing the typical timescales. As de-
picted in Figure 2(A) below and in the TOC
figure, we describe the timescale of crystalliza-
tion by the layer crystallization time 7., the
time during which the crystal grows on average
by one molecular layer. (7.) and Ty, on the
other hand are the characteristic timescales of
the ICD. Here (7.) is the so-called jump corre-
lation time as probed by NMR, i.e. the average
time between two helical defect jumps, whereas
Tetem Tepresents the time, during which a de-
fect diffuses over a distance equal to the crystal
thickness d. by successive helical jumps. Our
previous experiments on PCL and PEO corre-
spond to the cases of non-existing (or very slow)
and very fast ICD, i.e. (1.) > 7. and (7.) < T
respectively.

Here, we put our approach to a critical test
by extending our studies to a polymer with
ICD on a intermediate timescale, namely poly-
oxymethylene (POM). In such a case the op-
posite temperature dependence of (7.)(T) and
Tie(T') should play an important role. On the
methodological side we extend our SAXS exper-
iments to time-dependent measurements using
a position dependent detector, which enables



us to observe thickening of lamellar crystals di-
rectly during different stages of crystallization.
The timescales of crystal growth and ICD are
characterized by solid state NMR, and optical
microscopy.

The results confirm our unifying picture for
the formation of the semicrystalline morphol-
ogy during crystallization. As sketched in Fig-
ure 2(A) below the resulting crystal thickness
is determined by competing growth processes,
whose relative weight depends on the timescales
of crystal growth and intracrystalline chain dy-
namics. This explains the large differences in
crystal thicknesses d, for different polymer sys-
tems and for varying crystallization tempera-
tures T, in case of crystal-mobile polymers.

Experimental section

Samples

As model systems we chose poly-e-caprolactone

(PCL), polyoxymethylene (POM) and polyethyle-

neoxide (PEO). PEO with a very fast and
PCL without or very slow a.-relaxation 62324
were already investigated in detail in previous
publications. ¥ POM shows a comparably
slow a.-relaxation.’® The sample characteris-
tics are given in Table 1. The samples were
named after the molecular weight M, which
was determined by GPC-analysis. For PCL
a polystyrene calibration and THF as solvent
was used. For PEO a polystyrene calibra-
tion and HyO with 0.5g/1 NaN3 as solvent
was used. The polyoxymethylenes are indus-
trial samples, containing a not further spec-
ified amount of stabilizers to avoid degrada-
tion by the mechanism observed by Kern and
Stohler.?>?° The molecular weight was deter-
mined using poly(methylmethacrylate) calibra-
tion and HFIP/ 0.05 M KTFAC as solvent.
All polymers have a molecular weight M, well
above the entanglement molecular weight M,
and the contour length R, is much larger
than the typical size of the semicrystalline
structure. Hence, the chosen polymers are
representative for crystallization from an en-
tangled polymer melt. Melting temperatures

T,, and crystallinity X, given in Table 1 were
determined by DSC; X, = AH/AHo. Here,
AH is the measured melting enthalpy and
AHyy the extrapolated melting enthalpy for
a 100 % crystalline sample (POM: AHp =
326J/g*; PCL: AH,p0 = 157J/g?; PEO:
AHyp = 196.6J/g%). As POM is sensitive for
degradation at high temperatures, the isother-
mal crystallization step during sample prepa-
ration was performed either under nitrogen
atmosphere (NMR and DSC) or under vacuum
(SAXS).

Instruments and data analysis
Small angle X-ray scattering

SAXS measurements were performed on a
Kratky compact camera from AntonPaar
GmbH equipped with a focusing X-ray op-
tics from AXO Dresden GmbH and with a
1D detector Mythen2 R 1K from Dectris. A
temperature-controlled sample holder enabled
in-situ isothermal crystallization experiments
at different crystallization temperatures 7.

The data were analized using a quantitative
approach based on modeling the interface dis-
tribution function. A short account of the
method is given in the SI, further details can
be found in in refs.'®3°. The analysis provides
the mean thickenesses of the crystalline (d.) and
amorphous (d,) domains together with their
distribution widths . and o, in terms of as-
sumed Gaussian distributions as well the Porod
parameter P. The width of the window func-
tion used to smooth the interface distribution
functions was 1.0 nm for PCL, 0.8nm for POM
and 1.4nm for PEO.

13C MAS CODEX

Rotor-synchronized CODEX (centerband-only
detection of exchange) experiments were per-
formed on a 400 MHz Bruker Avance system
with a 3C Larmor frequency of 100.6 MHz
using double and triple resonance probes at
a spinning rate of 5000 £3Hz. During the
evolution and the acquisition of the *C signal
high power proton decoupling (SPINALG4) was
used. The 7/2-pulses of the 'H and '3C were set



Table 1: Sample characteristics. The molecular weights and therefore also R,,,, are nominal values
based on the GPC calibrations given in the text. Only for PCL a correction factor of 0.56 is known,
which would reduce R4 to a value of 413nm.?? The melting temperatures (peak maxima) and
crystallinities were obtained by DSC heating scans. The samples were cooled from the melt and

heated with a rate of 10 K/ min.

Sample supplier/ industry name My, M, Rinax M, Tn | X

[kg/mol] | [kg/mol] | [nm] | [kg/mol] | [° C] | [%]
POMI30 | DuPont/ Delrin® 500P NCO10 | 130 399 | 25 | ,oum 177 | 61
POM212 | DuPont/ Delrin® 100P NC010 212 62.8 402 ’ 179 59
PCL138 Sc. Polym. Products, Inc./- 138 97.4 738 |25+ 0.5% | 58 | 40
PEO180 | PSS Polymer Standards Service/- 180 148 936 2.002 69 | 74

to 3.0 and 3.3 us, respectively. The recoupled
evolution time N7r was set to 1.2ms with a
MAS rotor period 7g=200 us and N as an even
integer number. The recycle delay d; (time be-
tween successive scans) and cross polarization
(CP) time were 8—16's and 900 ys, respectively.

The *C MAS CODEX technique®! probes
slow reorientations of the '3C chemical shift
anisotropy (CSA) tensor and has often been
used to investigate slow dynamics in semicrys-
talline polymers.?* In the CODEX exper-
iment3' the CSA is refocused by rotor-
synchronized m-pulses during an evolution and
a reconversion period which are separated by
a mixing time t,,;,. If no reorientation of the
CSA tensor occurs during the mixing time, the
signal will be completely recoupled. Molecular
motions during the ¢,,;, lead to a signal decay of
the exchange intensity S.,. A reference signal
Sp is acquired with a short t¢,,;, to compensate
for signal losses caused by relaxation effects.
In Figure 1(A) the effect of the mixing time
on the exchange and reference signal is shown.
The crystalline exchange signal is reduced by
relaxation effects and signal losses caused by
the reorientation of the CSA tensor, the dif-
ference between reference and exchange signal
increases for longer t,,;, and higher tempera-
tures (faster intracrystalline dynamics). The
area under the amorphous peak (green area in
Figure 1) is similar for both signals S,, and Sy
and is only affected by relaxation effects.

To analyse the correlation time (7.) describing

the intracrystalline dynamics the signal decay
Sex/So 1s fitted via

Sex(tmiz)/SO(tmim) =D (1 _p) Texp [_ (tmix/?c);

1
with p = 1/M with M distinguishable sites
(M =9 for the 95-helix in POM) as shown in
Figure 1 (B). Additionally we assume a lognor-
mal distribution of the helical jump correlation
time. The distribution width ¢ attains values
between 1.3 and 2.0, corresponging to a distri-
bution extending over 1-2 decades.

Polarisation microscopy

Polarization microscopy experiments were per-
formed on an Olympus BX51 equipped with a
Linkam hot stage to determine the velocity of
the spherulite growth front during isothermal
crystallization in dependence of the crystalliza-
tion temperature 7..

Results and Discussion

We start with the determination of the charac-
teristic times in POM. Following ref.!® the layer
crystallization time can be calculated from the
crystal growth velocity p,

_5A

g e)

Tlc
assuming a typical intermolecular distance of
about 5A. pu was measured by optical mi-
croscopy. Figure 2 (B) shows p as a function
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Figure 1: Exemplary NMR analysis on the

POM samples. (A) ¥C CP MAS spectra of
the exchange S., (red) and reference signal Sy
(black) for three different mixing times at two
temperatures. The resonances are deconvoluted
into the amorphous (green) and crystalline ex-
change (orange) and reference (gray) peak. (B)
CODEX t: decay curves for four different
temperatures resulting in the Arrhenius tem-
perature dependence shown in Figure 2(C).

of T, for POM130 and POM212 (cf. Table 1).
Corresponding data for PCL and PEO were al-
ready published and can be found in the SI.
Previous investigations of relaxation pro-
cesses in POM suggested that it belongs to
the class of crystal-mobile polymers, and that
its intracrystalline chain dynamics (ICD) is
much slower than in PEO'®. Most of the
corresponding experiments were performed in
the 1960s by mechanical and dielectric mea-
surements, resulting in a wide range of re-
ported activation energies from FE, =88 kJ/mol
to 328kJ/mol??37. Schmidt-Rohr and Spiess
reported the first NMR-based value of E, =
(83 £ 8)kJ/mol for a mnot further specified
POM-homopolymer3®.  Additional investiga-
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Figure 2: (A) Schematic illustration of the crys-
tallization process depending on the competing
timescales of crystal growth (7.) and intracrys-
talline chain dynamics ((7), Tstem)- Tic is deter-
mined from the crystal growth velocity p mea-
sured by optical microscopy. (7.) and Tgen, are
measured by solid state NMR. (B) p of poly-
oxymethylene (POM) as function of crystalliza-
tion temperature 7T.. The inset illustrates how
1 is determined from the growth of spherulites
during isothermal crystallization. (C) Arrhe-
nius temperature dependence of the jump corre-
lation time (7.) for two samples of POM isother-
mally crystallized at different T..

tions on the copolymer Hostaform were per-
formed by Kentgens using 2D Exchange NMR
measurements and Karahaliou using dielectric
measurements. They reported values of E, =
(83 & 68) kJ/mol kJ /mol?® and E, = 83kJ/mol
to 100kJ/mol .

To provide a detailed and reliable character-
ization of the ICD for the same samples as
used for the structural analyis, we performed
NMR experiments on isothermally crystallized
POM samples, using the C MAS CODEX
technique®!, which probes slow segmental re-
orientations.



The analysis of NMR spectra measured at dif-
ferent temperatures (here 70 °C - 110 °C) allows
the determination of {7.)(T) and of the activa-
tion energy describing its temperature depen-
dence.

