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Absiract

Polymeric materials are investigated for their response on heat (melting and
crystallization) and load (stress—strain) in therms of their nanostructure with
synchrotron radiation. Therefore new methods (experimental and data analysis)
are employed. Present work is sectioned in three parts: Crystallization, load—

experiments and SAXS-microtomography.

The evolution of the internal nanostructure of commercial isotactic polypropy-
lene—foil is investigated during melting and crystallization at different isother-
mal temperatures with synchrotron radiation. Temperature dependent mecha-
nisms are found and different thermal—stable structures are identified. Strobl’s

mechanism of lamellae—growth via block—domains is confirmed.

Several commercially available polymers are investigated for their response of the
internal nanostructure on load in the dynamic strain-mode and in cyclic load—
reversal experiments with in situ synchrotron radiation. It is found a serious
difference to the classic stretch—hold technique on the obtained scattering pat-
terns and thus on the extracted nanostructure. In the load-reversal experiments,

material fatigue is analysed as function of time.

A new developed method, the SAXS—microtomography is employed to resolve the

local nanostructure of fibers and gradient—materials. The average information

XVII



Abstract

over a whole sample can be separated into local information (inside a voxel) by
means of tomographic reconstruction. The time—consuming complete tomography
is reduced to a short version in the case of fibers, reducing measure—time in ma-
gnitude of one hundred and making this technique usefull for industrial applica-

tion.
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1 Einleitung

ie meisten polymeren Werkstoffe weisen teilkristalline Struktur auf. In
D einer amorphen Matrix bilden sich kristalline Strukturen, z.B. Kristallla-
mellen von unterschiedlicher Dicke, iiblicherweise einige wenige Nanometer. Die-
se Nanostruktur bildet sich wiahrend des Herstellungsprozesses des Werkstiicks.
Die wichtigsten Parameter sind Temperatur (Schmelzentemperatur und Kiihl-
gradient), Druck (z.B. bei Spritzguss) und mechanische Verformung (Dehnung
und Scherung, z.B. bei Folien- und Faserherstellung). Durch gezielte Variation
dieser Parameter konnen die Eigenschaften des Werkstiicks beeinflusst werden

und somit maflgeschneiderte Produkte hergestellt werden.

Untersuchungen zur Aufkliarung der Struktur und Anordnung der kristallinen
Strukturen werden schon seit geraumer Zeit durchgefiihrt. Erste Arbeiten stam-
men von Otto Kratky (1933) [1, 2]. Dennoch sind nicht alle Mechanismen insoweit
aufgeklart, dass sie gezielt beeinflusst werden konnen. Analysemethoden, die nur
die Oberflache abbilden, wie Elektronenmikroskopie, Rasterkraft- und Raster-
nahfeldmikroskopie, liefern erstens keine Information iiber die interne Struktur
und sind zweitens nur schwer fiir in situ Messungen wiahrend des Herstellungs-
prozesses einsetzbar [3, 4, 5]. Einfacher ist es, mit Hilfe von Rontgenstrahlung die
Probe zu durchleuchten und wiahrend des Experimentes, das den Herstellungs-

prozess simuliert, kontinuierlich Streubilder aufzunehmen, um so Information
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tiber die komplette Nanostruktur auch im Inneren der Probe zu erhalten. Die
instrumentelle Weiterentwicklung starker Rontgenstrahlquellen (sog. Synchro-
trone) und der dazugehorigen Messstrecken ermoglichen heutzutage sehr kurze
Zykluszeiten pro Rontgenstreubild. Dadurch konnen Strukturverinderungen an
polymeren Werkstoffen zeitlich sehr gut aufgelost werden und somit neue Er-
kenntnisse iiber die Nanostrukturentwicklung wihrend des Herstellungsprozes-

ses gewonnen werden.

Ziel der Arbeit ist die Aufklarung der Mechanismen, die zur Strukturveriande-
rung unter mechanischer Belastung eines polymeren Werkstoffs beitragen sowie
den Einfluss der Herstellungsparameter auf die Struktur auf der Nano— und
Mikrometerskala besser zu verstehen. Diese physikalischen Belastungen oblie-
gen grundsitzlich Temperatur (7') und Druck (P), das heifit Herstellungs- und
Einsatztemperatur sowie mechanische Veranderungen wihrend Fabrikation und
Lebensdauer des Werkstoffes. Die Einfliisse zugesetzter chemischer Substanzen
werden hier ganz auller Acht gelassen, da diese ein hochkomplexes (und ebenso

nicht vollstindig aufgeklirtes) anderes Problemfeld darstellen®.

Es wird die Kristallisation an dem wohl meist verbreiteten Massenpolymer, dem
isotaktischen Polypropylen (iPP), zeitaufgelost als Funktion der Kristallisations-
temperatur untersucht. Weiterhin wird die Nanostrukturverianderung diverser
Werkstoffe wahrend des Kaltverstreckens unter die Lupe genommen. Gradien-
ten der Struktur innerhalb des Werkstiicks werden mit einer neuentwickelten
Methode aufgedeckt, der SAXS—Mikrotomographie, die im Verlauf dieser Doktor-
arbeit entwickelt wurde. Die Probe wird, wie in einem medizinischen CT, tomo-

graphiert (Longitudinalscans und Drehung der Probe), um nach Rekonstruktion

INukleirungsmittel [6], Weichmacher und Klarungsmittel modifizieren die Eigenschaften von
Polymeren in gro3em Male.



des Tomogramms Streubilder aus jeder beliebigen Position der Probe zu erhalten

und somit die Nanostruktur lokal auflésen zu konnen.
Materialien ’aus dem Sack’ statt aus dem Reagenzglas

Der Fokus dieser Arbeit liegt auf Polymeren, die auf breiter Ebene industriell
eingesetzt werden. Es sind einfache Polymere, die ihre Marktfihigkeit unter Be-
weis gestellt haben. Sie sind preiswert und werden auf weit verbreiteten Ma-
schinen verarbeitet. Durch Zusitze, z.B. Nukleirungsmittel oder Weichmacher,
konnen diese Massenpolymere mit den Eigenschaften von teureren Spezialpo-
lymeren durchaus konkurrieren. In Abb. 1.1 ist die weltweite Produktion von
Massenpolymeren fiir das Jahr 2006 dargestellt. Zusammen liegen die Polyethy-
lentypen (HDPE, LDPE und LLDPE) mit rund 65 MTn vor Polypropylen (PP) mit
rund 45 MTn. Polystyrol (PS) ist mit rund 12 MTn/Jahr an dritter Stelle schon
von geringerer Bedeutung. Im Laufe der Zeit dndern sich die Marktanteile. Die

Zeitschrift Kunststoffe [7] schrieb 2007:

“Der Polypropylen-Markt entwickelt sich nhach wie vor sehr dynamisch. Zwi-
schen 2003 und 2006 stieg der PP-Verbrauch weltweit um rund 4,8% p.a. Im
laufenden Jahr duarften rund 44,9 Mio.lonnen abgesetzt werden (+5,5% ge-
genuber 2006). Derzeit werden vor allem im Mittleren Osten erhebliche neue
Kapazitaten geschaffen; Westeuropa wird sich mittelfristig zum Importeur ent-
wickeln. Eine Moglichkeit, dem zu erwartenden Preisdruck zu entgehen, ist die

Fokussierung auf Spezialitaten.”

Diese Entwicklung ist wohl in vielen Branchen vorzufinden, nur die Spezialisie-
rung von Produkten zu einem konkurrenzfihigen Preis ermoglicht westeuropai-
schen Industrien das Uberleben. Die Massenpolymere werden den Werkstiickher-

stellern als Granulat (sog. Pellets) geliefert, eine mogliche Spezialisierung erfolgt
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Abbildung 1.1. Kunststoffproduktion weltweit im Jahr 2006

dann wihrend des Formens des Endproduktes durch chemische Additive und
physikalisches (Durchlaufen von Temperatur— und Druckprofilen) Mafschnei-
dern. Polymerwerkstoffe werden heute noch oft durch Ausprobieren (trial and
error) optimiert, aber das Potenzial dieses Ansatzes ist nahezu erschopft. Weiter-
gehende Optimierungen erscheinen dann moglich, wenn ein tieferes Verstiandnis

der Mechanismen erarbeitet wird, die beim Umformen? von Polymerwerkstoffen

zum Tragen kommen. Diesem Ziel widmet sich die vorgelegte Arbeit.

2Von Interesse sind sowohl Umformungen, die bei der Herstellung durchlaufen werden, als auch

solche Prozesse, die im téglichen Einsatz des Werkstoffes auftreten.



2 Grundlagen

ieser Teil beinhaltet theoretische Grundlagen tiber Polymere Werkstoffe,
D mit dem Fokus auf Verteilungen. Wenn immer ein Wert (z.B. die Langpe-
riode) ermittelt wird ist dies kein Absolutewert. Es handelt sich um einen Mittel-
wert der eine mehr oder minder breite Verteilung hat. So kann eine Langperiode
von 10 nm mit einer Verteilungsbreite von 4 nm Abstidnde von 8 bis 12 nm bein-

halten. Fast alle Charakteristika unterliegen diesen Verteilungen.

2.1 Polymere Werkstoffe — Materialien mit

uneinheitlichem Aufbau. Charakterisierung

Polymere werden als hochmolekulare Substanzen in die Gruppe der weichen kon-
densierten Materie (WKM), oder auch weiche Materie, eingestuft. Was verstehen
wir unter WKM? Dieser Gruppe zugehorig sind zum Beispiel biologische Materi-
alien wie Proteine, Holz und Kerzenwachs, Nahrungsmittel (Sahne), Kosmetika
(Hautcremen) und Polymere (als fester Werkstoff und in Losung). Die auf den
ersten Blick recht unterschiedlichen Materialien haben drei wichtige Gemein-

samkeiten:
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¢ Erstens bilden in weicher Materie die Molekiile, zumindest in ausgedehn-
ten Bereichen, eine viel ungeordnetere Struktur, als es die Atome oder Mo-
lekiile im Kristallgitter eines echten Festkorpers tun. Andererseits sind sie
nicht so beweglich wie in einem Gas. Weiche Materialien sind auch keine
vollstandigen Fliissigkeiten, enthalten aber Bereiche mit den Eigenschaften
von Fliissigkeiten, die die Charakteristiken der WKM entscheidend beein-

flussen konnen.

e Zweitens sind die makroskopischen Strukturen weicher Materialien flexi-

bel, aber trotzdem stabil.

* Drittens kann WKM spontan supramolekulare Strukturen durch Selbst-
organisation bilden. Ohne diese besonders interessante Fahigkeit konnte
kein natiirlicher Organismus entstehen und leben. Bei Polymeren ist dies
in der Schmelze andeutungsweise als spinoidale Entmischung zu beobach-

ten [8, 9, 10].

Synchrotronstrahlung erlaubt eine griindliche Charakterisierung der Struktur
und Dynamik von weicher Materie. Nicht nur die konventionelle Rontgenstreu-
ung ist hier zu nennen, sondern eine grof3e Spanne von Methoden, von der Klein-

winkelstreuung bis zur Infrarot-Mikroskopie oder spektroskopischen Methoden.

Bei der in dieser Arbeit angewandten Methode der Rontgenstreuung wird immer
ein relativ grofles Volumen der Probe durchstrahlt. Die durch das Streubild be-
schriebene Werkstoffstruktur enthélt deshalb nicht nur die Information tiber die
Mittelwerte der Strukturparameter. Auch die Information iiber die Schwankung
der Strukturparameter ist zugianglich. Ohne sie lassen sich viele Werkstoffeigen-

schaften weicher Materie nicht ausreichend erkliren.
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Ein weiterer Vorteil der Rontgenstreumethode ist die Tatsache, dass sie minimal
invasiv ist: Man kann das Material ungestort rontgen, wiahrend es einer Priifung
unterzogen wird (z. B. Dehnen, Heizen). Lediglich den Rontgenstrahl muss man

ungestort durch die Probe fithren kénnen.

2.1.1 Wichtige Charakterisierungsparameter von Polymeren

Zur Charakterisierung von Polymeren als hochmolekulare Stoffe benétigt man
mehr Parameter als fiir niedermolekulare Substanzen (anorganische Salze und
Metalle z.B.). So sind die Molmassenverteilung, die Taktizitit, der Verzweigungs-

grad und Polydispersitdat unentbehrlich, um ein Material zu charakterisieren.

Da bei polymeren Werkstoffen bestenfalls ein teilkristalliner Zustand vorzufin-
den ist (auch rein amorphe sind vertreten), ist der Phasenanteil (Kristallinitét)
eine wichtige Kenngrofle. Je nach Methode, die zur Bestimmung der Kristallinitét
dient, erhilt man Gewichtskristallinitat w,. (z.B. mit DSC) oder Volumenkristal-
linitat x. (z.B. aus SAXS). Die kristalline Phase ist als elastisch anzusehen, ihr
wichtigster Parameter ist die Schmelztemperatur (7°°). Bei 7)° schmelzen unend-
lich dicke Kristalle. Weil Polymerkristalle sehr diinn sind (5 bis 200 nm), beob-
achtet man im Werkstoff einen breiten Bereich, in dem die Kristallite der Grof3e
nach schmelzen. Die amorphe Phase charakterisiert man durch die Glastiber-
gangstemperatur (7)), unterhalb der die Reptationsbewegung der Ketten einge-
froren wird und die Phase glasig erstarrt. Oberhalb von T, ist diese Phase viskos,

die Viskositéat () nimmt mit zunehmender Temperatur ab.

Die Molmassenverteilung ist die wichtigste Grofle, um Voraussagen iiber die Pro-

zessierbarkeit zu machen. Im Polymer sind verschiedene Kettenléangen in
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Abbildung 2.1. Zahlenverteilung eines typischen Polymers. Aufgetragen sind Anzahl
gegen Kettengewicht. M,,, ist das Gewicht der Monomereinheit
unterschiedlichen Anteilen vertreten. So zieht man entweder die Zahlen-
verteilung, n(M) (Abb. 2.1), oder die Gewichtsverteilung, w(M) (Abb. 2.2),

zur Charakterisierung der Molmassen heran. Es gilt

M x n(M)

~ M x n(M)dM 2.1)

w(M)

Mit vielen analytischen Methoden bestimmt man entweder den Mittelwert
der Gewichtsverteilung, M, (auch Gewichtsmittel) oder den Mittelwert der
Zahlenverteilung, M,, (auch Zahlenmittel). Der Quotient v/, hei3t Polydi-

spersitat. Er gibt Auskunft iiber die Breite der Molmassenverteilung.