() =m - exp o Q
FE, and 19 were determined for different T.s and
both molecular weights. Exemplary results are
shown in Figure 2(C), the full set of resulting
values are listed in Table 1 in the SI. As the
samples with different T, have different crystal
thickness d. (see below) this analysis also re-
veals if (7.) depends on d.. The activation ener-
gies vary by about 10 % from sample to sample,
however we could not observe a systematic de-
pendence of (7.) on d,, different from the case of
PEO?. Also there is no clear molecular weight
effect. The average values are E, = 113kJ/mol
and 79 = 1.4 x 1075 for POM130 and E, =
117kJ/mol and 75 = 1.6 x 107 s for POM212.
For consistency we cross-checked the results by
dynamic mechanical measurements and found
similar results. Details are given in the SI.
The typical time range of crystal reorgani-
zation can be estimated from the correlation
time 7, measured by NMR. (7.} corresponds
to the average residence time of the chain in
a given helical raster.?* For an n,,-helix with
n monomers per m turns over a lattice dis-
tance ¢, the corresponding jump distance is
Az, = ¢/n (Az. = 0.279nm for the 75 helix
in PEO*" and Az. = 0.192nm for the 95 he-
lix in POM*?).! We estimate the time Tyem,
within which a chain in the crystal diffuses over
a distance equal to the crystal thickness by suc-
cessive helix jumps as

Tstem = (Te) dcz/AzCQ. (4)

For d, we use the values of the lamellar thick-
ness obtained by SAXS measurements after
isothermal crystallization as shown below. The
corresponding data are listed in the SI.
Together with previously published data for
PEO with fast ICD and PCL, for which we

!The value given for PEO in ref.'® contained an er-
roneous factor 3.5

could exclude any dynamics up to a timescale
of 1s, we can now compare the timescales for
ICD (range between 7. and Tger) and crystal
growth (73.) in the temperature range of crys-
tallization for all three polymers. #2324 Figure
3 shows the result. For PCL we used the NMR
detection limit for ICD as a lower limit for
(7). Clearly it is much larger than 7. and the
timescales of crystal growth and any possible
reorganization are well separated. In contrast,
for POM and PEO the timescales of crystal-
lization given by 7. and the timescale of reor-
ganization given by the band between (7.) and
Tstem Overlap. However, while for POM (7.) be-
comes smaller than 7. only for the higher crys-
tallization temperatures above 160 °C, for PEO
Tie is lying well above (7.) for the whole tem-
perature range and even becomes comparable
t0 Tgtem for the higher crystallization tempera-
tures. Consequently, POM fills the gap between
PCL and PEO with regard to the relative dif-
ference between 7. and (7..), respectively Tsem,
and enables us to confirm the role of the ICD
for crystallization and the structure formation.
Following the direction of the arrow in Figure
3 from PCL over POM to PEO, we expect an
increasing effect of the ICD on crystal growth
and the semicrystalline morphology.

To investigate the effects of ICD on the
morphology we performed SAXS measurements
during and after isothermal crystallization at
different T,. Based on a recently refined SAXS
analysis®*#3 we obtain the Porod parameter
P as measure of the inner surface between
crystalline and amorphous regions, the average
thicknesses d./, of the crystalline and amour-
phous regions together with their distribution
widths o/, in the lamellar stack and the long
period L. For these measurements we used a
PEO sample from a new batch with a slightly
lower molecular weight M, than in Figure 3.

Figure 4 shows the results. For each sam-
ple system measurements for two T.s are exem-
plarily shown, corresponding to the lower (su-
percooling AT =~ 20K) and the upper limit
(AT ~ 5K) of the experimentally accessible
range of isothermal crystallization. The mea-
surements are arranged in such a way that from
top to bottom, following the arrow on the left
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Figure 3: Comparison of the timescales of intracrystalline chain dynamics and crystal growth for
(A) PCL, (B) POM, (C) PEO. 7, corresponds to the time during which the crystal grows by

one molecular layer according to eq.(2).

(1) is the average residence time between two helical

jumps based on eq.(3). Tsem denotes the time during which a chain in the crystal diffuses over a
distance equal to the lamellar thickness d., estimated by eq.(4). (7.) can be considered as lower
and Ty, as an upper limit of the timescale of crystal reorganization enabled by the a.-relaxation.
For PCL the solid line shows the NMR detection limit for (7.) due to a possibly undetectably slow

ae-relaxation. 2

hand side of Figure 4, we expect a growing in-
fluence of the ICD. As the Porod parameter P is
approximately proportional to the overall crys-
tallinity, we can follow the crystallization pro-
cess and identify the end of the primary crystal-
lization, which is marked by a vertical, dotted
line. The sharp steps and oscillations of P dur-
ing a measurement series are artefacts caused
by slight changes in the alignment of the X-ray
optics due to remaining temperature variations
in the system caused by intermediate closure
times of the X-ray shutter and 24h tempera-
ture oscillations over the day.

PCL shows the already known typical struc-
ture of a crystal-fixed polymer with a linear
crystallinity around 50%, a well defined d,.
(small o.) and a broader distribution for d,. d.
increases only slightly with increasing crystal-
lization temperature. As a new result, observ-
able by the long time series in these measure-
ments, we observe a very small increase in d,
and a corresponding decrease in d,.

In comparison, POM shows strong struc-
tural changes with time for both T.. For the
lower crystallization temperature these changes
mostly take place after the primary crystalliza-
tion. We observe not only an increase in d, and
a decrease in d,, but also a decreasing distribu-

tion width for d,, such that the relative width
04/d, approximately constant. With time the
morphology develops the typical morphology
of a crystal-mobile polymer as observed before
in PEO®% with a well defined d, (small o,)
and a more broadly distributed d.. Our ob-
servations are in keeping with previously ob-
served long time lamellar thickening in POM 4.
The comparison with the higher T, shows that
d. depends much more strongly on 7, than
for PCL. Crystal thickening takes place to a
large part during primary crystallization and
slows down afterwards. Correspondingly, al-
ready during primary crystallization a crystal-
mobile morphology forms. Generally the linear
crystallinity X, is higher than in case of PCL.
For T, = 155°C X, increases from 65 % at the
end of the primary crystallization to 77 % at the
last measurement point and from 74 % to 81 %
for T, = 168 °C.

In PEO we observe the typical crystal-mobile
structure for both T, already during primary
crystallization. In contrast to POM a strong
increase/decrease of d/, can take place already
during primary crystallization. Afterwards the
changes slow down and also the distributions
widths 0./, show no further significant changes.
The lamellar thickness d. depends even more
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Figure 4: Structure parameters obtained by
SAXS during isothermal melt crystallization
depending on the crystallization time. For
each sample system the isothermal crystalliza-
tion was performed for a high (~ 20K) and a
low (~ 5K) undercooling AT. The arrow rep-
resents the expected influence of a.-relaxation
according to Figure 3. Right y-axis: time-
dependent Porod parameter P(grey) normal-
ized to 1 at the end of primary crystalliza-
tion process (dotted line). Left y-axis: time-
dependent long period L (black), amorphous
thickness d, (blue) and crystalline thickness d,
(red). oc/q are shown as "error bars”. For PEO
the scale of the y-axis is increased roughly by
factor 2.

strongly on 7. than for POM. After finishing
the primary crystallization, X. changes from
65% to 74% for T, = 45°C and from 78 % to
80 % for T, = 60°C.

The observations for PCL and PEO confirm
and refine our previous results.’® They corre-
spond to the limiting cases of no or very slow
and very fast ICD with the corresponding char-
acteristic morphologies. POM on the other
hand shows the expected effects of ICD on an
intermediate timescale comparable to crystal
growth. We directly observe strong lamellar
thickening, which for the higher T, takes place
mostly during primary crystallization and for
the lower T, after primary crystallization ac-
cording to the relative values of the character-
istic times shown in Figure 3 and represented by
the arrow in Figure 4. Important is the observa-
tion that crystal thickening slows down around
the end of the primary crystallization, which
indicates that a certain limiting structure is
reached, which is characterized by well-defined
minimum value of the amorphous regions, as
we concluded already from our previous mea-
surements on PEO. We tentatively explained
this limiting structure by a critical entangle-
ment density in the amorphous phase. '*2° Here
the long time experiments give interesting new
information. The fact that lamellar thickening
still continues, shows that this limiting struc-
ture is still a non-equilibrium structure and
slowly develops further if enabled by ICD. But
obviously this process is considerably hindered
in a fully developed semicrystalline morphology.
On the other hand, the observation of longtime
lamellar thickening in PCL indicates that even
in this, at first sight crystal-fixed polymer, a
very slow ICD undetectable by NMR might ex-
ist. A further comment concerns the slight de-
crease of the long period for most of the ex-
periments, which had been observed before for
POM and was taken as an indication for inser-
tion crystallization. > Although we cannot com-
pletely exclude the existence of such an addi-
tional process, we consider it as negligible, as
it would be inconsistent with the observed in-
crease of d.(t) and the decrease of o,(¢).

How do these observations compare with pre-
vious experimental results? Lamellar thicken-



ing as a fundamental process occuring during
and after crystallization in semicrystalline poly-
mers is well known. However, direct obser-
vations including the regime of primary crys-
tallization has been scarce.*® Common are ei-
ther DSC observations, where an increase of the
melting temperature is interpreted as an indi-
cation for lamellar thickening, or SAXS mea-
surements of the long period.*"*® Long time an-
nealing experiments gave evidence for the log-
arithmic time dependence also oberved here.’
Nearly all experiments deal with polyethylene,
a common crystal-mobile polymer, which how-
ever has the disadvantage that it is difficult to
measure (7.) by NMR and also samples with
well-defined molecular weight and low polydis-
persity are difficult to synthesize. A long stand-
ing discussion concerned the question if on a
microscopic level chain movement is caused by
a sliding motion of the whole chain or induced
local defects®. Atomistic simulations for PE
showed that a number of different localized con-
fomational defects cause ICD, a result consis-
tent with the weak thickness dependence and
broad distribution of (7.) observed in our ex-
perimental results on PEO and POM.

New aspects in our data are the quantita-
tive determination of (7.) in the relevant tem-
perature range and its evaluation in terms of
the kinetics of crystal growth, together with
the quantitative analysis of the full set of
structural parameters. This much broader set
of experimental data makes a comparison of
the semicrystalline morphology across different
polymer systems as in Figure 4 meaningful,
whereas typically in the literature the lamellar
thickness d. of semicrystalline polymers is dis-
cussed only for individual polymer systems in
relation to the crystallization temperature 7.

A corresponding comparison of the time-
dependent value of d, for all T,s and all three
polymer systems is shown in Figure 5(A). Ad-
ditionally to the data already shown in Figure
4, data from further T.s and a second sample
(POM212) are included. We observe a system-
atic increase of d. following the order induced
by the ICD indicated as above by the orange
arrow. The data suggest, that the value of the
crystal thickness is affected from the very begin-

measurable

40 range

dg——

w
o

PEO

PCL

lamellar thickness d_ [nm]
- N N
o o o
T |

=
o
T

e

S S s

T a—

o
T

0 I 1

——

,,.:,«..,._---'"T-PEOlso ( 60°C)

POM |-

PEO180 ( 45°C)

*POM130 (168°C)
*POM212 (168°C)
*POM130 (165°C)
*POM130 (160°C)
*POM212 (155°C)
*POM130 (155°C)
mPCL138 ( 50°C)
®pPCL138 ( 35°C)

1 10

100 1000

crystallization time t_ [min]

(B)

180

Tic = (1c) |

[1e> @) |

160
140 -
120

5
£ 100

)

<
T 80

20 i
o Fadaewa ¢

T T
0.001 0.01 0.1

T
1

T T T T
10 100 1000 10000

PE0180
(45°C)
® (60°C)

> | POM130

* (155°C)
* (160°C)
* (165°C)
* (168°C)

POM212
* (155°C)
* (168°C)

PCL138
" (35°C)
= (50°C)

Tic/(Te)

Figure 5: (A) Direct comparison of the crys-
talline thickness d. during isothermal crystal-
lization for PCL, POM and PEO for all crys-
tallization temperatures. The orange arrow
represents the increasing influence of the .-
relaxation according to Figure 3. The change
from open to closed symbols indicates the com-
pletion of the primary crystallization. (B) Nor-
malized lamellar thickness d. at the end of
primary crystallization vs. the ratio of the
timescales 7;./(7.). Depending on the ratio
Tie/(7e) different regimes are visible. The dotted
lines are guides to the eye. The closed symbols
are the data from Figure 5(A), open symbols
represent already published data of PEO (open
circles) and PCL (open squares) for two molec-
ular weights (cross and line) measured at differ-
ent T..'® For PCL a constant value of 1s was
taken for (7.), corresponding to the lower limit
of a possible a.-relaxation time and an upper
limit of 73./(7.) as indicated by the broken ar-
row.



ning of the crystallization by the ICD to a de-
gree which depends on the crystallization tem-
perature as well as on the inherent polymer-
dependent timescale of the ICD. The idea is
illustrated in the inset of Figure 5(A), which
also explains the different observed curvatures
of d.(t) for PCL, POM and PEO. In this picture
the crystallization process starts with an initial
crystalline thickness d.y, which then increases
due to reorganization enabled by ICD. Follow-
ing this approach, Figure 5(B) shows the largely
different values of d. across the three different
polymer systems as a function of the ratio of
the characteristic times (7.) /7., which depends
on the polymer system as well as on the crys-
tallization temperature. Additionally, d, is nor-
malized by the height of a monomer unit in di-
rection of the stem, neglecting a possible chain
tilt. The factors h,,., were calculated from
the length of the unit cell in ¢-direction (PEO:
1'—$5nm41; POM: l'gﬁnm‘m; PCL: %nm‘r’l). A
reorganisation on the timescale of the primary
crystallization (7. > (7)), as for PEO, leads
to high d. values. A reorganisation, which is
slower in comparison to crystal growth as for
POM (7. = (7)), leads to smaller values and
is eventually more restricted by neighbouring
crystallites. Accordingly, there is a more or less
smooth progression of the d.-values from POM
to PEO, whereas the values for PCL fall out of
trend in line with the fact, that PCL has no
or very slow ICD (7. < (7.)). Reorganization
plays no role during the crystallization and the
crystallites keep basically the initial d.

Combining SAXS with ultrafast scanning
calorimetry we recently showed that in this lat-
ter case of PCL the crystalline lamellae are only
marginally stable, i.e. they melt immediately
upon heating and T}, ~ T..'*' In conclusion,
the crystals grow obviously with very small su-
percooling and the initial crystal thickness is
basically controlled by thermodynamics. The
corresponding effect of temperature is weak, as
the measurements shown here for T, = 35°C
and T, = 50 °C illustrate.

Our results suggest, that generally the large
differences in d,. found between different poly-
mer systems and for different 7T, in case of
crystal-mobile polymers are caused by a kinet-
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ically controlled thickening process based on
crystal reorganisation due to ICD. In accor-
dance to this scenario, the values of the crys-
tal thickness reported in the literature for other
crystal-fixed polymers!® are similar to PCL
(PET5%: d. ~3nm to 6 nm, PBT55%: d, ~6nm
to 7nm, sPP*: d. ~7nm to 8nm). Also in
these cases time-resolved SAXS shows no lamel-
lar thickening.??%%% PE on the other hand, is
a well studied crystal-mobile polymer; lamel-
lar thickening is reported®0°% and 7T, dependent
values in the range of d, =20 nm to 60 nm®>° sug-
gest, that PE behaves similar to PEO. Different
NMR-studies have indeed verified a comparably
fast ICD in this polymer,>6:60:61

Conclusions

In conclusion, our new experiments on Poly-
oxymethylene confirm our hypothesis that the
morphology of semicrystalline polymers results
from an interplay or competition of crystal
growth and crystal thickening due to intracrys-
talline chain dynamics (ICD). NMR measure-
ments showed that in this polymer the ICD
takes place on a timescale comparable or slower
than crystal growth. These results complement
our previous experiments on PCL and PEO,
which correspond to the cases where the ICD is
either very slow or fast in comparison to crys-
tal growth. Across all three polymer systems
we observed a systematic increase of the lamel-
lar thickness following the increasing ratio of
the characteristic times 7./ (7.). These findings
explain on the one hand the large differences
in crystal thickness of different sample systems,
on the other hand the well etablished strong
dependence of d. on the crystallization temper-
ature for many commom polymers, which are
crystal-mobile. Thus, a unifying picture of the
crystallization process emerges, in which crys-
tallization starts with an initial thin crystal,
whose thickness corresponds to marginal ther-
modynamic stability and continues by a kinet-
ically controlled lamellar thickening, resulting
in a further thermodynamic stabilization. The
thickening is enabled by the existence of I1CD,
which is a typical property of polymer crys-



tals. Depending on the timescale of ICD this
reorganization process can take place either si-
multaneously with crystallization, directly af-
terwards or on a very long timescale. An impor-
tant observation is the fact that the initially fast
thickening of POM at high T, strongly slowed
down during crystallization ending up in the
known very slow logarithmic growth. This fact
together with the observation, that reorgani-
zation always led to a well-defined, narrowly
distributed amorphous thickness, indicates that
crystal thickening is incrasingly restrained or
suppressed by constraints in the amorphous
regions, namely the entanglements. Previous
explanations based on an assumed significant
slowing down of the ICD due to increasing crys-
tal thickness are inconsistent with our experi-
mental result, that (7.) is either very weakly
dependent on d. (PEO) or independent of d,.
(POM). While we could already show in a pre-
vious publication that the selected thickness of
the amorphous regions in crystal-fixed polymers
goes along with an increase of the entanglement
concentration by about a factor of two, 20 a more
detailed investigation of entanglement effects on
the morphology is still lacking.

Generally our results highlight the fact
that the semicrystalline morphology is a non-
equilibrium structure and to a large extent
controlled by reorganization. Specifically for
crystal-mobile polymers it will in general not
be possible to separate crystal growth and crys-
tal reorganization, which makes the observation
of the initial crystal thickness difficult if not im-
possible. Theoretical predictions for the crystal
thickness which do not take into account crys-
tal thickening can therefore not be applied to
crystal-mobile polymers, although it has often
been done in the past. Furthermore it is im-
portant to not only consider the crystal thick-
ness but also the thickness of the amorphous
regions, which is the better defined parame-
ter especially for crystal-mobile polymers. It
seems that, opposite to existing views, it is
the internal structure of the amorphous regions
which limits the crystal thickness and therefore
the crystallinity of crystal-mobile polymers.
Crystal-fixed polymers without or with very
slow ICD allow to determine the crystal thick-
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ness as a function of supercooling, but the
depedence is surprizingly weak. The crystals in
these systems display only a marginal thermo-
dynamic stability directly after crystallization,
which takes away one of the main observations
taken as evidence for a postulated intermedi-
ate mesophase, whose stability with respect to
the crystal phase was assumed to determine
the crystal thickness. On the other hand, in
line with the multistage models reorganization
plays a large role in polymer crystallization, but
in the model systems we investigated it takes
place in the crystal phase itself and is absed on
intracrystalline chain dynamics (ICD). From
our results one would expect that entangle-
ments are partially dissolved during thickening
by ICD, a prediction which would be interesting
to demonstrate directly in future. Such studies
would also take up results from simulations®?
and analytical theoretical work®, in which the
role of entanglements is considered.
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Figure 6: Porod parameter P and crystal thick-
ness d. of POM130 during stepwise heating af-
ter isothermal crystallization at 155°C for dif-
ferent crystallization times: t. = 0.5h (black),
te =5.2h (red) and t. = 85h (blue)

Thickening should always lead to further ther-
modynamic stabilization and an increased melt-
ing temperature. We observed such effects pre-
viously in PEO!®, however for POM it can be
demonstrated directly as we follow the thicken-
ing process at the higher crystallization temper-



ature. Figure 6 shows the Porod parameter P
and lamellar thickness d. as resulting from in-
situ SAXS experiments during stepwise heating
after isothermal crystallization at T, = 155°C
for different crystallization times t.. Generally,
the melting process goes along with a strong de-
crease of P and an increase of the average value
d., due to the melting of thinner lamellae. The
dominating processes affecting d. during heat-
ing before final melting are indicated in Figure
6. Indeed with increasing crystallization time
t. the the melting process shifts to higher tem-
peratures. For crystallization times of 0.5 h and
5.2h the lamellar thickening process continues
also during heating. Only for the longest crys-
tallization time of 85h (30600 min) the trend
is inverted. Now heating leads to a decrease of
d. in the temperature range below final melt-
ing, an effect well-known for PE®* and PEO '8,
which is called surface melting and caused by a
local equilibrium between the crystals and the
adjacent amorphous phase. These observations
are in keeping with the hypothesis that crystal
thickening is restricted by the contraints in the
amorphous phase.
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5. Ergebnisse und Diskussion

5.3.4. Hierarchical structure of polybutene-1 in crystal blocks
resulting from the form Il to | solid-to-solid transition
as revealed by small-angle X-ray scattering

Im Folgenden wird ein Nachdruck der Publikation
[Qiao & Schulz et. al, Polymer 195 (2020) 122425] gezeigt.
Die zugehorigen Supplementary Information befinden sich im Anhang ab Seite A-15.
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Polybutene-1 (PB-1) exhibits excellent mechanical properties, while an unavoidable polymorphic transition from
a metastable form II to the stable form I occurs after solidification from the molten state. This transition goes
along with a deformation of the crystal lattice corresponding to a lateral shrinkage and normal elongation of
about 20% and 12%, respectively. Here we study the semicrystalline morphology before and after the transition
using small-angle X-ray scattering (SAXS) and differential scanning calorimeter (DSC). Scattering curves of
samples with form II crystals could be well described by a model of layer-like stacked lamellar crystals. However,
the scattering signal of form I samples showed additional scattering contributions at higher scattering vectors,
indicating the generation of fine structures during the transition, much smaller than lamellar long spacing. The
lamellar thickness increased less than the factor of 1.12, expected from the elongation of the lattice. The results
indicate that the large lamellar crystals split up into blocks during the transition creating new interstitial spaces
within the lamellae. This process is caused by the fact that the laterally extended lamella of form II cannot shrink
as a whole due to the connectivity of the chains emanating from the crystals and due to possible overcrowding of
the chain segments at the crystalline/amorphous interfaces.