TaktizitGt beschreibt die Orientierung der Restgruppen einer Polymerkette. Das
heiflit ohne Restgruppen keine Taktizitat, so ist Polyethylen (Monomerein-
heiten mit gleichen Nebengruppen [(—C H,—),,]) keine zusprechbar!. Die An-
ordnung hat Einfluss auf die Kristallisierbarkeit des Materials. Grundsétz-

liche Konformationen sind isotaktisch, syndiotaktisch und ataktisch (zuséatz-

Das Gleiche gilt fiir alle Polymere mit gleichen Nebengruppen (z.B. PTFE [(—~CF;—),] weist
auch keine Taktizitat auf).
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Abbildung 2.2. Gewichtsverteilung eines typischen Polymers. Aufgetragen sind Anzahl
gegen Masse. Der Mittelwert (M,,) bestimmt sich aus dem halben Integral unter der Kur-
ve

lich diverser Untergruppen, die mehr oder minder geordnete Regionen auf-
weisen). Abb. 2.3 illustriert dieses fiir Polypropylen. Ataktische Polymere
konnen grundsétzlich nicht kristallisieren und sind somit nur in amorphem
Zustand vorhanden (manchmal kristallisieren sehr kleine Bereiche). Den-
noch gibt es Applikationen, in denen z.B. der niedrige Glaspunkt von Po-
lypropylen (oder Glasiibergangstemperatur) von 7, =-14 °C genutzt wird
(Fillungen fiir Stodampfer u.a.).

Der Verzweigungsgrad wird durch die Prozessfithrung wahrend der Herstellung
hervorgerufen. Druck und Katalysatorwahl sind hier bestimmend. An dem
Beispiel des Polyethylens lasst sich dieses verdeutlichen (Abb. 2.4). Nieder-
druckpolyethylen ist kaum verzweigt und kann somit leicht kristallisieren.
Hoherer Anteil an kristalliner Phase (mit hoherer Dichte) fithrt zu High-
Density-Polyethylene (HDPE). Hochdruckpolyethylen ist hingegen stark ver-
zweigt (typische Werte um 3%), was wiederum die Kristallinitat herabsetzt

und zu niedriger Dichte fiihrt, somit in Low-Density-Polyethylene (LDPE)
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a. Ataktisch

b. Isotaktisch

C.
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Abbildung 2.3. (a) Ataktisches, (b) iso- und (¢) syndiotaktisches Polypropylen aus un-
terschiedlicher Konformation der Restgruppen resultierend
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M

e TN

Abbildung 2.4. Mogliche Verzweigungen an Polymerketten. (a) nicht verzweigt, (b)
Langketten verzweigt, (¢) Kurzketten verzweigt
resultiert. Wird ein Metallozen-Katalysator wahrend der Polymerisation ein-
gesetzt, erhdlt man Linear-Low-Density-Polyethylene (LLDPE) [11, 12], ein
Kurzketten-verzweigtes PE, das hohere Elastizitat als LDPE besitzt.

Die Vernetzung ist ebenfalls ein grundsétzlicher Modifizierer der Eigenschaften.
Diese kann chemisch (durch z.B. Zusatz von Schwefel) oder physikalisch
(durch Bestrahlung mit Gammastrahlen) erreicht werden. Abbildung 2.4
stellt mogliche Vernetzungen schematisch dar. Nicht vernetzte oder stauch-
formig vernetzte Molekiilketten resultieren in Thermoplasten. Diese sind
eher weich, warm verformbar und die Verformung ist wiederholbar. Beispie-
le sind Polyethylen (PE), Polystyrol (PS), Polyamid (PA) und Polypropylen
(PP). Thermoplaste finden in dieser Arbeit Anwendung in Kristallisations—
und Streckversuchen. Weitmaschig vernetzte Molekiilketten ergeben Elas-
tomere, deren molekularer Aufbau dhnelt einem Fischernetz. Sie sind quell-

bar und gummielastisch, Beispiele sind Gummis, Silikone und Polyuretane.

11
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Thermoplaste Elastomere Duroplaste

s

Abbildung 2.5. Moglichkeiten der Vernetzung

Elastomere finden breite Verwendung in Streckversuchen. Wenn die Ketten
in allen Richtungen engmaschig vernetzt sind, erhilt man Duroplaste. Sie
sind hart und sprode, temperaturbestéandig, nicht schmelzbar und nicht ver-
formbar. Beispiele sind Epoxidharze, Polyesterharze und Phenoplaste. An
diesen Duroplasten lassen sich weder Kristallisationsversuche noch Streck-
versuche durchfithren. Lediglich ihre endgiiltige Struktur kann bestimmt

werden.

2.2 Rontgenstreuung. Der Effekt und seine Messung

Wird ein Beugungsgitter in einen Lichtstrahl gehalten, beobachtet man dahin-
ter ein Beugungsmuster aus Lichtreflexen. Aber auch ein Glas mit einer tritben
Fliissigkeit zeigt im Lichtstrahl einen Effekt. Egal von welcher Seite man das
Glas ansieht — die Fliissigkeit erscheint hell. Das eingestrahlte Licht wird in al-
le Richtungen gestreut, doch ist die Lichtintensitéat richtungsabhéngig und gibt
Auskunft iiber Form, Grofle und Anordnung der in der Fliissigkeit dispergierten

Teilchen.

12



2.2 Ro6ntgenstreuung. Der Effekt und seine Messung

Die gleichen Effekte beobachtet man bei der Rontgenstrahlung, die sich prinzipi-
ell nur durch ihre Wellenlénge )\ vom sichtbaren Licht unterscheidet. Untersucht
man Polymere, dann verwendet man in der Regel Rontgenstrahlung mit einer

Wellenldnge A\ ~ 0.15 nm.

Rontgenbeugung wurde erstmals von Max von Laue beobachtet (1912). Damit
wies er sowohl den Wellencharakter der Rontgenstrahlung? als auch die Gitter-
struktur der Kristalle nach und erlangte dafiir 1914 den Physiknobelpreis [14].
Noch heute findet das Laue-Verfahren®? Verwendung an Proteinen. Die Braggs
(William Henry und William Lawrence) setzten die Rontgenbeugung erfolgreich
zur Strukturaufklarung von kristallinen Substanzen (u.A. Kochsalz, Diamant
und Calcit) ein [15] (Physiknobelpreis 1915). An perfekt angeordneten Kristallgit-
tern, wie sie in niedermolekularen Stoffen und Metallen vorhanden sind, spricht
man von Beugung (engl.: diffraction) der Strahlung. Dann wird hinter dem Kris-
tallgitter ein Beugungsmuster beobachtet, das durch Interferenz entsteht. Helle
Stellen entstehen bei konstruktiver Interferenz*. Sie tritt dann auf, wenn das

Braggsche Gesetz erfiillt wird.

2dsin = n\ 2.2)

Wobei d der Netzebenenabstand ist, f der halbe Streuwinkel, A die Wellenldnge

der Strahlung und n eine Ganzzahl (necN) sein muss.

2Die Welle-Teilchen—Dualitét (Louis de Broglie) war damals noch nicht bekannt. Man war sich
im Unklaren, ob die Natur der von W. C. Rontgen (Physiknobelpreis 1901) entdeckte Strahlung
(1895) Welle oder Teilchen war [13]. Auch diese Entdeckung war ein Zufall: Eine Kathoden-
strahlréhre brachte ein geschwérztes Papier zum Leuchten.

3Einsatz von nicht-monochromatischer Rontgenstrahlung an einem Einkristall.

4Leichte Abweichungen von der totalen Phaseniiberlagerung konnen auch konstruktive Interfe-
renz hervorrufen.

13



2 Grundlagen

Tabelle 2.1. Streubereiche und ihre Auflosung

| Streubereich | Abstand Probe-Detektor [m] | Auflésung |
WAXS 0.05-0.2 Kettensegmente/Kristallite
MAXS 02-1 Flissigkristalle
SAXS 1-3 Nanostrukturen 3 bis 50 nm
USAXS 6-15 Nanostrukturen 15 nm bis 2 pym

An ungeordneten Strukturen, wie es unsere Polymere sind, deren Kristallgitter
mehr oder minder gestort sind und die nur selten grofle Fernordnung haben,
spricht man von Réntgenstreuung (engl.: Scattering)®. Die gestérten Strukturen
streuen in ganze Winkelbereiche. Statt eines scharfen Punkts auf dem Diffrakto-
gramm erhilt man ein breit gestreutes Muster. Hat dieses Muster ein deutliches

Maximum, riihrt es von dem am hiufigsten vertretenen Gitterabstand® in der

Probe her.

2.2.1 Streuexperimente im Labor

Abbildung 2.6 und Tab. 2.1 veranschaulichen den gesamten Streubereich und die
jeweils aufgelosten Strukturen. Man spricht je nach Streuwinkel 26 von Klein-
winkelstreuung (engl.: small-angle X-ray scattering, SAXS), Mittelwinkelstreu-
ung (MAXS) und Weitwinkelstreuung (WAXS). Bei extrem kleinen Streuwinkeln

spricht man von Ultra—Kleinwinkelstreuung (USAXS).

Gewohnliche Rontgenrohren in Laborgeriten erreichen hochstens einen Photo-
nenfluBl von ca. 10° Photonen/s. Daher sind sie weder fiir zeitaufgeléste Expe-

rimente noch fiir Kleinwinkelstreuung besonders geeignet. Man benotigt fur ei-

5Eigentlich sind beide Begriffe synonym. Dennoch werden sie von manchen Autoren getrennt
angewandt.
6Der Gitterabstand ist der Abstand zwischen zwei Ebenen (d aus der Bragg—Gleichung).

14
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Scattering Angle [ ]
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Abbildung 2.6. Gesamter Streubereich im reziproken Raum. Die gestrichelte Kurve
stellt den Untergrund da
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ne Streukurve (1D) im Weitwinkelbereich iiber 20 = 40° schon bei stark streu-
enden Materialien, wie z.B. Polyethylenterephtalat (PET), unter Einsatz eines
null-dimensionalen Detektors (Zahlrohr) rund 7 min. Fir anisotrope (orientierte)
Werkstoffe reicht der eindimensionale Schnitt nicht aus. Ein zweidimensionaler
Detektor benotigt grundsatzlich mehr eingehende Intensitéat, somit dauert eine
Messung entsprechend léanger. Die Kleinwinkelstreuung (SAXS) benotigt deut-
lich mehr Intensitéit, da diese mit der Distanz zwischen Probe und Detektor qua-
dratisch abfillt. Voruntersuchungen lassen sich dennoch durchfiihren, selbst an

orientierten Proben.

Hohere Intensitaten auf dem Detektor konnen im Labor mit zwei Modalitéaten er-
reicht werden. Mit der rotierenden Anode kann die Spannung (kV) und die elektri-
sche Intensitat (mA) drastisch erhoht werden [16], ohne die Anode zu iiberhitzen
(durch die Rotation besser kiihlbar). Hiermit und mit einem Kollimationssystem,
das fokussiert (sog. Gobel-Spiegel [17]), werden Intensitéiten von ca. 2x 10 Pho-
tonen/s erreicht. Die zweite Losung ist der Einsatz der Kratky-Kamera, in der der
Rontgenstrahl durch einen Schlitzfokus lauft [18]. Die Probe wird somit einem
breiten Strahl ausgesetzt, der die Streuintensitat iiber die gesamte Breite sum-
miert. Die erhaltene Streukurve ist spaltverschmiert (eine Projektion). Quer zum

Spalt bleibt die Auflosung erhalten.

Bessere Voraussetzungen hat daher die Weitwinkelstreuung (WAXS). Zweidimen-
sionale Detektoren wie Imageplates [17] oder eindimensionale wie Szintillations-
zdhler (Zahlrohr) sind fiir Laborgerate durchaus vertretbar. Dennoch gibt es Li-
mitationen in der Zeitauflosung, Zykluszeiten von einigen Sekunden (oder weni-

ger) sind nicht maoglich.
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2.2 Ro6ntgenstreuung. Der Effekt und seine Messung

2.2.2 Streuexperimente am Synchrotron

Eine geniigend starke Quelle fiir Rontgenstrahlung, die generell zeitaufgeloste
Messungen und den Einsatz eines kleinen Strahls (Mikro-, Nanofokus) ermdog-
licht, bietet nur ein Synchrotron. Die Entdeckung der Strahlung liegt, wie des
Ofteren in der Wissenschaft, bei einem Zufall. Sogenannte Zyklotrone (Ringbe-
schleuniger) wurden zunichst nur in der Partikelphysik eingesetzt. Es wurde be-
obachtet, dass ein erheblicher Teil der Energie der beschleunigten Teilchen ver-
loren ging. Vorausgesagt wurde dieser Effekt 1944 von den sowjetischen Theo-
retikern Ivanenko und Pomeranchuk [19]. Drei Jahre spéater entdeckte der US—
amerikanische Techniker Floyd Haber an einem Elektronenbeschleuniger seines
Arbeitgebers General Electric einen hellen, gebiindelten Lichtstrahl. Da es sich
bei diesem Beschleuniger um ein so genanntes Synchrotron handelte, wurde der

Lichtstrahl fortan als Synchrotronstrahlung bezeichnet.

Synchrotronstrahlung tritt tangential zur Laufbahn der beschleunigten Teilchen
aus. Sie enthélt ein kontinuierliches elektromagnetisches Spektrum an Wellen-
langen )\, das vom Infraroten — IR — (A =100 um) bis zur harten Rontgenstrah-
lung — HX — (A =10 pm) reicht. Mit Monochromatoren ldsst sich die fiir ein
Experiment erforderliche Strahlungswellenléinge gezielt auswahlen. Die Wellen-
lange weicher Rontgenstrahlung an Synchrotronen liegt um die 1.5 A. Die In-
tensitat der Strahlung ist ca. eine Billion mal stédrker als ein Rontgengerat im

Krankenhaus.