1. Introduction crystallization. Ostwald’s stage rule formulated that the transformation

of an unstable state into a stable state prefers to pass through a meta-

Polymers containing regular chemical constitution and linear ar-
chitecture usually crystallize at lower temperatures and form a semi-
crystalline morphology consisting of alternating, nanoscopic crystalline
and amorphous layers. Within the crystalline lamellae the chains assume
a helical conformation and pack parallel to each other in a regular
manner [1]. In many cases, the crystallites show polymorphism. For the
different polymorphic states, the crystal structures differ in helical
conformation and lateral packing. They can be either stable in different
temperature ranges, or they show up as metastable states during

stable transition stage being closer to the original state, instead of
reaching the most stable conformation directly [2]. The metastable
states are likely to transform into more stable states and can exist only
for a certain time because they are thermodynamically stable but not at
the lowest free energy for a certain temperature and pressure [3].
Metastable states often occur in polymers with multiple polymorphs, as
e.g. in isotactic polypropylene [4-8], syndiotactic polystyrene [9-17],
poly(vinylidene fluoride) [18-24], or isotactic polybutene-1 (PB-1)
[25-28].
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Industrial products of PB-1 in form I show very high resistance to-
wards creep at high temperatures but the material is not widely-used in
the industry or our daily life [29]. It passes through a metastable form II
during the transformation from the melt into stable form I, because the
nucleation barrier of form II crystals for crystallization from the melt is
much lower than that of form I [29,30]. The crystal-to-crystal transition
from form II to form I occurs spontaneously and irreversibly at room
temperature, going along with deformation of the samples and signifi-
cant improvement of physical properties [31-33]. It takes weeks to
complete, thus the production cost is significantly increased due to the
long-time storage. This transition is of special interest as it was sug-
gested to be responsible for the excellent mechanical properties of PB-1
[34]. Chains in form II crystal display a fast intracrystalline relaxation
process, the so-called a.-relaxation, which is absent in form I [34,35].
Polymer chains in both crystalline and amorphous phase are signifi-
cantly immobilized by the form II to I transition [36]. Much attention
has been paid to the acceleration of this phase transition [37-49] and the
direct formation of form I [30,50-57]. However, there is a relative
dearth of research on changes of the semicrystalline morphology during
the transition. Gohil et al. observed the morphology of thin PB-1 film
using transmission electron microscopy, and found that metastable form
II has a high degree of crystal perfection but form I crystals are full of
defects [58]. The form II to I transition was suggested to be a
solid-to-solid transition as the (110) crystal plane of the two forms were
parallel and the helical hands were preserved during transition [59-61].
The chain conformation changes from a 11/3 helix in the tetragonal
form II to a 3/1 helix in the hexagonal form I [25,32,62]. As detailed
below, at the same time the lattice shrinks by about 20% laterally and
elongates by about 12% in the c-direction. It is not known how the
lamellar crystals can accommodate these relatively large changes, which
should lead to larger changes of the shape of the crystals and also de-
formations of the connected amorphous layers. To follow the changes in
semicrystalline morphology during the transition by small angle X-ray
scattering (SAXS) is not straightforward, as the scattering signal for from
II is very low at room temperature due to a small density contrast with
the amorphous phase [62,63]. Recent studies on the other hand revealed
that the SAXS signal is sufficiently strong around the typical crystalli-
zation temperatures of PB-1 [48]. By performing SAXS measurements at
elevated temperatures we were therefore able to make a detailed com-
parison of the semicrystalline morphology before and after the transition
from form II to form I using in addition a recently developed extended
approach for the quantitative analysis of SAXS data.

As we will show, during crystallization in form II, the typical crystal-
mobile morphology of a polymer with fast intracrystalline chain dy-
namics develops, which is characterized by a high crystallinity [34,64].
Furthermore, during the transformation to form I, an additional scat-
tering signal in the region of large scattering vectors appears, which we
interpret as indication for a small lateral structures caused by breakup of
the original lamellar crystals. The presence of a blocky structure of the
final form I crystals together with the high crystallinity resulting from
the crystallization in the crystal-mobile form II, with subsequent trans-
formation to the crystal-fixed form I [34] makes PB-1 a rather special

polymer.
2. Experimental section
2.1. Sample

In this study, we used the commercial isotactic PB-1 sample PBO800
from LyondellBasell, whose weight-averaged molecular weight is 77 kg/
mol and whose polydispersity (My/Mjy) is 3.0. It has a melt flow rate
(MFR) of 200 g/10 min (190 °C/2.16 kg). The PB-1 samples were melted
at 180 °C to erase the thermal history and compressed into 0.5 mm
slices. After about 10 min at 180 °C, they were transferred into water
baths with different preset temperatures for isothermal crystallization of
form II as shown in Fig. 1. After crystallization the samples were
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immediately transferred to the SAXS sample holder preset to the same
temperature. After SAXS measurements of the form II samples, the
corresponding form I samples were obtained from the isothermally
crystallized form II by two-stage aging: —10 °C for 1 h and 40 °C for 3
days, as illustrated in Fig. 1 [46].

2.2. SAXS experiments

SAXS experiments were first conducted at Shanghai Synchrotron
Radiation Facility (SSRF), beamline BL16B1 [65], equipped with a
portable hot-stage (TST350 Linkam, UK) to keep the samples at the
identical temperature as during crystallization. The X-ray wavelength
was 0.124 nm, and the sample-to-detector distance was 1880 mm. Each
sample was measured for 60 s and 30 s in form II and in form I
respectively. The electron density difference between crystalline and
amorphous phase for form II is small, thus a longer exposure time is
needed than for form I. The effective g-range of the intensity measure-
ments was 0.082-1.935 nm ! (s-range: 0.013-0.308 nm’l).

To extend the available range of scattering vectors for the mea-
surements of form I samples, further X-ray scattering experiments were
performed using a Retro-F laboratory setup (SAXSLAB, Massachusetts)
equipped with a microfocus X-ray source (AXO Dresden GmbH, Ger-
many) and an ASTIX multilayer X-ray optic (AXO Dresden GmbH,
Germany) as monochromator for Cu Ka radiation (1 = 0.154 nm). As
sample holders aluminum discs with a central hole of 2 mm diameter
were used. Measurements were recorded in vacuum using a PILATUS3 R
300K detector (Dectris Ltd., Switzerland) at two samples-to-detector
distances to cover a larger effective g-range from q = 0.1 nm™! (s =
0.016 nm’l) up to about 4.4 nm ! (s =0.7 nm’l). We used a mea-
surement time of 600 s for the SAXS range and 300 s for the middle angle
X-ray scattering (MAXS) range. The data were merged at ¢ = 0.63 nm "
(s = 0.10 nm™1). For the measurements, the samples were heated to the
corresponding crystallization temperature using a hotstage with a TMS
94 temperature controller (Linkam, UK) and a LNP liquid nitrogen
controller (Linkam, UK). All scattering patterns were background cor-
rected and azimuthally averaged to give one-dimensional scattering
intensity curves.

2.3. SAXS analysis

The small angle X-ray scattering signal of a semicrystalline polymer
is related to the semicrystalline morphology, which can in most cases be
described approximately by a one-dimensional stack of alternating
lamellar crystals and amorphous regions in between [1,66]. A common
way to determine the structure parameters like the thicknesses d. and d,
of the crystalline and amorphous domains is either the calculation and
analysis of the correlation function K(z) or of the interface distribution

compression
molded at 180 °C

Form I

©“ X >

T:50~80°C,2h
or 85~95°C,5h

form II to I transition

temperature

40°C, 3 days room temperature

-10°C,1h

time

Fig. 1. Thermal treatment applied to PBO800 samples before running SAXS
experiments.
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function K(z) [67] from the scattering data. Although both approaches
are in principle equivalent, the interface distribution function (IDF) can

be interpreted more easily and intuitively. K(z') consists of a series of
distance distributions, representing the semicrystalline structure of the
sample.

K'(z)= %APZ [ha(2) + e (2) = 2hae(2) + haca () + -] @

Here h,.(2) are distributions of the amorphous and crystalline layer
thickness, d, and d.. ha(2) is the thickness distribution of the long period
dye = dy + de, and so on. Oy is the specific inner surface and Ap the
electron density difference between crystalline and amorphous phase. If
well separated, positions and shape of the individual distributions can
just be read off from K (2). The SAXS intensity of an isotropic sample I(s)
is related to the IDF K"’(2) by

K'(z)= 16;1:3/ [LimI(s)s* — I(s)s*]cos(27sz)ds (@)

) Lo

Here s = (2sin0)/4 is the scattering vector. For a one dimensional two-
phase-system with sharp boundaries I(s) generally oscillates around
s~* and becomes directly proportional to s—* at large s (Porod law) [68].
slir?ol (s)s* is the so-called Porod-constant P. For absolute intensities, the

Porod parameter P = (Os Ap?Y/(87°).

To calculate the IDF from real measured data affected by noise, the
following procedure has been developed [69]. In addition to the scat-
tering signal from the semicrystalline structure, there is a constant
background contribution ¢ caused by thermal density fluctuations
within the liquid phase, which has to be subtracted beforehand. i.e.
before application of eq. (2), P and ¢ need to be determined. This is
achieved by a so-called Porod fit, using I(s) ~ Ps™ + ¢ as a model
function for I(s) in the range of high s, as exemplary shown in the top
panel of Fig. 2. Typically in such a fit, the parameters P and c are
correlated. Well defined optimal values can be obtained by using the
condition K’’(z = 0) = 0 as an additional constraint, as it is a necessary
condition for a one-dimensional stack system [70]. To suppress the in-
fluence of noise in the calculation of K’’(2) from eq. (2), which becomes
more relevant at high scattering vectors due to lower intensities, it is
common to multiply the data in the integrand of eq. (2) with a
smoothing function G(s) = exp( — 47%s%62). In effect, this procedure
corresponds to a convolution of K’’(z) with the Fourier transform of G(s),
a Gaussian with width ¢. Here it is important to choose a value for o,
which is smaller than the structures of interest, i.e. the thickness of the
crystalline and amorphous regions, whichever is smaller. For this work ¢
was kept constant at a value of 1.4 nm.

Furthermore, the contributions from different distributions in eq. (1)
in practice often overlap, we therefore used a refined method analysis
based on quantitative modeling of the IDF, giving more complete
structure information. To model the IDF K’’(z), we assume h,(2) to be
Gaussian distribution functions.

L @=d)’
V276, P 20,2

Higher order distributions h,,. (z) are convolutions of h,(z) and
h.(z). Taking the reverse transform of eq. (2), an analytical model
function for the integrand of eq. (2) can be obtained from eq. (1). Of
course, the model function also has to be multiplied by the smoothing
function G(s). The integrand and the corresponding model function are
exemplarily shown in the middle panel of Fig. 2. Deviations in the range
of small s, beyond the resolution of the instrument are irrelevant for the
determination of the structure parameters. The illustrated analysis
provides a complete set of structure parameters, namely the distances d,,
d., and the corresponding thickness distributions o,, o, in addition the
Porod parameter P either in relative or absolute units. In this way it is

hae(z) = 3)
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Fig. 2. Exemplary analysis of SAXS data for the sample crystallized at 60 °C in
form II. Top: original scattering curve measured directly after crystallization
and the fit describing Porod behavior and contribution due to density fluctua-
tions. Middle: the function 16z°[P —I(s)s*|G as calculated from I(s) after sub-
traction of the contribution due to density fluctuations. Bottom: IDF as
calculated from the original scattering data and from the fit. The first three
contributions to the IDF, h,, h, and —2h,. are shown separately in addition.

not only possible to calculate the IDF K’’(2) directly from the measured
data, following eq. (2) but also from the model function eq. (1). The
result is exemplarily shown in the bottom panel of Fig. 2. Here in
addition to the complete IDF and the corresponding fit function, the



Y. Qiao et al.

individual contributions from crystalline and amorphous thicknesses
and the long period are shown. Further details of the above analysis,
especially the fitting procedure including effects of limited instrumental
resolution and possible limitations following from the assumed shape of
the model function are described in Ref. [71].

The analysis procedure outlined above has several advantages in
comparison to the analysis of the correlation function often used in the
literature. Generally it is obviously very important, to start with a large
enough range in scattering vector s, such that the data cover the Porod-
region. Otherwise, information about small scale structures is lost. Based
on a representation of the data as in the upper panel of Fig. 2 it can be
easily judged if this requirement is fulfilled. If this requirement is
neglected, it can lead to wrong values of the structure parameters,
typically in such a way that the resulting crystallinity is closer to 0.5
than the correct value. Furthermore, the double-logarithmic represen-
tation shows, if it is necessary to take into account a transition zone
between crystalline and amorphous regions. The transition zone would
lead to a decay stronger the s~* in the Porod-region [72], which is
seldom found and obviously also not the case in the example in Fig. 2. In
addition to leading to unique fit values, the applicability of the
constraint K’’(z = 0) = 0 is an internal test criterion for the assumption
of a one-dimensional stack structure. As already mentioned the values of
dy, d. and d,. can be directly determined, together with the corre-
sponding distribution widths even in cases where the individual con-
tributions overlap. From consideration of the correlation function alone
it is often not easy to find out, to which degree the distributions overlap,
which may lead to a wrong value for d. and d, read off from the corre-
lation function.

2.4. DSC experiments

The melting curves of form II and form I samples prepared by the
same thermal processes as in Fig. 1 were recorded with a DSC1 Star®
system (Mettler Toledo, Swiss). The cooling and heating rates were 50
and 10 K/min respectively. High purity nitrogen (50 mL/min) was used
as a purge gas. The STARe software system was used to calculate the
melting enthalpy AH by integration of the melting peaks.

3. Results and discussion

3.1. Theoretical estimation of structure change from form II to I in lamella
dimension

The crystal structures of form II and form I of PB-1 were refined by
Tashiro and coworkers [32]. The unit cell parameters measured at room
temperature and the physical properties of the two crystalline phases are
listed in Table 1 [32]. One can calculate the deformation of the unit cell
induced by the transition from form II to form I from the different chain
packing modes [73]. In lateral direction of lamella, the area occupied by
one unit cell in ab-plane can be obtained:

)]

The average transverse area occupied by one chain in ab plane can be
calculated by:

Sa = apby sin y

Sab

Nenain

&)

S[),n[z =

Table 1
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where Nchain is the number of chain stems in each crystal unit cell. In
tetragonal form II crystals, there are four stems containing two sets of
upward and downward chains [32]. After the transformation into hex-
agonal form I, six equivalent stems are included in a unit cell. Accord-
ingly, the Sg 4 values of form II and form I are 55.5 and 44.2 AZ,
respectively, i.e. the average cross-sectionol area per chain stem de-
creases by about 20% during the transition.

The distance between two contiguous butene-1 repeating units in
crystalline chains along ¢ axis can be obtained similarly:

€o

Cunit *Nu"i[ (6)
where Ny is the number of repeating units for one chain in a unit cell,
relating to the helical conformation. Eleven repeating units spirally ar-
ranged for three turns in form II crystal correspond to co = 21.3 A, thus
Cunit, 1 = 1.94 A. Likewise, we can get Cy, 1 = 2.17 A in form I
Therefore, the form II stems undergo an 12% elongation during phase
transition to form I along c axis. Thus, assuming an orientation of the
chains parallel to the lamellar normal one would expect an increase of
the lamellar thickness by 12% and a lateral contraction of the crystals by
20% during the transition from form II to form L.

3.2. SAXS results of form II and corresponding form I samples

The left column of Fig. 3 shows the scattering intensities of PB-1 in
form II crystallized at different crystallization temperatures and in the
corresponding form I obtained after annealing as shown in Fig. 1. With
increasing crystallization temperature the position of the first maximum
in the scattering intensity moved to significantly lower values of the
scattering vector as observed before [48], corresponding to an increase
of the long period. The scattering maxima of samples crystallized at the
different temperatures kept almost unchanged after the phase transition,
which is additionally illustrated in the right column of Fig. 3 showing
the Lorentz corrected intensities for three exemplary crystallization
temperatures. Therefore, the long period does not change during the
solid-to-solid transformation (cf. also Fig. 6). The scattering intensity on
the other hand strongly increased due to the increased density of form I.
Additionally, the shape of the scattering intensities in the range of larger
values of the scattering vector changed. While for form II a plateau
corresponding to the background due to density fluctuations of the
liquid phase is reached, there seems to be an additional scattering
contribution for form L. The plateau is obviously not reached in the given
range of scattering vectors. To extend the range of s, additional SAXS
and MAXS measurement were performed in a laboratory based micro-
focus setup at the same temperature as the synchrotron measurements.
The combined scattering data are shown at the bottom panels of Fig. 3.

With the IDF analysis described above, we are now able to determine
the thickness of crystalline lamellae and amorphous regions of PB-1
samples from the two data sets in Fig. 3 reaching the plateau at high s.
In Fig. 4, the measured scattering intensity and the corresponding Porod
fit for the sample crystallized at 85 °C in form II and form I are exem-
plarily shown. While for form II data the measured curve oscillates
symmetrically around the extrapolated Porod law as expected, the
procedure described above obviously leads to an overestimation of the
Porod constant for from I, as the measured curve is lying below the
extrapolated curve in the range of the first maximum of the scattering

Physical properties and unit cell parameters of PB-1 in form II and form I modifications [32].

space group unit cell density [g/cm®] chain conformation
ag [10\] bo [10\] co [10\] v [degl Number of stems
Form II Pab2 14.9 14.9 21.3 90 4 0.89 11/3
Form I P3 17.5 17.5 6.5 120 6 0.96 3/1
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Fig. 3. Left column-top: SAXS intensity of PB-1 in form II (dashed lines) after isothermal crystallization at different temperatures and of the corresponding form I
(solid lines) obtained by the crystal-to-crystal transition from form II measured at the synchrotron. Left column-bottom: scattering intensities of form I samples
measured with the microfocus setup with extended range of scattering vectors. For reasons of comparison the measured intensities in the top panel were multiplied
with a constant factor. Right column: Exemplary Lorentz corrected scattering intensities based on the data shown in the left column. Analogously to the left column,

the bottom panel shows data measured on the microfocus setup.

data. This deviation is caused by the additional scattering signal at larger
s, indicative of smaller scale structures which are present in addition to
the one-dimensional stack of alternating crystalline and amorphous
layers [70]. Nevertheless, in a good approximation, these deviations can
be neglected for the normal analysis. That this procedure gives consis-
tent results is illustrated in Fig. 5.

Fig. 5 shows a comparison of the original scattering intensities I(s)
and a recalculated scattering intensity based on the optimized model
K’’(2) for the sample with T, = 85 °C using the inverse transform of eq.
(2). There is a perfect agreement between the measured and recalculated
intensity for form II and a certain discrepancy for form I, but only in the
range of higher s, as originally assumed. This result indicates that our
model captures the main features of the semicrystalline morphology
while the additional signal at high s is not reflected in the model and will
therefore not influence the results of the analysis to any larger degree.
To further prove, that the fitting result of Fig. 5 already captures the
main features of the semicrystalline morphology, while the additional
signal at high s is not reflected in the model, in the SI Fig. S1 and
Table S1 the results are compared with the results of a manually chosen
Porod fit. The differences between the data evaluation based on the
automatic Porod fit and the manual Porod fit are insignificant and we
therefore used the automatic fit procedure for the analysis for all crys-
tallization temperatures.

3.3. Structure parameters and crystallinities

The resulting structural parameters d. and d, for both phases
together with the long period d,. and the linear crystallinities &; = d, /d
-ac

are shown in Fig. 6. The data points correspond to the mean values of
crystal and amorphous thicknesses, the error bars shown in the figure
denote the widths of the corresponding thickness distributions. There
are only small differences between the two phases. Furthermore, d.

increases strongly with temperature. With regard to the small and well-
defined amorphous thickness and the larger values and broad distribu-
tion of the crystalline thickness, the parameters show the typical struc-
ture of crystal-mobile polymers, in which the a.-relaxation leads to a fast
reorganization or thickening process, taking place on the same time
scale as crystal growth [33,56,64]. Obviously, the semicrystalline
morphology is largely determined by the formation of the crystal-mobile
form II crystals. Deviations between the values of the structure param-
eters d. and d, obtained here and partially in previous publications [48,
74,75] are caused by different thermal treatments during the SAXS
measurement and due to the application of an improved analysis
method, as discussed above in the experimental section. We cross-
checked the high values of the crystallinity by an independent NMR
measurement on the sample with T, = 85 °C, as shown in Fig. S2, which
gave a consistent high crystallinity along the lines of previous work
demonstrating good agreement between crystallinities measured by
SAXS and NMR [64].