Die austretende Strahlung kann durch Verstarker intensiviert werden. So erhalt
man z.B. Rontgenstrahlung mit héherer Brillanz (Anzahl der Photonen pro Volu-
men) durch Zwischenschalten von Undulatoren oder Wigglern — lineare Magnet-

anordnungen, welche die Teilchen auf einen Schlingerkurs zwingen, so dass sich
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2 Grundlagen

Abbildung 2.7. Beamline BW4 am HASYLAB. Vorne im Bild der MAR-CCD-Detektor.
Das lange Vakuumrohr bietet relativ verlustfreie Transmission der Streuung (maximale

Liange 15 m). Ganz hinten befindet sich der beamshutter. Die komplette Messstrecke ist
gegen austretende Strahlung abgeschirmt

18
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die abgestrahlten Lichtwellen tiberlagern und an Intensitéit gewinnen. Beugema-
gneten verkleinern den Kurvenradius der Laufbahn, und erh6hen so die angulare

Beschleunigung.

Fir SAXS-Mikrotomographie werden Beryllium—Linsen [20, 21, 22] vor die Pro-
be geschaltet, um den Strahl zwecks verbesserter Auflésung zu reduzieren. Die-
se werden als Be-CRL (Beryllium compound refractive lens) bezeichnet, und be-
stehen aus mehreren hintereinandergeschalteten Linsen die im Vakuum sitzen.

Uber Motoren ist der Linsenkomplex steuerbar und ermaoglicht die Justierung des

Strahls.

2.2.3 Detektoren

Rontgenstrahlung kann durch diverse Methoden erkannt werden. Es folgt ein

kleiner Uberblick der verschiedenen Moglichkeiten.

* Photographische Detektoren (mit seltenen Erden), wie z.B. der Fotofilm.

* Photostimulierbarer Phosphor (PSPs), in den 80ern von der Firma Fuji ent-
wickelt. Das Auslesen erfolgt iiber einen Laser. Sie sind wiederverwendbar.

Ein Beispiel ist das Imageplate.

* Geigerzidhler (Ionisierung von Gas), in dem erzeugte Elektronen unter Span-

nung beschleunigt werden. Danach werden Elektronen gezihlt.

¢ Szintillatoren (basieren auf Natriumiodid). Diese Methode macht Rontgen-
photonen sichtbar (sichtbares Licht). Mittels Fotomultiplier wird verstarkt
und dann die Lichtphotonen gezihlt.

¢ CCD-Detektoren und PILATUS—Detektor (unten beschrieben).
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Moderne Detektoren fiir Synchrotronstrahlung basieren auf CCD-Chips (charge—
coupled—device). CCDs wurden im Jahr 1969 von Willard Boyle und George Smith
in den Bell Laboratories zur Datenspeicherung entworfen. Nachdem sich zeigte,
dass die CCDs lichtempfindlich sind und ein proportionales Signal zur Belichtung
abgeben, begann die Entwicklung in Richtung CCD-Detektor. Grundsatzlich wird
ankommende Strahlungsintensitéit in elektrische Impulse gewandelt und kann
dann ausgelesen werden. Die auf Halbleitertechnologie basierenden CCDs kon-

nen Strahlung mit Wellenldngen von 0.1 pm bis 1.1 um erfassen.

Der in dieser Arbeit eingesetzte Detektor ist ein MAR-CCD 165[23] mit einem
CCD-Chip. Zwei Auflosungen sind operabel: 2048 x2048 und 1024x1024 Qua-
dratpixel, die Pixelgrofle betrigt jeweils 79 und 158 pm. Die Punktspreizfunktion
(PSF) ist mehrere Pixel grof3. Die Auslesezeit betrdagt im 2048er-Modus rund 7
Sekunden und im 1024er-Modus rund 4 Sekunden. Diese Werte sind hoher als
die, die vom Hersteller angegeben werden. In Abb. 2.7 ist ein solcher Detektor

links im Bild dargestellt.

Ein neuer Weg zur schnelleren Datenaquisition bietet der PILATUS—Detektor[24,
25] (Pixel apparatus for the SLS). Er wurde am Paul-Scherrer—Institut fiir das
SLS (Swiss Light Source) entwickelt. Das Prinzip beruht auf sog. Hybrid—Pixeln,
diese bestehen aus Einzelphotonenzihlern, Vorverstiarkern, einem Komparator
und dem eigentlichen Zzhler. Der Komparator ldsst nur Werte zu, die uber ei-
ner vordefinierten Schwelle liegen, und konvertiert diese in digitale Signale, die
dann gezahlt werden. Hintergrundstrahlung und Ausleserauschen werden somit
unterbunden. Der Detektor kann kontinuierlich belichtet werden. Das heif3t man
muss den Strahl nicht nach jeder Aufnahme ausschalten (beamshutter). Die Be-
lichtungszeit pro Aufnahme ist dank dieser Methode geringer als bei anderen De-

tektoren. Zusammen mit Auslesezeiten von 5 ms bietet diese neue Art von Detek-
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Detektor
PIN Diode |

Linsen /0 Probe \/1

$* .

LS I‘SD

Abbildung 2.8. Schematische Seitenansicht des Tomographieaufbaus. L g ist der Ab-
stand zwischen Linse und Probe, L ist der Abstand zwischen Probe und Detektor. Aus
der Differenz der mit der Ionisationskammer (I;) und der PIN Diode (I;) gemessenen
Intensititen berechnet sich die Absorption. Unter der Probe sitzt der Rotations— und
Traslationsmotor

toren deutliche Vorteile gegeniiber CCD—Detektoren. Ein einzelner Pilatus—Chip
(Modul) besteht aus 60 x 97 Pixeln mit je 0.172 mm Pixelgrof3e. Die Punktspreiz-
funktion (PSF) ist genau 1 Pixel. Die beste momentane Auflésung bietet der
PILATUS-6M mit 6 x 12 Einzelmodulen (2463 x 2527 Pixel). Leider sind diese
modernen Detektoren mit hoher Auflosung nur an einigen Messstrecken verfiig-

bar (X06SA und X12SA am Paul-Scherrer—Institut, Schweiz).

2.2.4 Tomographische Experimente am Synchrotron

Der Aufbau fiir die Tomographie am Synchrotron ist im Prinzip der gleiche wie
fiir Streuexperimente. Hinzu kommt ein Untersatz (Hexapod), der mit Motoren
versehen ist, die die Probe beliebig in alle Richtungen bewegen (dies dient der
Positionierung und dem Abtasten) und drehen (Rotation um die eigene z-Achse)

konnen. Be-Linsen werden im Falle der SAXS—Mikrotomographie eingesetzt. Ab-
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v

¢ Rotation

Traslation

Mikrostrahl

Abbildung 2.9. Schematische Ansicht (von oben) des Tomographieablaufs. Traslation
und Rotation sind angedeutet
bildungen 2.8 und 2.9 zeigen Skizzen des Versuchsaufbaus fiir Tomographie am

Synchrotron.

Durchfiihrung Zuerst wird die reduzierte Strahlbreite (Mikrostrahl) bestimmt.
Dies kann einfach erreicht werden, indem eine Messerschneide durch den Strahl
gefahren wird. Anhand der Intensitdtswerte die an der PIN-Diode ankommen
wird die Breite berechnet. Gemessen wird Halbwertsbreite — FWHM (full width
at half maximum). Dann wird die Schrittweite Az in Abtastrichtung festgelegt,
diese sollte der Strahlbreite dhneln (ist sie kleiner resultiert das in Liicken, ist sie
grofer in Uberlagerungen). Als Funktion des Probendurchmessers erhilt man die
Anzahl der Schritte ) x;. Die Anzahl der Abtastschritte bestimmt die Drehwin-
kelinkremente A¢ und héngt mit der Auflosung (nach Rekonstruktion) zusam-

men. Es ist optimal, die Anzahl der Drehschritte ) ¢, und Abtastschritte gleich
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2.3 Grundlagen der Rontgenstreutheorie

zu wihlen. Wird die Probe nur um 180° gedreht, ist ¢ = 180°/> z,. Zuletzt muss
noch die Belichtungszeit festgelegt werden (das Argument liegt auf hohem S/N—
Verhaltnis).

Diese Daten werden an das Steuerprogramm iibergeben, das die Traslations— und
Rotationsmotoren bewegt. Das Steuerprogramm wird zeitgleich mit dem Aufnah-
meprogramm fiir die Streubilder gestartet. Je nach Anzahl der Bilder und Zy-
kluszeit braucht das Experiment entsprechend Zeit. So werden bei einer 5.5 mm

breiten Probe ca. 36 Stunden in Anspruch genommen.

Bei Polymerfasern, die bei allen Drehwinkeln das gleiche Abtastmuster zeigen,
kann eine Simplifikation gemacht werden. Hierauf beruht das Konzept der Spar—
Tomographie. Ein einziger Abtast—Scan liefert die gleiche Information wie die
komplette Tomographie (abtasten und drehen). Bei diinnen Fasern (100 um bis
2 mm) ist diese Methode aulerordentlich schnell. Auch hier miissen Strahlbreite
und Schrittweite bestimmt werden, da nur einmal abgetastet wird, dauert die
Messung ein Vielfaches weniger (je nach Probendurchmesser, Strahlbreite und

Belichtungszeit).

2.3 Grundlagen der Rontgenstreutheorie

Grundsatzliche Arbeiten zu diesem Thema sind schon seit den 30er—Jahren (des
vergangenen Jahrhunderts) bekannt. Otto Kratky wird als Vater der Struktur-
analyse mit Rontgenkleinwinkelstreuung bezeichnet. Er ermoglichte erstmals ei-
ne auch praktisch anwendbare Analyse molekularer Strukturen in Festkorpern
und Flissigkeiten mit Kleinwinkelstreuung (Kratky—Kamera). Peter Debye (er-

hielt 1936 den Nobelpreis fiir Chemie) war auf dem Polymergebiet sehr aktiv. Un-
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ter anderem definierte er die Korrelationsfunktion fiir isotrope Streuung, schuf
die Debyesche Streuformel fiir das Polymerkné&ul in Losung und erarbeitete das
Debye-Scherrer-Verfahren’ zusammen mit Paul Scherrer. Dieses Verfahren findet
auch heute noch Verwendung [26, 27]. Arbeiten von Gerd Porod aus den frithen
50ern liefern Grundsitze zur Analyse von Streukurven und der Strukturpara-
meterextraktion [28, 29] (das Porodsche Gesetz findet heute breite Anwendung).
Guinier [30], Hosemannn [31] und Luzzati trugen wesentlich zur eleganten ma-

thematischen Formalisierung der Streutheorie bei [32].

Oftto Kratky, 1902 (Wien) —1995 (Graz)
Universitatsprofessor und Erfinder der
Kratky—-Kamera.

Vater der Strukturanalyse mit Kleinwin-

kelstreuung

In den frithen 70ern erweiterten Ruland und Perret die Methoden zur Rontgen-
streuanalyse [33]. Die Fouriertransformation wurde zur Ricktransformation der
Information aus dem reziproken in den realen Raum angewandt [34, 35] und Ab-
weichungen vom Porodschen Gesetz in die Theorie eingebaut. Vonk berechnete
Systeme als nicht ideal [36, 37] und entwickelte die eindimensionale Korrelati-
onsfunktion [38], die zur Analyse lamellarer teilkristalliner Strukturen in Poly-

meren immer noch breite Verwendung findet [39, 40, 41]. 1977 entwickelte dann

“Drehung um 360° einer pulverisierten Probe (so erfiillen immer einige Kristalle das Braggsche
Gesetz). Ein umschlieBender photographischer Film erfasst die Reflexe und gibt Aufschluss
uber den Glanzwinkel 6.
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Oberflache der Ewald-Kug

" Probe

Abbildung 2.10. Darstellung des Zusammenhangs von Streuvektor (s) und Streuwinkel
(20) in Transmissionsgeometrie

Ruland die interface distribution function (IDF), auf Deutsch Grenzflachenvertei-
lungsfunktion [42]. Die IDF fand schnell Anwendung bei der Strukturanalyse von

Zweiphasensystemen [43, 42], auch bei anisotropen Systemen [44].

2.3.1 Der reziproke Raum

Streuwinkel und Streuvektor Abbildung 2.10 zeigt den Zusammenhang zwischen
dem Streuvektor s und dem Streuwinkel 20 in Transmissionsgeometrie. Der Streu-
vektor s = (s12, s3) hat den Betrag [s| = s = (2/))sin6, wobei A die Wellenldnge

und ¢ der halbe Streuwinkel sind.

Ewaldkugel und Tangentenplanndherung Das Streubild an sich ist die in allen

Richtungen gestreute Intensitit im reziproken Raum (s-Raum)3, die aus den ver-

8Manche Autoren verwenden auch das ¢-System. Der Zusammenhang ist einfach: ¢ = 27s. Fiir
die CDF- und IDF-Methode ist es giinstiger, mit dem s—System zu arbeiten.
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schiedenen konstruktiven Interferenzen resultiert. Ein Abstand s = (2/)) sinf im
reziproken Raum ist eng mit dem Braggschen Gesetz (Gl. 2.2) verkniipft. Drei-
dimensional stellt die Abbildung des Streubildes auf dem reziproken Raum die
Oberflache der Ewaldkugel dar (Abb. 2.11). Fiir kleine Streuwinkel (SAXS und
USAXS) gilt die Tangentenplanndherung. Diese besagt, dass man die Krimmung
der Ewald-Kugel bei kleinen Streuwinkeln vernachlassigen kann. Bei sehr klei-
nen Winkeln gilt sinf ~ tanf ~ 6. Unter SAXS—-Bedingungen wird maximal bis

20 = 1° gemessen, somit ist der halbe Streuwinkel hochstens 6 = 0.5°.

Symmetrien Fiir Werkstiicke ist der Zustand der internen Ordnung ausschlag-
gebend. Liegen alle Domé&nenbereiche wild durcheinander, sodass keine Vorzugs-
richtung zu erkennen ist, spricht man von Isotropie. Ganz gleich von welcher
Richtung man die Probe bestrahlt, sie liefert immer das gleiche Streubild. Wird
eine isotrope Probe mit einem zweidimensionalen Detektor gemessen, kann durch
azimutale Mittelung eine Streukurve mit verbessertem S/N—Verhiltnis erhalten

werden. Fiir die gemessene Intensitat gilt: I(s) = I(s).

Existiert hingegen eine Orientierung der Molekiilketten (und somit der Domé-
nen) in eine Vorzugsrichtung, spricht man von Anisotropie. Diese entsteht meis-
tens schon wiahrend des Herstellungprozesses des Werkstiicks (nicht bei der Poly-
merisation und Pelletformung). Die makroskopischen Eigenschaften folgen dieser
Vorzugsrichtung. So ist zum Beispiel das E-Modul bei Fasern in der Faserrich-
tung um ein Vielfaches hoher als quer dazu. Wird eine anisotrope Probe unter-
sucht, streut sie nicht in alle Richtungen gleich. Um die komplette Information
iiber die Anordnung der Struktur zu erhalten, muss die Probe meistens im Strahl
gedreht werden und mehrere Aufnamen gemacht werden (Azimutalscan). Eine

Art von Anisotropie ist die Fasersymmetrie, hier variiert die Orientierung nur
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Abbildung 2.11. Die Ewald-Sphére. Die bestrahlte Probe sitzt im Ursprung (Zentrum
der Kugel) im realen Raum, bezeichnet mit den Vektoren x; 3. Die Oberfliache der Ku-
gel ist das Bild eines planaren Detektors im reziproken Raum. Ein planarer Detektor
schmiegt sich nur bei kleinen Streuwinkeln, also im (U)SAXS—Bereich, an die (s, s3)—
Ebene des reziproken Raums an (Tangentenplanndherung)
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in Faserrichtung (r;) und macht ein Drehen um die Faserachse unnoétig, denn die
Struktur ist in Richtung r; und r, gleichermaflen angeordnet. Fiir die gemesse-
ne Intensitat gilt: I(s) = I(s12, s3). Anisotrope Proben liefern auch dem Réntgen-
streuer mehr Informationen als Isotrope, denn nun sind laterale Ausdehnung und

Schichtdicke der Doménen klar unterscheidbar.

Fasersymmetrie und Fraserkorrektur Ein Objekt, das bei Rotation um eine Ach-
se immer die gleiche Form hat, wird als Rotationskorper bezeichnet. Man spricht
auch von Zylindersymmetrie oder Fasersymmetrie. Letztere Bezeichnung wird in
dieser Arbeit verwendet, da die Beziehung auf Fasern in der Polymerphysik will-
kommen ist. Die meisten der in dieser Arbeit untersuchten Proben weisen innere
Struktur mit Fasersymmetrie auf (auch wenn die makroskopische Form z.B. ein
knochenformiger Teststab ist). Liegt ein zweidimensionaler Detektor direkt auf
der (s1, s3)—-Ebene (giltig im USAXS und SAXS—Bereich) erhélt man die komplet-

te Information aus der Streuung.

Bei groflen Streuwinkeln (im MAXS und WAXS—Bereich) ist Tangentenplanna-
herung nicht mehr giiltig. Die Krimmung zwischen Ewaldkugel und Detektor
ist zu grof3, um vernachlassigt werden zu konnen. Um den Positionen der Reflexe
auf dem Detektor richtige Werte zuzuweisen, miissen Anpassungen gemacht wer-
den®. Weitwinkelstreubilder von fasersymmetrischen Proben werden mit der sog.
Fraserkorrektur angepasst [45]. Fiir fasersymmetrische Bilder ist die Relation zu

der Ewald-Sphire gut beschrieben [46].

9Auch die Erdkugel erscheint nicht gleich auf dem Globus und einer ebenen Karte.
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2.3.2 Zusammenhang zwischen Struktur und Streubild

Rontgenstreuung wird durch den Kontrast zwischen den streuenden Teilchen,
das heiflt durch ihre unterschiedliche Elektronendichte (p;) hervorgerufen. Jeder
Bereich mit eigener Elektronendichte wird als Phase bezeichnet. Reale Systeme
weisen manchmal mehr Phasen auf, als zwecks einfacher Berechnung erstrebens-
wert. Daher sind Annahmen zur Vereinfachung erwiinscht; diese konnen gemacht
werden, wenn die Elektronendichtedifferenz (Ap,;) zwischen zwei Phasen deutlich
geringer ist als die Differenz zu einer dritten Phase. Es existiert also ein dominan-
ter Kontrast. Im Beispiel in Abb. 2.12 besitzt die amorphe Phase Dichtefluktua-
tion (mit Ap, bezeichnet). Die Phasen mit dhnlicher Ap, werden als eine einzige
angenommen (im Beispiel ist Ap,<< Ap.,). So waren fir ein teilkristallines Poly-
mer, das im Idealfall nur eine amorphe und eine kristalline Phase vorweist, nur
zwei Phasen vertreten (Abb. 2.12 links) und somit nur zwei Elektronendichten zu
beriicksichtigen. Uberginge zwischen diesen Phasen sind dennoch nicht abrupt,
sondern sanft oder unscharf. Studien tiber die Dichtefluktuationen stammen von
Ruland [47]. Abbildung 2.12 (Mitte) veranschaulicht diesen unscharfen Ubergang
(Ape). Dies beruht auf der Tatsache, dass die Grenzflachen der Phasen nicht im-
mer glatt sind, sondern durchaus mehr oder minder rau. Die Streuintensitét ei-

nes Mehrphasensystems ist eine Funktion des Quadrats des Phasenkontrastes

I~ Dp* = (pe = pa)’ (2.3)

Diese Tatsache verringert den Effekt der Streuung an Phasen von dhnlicher Dich-
te entscheidend. Vernachlissigt man diesen Ubergang gegen die Differenz Ap.,,
bleibt ein ideales Zweiphasensystem (Abb. 2.12 rechts). Diese Annahme verein-

facht das Berechnen Struktur anhand der Streuintensititen.
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Abbildung 2.12. Links: Idealisiertes Zweiphasensystem und der Weg des Rontgen-
strahls durch den realen Raum. Rechts: Elektronendichte iiber den Weg r des realen und
idealisierten Systems

Die Relation zwischen der Struktur der Probe und deren Streubild ist durch das

magische Quadrat gegeben.

p(r) I As)
2 | YIP (2.4)
P(r) = I(s)

F3

p(r) ist die Elektronendichte der Materie (realer Raum), A(s) ist die Streuam-
plitude und I(s) die Streuintensitiat im reziproken Raum. P(r) = k~(r) ist die
Patterson—Funktion, wobei k£ = () x V die, nicht auf das Volumen V normierte,
Streukraft ist. v(r) ist die Korrelationsfunktion von Vonk [48, 49]. Doppelte Pfei-
le zeigen Hin—und—Her—Wege iiber die Fouriertransformation. Bei den einfachen
Pfeilen ist nur eine Richtung moglich. Die auf diesen liegenden Operatoren sind

die Autokorrelation (x2) und das Quadrat des Betrags der Streuamplitude (| |?).

Ein Streubild enthélt immer Intensitatswerte /(s). Somit wird klar, dass niemals
auf die Elektronendichte p(r) zuriickgerechnet werden kann (einfache Pfeile las-

sen dies nicht zu). Somit konnen nur durch P(r) Aussagen iiber die Struktur im
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realen Raum gemacht werden. Dieser Weg bietet dennoch viele Moglichkeiten zur

Analyse.

Die Streukraft [50] kann auf zwei Weisen ausgedriickt werden, als £ oder Q). k
ist die Streuintensitit ohne auf das Ausgeleuchtete Volumen V' zu normieren (bei
groBerem Volumen hohere £); ) ist hingegen normiert (zwecks Unterscheidung
auch als Invariante bezeichnet). Die Streukraft ist eine Kenngrofle fir das Volu-
menverhéltnis zweier Phasen (v und 1 — v). Bei teilkristallinen Polymeren ist sie
ein Indiz fiir die Kristallinitat [51]. Aus dem Integral der Streuintensitat berech-
net sich die Streukraft aus dem Streubild.

o0

E=v(l—v)Ap*(r) = /[(s) x s%ds (2.5)

0

Zwecks einfacher Extraktion des Wertes der Streukraft (Gleichung 2.5) aus den
Streubildern wurde eine Prozedur geschrieben, die die gesamte Streuintensitéat
auf die Faserachse projiziert (fungiert als Multiplikation mit s?) und dann auf
dieser Linie integriert. Da bei der Vorbereitung der Streubilder die Intensitat
schon auf das ausgeleuchtete Volumen normiert wurde, erhélt man direkt den

Wert () (bei nicht normierten Intensitidtswerten erhélt man zuerst £ = Q x V).

Ist £ bekannt, kann die Korrelationsfunktion berechnet werden. Aus dem magi-
schen Quadrat geht hervor: v (z) = F,, [I(s)] /k. Oder wie von Vonk [48] beschrie-

ben:
() [ s21(s) cos 2mxs ds
T) =
n [ s21(s) ds

(2.6)

Diese eindimensionale Korrelationsfunktion beschreibt die Struktur entlang ei-
ner Linie z entlang der Normalen auf der Lamellenebene durch ein lamellares

Zweiphasensystem.
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2.3.3 Erweitertes magisches Quadrat

Wie in Gl. 2.7 dargestellt, gehen von der Pattersonfunktion P(r) = kv(r) weitere
Wege hervor. Wird von der eindimensionalen Korrelationsfunktion ausgegangen
erhélt man durch die zweite Ableitung d?/dz? die Grenzflachenverteilungsfunkti-

on (engl.: interface distribution function, IDF) von Ruland [52, 53].

p(r) 2 Afs)
2 | YIP 2.7)

07 ) I

Die multidimensionale CDF ist definiert als Autokorrelation (x2) des Gradienten
(V) der Elektronendichtedifferenz (direkter Weg von der Elektronendichte, nur
im realen Raum). Auch kann sie als der Laplace—Operator (A) von Vonk’s multi-
dimensionaler Korrelationsfunktion (y(r)) mit der Streukraft £ multipliziert an-

gesehen werden. Beide Definitionen sind in Gl. 2.8 dargestellt.

2 (r12,73) = (Vp (r12,73))? = k Ay (11, 73) (2.8)

Um vom Streubild zur CDF zu gelangen, benotigt es mehrerer Schritte.

¢ Die gemessene Streuintensitit /(s;s, s3) aus dem harmonisierten Streubild
wird zunichst auf die Faserebene (s1, s3) projiziert (sf_fibproj.pro). Gleichung 2.9

veranschaulicht die Projektion.

(e 9]

{I}o(s1,83) = 2/[(\/3% + 53, 53)dsy (2.9)

0
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100nm

Abbildung 2.13. Schematischer Weg der Datenpraparation. (a) ist das Rohbild, wie vom

Detektor erhalten. (b) ist das gleiche Bild nach der Extrapolation zu groflen Streuwinkeln

sowie in den Priméarstrahl. (¢) zeigt die 2D-Darstellung der CDF in absoluten Werten. (d)
ist ein 3D-Plot von (c)

* Die Konversion in die Interferenzfunktion G(s) erfolgt mit sf ference.pro.

In dieser Funktion wird ein Tiefpassfilter — Butterworth erster Ordnung

(GI. 2.10) angewandt und das Ergebnis subtrahiert. Das Resultat wird mit

einer Hanning—Fensterfunktion [54] (in der PV-WAVE®—-Mathematikbiblio-

thek enthalten) multipliziert, dieses setzt die Rander auf null und vermeidet

somit Artefakte in der Weiterverarbeitung. Als Ergebnis erhélt man die In-

terferenzfunktion G, (s) = Ipi(s) — fi. [Ipi(s)] [55].

_ 1
o L) = 7 (F 1m0 0) ) 2.10)
* Die CDF z(r) ist die negative Fouriertransformation von G(s). Zur Berech-
nung werden die FFT (fast fourier transform) der Mathematikbibliothek von
PV-WAVE® genutzt. Dies erfolg iiber die Funktion sf chord.pro. Abb. 2.13
veranschaulicht einige Schritte von dem Rohbild bis zur CDF.

In Abb. 2.14 ist der Zusammenhang zwischen CDF und IDF (Gl. 2.11) dargestellt.
Ein Schnitt in einer beliebigen Richtung, im Beispiel verdeutlicht durch den Me-
ridian (also Richtung r3), ergibt die zugehorige IDF. Diese beschreibt die Struktur
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CDF (3D) IDF (2D)

A I'\I

/\

3

Abbildung 2.14. Ein Schnitt durch die CDF in einer beliebigen Richtung resultiert in
der IDF

des Werkstoffs in dieser Richtung. Die CDF enthélt also die Information in alle
Richtungen (Fasersymmetrie vorausgesetzt, ansonsten fehlt ;).

g1(z) = —F;(4msili(s3) — lim 47msili(s3)) (2.11)

S§3—00

2.3.4 Der Informationsgehalt der CDF

Methoden, die zur Auswertung auf Modellierung zuriickgreifen sind nicht im-
mer vorteilhaft. Oft ist die Nanostruktur der Probe einfach zu komplex, um alles
zu beriicksichtigen. Modellfreie Methoden zur Strukturinterpretation im realen
Raum sind die Korrelationsfunktion +(r), die Grenzflachenverteilungsfunktion

IDF und die Segmentlangenverteilungsfunktion, die multidimensionale CDF.
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2.3 Grundlagen der Rontgenstreutheorie

Die CDF-Funktion hat eine positive Seite, die Form und Anordnung der Domaé-
nen beschreibt, und grundsétzlich eine negative Seite, die die Abstidnde zwischen
Doménen bestimmt; gibt es keine negativen Werte, herrscht auch keine Korre-
lation zwischen den Strukturen. Einige Strukturparameter sind einfach aus der

CDF zu bestimmen.

Das Maximum der CDF ist ein Indiz fiir die Anzahl der Lamellen, wenn sich die
Lamellendicke nicht dndert (prozentuale Unterschiede sind auswertbar). Das In-
tegral der kompletten CDF ist ein Maf8 fiir die interne Oberflache im ausgeleuch-
teten Volumen. Das Integral wird mit S/V = [ z(r2, r3) bezeichnet. Langperioden
sind durch die Positionen der negativen Peaks in der CDF gegeben. Schichtdi-
cke und laterale Ausdehnung werden durch die positiven Peaks bestimmt. Abbil-
dung 2.15 veranschaulicht die Bestimmung der Werte. Die Anzahl, Form und An-
ordnung der positiven Peaks gibt Information iber die enthaltenen Strukturen.
Dreieckige Peaks weisen auf Lamellen hin, die Richtung der Peaks auf die Lage
in der Probe. Sind mehrere Peaks hintereinander angeordnet (wie in Abb. 2.15)
deutet das auf ein gut korreliertes System hin. Nadelformige Peaks sind ein Indiz
fiir Mikrofibrillen (lange Strukturen aus kristalliner Phase) oder sog. soft—phase—
needles (lange Strukturen aus amorpher Phase). Wellenformige Modulationen
auf den Peaks sind ein Indiz fiir Blockchen (kleinere kristalline Strukturen) oder

Nanoporen, deren Anordnung in der Probe der Richtung in der CDF folgt.