Let us now compare the structural parameters of form I and II. While
as already mentioned above, the long period remained nearly un-
changed after transition from form II to form I, there are slight changes
in the other two parameters, d, and d., which become stronger with
increasing crystallization temperature. d. increases and d, decreases. At
the highest temperatures these changes are in between about 5% and
10%, which still does not reach the expected value 1.12d.y. At first,
these observations seem contradictory. The fact that d. increases less
than the value expected from the lattice elongation suggests that some
repeating units near the surface of form II lamellae are released into the
amorphous phase during the phase transition. However, d, decreases
during the form II to I transition. On the other hand, one would also
expect a 20% lateral shrinkage of the crystallites. Obviously, such a
lateral shrinkage of a thin lamellar crystal cannot occur homogeneously
over the full lateral size, as the crystals are built into a complex
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Fig. 4. Scattering intensities for PB-1 samples crystallized at 85 °C in form II
(top) and the corresponding form I (bottom) with fit of Porod behavior.

spherulitic microstructure. Furthermore, lateral shrinking of large
contiguous crystals would lead to a crowding in the amorphous regions
at the interface between crystals and amorphous layers where the chains
emanate from the crystals. These considerations suggest a lateral
breakup of the crystals to allow for a closer-packed arrangement of the
chains in form I crystals and to reduce the crowding in the interface.
Such a scenario would indeed be consistent with our results. The
resulting smaller scale lateral substructure of the crystals would explain
the additional scattering of form I at high s. Part of the amorphous
material would go into the interstitial spaces in between the broken up
crystals. Additionally one would expect that such a lateral breakup
would introduce defects and additional internal surface into the sample
leading to a decrease of the crystallinity.

As visible in Fig. 6 the linear crystallinity &; increased only slightly
with the transition to form I, but much more significant is the change of
@ with the crystallization temperature. It is interesting to compare these
results to DSC measurements. Corresponding data are shown in Fig. 7.
Samples in form II and form I were prepared with the same procedure as
the samples used in SAXS experiment. After 10 min in the melt at 180 °C,
PB0800 samples were cooled with a rate of 50 K/min to different crys-
tallization temperatures. From II and form I samples were then prepared
by following the steps illustrated in Fig. 1. In our previous study on the
kinetics of the transition from form II to I we showed, that with the given
thermal program, a nearly complete transformation to form I of 97.0%—
99.9% is achieved [74]. Any remaining melting signal of the residual
form II is negligible.

The melting enthalpy was determined in a final heating run (10 K/
min) shown in the top panel of Fig. 7. The measured enthalpy AH as a
function of T, for form II and form I is shown in the bottom panel of
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Fig. 6. The structural parameters of form II crystallized at the indicated tem-
peratures and the corresponding structural parameters of form I after
phase transition.

Fig. 7. As expected from SAXS, AH increases with increasing T.. Due to
the wide range of values reported in the literature for AH;g.q of form I
and especially form II (compare to SI, Table S2) a reliable direct calcu-
lation of the weight fraction crystallinity &, = AH/ AHigoal from DSC

data is not possible. However, our data allow a new estimation of AH;g.q
of form I and form II based on the combination of DSC and SAXS data.
We analyzed the dependence of the melting enthalpy on the length
(number of monomers) of crystalline sequence, [ = d¢/cynit, according to
the following expression [76].
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samples in form II and form I derived from DSC heating curves (shown above)
as a function of crystallization temperature T,.
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= AH e — - - aAH, @

Here cynit is the distance between two contiguous butene-1 repeating
units in crystalline chains along ¢ axis calculated as above according to
eq. (6). AH, is the enthalpy deficiency at the surface of crystals and a
AHj4 denotes the enthalpy decrease due to the internal defects of crystals
[76].

For the analysis with eq. (7) we approximate @,, by @, The data are
shown in Fig. 8. The approximately linear dependence shows that the
approach is reasonable. The extrapolated values of the melting enthalpy
for infinite thickness are 60 + 4 J/g for form Il and 116 + 1 J/g for form
1.116 + 1 J/g fits well in the range of reported values of form I AHgeq =
107...143 J/g in the literature [38,77-82]. Nevertheless, there might be
a systematic error due to the approximation of &, with &;, and there
might be additional amorphous material in the interstitial spaces be-
tween the broken up crystals. Along the same line of argument the
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defects and additional internal surface of the crystals caused by the
break up of the lamellae during the transformation should show up in
the defect term of eq. (7), whose magnitude we cannot determine. The
literature values AHjqq of form II are spread over an even large range,
starting with 60 J/g [781, 58-65 J/g [82] over 72 J/g [79] up to similar
or even higher values (112-145 J/g) [77,80,81,83] than form I. Our
results from Fig. 8 strongly support the values of [78,82]. Additional
contributions due to internal defects should be much smaller than for
from 1.

Based on the discussion of the experimental results, we schematically
illustrated the structural changes during the transition from form II to
form Iin Fig. 9. The transition goes along with a slight increase in crystal
thickness, while laterally extended crystals break up in smaller blocks.

4. Conclusions

In this work, we performed a direct comparison of the semi-
crystalline morphology in Polybutene-1 before and after the trans-
formation from form II to form I by a combination of SAXS and DSC
experiments. The detailed analysis of the structural parameters obtained
from SAXS confirms that the large lamellar thickness of PB1 in form Iis a
consequence of crystallization in the crystal-mobile form II and the
subsequent transformation. The increase in crystal thickness during the
transition is smaller than expected from an estimate based on the change
of the crystal structure. While the scattering signal of form II perfectly
fits to the characteristic signal of a one-dimensional stack of laterally
extended lamellae, form I exhibits an additional scattering contribution,
which we attribute to crevices within the lamellar crystals caused by a
lateral breakup during the transition due to the lateral contraction. The
combination of DSC data with the structural data allows an improved
estimate of the melting enthalpies of form II and form I.
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6. Zusammenfassung

Es bestatigt sich der Projektansatz beziehungsweise die Anfangshypothese der Arbeit:
Die Morphologie teilkristalliner Polymere resultiert aus einem Zusammenspiel von
lateralem Lamellenwachstum und einer Lamellenverdickung basierend auf Reorganisa-
tionsprozessen, welche durch intrakristalline Kettendynamik ermoglicht werden.

Die untersuchten Modellsysteme Polycaprolacton, Polyoxymethylen und Polyethylen-
oxid decken die Bandbreite von nicht existenter oder nicht detektierbar langsamer
intrakristalliner Kettendynamik iiber moderater bis hin zu sehr schneller intra-
kristalliner Kettendynamik (ICD) ab. Es ergibt sich ein einheitliches qualitatives Bild
des Zusammenspiels von Lamellenwachstum und Reorganisationsprozessen im Kris-
tallisationsprozess und des kombinierten Einflusses auf die teilkristalline Morphologie,
auf die Lamellendicke eines Polymersystems und auf die thermische Stabilitdt der
Lamellen.

Die Verwendung von Kernspinresonanzspektroskopie (NMR) und Polarisationsmikro-
skopie erlaubt eine detaillierte, temperaturabhéngige Analyse der Kettendynamik im
Kristall sowie des lateralen Lamellenwachstums. Eine Kombination der Ergebnisse
ermoglicht die Einfiihrung eines Zeitskalenvergleichs von intrakristalliner Kettendy-
namik (ICD) und lateralen Lamellenwachstum, aus welchen der Einfluss der ICD
im Kristallisationsgeschehen ersichtlich wird. Der Zeitskalenvergleich fungiert als
neue Klassifizierungsmoglichkeit, welche polymerspezifische Eigenarten, wie auch die
Temperaturabhéngigkeit der beschriebenen Prozesse berticksichtigt und somit einen
direkten Vergleich der verschiedenen Polymersysteme ermoglicht.

Mit Bezug auf die Zeitskalen-Klassifizierung von PCL, POM und PEO wurde eine
Strukturanalyse mittels Rontgenkleinwinkelstreuung durchgefiihrt, welche einen
detaillierten Vergleich der Morphologie ermoglicht. Die Verwendung einer neuen
Analysemethode fiihrt hierbei zu einem erweiterten Set an Parametern. Neben den
iiblichen Parametern wie Porod-Parameter, Langperiode, Lamellendicke und amorpher
Dicke sind nun auch die zugehorigen Dickenverteilungen zugénglich.

Die Morphologie der crystal-fizred Polymere (nicht existente oder nicht detektierbar
langsame intrakristalline Kettendynamik) wird durch die Ausbildung marginal stabiler
Lamellen (7. ~ T,,) in Abhéngigkeit der Kristallisationstemperatur bestimmt. Es
entsteht eine charakteristische Morphologie aus scharf definierten Lamellen, einer
breit verteilten amorphen Dicke und einer Kristallinitat von etwa 50 %. Die marginale
Stabilitét der Lamellen zeigt sich in Heizexperimenten mittels SAXS.

Die Ultra Fast Scanning Calorimetry (FSC) lieferte hierbei eine zuséitzliche Besté-
tigung und Analyse des Schmelzverhaltens. Mittels der hohen Heizraten kann der
Schmelzprozess der urspriinglich kristallisierten Struktur vom Schmelzprozess einer
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6. Zusammenfassung

rekristallisierten Struktur unterschieden werden. Es ergibt sich das Bild eines konti-
nuierlichen Schmelz- und Rekristallisationsprozesses im Heizlauf, welcher unmittelbar
nach Uberschreitung der Kristallisationstemperatur beginnt.

Dagegen wird die Morphologie der crystal-mobile Polymere durch eine scharf definierte,
minimale amorphe Dicke bestimmt. Die Lamellen verdicken im Kristallisationsprozess,
was zu hohen Kristallinitdtswerten und einer breit verteilten Lamellendicke fiihrt. In
Abhéngigkeit des polymer- und temperaturspezifischen Zeitskalenverhéltnisses findet
der Verdickungsprozess unterschiedlich schnell und stark statt. Der grofite Effekt kann
bei einer Verdickung auf Zeitskala der Primérkristallisation, ohne Einschrénkungen
durch benachbarte Lamellen, erzielt werden.

Konsequenterweise ergibt sich eine polymersystemiibergreifende Dickenabhéngigkeit in
Bezug auf die eingefiihrte Zeitskalen-Klassifizierung. Beginnend beim crystal-fizxed Fall
wird mit steigendem Einfluss der intrakristallinen Kettendynamik ein systematischer
Anstieg der Lamellendicke beobachtet. Mit Anstieg der Lamellendicke erfolgt zudem
eine thermische Stabilisierung der Lamellen, was sich ebenfalls durch Heizexperimente
mittels SAXS und FSC nachweisen lédsst. Zusétzlich ermoglichen die mittels FSC
zuganglichen tiefen Kristallisationstemperaturen die Beobachtung eines crystal-fized
Verhaltens bei vernachléassigbar langsamer intrakristalliner Kettendynamik auch fiir
sonst crystal-mobile Polymere.

Ebenso das etwas abseits der Untersuchungsreihe stehende Polybutylen fiigt sich, wie
zu erwarten, in das morphologische Bild fiir crystal-mobile Polymere ein.

Durch Beriicksichtigung von Lamellenwachstum und intrakristalliner Reorganisations-
prozessen ergibt sich ein generelles Verstandnis der teilkristallinen Morphologie und des
zugehorigen Kristallisationsprozesses fiir ein breites Spektrum an Polymersystemen.
Beginnend mit einer initialen, marginalen, thermodynamisch bestimmten Lamellendi-
cke fithrt das kinetisch kontrollierte lamellare Verdicken zu einer fortlaufenden thermo-
dynamischen Stabilisierung der Lamellen. Der Verdickungsprozess wird durch das Zeits-
kalenverhéltnis von intrakristalliner Kettendynamik und lateralem Lamellenwachstum
bestimmt und vermutlich durch Beschrankungen der amorphen Phase (entanglements)
limitiert.
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Melting behavior of PEO
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Figure S1: Structural changes during heating after isothermal crystallization as exemplarily
observed by SAXS for a sample PEO180 (M,, = 180kg/mol; M,, = 148kg/mol, from Polymer
Standards Service). A Gibbs-Thomson plot in the upper part shows the measured values
of d. directly after crystallization (black) and during subsequent heating (red) for several
crystallization temperatures T... In the lower part the full set of parameters is shown for the
heating run with T, = 45°C". The vertical line indicates the temperature at which the Porod
constant is maximal. Different from the measurement for PEO188 in Fig. 7, the sample
was immediately heated after isothermal crystallization. The results show that the melting
behavior of the PEO is independent of an intermediate cooling step as applied in Fig. 7.
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Heating rate dependence of the melting
temperature of PCL at high crystalliza-
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Figure 1: Flash DSC heating scans of PCL-
F0.135 following the thermal program of Fig-
ure 3(C): Temperature dependent normalized
heat flow @ after isothermal crystallization at
(A)T. = 15°C and (B)T, = 35°C for different
indicated heating rates. The curves are shifted
vertically for clarity.

A4

Figure 1 depicts FSC heating scans of PCL
after isothermal crystallization at different tem-
peratures T, with the heating rate § varied be-
tween 50 K /s and 5000 K/s. The measurements
are a continuation of the measurement shown
in Figure 10 (A)-(C) towards higher crystalliza-
tion temperatures. With increasing crystalliza-
tion temperature the original melting peak at
T.o and the final melting peak at T,y move
closer together. Already at low heating rates
the peaks start to overlap, and the peak at
Tno is noticable only as a shoulder of the peak
at T,,y. With increasing heating rate the two
peaks merge and recrystallization is suppressed.
The remaining peak, which represents the melt-
ing of the originally crystallized structure, is
again subject to superheating (cf. Figure 1
(B)), different from the peak at T,,; in Fig-
ure 10 (A)-(C).

Measurements with similarly high crystalliza-
tion temperatures for PEO were not possible.
As visible in the optical microscope, the size of
the spherulites at these high temperatures is in
the range of the size of the FSC samples. Due
to low nucleation probability the crystallization
kinetics becomes very slow and gets a statistical
character in this temperature range.
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Characterization of ICD in Polyoxymethylene

Full NMR-results

Table 1 shows the activation energies F, and 7y of all samples in dependence of crystalliza-
tion temperatures T.. To give an impression on the variations of the correlation time (7.)
between different samples, (7.) is given at a fixed temperature 7" = 155°C in the range of
interest. The value of (7.)(7,) is displayed in Figure 3 and was used for the calculation of
Tstem- Additionally, an injection molded sample purchased from Goodfellow, POM207 was
investigated as recieved. As for the other POM samples the molecular weight of POM207
was determined using poly(methylmethacrylate) calibration and HFIP/ 0.05 M KTFAC as
solvent: My,=207kg/mol, M,=61.6kg/mol. This sample was used for the complementary

rheological experiments.
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Table 1: Activation parameters and correlation times of ICD of all POM samples. POM130
and POM212 were isothermally crystallized. POM207 was investigated as received.

Sample E, To (1e) (T'=155°C) | (1) (T¢.)
[kJ /mol] [s] [ms] [ms]
POM130
T.=155°C || 11744 | 3.88-107'8 0.81 0.81
T, = 160°C || 126 £ 16 | 2.34 - 10~ 0.52 0.35
T.=165°C || 107+6 | 1.14-10716 1.31 0.66
T.=168°C || 10343 | 4.43-10716 1.74 0.74
average 113 1.40 - 10716 - -
POM212
T, =155°C || 115£7 | 1.27-107'7 1.32 1.32
T.=160°C || 1294+6 | 1.09-1071 0.61 0.40
T.=165°C || 12745 | 1.50-1071* 0.47 0.21
T.=168°C || 95410 | 6.43-107%° 2.48 1.13
average 117 1.61-1071 - -
POM207 93 8.41-1071 1.86 -

Complementary rheological measurements

As many of the early investigations of the a.-relaxation in POM were performed by dynamic
mechanical analysis and as the reported values for the activation energy vary considerably,
we decided to perfom some complementary rheological measurements in order to check the
consistency of our NMR results with mechanical measurements. Since the preparation of
samples suitable for rheology by compression moulding was difficult, we chose a commercially
available injection moulded plate, POM207, from which the sample was cut out, for these
studies. A rheometer ARES-G2 from TA Instruments in torsion geometry was used, sample
dimensions were 30 mm x 10 mm x 1 mm. The experiments covered a range of w = 0.1rad/s
to w = 50rad/s with a fixed strain of 0.1 % to ensure a linear deformation.

Figure 1(A) shows a temperature sweep of the loss modulus G” measured with a fre-
quency of 0.1Hz. Two relaxation peaks are visible. In the shown temperature range three
relaxation peaks are known, often termed as a-, 8- and v-relaxation, from which the ampli-
tude of the B-process is very low!. We can therefore attribute the low temperature peak in

Figure 1(A) to the y-process and the high temperature peak to the a-process. A [-process
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Figure 1: Rheological measurements for an injection molded plate of POM207: (A) Tem-
perature sweep of the loss modulus G” for an angular frequency w = 0.1Hz (B) Mastercurve
of storage modulus G’ and loss modulus G” constructed from frequency sweeps measured
at different temperatures using horizontal shifting (upper plot) and horizontal and vertical
shifting (lower plot). The horizontal shift factor ar was calculated using the NMR-value
E, = 93kJ/mol and the vertical shift factor by was determined manually. The reference
temperature is T}..; = 40 °C. The measurement series was started at the low temperature.

is not clearly detectable. The a-peak is generally assigned to the intracrystalline chain dy-
namics. Frequency sweeps across this peak measured at different temperatures allow the
construction of a mastercurve and the determination of the activation energy from the shift
factors. As the direct determination of the shift factor from the mechanical data was am-
biguous, we used a shift factor ar based on an Arrhenius relation with the NMR value for
the activation energy (E, = 93kJ/mol). The mastercurve constructed in this way is shown
in the upper part of Figure 1(B) and indicates that additional vertical shifting is necessary.
The lower part of Figure 1(B) shows that a well-behaved mastercurve can be constructed
by a manually adjusted additional vertical shift factor by. The vertical deviations are most
likely a consequence of structural changes occuring during heating like e.g. surface melting
or even partial melting of thinner lamellae. Nevertheless, the results show the consistency of
mechanical measurements with NMR results and show at the same time, that NMR allows a
much more reliable and precise determination of the activation energy and of the relaxation

frequencies.
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Calculation of 7., (1.) and Tgen,

The crystallization velocities p of growing spherulites of PCL, POM and PEO, used for the
calculation of 7. following equation (2) are given in Table 2. p was measured by optical

microscopy during isothermal crystallization at different 7.

Table 2: Crystallization velocity p for samples of PCL, POM and PEO.

PCL66 PCL138 POM130 POM212 PEO33 PEO188

T, % T, % T. Iz T. Iz T, % T. 1%
[C 1| [pm/s] | [C] | [pm/s] | ['C] | [pm/s] | [*C] | [pm/s] | [*C] | [pm/s | | ['C] | [pm/s]

341 0.363 | 34 | 0.247 | 156 | 6.287 | 156 | 3.307 | 44 | 13.897 | 45 | 18.969
36 | 0288 | 36 | 0.179 | 158 | 2.799 | 158 | 1.572 | 46 | 12.075 | 46 | 14.378
381 0.199 | 38 | 0.120 | 160 | 1.493 | 160 | 0.684 | 48 | 8.881 47 | 12.692
40 | 0.129 | 40 | 0.084 | 162 | 0.894 | 162 | 0.210 | 50 | 6.117 | 48 | 10.496
42| 0.078 | 42 | 0.044 | 164 | 0.316 | 164 | 0.059 | 52 4324 | 49 | 8.575
44| 0.049 | 44 | 0.024 | 166 | 0.101 | 165 | 0.032 | 54 1.337 | 50 | 6.548
46 | 0.033 | 46 | 0.013 | 168 | 0.013 | 166 | 0.020 | 56 | 0.776 51 | 5.119

48 | 0.014 | 48 | 0.005 168 | 0.005 | 58 | 0.176 52 | 0.176
50 | 0.009 | 50 | 0.002 60 | 0.020 53 | 0.020
54 | 1.991
55 | 1.403
56 | 0.939
57 | 0.586
58 | 0.348
59 | 0.189
60 | 0.037
4




Table 3: Overview of equations and parameters, used for the calculation of the timescales
(1e) and Tgtem for PCL, POM and PEO

PCL POM PEO
ot (7| for intra- (rh=mo-exp | (1) = - (e +0.77) exp £
crystalline
7 oand - chain T,- and M,- dependent; | E, = 64.5kJ/mol, 7o = 8 - 107185
a 0 dynamics Table 1 source: ref. (4)
by NMR;
eq. Ts excluded Totem & (Te) - d* ) Az
stem up to ].S; stem (& C C
Azfom] source: ref. (3) ¢/9=0.192 ¢/7T=10.279
(95 helix) (72 helix)
POM130 POM212 PEO53 PEO188
10.86(155)  10.75(155) | 21.12(45) 20.71(47.5)
d,[nm] (T,[°C)) 11.34(160) 22.04(50) 97.35(52.5)
13.35(165) 25.19(55) 37.84(57.5)
17.04(168)  14.28(168) | 38.23(60) 61.19(61.5)

Table 3 shows the equations and the parameters used for the calculation of (7.) and Tsem

for PCL, POM and PEO shown in Fig. 2 of the main paper. For POM the lamellar thickness

at the end of the primary crystallization process was used to calculate Tgep,. For PEO 7., (7.)

and Tgen, were already published in ref. (2).

d.-values were recorded after crystallization

over night. Further changes of d. after the primary crystallization are negligible for the

presentation in Figure 2 in the main paper.
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Structural analysis by SAXS - method and exemplary data

All structural data shown in the main paper (Porod parameter P, amorphous/crystalline
thickness d,/. with corresponding thickness distribution o,/ and long period L = d, + d.)
were determined by a quantitative analysis of SAXS data as exemplary shown in Figure
2. The analysis method is described in detail in refs. (2, 5). Here, a brief account of the
approach and important steps are given.