All diese Informationen zusammen liefern ein meist eindeutiges Bild der Nano-
struktur, ohne Modellanpassungen zur Hilfe ziehen zu miissen. Nicht selten sind
mehrere Strukturen (z.B. Lamellen und Mikrofibrillen) gleichzeitig vorhanden

bzw. unterschiedlich orientiert und somit nur schwer modellierbar.
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a

a. Langperiode

b: Schichtdicke
c: Ausdehnunc

Abbildung 2.15. Bestimmung einiger Nanostrukturparameter aus der CDF
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2.4 Tomographische Rekonstruktion

2.4 Tomographische Rekonstruktion

2.4.1 Allgemeine Tomographie

Das Verfahren der allgemeinen SAXS-Tomographie [56] wird im Folgenden ba-
sierend auf der Beschreibung von Bracewell ([57], S. 358) dargestellt. Gesucht
wird eine Funktion I (s,x), wobei s der Streuvektor ist und der Vektor x zu dem
Voxel (= Volumenelement) in der Probe zeigt, aus dem die Streuung kommt.
Schrittweise wird die Probe im Rontgenstrahl gedreht und verschoben. So wird
eine Scheibe' der Probe durchstrahlt. Gemessen werden Projektionen {/ (s,x)},
beziiglich des x-Raums — giinstigenfalls in vielen kleinen und dquidistanten Tras-

lations— und Winkelschritten.

Sei u der zu x reziproke Raum, dann besagt der Projektions-Vertauschungssatz
([58], Gl. (2.38)), dass die eindimensionalen Fouriertransformierten der gemesse-
nen Projektionen, [i(s,u)], := (s, u), Schnitte im u-Raum darstellen. Aus i (s, u)

aber gewinnt man / (s, x) durch zweidimensionale Fouriertransformation.

Um diese Transformation aber technisch durchfithren zu konnen, miissen die
Schnitte i (s, u) aber zuerst von der Polardarstellung (in Winkel und Radius) auf
ein quadratisches Raster (in (uj, uy)) interpoliert werden. Diese Interpolation be-
notigt viel mehr Rechenzeit als die Fouriertransformation. Wir konnen die In-
terpolation vermeiden, wenn wir uns klar machen, dass die Schnitte i (s, u) auf
regelmiBigen Speichen um den Drehpunkt!! in der Probe liegen. Die Dichte der

gemessenen Punkte im u-Raum ist deshalb umgekehrt proportional zum Radius.

0hne Beschriankung der Allgemeingiiltigkeit kann man den Vektor x also als einen
zweidimensionalen Vektor definieren.

HAuch wenn wir gerade vom u-Raum in den x-Raum springen, ist das erlaubt solange wir den
Raum als kartesisch begreifen. Genauso spiegelt sich die Faserachse r3 im Meridian s3.
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Diese ungleichmafige Besetzung kann deshalb durch eine multiplikative Wich-
tung mit dem Abstand vom Zentrum der (u;, us)-Ebene korrigiert werden (in PV—
WAVE® bewerkstelligt dies die DIST-Funktion). Nach dieser Multiplikation im
u-Raum liefert die zweidimensionale Fourier-Riicktransformation also die ge-

suchte Funktion 7 (s, x).

Aber diese Multiplikation entspricht im Raum der gemessenen Projektionen einer
Konvolution mit der Fouriertransformierten der Abstandsfunktion. Das besagt
der Konvolutionssatz ([568], Gl. (2.49)). Eben diese Konvolution ist die “Filterung”
bei der als “gefilterte Riickprojektion” [56, 57] bezeichneten Methode der topogra-
fischen Bildrekonstruktion.

2.4.2 Tomographie fasersymmetrischer Proben

Wenn eine Probe fasersymmetrisch ist, dann sind die Messergebnisse unabhéngig
vom Rotationswinkel ¢. Der experimentelle Aufwand ist also sehr viel niedriger
als bei der Untersuchung einer Probe mit allgemeiner Topologie (ca. ein Hun-
dertfaches). Fasersymmetrische Proben werden seit den Anfiangen [1, 2, 59, 60]
der Rontgenstreuung an Polymeren untersucht. Seit einigen Jahren wird mit
der Mikrostrahl-Abtasttechnik (engl.: microbeam scanning technique) an Fasern
Analyse betrieben [61, 62, 63, 64, 65, 66, 67, 68, 69, 70, 71, 72, 73, 74, 75]. Da-
bei wird quer zur Faserrichtung gescannt und die erhaltenen Streubilder werden
analysiert, ohne die offensichtliche Verschmierung der Strukturinformation zu
beriicksichtigen (alle Schichten der Faser, die gerade durchleuchtet werden, tra-

gen zum Streubild bei). Eine Skizze der Geometrie zeigt Abb. 2.16.

Die Information im Messsignal {A}, (z) (Absorption) oder {/}, (s, z) (projizierte

Intensitét) beschreibt nicht die gesuchte Information A (x) oder I (s,z) aus dem
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2.4 Tomographische Rekonstruktion

Abbildung 2.16. Eine Faser wird an der Stelle = von einem Rontgenstrahl (senkrechter
Balken) durchstrahlt. Die Struktur p (r) der Faser zeigt Fasersymmetrie. Das Ergebnis

ist eine Uberlagerung aller vom roten Balken durchleuchteten Strukturen. y ist die Inte-
grationsvariable
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kleinen Quadrat an der Stelle x, sondern ist in erster Nidherung gegeben durch

das Integral

{I}, (s,2) = 2/001 (s, Va2 +y2> dy (2.12)
oo I(s,r) rdr

2 —_—
s Vr2—a?

(2.13)

Lediglich die kumulierte Schwichung des Priméarstrahls durch Absorption inner-
halb der Probe ist hier vernachlassigt. Anstelle der gesuchten Information er-
halten wir also in einer giangigen Notation [58] der Streutheorie die Projektion
{} der zweidimensionalen Information aus dem Faserquerschnitt auf eine Di-
mension { },. Fir Materialien mit Fasersymmetrie reicht an Stelle der gefilterten

Riickprojektion [56] die Inversion von Gl. (2.12):

1 /00 {1}, <S7 N yz)

I(s,z) = - \/m dy (2.14)
™ Jy dy y2 —1r2 ‘

Die Algorithmen zur Berechnung der inversen Abel-Transformation werden in
der Tomographie von fasersymmetrischen Objekten kontinuierlich weiterentwi-
ckelt [76, 77]. Derzeit am hiufigsten angewendet wird das BASEX-Verfahren [77],

welches schnell und prézise arbeitet.

2.4.3 Kombination von Rontgensireuung und Tomographie

Ein tomographischer Aufbau am Synchrotron bietet nicht nur die Moglichkeit,
Absorptions— und Intensitiatswerte zu rekonstruieren. Auch die Streubilder kon-

nen einzeln rekonstruiert werden. Ziel ist die Information tiber die Nanostruk-
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tur aus jedem Volumenelement (Voxel) der Probe extrahieren zu konnen. Die er-
haltenen Streubilder aus jeder Aufnahme sind uber das ausgeleuchtete Volumen
(durch den Primarstrahl) projiziert. Alle enthaltenen Strukturen sind uberlagert.
Durch tomographische Rekonstruktion werden die Beitrage getrennt und die lo-
kale Nanostruktur aufgelost. Die Kombination von Mikro—SAXS-Tomographie
mit Streubildern ist im Rahmen dieser Arbeit entwickelt worden und lieferte be-

reits veroffentlichte Ergebnisse [78].

2.5 Parameter fur die Streckexperimente

Klassische Streckexperimente werden anhand eines Zug-Dehnungs-Diagramms
analysiert. In diesem Diagramm tragt man die Spannung ¢ als Funktion der
Dehnung ¢ auf. Die Spannung ist definiert als die an der Probe anliegende Kraft
dividiert durch die Querschnittsflache der Probe an der untersuchten Stelle. Ent-
sprechend wird die Dehnung, auch Elongation, durch die Lingendnderung
(I — ly) bezogen auf die Ausgangslinge [, definiert (¢ = (I — ly)/ly). An Stelle der

Elongation wird oft auch der Streckgrad )\, = ¢ + 1 verwendet.

Die Spannung, der die Probe unterzogen ist, wird iiblicherweise in Megapascal
(1 MPa = 10° Pa) angegeben. Die Errechnung der Spannung erfolgt iiber die
Kraft, die mit der Kraftmessdose der Streckapparatur gemessen wird. Ist die
Probensektion bekannt, kann iiber die Relation 1 Pa = 1 N/m? die Spannung be-
stimmt werden. Variiert die Probensektion wihrend des Streckversuchs stark,

muss dieses bericksichtigt werden.

Da die Stabilitat eines Werkstiicks von der Geschwindigkeit abhangt, mit der es

verformt wird, ist die Streckgeschwindigkeit (engl.: strain rate ) ein technisch
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wichtiger Parameter. In industriellen Herstellungsprozessen sind Geschwindig-

keiten von £ = 10~ '[s~'] iiblich.

2.6 Datenauswertung

Ein zweidimensionales Streubild einer anisotropen Probe liefert Information tiber
Anordnung, Grofle und Verteilung der enthaltenen Doménen. Die Elektronen-
dichtedifferenz zwischen den Phasen muss grof3 genug sein, um geniigend Ront-
genkontrast zu erzeugen. All diese Werte sollten extrahiert werden, doch ist dies
nicht direkt aus dem Streubild moglich (Langperioden konnen meistens leicht
ermittelt werden). In dieser Arbeit wird daher die Interpretation der CDF ge-
nutzt. Die Bearbeitung der Streubilder findet unter PV-WAVE® [79] statt. Al-
le selbstgeschriebenen Prozeduren, die wiahrend der Arbeit benutzt worden und
im Text angesprochen werden sind frei verfiigbar. IThr Quellcode steht auf der
Website http:/ /www.chemie.uni-hamburg.de/tmc/stribeck /dl/index_e.html un-

ter sf_package.zip zur Verfiigung [80].

Datenvorbereitung. Die gewonnenen Streubilder werden vor der eigentlichen
Auswertung noch aufbereitet. Eine Leerstreuung, gewichtet mit dem zugehorigen
Absorptionsfaktor und auf die Belichtungszeit normiert, wird abgezogen. Hier-
mit wird der Einfluss des Maschinenhintergrundes und des Setups (Kaptonfens-
ter, Alufolien usw.) aus dem jeweiligen Streubild eliminiert. Ungiltige Regionen,
wie Primarstrahlfanger/Halter (engl.: Beamstop) und Aullenbereiche des Detek-
tors (quadratische Bildmatrix enthilt rundes Detektorbild) werden maskiert. Das
heif3t, deren Werte werden auf Null gesetzt. Dann wird das Bild zentriert und auf

die Hauptachse (Faserachse) gedreht.
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Da die Streuung zum Zentrum hin nach der Guiniernidherung [81] zunimmt, wur-
de eine Prozedur geschrieben, die eine solche Extrapolation vornimmt (sf _iOesti-
mate.pro). Die Funktionsweise ist simpel. Mit einem Polynom vierten Grades wird
die Steigung auf beiden Seiten eines radialen Schnittes (erst in Richtung r3, dann
in Richtung 7 1) gefitted, so als wenn man eine Zeltstange einpassen wiirde. Sind
beide Zeltstangen eingefiigt, wird ermittelt, welche im Maximum hoher liegt. Die-
se wird als Haupt—Zeltstange bestimmt. Abbildung 2.17 veranschaulicht den Me-
chanismus. Bild a ist nur mit einem ’Gummituch’ gefiillt (radiale Basisfunktion),
das das Loch im Zentrum nur schlief3t, aber nicht den wahren Verlauf der Intensi-
tat wiedergibt. Bild b zeigt die angefitteten Zeltstangen. Diese werden als Muss—
Datenpunkte mit dem Streubild an die radiale Basisfunktion iibergeben. Es kann
vorkommen, dass sehr unterschiedliche Zeltstangen eine Stufe hervorrufen (Bild
c), die dann gegliattet werden muss (Bild d). Diese Art des Fillens des Zentrums

ist deutlich wahrheitsgeméBer als nur das Verwenden des ’Gummituches’.

Die Halterung des Priméarstrahlfiangers, die auch einen Schatten auf dem Streu-
bild verursacht und auch ausmaskiert wird, kann durch die Vierquadrantenmit-
telung (harmonisieren) rekonstruiert werden. Unter der Annahme von Fasersym-
metrie geht bei diesem Vorgang keine Information verloren. Die dulleren Berei-
che (out of detector) konnen bei Bedarf ebenfalls extrapoliert werden, wobei die
Kantenwerte Null erreichen sollten (dies kann eine Vergrof3erung des Bildes zur
Folge haben). Ein so vorbearbeitetes Streubild (Abb. 2.13-b) dient als Ursprung
fiir die Auswertungen. Die Auflésungsgrenze eines Streubildes im physikalischen
Raum ist durch den Kehrwert des maximal gemessenen s—Wertes zu errechnen

(1/8mae)- Eine schematische Darstellung des Aufbaus ist in Abb. 2.18 zu sehen.
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Abbildung 2.17. Funktionsweise des Fiillens der zentralen Region mit der Zeltstangen-
methode
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Smax

Radius (Detektor
Probe
Primérstranl ] _----~ )20
L

B e

Abstand Probe—-Detektor (R)

Abbildung 2.18. Schematische Darstellung der Streugeometrie mit Probe und Detektor

Zur Bestimmung von s,,,, gilt

Smaz = "4AxXR (2.16)

rq ist der Radius des Detektors, A die Wellenldnge und R der Abstand zwischen
Probe und Detektor. So ergibt sich z.B. fiir den MARCCD-Detektor (r; = 82.5 mm)
bei A = 1.5 A und 3 m Abstand: s,,,, = 8.25 x 107/(0.15 x 3 x 10°) = 0.183 nm .
Dies entspricht einer unteren Auflésungsgrenze von /s,... = 5.55 nm im realen
Raum. Fiir die untere Grenze im reziproken Raum gilt die GroBle des Primér-
strahlfangers. So kann s,,;, = "ecamstor/xxr definiert werden. rycqmstop ist der Radius
des Primérstrahlfingers (engl.: beamstop). Wenn dieser keine Information ver-
steckt (diskrete Streuung) und nach Guinier ins Zentrum extrapoliert wird, kann

man s,,;, als nichtig ansehen. Die obere Auflosungsgrenze wiahre dann unendlich.