The small angle X-ray scattering signal of a semicrystalline polymer is related to the
semicrystalline morphology.® Structure parameters like d. and d, can be determined directly
from the interface distribution function (IDF), which can be calculated from the scattering
signal by a cosine transform. For a one dimensional two-phase structure the SAXS intensity
I(s) of an isotropic sample is related to the IDF K”(z) by’

S§—00

K"(z) = 167r3/ [hm I(s)s* — ](5)34} cos(2msz)ds. (1)

Here s = (2sin©)/\ is the scattering vector. sli_gl<J I(s)s™ = P is the so-called Porod
constant.®

To calculate the IDF from real measured data affected by noise, the following procedure has
been developed.? In a first step P is determined from the intensity curves using a fitting
function of I(s) = Ps™® + ¢;5* + ¢, for the range of large s as shown in the first column of
Figure 2. Additionally to the Porod behavior (Ps~*) a contribution by the amorphous halo
(c15?) and a constant background caused by thermal density fluctuations of the amorphous
phase have to be taken into account and subtracted. For the fit we take the condition
[K"(z = 0) = 0] as an additional constraint.'® With the value of P known, the IDF K”(z)
can be calculated from the measured data according to eq. 1, and d., d, and L can be read
off from the peak positions (compare to Fig.2, column 3).

To obtain more complete structural information, we here used a recently introduced re-

fined method of analysis based on quantitative modeling of the interface distribution function
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(IDF) by a series of distance distributions, representing the semicrystalline structure of the

sample.

oi(2) = L2 (ha(2) 4 he(2) — Dhac(2) + hcal2) + ) )

Here h,/c(2) are distributions of the amorphous and crystalline layer thickness, d, and d..
hae(2) is the thickness distribution of the long period L = d, + d., and so on. To model the

IDF K"(z)), we assume h,/.(2) to be Gaussian distribution functions.

ha/c (Z> = (3)

Higher order distributions hg. .. (z) are convolutions of h,(z) and h.(z). Os is the specific
inner surface, Ap denotes the electron density difference between crystalline and amorphous
phases. Taking the reverse transform of eq. 1 an analytical model function for the integrand
of eq. 1 can be calculated from a given K”(z). The second column of Figure 2 shows
exemplary data sets of the calculated integrand 1673(P — I(s)s*)G together with the fitted
model functions. To suppress the influence of noise at high scattering vectors, the data as
well as the corresponding fit function were multiplied with a smoothing function G(s) =
exp —4m%s?0%. o was kept constant and chosen as small as possible (PCL: 1.0 nm; POM:
0.8nm; PEO: 1.4nm). The corresponding IDFs K”(z) calculated from the data as well
as calculated from the fits are shown in the third column of Figure 2. With the described
analysis we obtain in addition to the mean values of d, and d, the corresponding distributions
widths 0,/.. Furthermore, the method also works for cases like the data shown for PCL, for

which the distributions d. and d, overlap, which makes it difficult to directly read off the

corresponding values from K”(z) without decomposition into the individual components.
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Figure 2: Quantitative analysis of SAXS data exemplarily shown for PCL138, POM130,
POM212 and PEO180 after isothermal crystallization with a supercooling of about 5K.
The measurements are taken at the end of the primary crystallization process. The first
column shows the measured scattering curve and the corresponding Porod fit, following the
Porod behavior (Ps™*) and including intensity contributions by amorphous halo (¢;s?) and
a constant contribution from thermal density fluctuations within the amorphous phase (cz)
The second column shows the function 1673(P — Is*)G as calculated from column one. The
fit is based on a model surface distribution function K”, described by a series of gaussian
functions h,, containing the characteristic structure parameters (d,, 04, d., 0.). The third
column shows the resulting K” as calculated from the data and from the fit of column two.
The knowlegde of the dg, 0., d., 0. allows the decomposition of the IDF into the individual
contributions as shown.
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Comparison of Manual Porod Fit and Automatic Porod Fit of Form | Scattering.

To further prove, that the fitting result of Figure 5 already captures the main features of the
semicrystalline morphology, while the additional signal at high s is not reflected in the model, the
results are here compared with the results of a manually chosen Porod fit. Figure S1 shows the
comparison of the automatic Porod fit (left column) and the manually chosen Porod fit (right
column) of the form | sample isothermally crystallized at 85 °C. The results of the automatic fit in
1st and 4th row of the left column are equal to the form | results of Figure 4 and 5, and are here
repeated for a comparison with the manual fit results. The 2nd row shows the function
16m3[P — I1(s)s*]G, on which the fit of the structure parameters is performed and the 3rd row
shows the IDF as calculated from the original scattering data and from the fit. The automatic Porod
fit follows the conditions of [K"(0) = 0], leading to an oscillation of the measured data around the
extrapolated Porod law. The area between the data and the Porod fit should be equally distributed
above and below the Porod line. In the top left of Figure S1 it can be seen that the automatic fit of
form | leads to an overestimation of the Porod constant. Due to the additional scattering signal at
high s, the extrapolated Porod law is shifted to upwards, to guarantee an equal distribution of the
area. As a consequence, the intensity maxima and minima of I(s), which are determined by the
structure parameters, do not oscillate around the extrapolated Porod law, as expected from theory.
With a manually chosen fit as shown in the top right of Figure S1, the fitting condition was ignored
knowingly. The extrapolated Porod law was placed in the middle of the structure signals, as it
would be without the additional scattering contribution. This leads to  changes of the function
16m3[P — I1(s)s*]G calculated from intensity (compare Figure S1, 2nd row, left and right column)
and to changes in the corresponding fit. Nevertheless, as visible in the IDF plots shown in 3rd row

of Figure S1, the maxima and minima of K"(z) calculated from the data as well as from the fit
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remain basically at the same positions for both approaches. Consequently, the resulting structure
parameters show insignificant changes. K"(z) calculated from data did not start at zero, resulting
from the ignored fitting condition of [K"(0) = 0]. Also the recalculated intensity, illustrated in the
bottom of Figure S1, shows no significant change of the peak positions but a different shape at
high s. The structural parameters resulting from the two modeling approaches are shown in Table
S1.

In conclusion, the differences between the data evaluation based on the automatic Porod fit and
the manual Porod fit are insignificant and we therefore used the automatic fit procedure for the

analysis for all crystallization temperatures.
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Figure S1. Comparison of an automatic Porod fit (left column) and a manual Porod fit (right
column) of the scattering intensity of form I (Tc = 85 °C). 1st row: Scattering data and Porod fit;
2nd row: function 16m3(P —Is*) * G as calculated from I(s); 3rd row: resulting interface
distribution function K"(z) after a discrete cosine transformation; 4th row: comparison between
the measured scattering intensity and the recalculated intensity based on the IDF of a two phase

model.

Table S1. The structural parameters and widths of the corresponding thickness distribution of form

I isothermally crystallized at 85 °C estimated based on automatic Porod fit and manual Porod fit.

da [nm] oa [nm] dc [nm] oc [nm]
automatic Porod fit 4.45 0.97 27.4 5.00
manual Porod fit 5.53 0.5 26.5 5.53
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NMR based crystallinity
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Figure S2. H free-induction decay (FID) for PB-1 in form | which was transformed from the
85 °C crystallized form Il (solid line) and fit result of the separate relaxation components (dotted

lines).

!H time-domain NMR experiments were conducted to measure the signal compositions/
fractions in multi-phase PB-1 sample via recording the free-induction decay (FID). The method is
described in detail in ref [1]. NMR phase composition in polymer fractions with different
molecular mobility can be defined by T- value. The FID was decomposed into three fractions:
crystalline f;, intermediate/interface fi and amorphous f. via fitting procedures as described
previously.[2-4] The fraction of relaxation components represents the relative amount of hydrogen
atoms (weight fractions) from molecular groups with different molecular mobility. We obtained f.
= 71%, fi = 16%, and fa = 13% from the fitting procedures. For a comparison of the three phase
NMR analysis with the two phase SAXS analysis the interfacial fraction needs at least partially
attributed to the SAXS crystalline fraction, resulting in a satisfactory agreement between the

crystallinities obtained from NMR and SAXS.

A-20



Literature values AH 4., Of form | and form I1

Table S2. Overview of reported literature values of the melting enthalpy of an ideal crystal

AH;4oq; Of form | and form 1.

Macromolecular
Science, Part B, 1, 309
(1967)

AH;gem AHigem source method
form unit as given in the | [J/g]
puplication
1430 cal/mon. unit 107 Armeniades, J. of

Clapeyron equation

Therm. Anal. Cal. 66,
197 (2001)

(1450 +/- 150)cal/unit | 108 Danusso, Makromol depression of the melting
Chem 61, 139 (1963) point by a diluent
1675 cal/mon. unit 125* Wilski, J. Polym Sci calorimetry combined
part C 6, 33 (1964) with dilatometry
| 1576 cal/mon. unit | 118 Wilski, J. Polym Sci depression of the melting
1730 cal/mon. unit 129 part C 6, 33 (1964) point by a diluent
32,3 cal/g 135 Starkweather, J. Polym
Sci. Polym Phys 24, Clapeyron equation
1509 (1986)
(141+/- 10) J/g 141 Alfonso, G. C. , H. of calorimetry combined
Therm. Anal. Cal. 66, with density gradient
197 (2001) method
143 J/g 143 Leute, Colloid Polym Clapevron equation
Sci 261,299 (1983) peyron eq
800 cal/mon. unit 60 calorimetry;
Rubin, Polymer Letters, | yased on rounded value *
Vol 2, 747 (1964) (1700 cal/mon unit) of
I Wilski
58-65 J/g 62 Alfonso, G. C., H. of calorimetry combined

with density gradient
method
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974 cal/mon. unit 72%* Wilski, J. Polym Sci calorimetry combined

part C 6, 33 (1964) with dilatometry

(1500 +/- 300)cal/unit | 112 Danusso, Makromol depression of the melting
Chem 61, 139 (1963) point by a diluent

1570 cal/mol 117 Powers, J. ,J. of res.
Natl. Bur. Stand. A. Correction of value** of

Physics and Chemistry | Wilski
Vol. 6 9A, No.4, (1965)

123 J/g 123 Leute, Colloid Polym Clapevron equation
Sci 261,299 (1983) peyron €q
34,8 callg 145 Starkweather, J. Polym
Sci. Polym Phys 24, Clapeyron equation
1509 (1986)
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