Die so vorverarbeiteten Streubilder werden in einer Datei (sfa_structure) gespei-
chert, die die komplette Bildmatrix und zusatzliche Parameter enthéilt. Diese Pa-
rameter sind Pixelanzahl und ihre GroBe (boxlen in nm™!), die Zeit der Aufnahme
und experimentelle Daten. So werden bei Kristallisationsexperimenten die Tem-
peratur und bei Streckexperimenten die Elongation abgespeichert. Das Abrufen

dieser Parameter ist somit sehr einfach.
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Entschmierung der Streubilder. Der Primérstrahl ist kein infinitesimal klei-
ner Punkt, sondern kann durchaus Breiten und Hohen von einigen Millimetern
aufweisen. Das kann zu einer Verschmierung des aufgenommenen Streubildes
fithren. Die Form des Priméarstrahls funktioniert als eine Punktspreizfunktion
(engl.: point spread function, PSF). Das so erhaltene Streubild ist mit der PSF des
Primarstrahls iiberlappt, also gefaltet (mathematischer Operator der Faltung).
Bei groB3en Primérstrahlprofilen ist der Effekt bedeutend, dies wurde in der Ar-
beit [82] abgehandelt und eine Methode zur Entschmierung (engl.: deconvolution)
vorgestellt. Man kann sich dieses Phdnomen wie bei einer Fotokamera vorstellen,
deren Objektiv wie eine PSF fungiert und die Aufnahme verschmiert. Auch bei
optischen Mikroskopen begrenzt die PSF die Auflosung. Moderne Software zur

Fotobearbeitung beinhaltet oft Funktionen zur Entschmierung von Bildern [83].

Arbeiten zur Entschmierung von Streukurven (1D-Fall) sind nicht neu [18, 84,
34, 85, 86, 87]. Auf dhnliche Weise wurden Prozeduren zur Entschmierung der
Streubilder geschrieben (sf_deconv.pro und sf desmear.pro). Mit diesen ist es mog-
lich, das Streubild von der Punktspreizfunktion des Primérstrahls zu entfalten,
wenn das Profil gemessen wurde. Ist das Profil des Strahls nicht bekannt oder
messbar, lassen sich Streubilder entfalten, wenn ein Streubild an einer nicht—
verschmierenden Messstrecke zum Vergleich vorliegt. Aus dem unverschmierten
und dem verschmierten Bild lasst sich die PSF ermitteln. Diese Methode wird als
semi-blind—deconvolution bezeichnet. GroBBenangaben der Priméarstrahlprofile an
den genutzten Messstrecken sind in den Abschnitten 3.2.2 bis 3.2.4 zu finden. Die
grof3te PSF ist danach an der A2 (HASYLAB) vorzufinden und macht somit die
Entschmierung notwendig. An den anderen Messstrecken ist das Priméarstrahl-

profil klein genug, um den Einfluss vernachlassigen zu konnen.
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Zusammenfiigen von SAXS und USAXS. Wenn Materialien iiber einen breiten
s—Bereich streuen, und somit eine groflere Bandbreite abdecken, als sie mit einem
einzigen Aufbau (SAXS oder USAXS) zu erfassen ist, erhélt man die komplette
Information iiber die Nanostruktur erst wenn das komplette Spektrum gemes-
sen ist. Man kann die einzelnen Serien separat auswerten oder diese zusammen-
fiigen um eine einzige Serie zu erhalten, die dann SAXS und USAXS abdeckt.
Diese Methode wird veroffentlicht [88], sie basiert auf der Entschmierung, weil
beide Serien nur zusammengefiigt werden konnen, wenn sie mit dem gleichen
Primérstrahlprofil belichtet wurden. Da dies nur selten moglich ist (selbst an der
gleichen Messstrecke dndert sich das Profil bei jeder Justierung), kann man bei-
de Serien auf einen idealen Punktfokus entschmieren und dann zusammenfiigen.
Ebenso ist es moglich, die unverschmierte Serie mit der PSF der verschmierten
zu falten, beide Serien zusammenzufiigen und das Ergebnis zu entschmieren.
Die Prozeduren zur Verschmierung (Faltung) und Entschmierung (Entfaltung)
sowie die Prozedur die die Bilder kombiniert sind: sf convol.pro, sf_deconv.pro
und sf mergesmear.pro. Der Quellcode steht wie oben angesprochen zu Verfii-

gung [80].
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3 Experimenteller Teil

s werden in diesem Teil sowohl die untersuchten Polymere als auch die ein-
‘ \[ gesetzte Instrumentation abgehandelt. Die Streckapparaturen und Heizo-
fen werden ebenso wie die verwendeten Messstrecken beschrieben. Die eingesetz-

ten Detektoren wurden in Abschnitt 2.2.2 abgehandelt.

3.1 Materialien

In folgendem Abschnitt werden die untersuchten Polymerwerkstoffe beschrieben,
an denen Kristallisationsexperimente und Streckversuche durchgefiihrt wurden.
Alle Materialien sind kommerziell erhaltlich und durch ihren Herstellungspro-
zess vororientiert. Der Vorteil von anisotropen Proben ist, dass deutlich mehr
Information aus den Streubildern gewonnen wird, als es der isotrope Fall zulasst.
Wie schon in Abschnitt 2.6 beschrieben, erhilt man zusétzliche Informationen

tiber laterale Domédnenanordnung und Langperioden.

3.1.1 Polypropylen

Es handelt sich um das kommerzielle hart-elastische CelGard-PP, Lot #884, das

in Form von 25 ym dicken Folien vorliegt. Es ist ein Vormaterial der Membranfo-
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Tabelle 3.1. Herkules-Profax 6301

| Eigenschaft | MFI | Mittl. Molmasse | Polydispersitét | Norm |
[ Wert | 15.0 (230 °C) | M, —128000 g/mol | "u/ii, —4 | ASTM-D-1238 |

lie CelGard-2400, die u.a. als Batterieseparator eingesetzt wird. Das Vormaterial

wird aus Herkules-Profax 6301, ein isotaktisches Polypropylen mit a-Modifikation,
durch Extrudieren und zeitgleichem uniaxialem Verstrecken gewonnen [89]. Der

Prozess findet unter sehr hohen Temperatur- und Druckgradienten statt, welche

erst die hart-elastischen Eigenschaften ermdéglichen. Tabelle 3.1 beschreibt das

iPP. Es werden sowohl Kristallisationsstudien als auch Zug-Dehnungsversuche

an diesem iPP durchgefiihrt. Fir die Streckexperimente werden DIN-konforme

Teststibe (Abb. 3.2) mit einer Kniehebelpresse (Modell-ZCP020) der Firma Zwick-

Roell (Ulm) gestanzt.

3.1.2 UHMWPE

Es ist ein Polyethylen mit sehr hoher mittlerer Molmasse (ultra—high—molecular—
weight-PE), M,, =4600000 g/mol. Auch hier handelt es sich um ein kommerzielles
Produkt (ISOSPEED IS-7200), hergestellt von ISOSPORT, Osterreich. Es liegt in
Form von sog. Schélfolien vor mit einer Stiarke von 0.76 mm. Schélfolie, weil ei-
nige Materialien nicht extrudiert werden konnen (u.a. PTFE und UHMWPE). Es
wird also ein dicker Zylinder gegossen und dann abgeschilt zwecks Foliengewin-
nung. Dieses Material wurde schon Kristallisationsstudien unterzogen [90] und
ist uniaxial anisotrop. Diese Anisotropie wird im unverdnderten Zustand aber
erst unter USAXS-Bedingungen sichtbar, denn die grolen Doménen liegen bei
kleinen s-Werten (reziproker Raum). Abbildung 3.1 veranschaulicht dieses. Das

USAXS-Streubild (a) erfasst einen reziproken Bereich von As = 0.1 nm~!. Das
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USAXS SAXS

| e

— "o
AS=0.1 nm* AS=0.32 nm

- e
Ar=154 nm ATr=140 nm

Abbildung 3.1. USAXS- und SAXS—-Aufnahmen des UHMWPE. Das Entscheidende ist
der Unterschied im s-Bereich (a und b). Die CDFs (¢ und d) entsprechen dhnlichen Gro-
Ben, aber nur die aus USAXS gerechnete CDF zeigt Anisotropie
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Abbildung 3.2. DIN 53504—konformer Teststab. Die Maf3e sind in Millimetern angege-
ben

SAXS-Bild (b) iiberspannt As = 0.32 nm~!. Dieser Unterschied in der Auflosung
'versteckt’ die Anisotropie bei den SAXS-Aufnahmen im ungestreckten Zustand.
Sobald gestreckt wird, ist die SAXS-Auflosung aber wichtig, damit alle Informa-

tionen auf den Detektor passen.

Hier wird mit Zug-Dehnungsversuchen unter SAXS-Bedingungen gearbeitet. Da-
zu werden DIN 53504—konforme Teststdbe (sog. Knochen) mit einer Kniehebel-
Schneidpresse (Modell-ZCP020 der Firma Zwick, Ulm) gestanzt. Abbildung 3.2

zeigt die Skizze eines solchen Teststabes.

3.1.3 Polyethylen-Spritzgussstdbe

Es handelt sich um Spritzgussstédbe aus kommerziellem Niederdruckpolyethylen,

somit ein HDPE, das wenig verzweigt ist. Ausgangsmaterial fiir den Spritzguss
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Tabelle 3.2. Lupolen 6021 D

| Eigenschaft | Mittl. Molmasse | Polydispersitét | MFI | Dichte |
[ Wert | M, —182000 g/mol | Maju, —7.3 | 0.2 (160 °C) | p —0.962 gcc |

Tabelle 3.3. Materialstirke und Volumen

| Material | Anfangsstérke [um] | Volumen (konstant) [mm?] |

UHMWPE 761 91.32
PP 25 3.00
PET 500 60.00

ist das Lupolen 6021 D von BASF, das mit einem Ziegler—Natta—Katalysator her-
gestellt wird. Die Stdbe haben einen Durchmesser von 6 mm und weisen Kern—
Schale—Struktur auf. Verwendet wurden sie schon in fritheren Studien [91] und
wiesen durch die hohe Orientierung eine komplexe Nanostruktur auf. Ihr Ein-

satzgebiet in dieser Arbeit ist die SAXS—Mikrotomographie (SAXS—uCT).

3.1.4 Material-Dickendnderung

Die Materialstarke d,, wird in situ, also im eingespannten Zustand wahrend des
Streckens, an der laboreigenen Streckmaschine gemessen. Die Streckgeschwin-
digkeit wird auf 2 mm/min, wie an der Synchrotron—Messstrecke, gesetzt. Mess-
werkzeug ist eine Mikrometerschraube mit einer Genauigkeit von 0.001 mm. Die
Einspannlédnge ist 30 mm, also der schmale Bereich des normierten Knochens.
Der Anfangswert der Breite ist 5, = 4 mm. Unter der Annahme, dass das Ge-
samtvolumen in der 30 mm langen Sektion konstant bleibt, errechnet sich die
jeweilige Breite einfach aus b = V/d,, x h. Die Materialien unterscheiden sich nur
in ihrer Anfangsstarke (Tab. 3.3. Das jeweilige Volumen der Probe V ist konstant

und errechnet sich z.B. aus den Anfangswerten V; = d,,,, X b; X h;.
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Tabelle 3.4. Anderung der Stiarke wihrend des Streckens von UHMWPE (Mittelwerte
aus drei Messungen)

| Dehnung (mm) | Stérke (um) | Breite (mm) | Elongation (e) |

0 761 4.00 0
10 654 3.49 0.33
20 586 3.22 0.66
30 501 3.04 1.00
40 458 2.85 1.33
50 428 2.67 1.66
60 398 2.55 2.00
70 381 2.40 2.33
80 364 2.28 2.66
90 352 2.16 3.00

100 341 2.06 3.33
110 331 1.97 3.66
120 324 1.88 4.00
130 319 1.79 4.33
140 313 1.72 4.66
150 308 1.65 5.00
160 305 1.58 5.33

Das UHMWPE wird bis zum Riss gezogen, dies passiert kurz nach 160 mm Streck-
weg. Ergebnisse sind in Tab. 3.4 zusammengefasst. In Abb. 3.3 ist der Fit mit
einem exponentiellen Abfall zweiter Ordnung an der Querschnittsabnahme dar-
gestellt. Aus der erhaltenen Funktion (Gl. 3.1) berechnet sich der Querschnitt a
fiir jeden beliebigen Streckgrad ),. Dieser dient zur Berechnung der Spannung
o in MPa (1Pa = 1N/m?) bei dem jeweiligen Streckgrad: \, = [/l,. I, ist die Ein-
spannlédnge, [ ist die Dehnung (dieser wird von der HASYLAB-Streckmaschine

angegeben und kann, bei gleicher Einspannliange, direkt verwendet werden).

a = 1.65e7/%15 4 10571463 1 .34 (3.1)
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Abbildung 3.3. Querschnittsabnahme und exponentieller Fit fiir UHMWPE. Die Deh-
nung in mm ist /. Streckgrad A\, = (I +1y)/I
Somit ist o(MPa)= F(N)/a(mm?) der schnellste Weg um die wahre Spannung zu

errechnen.

Fur die sehr diinnen Polypropylenfolien (25 um) ist die Bestimmung des Dicken-
werts mit einer Mikrometerschraube sehr ungenau (anfangs 25 + 1 um sind 4%
Fehler). Die Breite kann nicht gemessen werden, da bei leichtestem Druck sich
die Folie verformt. Der Abfall der Breite erweist sich (optisch) als gering und
der Querschnitt kann als konstant angenommen werden. Somit ist die Spannung

o(MPa)= F(N)/0.2 (mm?).

Fir das PET stellt sich ein zusétzliches Problem dar. Es verformt sich nicht
gleichméafig, sondern verstreckt iiber Schulter—-Hals (engl.: necking) sobald ei-
ne Spannung von ca. 40 MPa tiberschritten wird. Daher ist keine Korrelierung

moglich und das Material wird anders studiert (siehe Abschnitt 4.2.2.3)
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3.2 Die Synchrotronstrahliquellen

Die Universitidt Hamburg hat den Vorzug, dass ihr unmittelbar eine Synchrotron-
strahlquelle zur Verfiigung steht. Das Deutsche Elektronen Synchrotron (DE-
SY) bietet mit dem HASYLAB mehr als 35 Messstrecken in verschiedenen EM-
Bereichen, von harter Rontgenstrahlung (HX) bis hin zum Infrarot (IR) . Fur
weiche kondensierte Materie, in unserem Falle die Polymere, kommen zwei sog.
Beamlines zum Einsatz, die mit Wellenldngen von rund 1.5 A arbeiten, die A2

und die BW4.

3.2.1 DORIS il

Diese Messstrecken beziehen Synchrotronstrahlung aus dem Speicherring DO-
RIS 111, dessen Name von Double-Ring-Storage kommt, also urspriinglich ein
Doppelringspeicher war (DORIS-I). Spater wurde dieser nur als Synchrotronquel-
le eingesetzt (Umbaustufen bis auf DORIS-III). Mit einem Umfang von 289 m
konnen Elektronen (oder Positronen) mit einer Energie von bis zu 4.45 GeV ge-
speichert werden. Abbildung 3.4 stellt ein Schema des Speicherrings mit den
Messstrecken dar (Bildquelle [92]). Synchrotronstrahlung wird in krummen Be-
reichen erzeugt, in denen in der Regel Verstdarker angebracht sind, die sog. inser-
tion devices (ID). Es kann sich hier um Undulatoren (engl.: ondulator), Beugema-
gneten (engl.: bending magnet) oder komplex hintereinandergeschaltete Undula-

toren (sog. wiggler) handeln.
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Abbildung 3.4. Speicherring DORIS III mit Messstrecken (Beamlines)
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Tabelle 3.5. Parameter der Messstrecke A2

| Quelle DORISIII (4.5 GeV) | Beugemagnet, E. =16.6 keV |
Monochromator und Hor. Fokus Dreieckiger Ge (111)-Kristall
Wellenlidnge 0.15 nm
Ver. Fokus 8-Segmente Quartzspiegel
Strahlgrof3e an Probe rund 2x3 mm
Photonenfluss rund 10%phot./s
Probe-Detektorabstand 0.1-3.0m
Streuwinkel 0.1 - 50° (je nach Abstand)
Maximale Auflosung 80 nm (bis 150 nm bei Intensitatsverlust)
Benutzter Detektor MAR-CCD 165 (2048x2048 Pixel, 1 CCD)

3.2.2 Messsirecke A2

Die A2 ist eine doppelt fokussierende (horizontal und vertikal) Messstrecke, die
fiir Rontgenklein— und Weitwinkelstreuung ausgelegt ist. Es wird mit einer fi-
xen Wellenldnge von 0.15 nm (1.5 A) gearbeitet und ein Beugemagnet einge-
setzt, der eine Strahlenergie von 16.6 keV liefert. Weitere Parameter konnen aus
Tab. 3.5 entnommen werden. Literatur zur Instrumentation stammt von ELS-

NER et al. [93].

3.2.3 Messsirecke BW4

Die BW4 sitzt hinter einem sog. wiggler, einer 2.7 m langen Magnetstruktur, in
der die Elektronen zusétzlich hin und her geschlingert werden. Dies erzeugt zu-
satzliche Brillanz des Synchrotronstrahls auch aufgrund der neuen Optik [94].
Eine der Besonderheiten dieser Beamline ist, dass der Abstand Probe-Detektor
bis zu 13 m betragen kann und man somit USAXS-Experimente durchfiihren
kann. Die Wichtigkeit dieser Methode ist schon in Unterabschnitt 3.1.2 erléau-

tert worden (die Orientierung des Materials wurde sichtbar). Zusitzlich nutz-
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Tabelle 3.6. Parameter der Messstrecke BW4

[ Quelle DORIS-III (4.7 GeV) | Wiggler |
Monochromator Doppelkristall mit Si (111)
Hor. Fokus Platinbeschichteter Si-Spiegel (Zylindrisch)
Ver. Fokus Platinbeschichtete AlI-Mg Legierung
Wellenlange 0.135 nm
Strahlgrof3e an Probe 2x1 mm (30x20 pm mit Be-Linsen)
Photonenfluss Bis zu 10'%phot./s
Probe-Detektorabstand 0.1-14m
Streuwinkel 0.005 - 50° (je nach Abstand)
Maximale Auflosung 300 nm
Benutzter Detektor MAR-CCD 165 (2048 <2048 Pixel, 1 CCD)

ten wir die niedrige Divergenz, um mittels Einsatz von Berylium-Linsen SAXS—
Mikrotomographie an Fasern durchzufithren. Bei den Berylium-Linsen handelt
es sich um eine Anordnung von hintereinander geschalteten Linsen!, die den
Synchrotronstrahl auf eine Grofle von bis zu 30x20 um reduzieren. Tabelle 3.6

listet einige Parameter der Messstrecke auf.

3.2.4 Messstrecke ID2

Diese Beamline befindet sich nicht, wie die vorigen, am HASYLAB. Sie ist Teil
des ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) in Grenoble (Frankreich).
In dem Speicherring (884 m Umfang) des ESRFs werden Elektronen mit einer
Energie von bis zu 6 GeV gespeichert und rund 50 Messstrecken bedient. Der
Name ID2 leitet daher, dass es die zweite Strecke mit einem Insertion Device ist,
genauer gesagt einem Undulator (dhnelt dem wiggler). Tabelle 3.7 listet einige

Parameter der Beamline auf.

1Geometrie und Anzahl der Linsen tragen zur Strahlreduktion bei.
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Tabelle 3.7. Parameter der Messstrecke ID2

| Quelle (6 GeV) | 3 Undulatoren (U24, U26 und U42) |
Monochromator Si (111)-Kristall (doppelt)
Hor. Fokus Rhodium beschichteter Toroidspiegel
Ver. Fokus Rhodium beschichteter Toroidspiegel
Wellenlange 0.073 - 0.16 nm
Strahlgrof3e an Probe 0.2x0.4 mm (bis 10x10 um)
Photonenfluss 3.0x10%
Probe-Detektorabstand 0.1-11m
Maximale Auflosung 1 um
Benutzter Detektor FReLoN Kodak CCD

3.2.5 Heizofen und Streckmaschine

Fur die Kristallisationsexperimente an dem isotaktischen Polypropylen benotigt
man nicht nur die gute Zeitauflosung der Synchrotron-Messstrecke, sondern auch
einen sehr genau regelbaren Ofen, der mit hohen Temperaturgradienten arbeiten
kann (Heizen und Kiihlen). Zu diesem Zweck wird ein Ofen mit JUMO-Kontroller
(Fehler = 0.093 °C) eingesetzt, der unter Vakuum arbeitet und mit Stickstoff ge-
kiihlt werden kann. Abbildung 3.5 zeigt den inneren Teil des Ofens mit den Heiz-
staben und dem kupfernen Probenhalter. Die Probe an sich ist zusétzlich in ei-
ne Lage Aluminiumfolie eingeschlossen, dieses dient der besseren Warmeleitung
und verhindert das Wegflie3en der geschmolzenen Probe. Das Programm fiir den
Ofen wird in eine Bildschirmmaske eingegeben und zeitgleich mit dem Streuex-

periment gestartet (ein Beispielprogramm ist in Abb. 4.1 zu sehen).

Die Streckmaschine, die am HASYLAB eingesetzt wird, ist eine Eigenentwick-
lung und speziell auf die Messstrecken adaptiert. Die Einspannbacken, in denen
die Probenenden befestigt werden, ziehen symmetrisch auseinander und halten
die Probenmitte immer auf gleicher Position (Strahlposition). Die Zuggeschwin-

digkeit ist zwischen 0.2 und 100 mm/min frei einstellbar. Zur Verfiigung stehen
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Probenhalter

Heizstabe

Abbildung 3.5. Innenleben des Ofens mit Probenhalter. Die Probe ist in Aluminiumfolie
gehiillt und sitzt im Kupfer—Probenhalter

auch zwei Kraftmessdosen, eine, die bis zu 100 N ausgelegt ist (Fehler 1% des
Messwertes), und eine bis zu 500 N (Fehler +1% des Messwertes). Die Steue-
rung der Streckmaschine erfolgt tiber Software, die mit LABVIEW erstellt wurde.
Das gewiinschte Programm lasst sich zeitgleich mit den Streumessungen star-
ten. Im Labor steht eine kommerzielle Streckmaschine (Zwicki Z1.0/TH1S, Zwick
GmbH, Ulm) zur Verfiigung. Sie dient fiir alle Vormessungen (Bestimmung von
Frar und A ,,..) und Zusatzmessungen (Kraftrelaxation, Probenstiarkendnderung
usw.). Die Maschine verfiigt iiber eine Kraftmessdose von bis zu 500 N (Fehler
+1% des Messwertes) und wird iiber kommerzielle Software (TestExpert v1.1) ge-
steuert. Fir die Probenpraparation steht im Labor eine Kniehebelpresse (Zwick-
Roell) zur Verfiigung (Abb. 3.7), sie ist mit einem Schneidewerkzeug fiir DIN—
53504—konforme Teststdbe ausgestattet (Abb. 3.2).
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Abbildung 3.6. Streckmaschine im HASYLAB. Die eingespannte Probe im Synchrotron-
strahl wird mit der TV-Kamera beobachtet

Abbildung 3.7. Kniehebel-Stanzwerkzeug der Firma Zwick GmbH, Ulm
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olgende Abschnitte stellen die drei verschiedenen Experimenttypen sepa-
F rat dar. Die Kristallisationsexperimente wurden nur an isotaktischem Po-
lypropylen durchgefiihrt. Streckexperimente fanden an verschiedenen Polymeren
statt. Die SAXS—Mikrotomographie wurde an Polyethylen—Spritzgussstaben voll-

zogen.

4.1 Kristallisation von iPP

Ausgangsmaterial ist eine kommerzielle uniaxial verstreckte Folie aus hartelas-
tischem isotaktischem Polypropylen, wie in Abschnitt 3.1.1 beschrieben. Um bei
isothermer Rekristallisation Orientierung zu erhalten, darf das Orientierungs-
gedéachtnis nicht geloscht werden [95, 96, 97]. Hierfiir benotigt man den maxi-
mal einsetzbaren Temperaturwert (7},,.). Zur Bestimmung dieses Wertes werden
Warmerampen bis zu verschiedenen 7; = 168, 170.5, 171.5, 174, 176 und 178 °C
gefahren. Dort angekommen, beobachtet man die Streuung als Funktion der Zeit.
Die Proben werden bis zu 4 min in der Schmelze gehalten. Ab 171 °C ist keine
diskrete Streuung mehr sichtbar, nur noch diffuse. Dieses bedeutet, dass die Kris-

tallite geschmolzen sind. Die darauf folgende Abkiithlung (engl.: quench) auf 7' =
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150 °C zeichnet den Unterschied zwischen Verlust oder Behalten des Orientie-
rungsgedéachtnisses aus. Hierdurch macht sich bemerkbar, dass ab 7" = 176 °C
in der Schmelze nur noch isotrope Kristallisation stattfindet. Maximal einsetz-
barer Wert ist somit 7,,,, = 175 °C. Dennoch unterscheiden sich die Starken der
Orientierungen, als bester Schmelztemperaturwert entpuppt sich 7,,, = 171.5 °C.
Dieser wird fiir die darauf folgenden Kristallisationen eingesetzt. Die Zykluszeit
fiir die Aufnahme der Streubilder wird auf 30 s gesetzt. Hiermit wird ein hohes
Signal/Rauschen—Verhailtins (engl.: S/N-ratio) erlangt, welches das quantitative

Auswerten ermoglicht.

Oben genannte isotherme Kristallisationen werden bei verschiedenen Tempera-
turen von 7" = 130 °C bis 7" = 155 °C durchgefiihrt, um auf unterschiedliche
Mechanismen schlielen zu konnen. Abbildung 4.1 veranschaulicht ein typisches

Profil.

Die unteren und oberen Grenzen, zwischen denen signifikante Unterschiede be-
merkbar sind, liegen bei 7,,,;,, = 140 °C und 7,,,,, = 155 °C. Zwischentemperaturen
wurden bei 7' = 145 und 150 °C gewihlt. Es werden also Versuche bei vier Kris-

tallisationstemperaturen durchgefiihrt.

4.1.1 Nanostrukturevolution wahrend des Schmelzens

Das zeitaufgeloste Schmelzen des Materials, insbesondere der Bereich ab 150 °C,
offenbart im Prinzip das zu erwartende Verhalten. Wie allein die direkte Beob-
achtung der Streubilder zeigt (Abb. 4.2), wird die mittlere Langperiode mit stei-
gender Temperatur immer grof3er bis zu einem Grenzwert von 42 nm. Das heif3t,

diinne Lamellen schmelzen nach Gréf3e (logisch) und der so hinterlassene Zwi-
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Abbildung 4.1. Temperaturprofil der isothermen Kristallisationen
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schenraum manifestiert sich in einer Zunahme der Langperiode. Wenn die dicks-

ten und letzten Lamellen schmelzen, verschwindet diese gianzlich.

Information iiber laterale Ausdehnung und Starke liefert die Auswertung der
CDF-Bilder. Wie in Abb. 4.3 zu sehen ist, sind die ermittelten Langperioden aus
Streubild und CDF fast gleich. Zwei Singularitéiten fallen auf: Bei 162 °C ein
starkerer Anstieg der Langperiode und bei 169 °C die ultimative Steigung. Dies
deutet auf zwei grundsatzlich verschiedene Arten von Kristalliten hin. Nehmen
wir jetzt die laterale Ausdehnung dazu, sie enthéilt ebenfalls zwei Bereiche mit
starkerer Steigung und anschlieendem Abfall, ergibt sich folgende Schlussfolge-

rung:

Bis 158 °C schmelzen sekundére (schmale) Lamellen und bewirken eine Zunah-
me der mittleren Ausdehnung (die breiten sind noch da) bei nur leichtem Anstieg
der Langperiode. Zwischen 158 und 162 °C schmelzen die ausgedehnten sekun-
ddren Lamellen und verursachen somit eine Abnahme der lateralen Ausdehnung,
denn es sind noch primére Lamellen vorhanden. Die so hinterlassenen Liicken re-
sultieren in einer groBeren Langperiode. Ahnliches vollzieht sich noch einmal ab
162 °C. Starke Zunahme der Ausdehnung bei leichtem Anstieg der Langperiode
bis 167 °C ergibt sich aus dem Schmelzen schmaler primérer Lamellen. Ausdeh-
nungsabsturz und Langperiodenwachstum ab 167 °C charakterisieren das Auf-
losen der dicksten primédren Lamellen. Abbildung 4.4 zeigt die Entwicklung der
mittleren Lamellendicken wihrend des Schmelzens. An der abrupten Zunahme
bei T' ~160 °C ist zu sehen, dass es sich bei den schmelzenden sekundiren La-
mellen um diinnere als die primédren handelt. Ein zweiter Anstieg ist von 163 bis
166 °C zu beobachten, ein Hinweis auf einen weiteren Lamellentyp, der stabiler
als der vorige ist. Die primaren Lamellen schmelzen bei hoheren Temperaturen

(ab 166 °C) und haben eine durchschnittliche Dicke von 17 nm (diese Behauptung
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158°l
168° 169°a
-0 m=

Abbildung 4.2. Streubilder wihrend des Schmelzens sowie in der Schmelze bei 171 °C.
Die Intensitét ist in logarithmischer Skala dargestellt

-2 mi
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Abbildung 4.3. Strukturparametervariation wihrend des Schmelzens. Aufgetragen sind
Langperioden (aus der CDF und direkt aus den Streubildern ermittelt) sowie die mittlere
Ausdehnung der Kristalllamellen
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Abbildung 4.4. Entwicklung der Lamellendicken wihrend des Schmelzens und Streu-
kraft .
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4 Ergebnisse und Diskussion

ist tragbar, denn bei 166 °C sind nur noch die dicken priméren Lamellen vorhan-
den). Ab 163 °C nimmt auch die Streukraft () deutlich ab, da jetzt die letzten

kristallinen Strukturen schmelzen.

Die Tatsache, dass die Streukraft wiahrend des Schmelzens (bis 163 °C) leicht zu-
nimmt, kann zuerst verwirrend sein. Bedenkt man aber, dass die amorphe Phase
aufgrund der Erwérmung an Dichte verliert!, ist das Verhalten logisch. Der Ront-
genkontrast (Elektronendichtedifferenz) steigt und so tut es auch die Streukraft
(trotz des Schmelzens einiger diinner Lamellen). Aussagen tiber Kristallitbevol-
kerng sind daher schwierig. Der deutliche Abfall ab 163 °C lidsst aber auf einen

Vorteil (groflter Anteil) fiir Primére dicke Lamellen schlief3en.

4.1.2 Die orientierte Schmelze

Ab einer Schmelzentemperatur von 170 °C, die fiir 4 min gehalten wird, zeigen
die Streubilder keine diskrete Streuung mehr. Auch die CDFs enthiillen keine
Nanostruktur mehr. Das bedeutet, das Material ist komplett aufgeschmolzen.
Das nachtragliche Kristallisieren findet isotrop statt sobald eine Schmelzentem-
peratur von 176 °C uberschritten wird, somit ist das Orientierungsgedéachtnis
geloscht. Bis zu diesen 176 °C kristallisiert es mit hoher uniaxialer Orientierung.
Man bemerkt, dass der Bereich der Schmelzentemperatur, aus dem anisotrope
Kristallisation studiert werden kann, 6 °C grof3 ist. Dieses Fenster ist deutlich
breiter als das fiir Polyethylen, welches in fritheren Studien untersucht wurde
[98, 95], es betragt dort nur 2 °C. Eine mogliche Erklarung hierfir ist, dass die
Information iber die Orientierung nicht allein in dem Schlaufen—Netzwerk be-

ziehungsweise in den nicht verschlauften Segmenten der Ketten [99] gespeichert

IDie thermische Expansion der kristallinen Phase ist zu vernachlissigen.
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4.1 Kristallisation von iPP

wird, sondern zusétzlich durch die nadelférmigen Aggregate der Nukleirungsmit-
tel im Gedachtnis gehalten wird. Nukleirungsmittel sind in allen kommerziellen

Polypropylenprodukten enthalten [100].

In den folgenden Abschnitten wird die Entwicklung der Nanostruktur im aniso-
tropen Material beschrieben. Isotrope Kristallisation aus der ruhenden Schmelze
wurde schon zuvor von RYAN [10] untersucht (hier zeigte sich SAXS vor WAXS
als Beweis fiir eine Mesophase vor der Kristallisation) und von HSIAO [101] (er
studierte eine Mixtur aus iPP und aPP. Die Daten sind sehr verrauscht. Streu-

kraft () aus SAXS und Kristallinitat x. aus WAXS verhalten sich gleich).

4.1.3 Isotherme Kristallisation bei 155 °C

Bei dieser hochsten Kristallisationstemperatur vergeht die ldngste Zeit, bis dis-
krete Streuung auftritt, knapp 20 Minuten. Die Entwicklung der Streubilder
zeigt einen sich formierenden meridionalen Strich, der mit der Zeit an Liange
gewinnt. Dies ldasst auf eine breite Langperiodenverteilung schlielen. Der Mit-
telwert der Langperiode nimmt mit der Zeit ab. Die quantitative Analyse der
CDF's zeigt die Entwicklung von unkorrelierten Lamellen [102], erstmals in der
Polymerphysik von SCHULTZ [103] beschrieben. Der Mechanismus heiflt Ran-
dom Car Parking Process [104, 105] und beschreibt genau diese zufillige Beset-
zung freier Positionen. Dieses Verhalten findet uiber die gesamten 30 min der iso-
thermen Phase statt. Die Besetzung des Volumens mit Kristallen bleibt dennoch
niedrig, und zwar unter dem so genannten jamming limit [104], welches einer

Kristallinitat von 70% entspricht.

Fur Polypropylen ist 155 °C eine leicht unterkiihlte Schmelze, das heif3t es ist

gerade kiithl genug, um die grofitmoglichen Lamellen stabil zu halten. In dieser
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4 Ergebnisse und Diskussion

10 min 20 min 30 min Raumtempera

Isotherm bei 155 °C

Abbildung 4.5. Isotherme Kristallisation bei 155 °C und Endstruktur bei Raumtempe-
ratur. Die Streubilder im reziproken Raum zeigen einen Bereich von -0.2<s(nm~')<0.2 in
logarithmischer Darstellung

Phase der isothermen Kristallisation entwickeln sich die Lamellen via Nukleie-
rung/Wachstum [106], dem klassischen Modell der Kristallisation. Es gibt keine
Evidenz fiir STROBL's Blockstruktur [107], die der Lamellenformation vorausge-
hen wiirde. Andererseits kann aus dem SAXS-Experiment alleine nicht die Me-
sostruktur, der Vorldufer von rein lamellaren Doménen, hergeleitet werden. Hier-
zu sind SAXS/WAXS-Messungen mit hoher Zykluszeit notwendig, die den An-
fangsbereich der Kristallisation (vielleicht die ersten Sekunden) zeitlich auflésen.
Diese Art von Experimenten wurden schon erfolgreich mit isotropen Polypropy-
len durchgefiihrt [108, 10]. Hier zeigte sich ein grofler zeitlicher Unterschied zwi-
schen dem Auftreten von SAXS—Streuung (die Modulationen der Elektronendich-
te werden mit spinoidaler Entmischung erklirt) und dem Auftreten von WAXS—
Streuung (Kristallwachstum) bei hohen Temperaturen? (mehrere Minuten). Die-
ser Unterschied wird bei niedrigen Temperaturen kleiner bzw. ist nicht mehr vor-
handen. Hochorientiertes Polyethylen wurde bereits von unserer Arbeitsgruppe
erfolgreich mit dieser Methode untersucht [111]. Ein erster Versuch, dieses auch

an Polypropylen durchzufiihren, fithrte zu einem Misserfolg, da das Material bei

2 Absolute Werte sind darum nicht angegeben, weil es nicht der gleiche Polypropylentyp ist wie
der, der in dieser Arbeit verwendet wird. Bei 20 °C Unterkiihlung zur T (spinoidale Tempe-
ratur nach Cahn—Hilliard [109, 110]) zeigte sich aber kein Zeitunterschied mehr.
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4.1 Kristallisation von iPP

hohen Temperaturen von dem hochbrillanten Synchrotronstrahl der Messstre-
cke ID2 (ESRF, Grenoble) durchléchert wurde. An unseren iiblichen Messstre-
cken, der A2 und der BW4 am HASYLAB (DESY, Hamburg) passiert das zwar
nicht, aber es stehen keine zweidimensionalen Detektoren fiir schnelle simultane

SAXS/WAXS—-Messungen zur Verfigung (Stand 2007).

Zuriick zu den Ergebnissen der SAXS-Experimente (Isotherm 155 °C). Nach 30
Minuten der Kristallisation wird die Probe mit 20 °C/min auf Raumtemperatur
abgekiihlt (30 °C). Das rechte Bild in Abb.4.5 zeigt nur isotrope Streuung. Dies
ist typisch fiir zufillige Orientierung der Kristallite (in diesem Falle aller, die
unter 155 °C nicht stabil waren). Die orientierten Lamellen, die bei 155 °C kris-
tallisiert sind, machen nur einen sehr kleinen Anteil aller Kristalle aus und sind
nicht mehr in der Streuung sichtbar (die erzeugte Streuintensitit ist im Verhalt-
nis zu klein). Das Phdnomen der stochastischen isotropen Kristallisation (bei dem
Quench bis Raumtemperatur) sehen wir auch, wenn eine hohere Schmelzentem-
peratur (174 °C) eingesetzt wird. Dann vollzieht sie sich schon bei einer isother-
men Kristallisationstemperatur von 150 °C. Diese zufillig orientierte Kristallisa-
tion fangt bei ca. 110 °C an. Da wir mit 20 °C/min kiithlen und eine Zykluszeit von

30 s haben, ist dieser Zeitpunkt nicht genau bestimmbar (+10 °C).

4.1.4 Isotherme Kristallisation bei 150 °C

Ausgangspunkt ist wieder die Schmelzentemperatur von 171 °C, um das Orientie-
rungsgedéachtnis bestmoglich zu erhalten. Die Kristallisation beginnt hier deut-
lich friher, ist schneller als im vorigen Fall. Abbildung 4.6 veranschaulicht dies.
Ab 4 min ist schon der meridionale Strich vorhanden, und zwar sogar stirker

als bei 30 min bei 155 °C. Der priméare Mechanismus bleibt somit die Bildung
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4 min 10 min 30 min Raumtemperat

Isotherm bei 150 °C

Abbildung 4.6. Isotherme Kristallisation bei 150 °C und Endstruktur bei Raumtempe-
ratur. Die Streubilder im reziproken Raum zeigen einen Bereich von -0.2<s(nm~')<0.2 in
nicht logarithmischer Darstellung

von grof3en, gleichméfBigen Lamellen mit unterschiedlichen Abstéanden. Daher ist

auch noch kein Langperiodenpeak vorhanden.

Nach 10 min in der isothermen Phase beginnt sich ein zweiter Kristallisations-
mechanismus zu manifestieren. Das erste Bild mit einem Kreuz, durch zuséatz-
liche dquatoriale Komponente, ist zu erkennen. Nach 30 min, also am Ende der
isothermen Phase, ist der dquatoriale Strich deutlich gewachsen (Abb. 4.6). Die
dquatoriale Komponente bleibt selbst nach dem Kiihlen auf Raumtemperatur er-

halten, denn ihr Anteil ist deutlich grof3er und bleibt somit sichtbar.

Wie die CDF-Analyse zeigt (Abschnitt 4.1.7), konnen diese Kreuzbilder von zwei
moglichen Strukturen hervorgerufen werden: Erstens STROBL's Blockstruktur
[107], in der sekundire Lamellen aus Blockchen zusammenwachsen, zweitens
KELLER’s cross—hatched—Struktur [112], in der sekundére kleine Lamellen (Toch-

ter-Lamellen) an den vorhandenen priméren anwachsen.
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195 s 9 min 30 min
\/—//
Isotherm bei 145 °C

Raumtemperat

Abbildung 4.7. Isotherme Kristallisation bei 145 °C und Endstruktur bei Raumtempe-
ratur. Die Streubilder im reziproken Raum zeigen einen Bereich von -0.2<s(nm~')<0.2 in
logarithmischer Darstellung

4.1.5 Isotherme Kristallisation bei 145 °C und 140 °C

In diesem Unterabschnitt werden zwei Temperaturen zusammengefasst, weil sie

sich fast identisch verhalten. Kleine Abweichungen werden angesprochen.

Mit zunehmend kiithlerer isothermer Kristallisationstemperatur nimmt die Ge-
schwindigkeit der Kristallbildung deutlich zu. Aulerdem ist unter 145 °C nicht
mehr das alleinige Wachstum des meridionalen Strichs sichtbar. Es beginnen bei-
de Komponenten (Meridian und Aquator) sich simultan zu entwickeln. Wie in
Abb. 4.7 und 4.8 zu sehen ist, sind schon die ersten Bilder, die diskrete Streuung

zeigen, als Kreuzbilder zu identifizieren.

Mit zunehmender Kristallisationszeit nimmt die Streuintensitat auf dem Meridi-
an zu. Dieses geschieht auf Kosten der dquatorialen Intensitit, die abnimmt. Das
bedeutet, dass die dquatoriale Komponente (Bléckchen oder Tochter-Lamellen)
die meridionale ndhrt. Wie schon veranschaulicht, wird das Experiment nicht
nur isotherm, sondern auch in der ruhenden Schmelze durchgefiihrt. Das bedeu-
tet, dass keine Scherkrafte auf die Probe einwirken. Unter diesen Konditionen ist

es schwer vorstellbar, dass Tochter-Lamellen (cross-hatched) schmelzen oder zer-
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0
0

135 s 195 s 30 min  Raumtemperatt

Isotherm bei 140 °C

Abbildung 4.8. Isotherme Kristallisation bei 140 °C und Endstruktur bei Raumtempe-
ratur. Die Streubilder im reziproken Raum zeigen einen Bereich von -0.2<s(nm~')<0.2 in
logarithmischer Darstellung

SAXS, IPP
Crystallization,
isothermal:
blocks feed
0 lamellae
Remelting:
0 lamellae
decompose
into blocks

Abbildung 4.9. Wachstum und zweites Aufschmelzen des hartelastischen Polypropylens.
Wachstum nach STROBL's Blockchen-Mesostruktur

fiber axis

reiflen. Die Moglichkeit der Blockchen-Mesophase nach STROBL [107, 113], die
zusammenwachsen und Lamellen bilden, klingt durchaus plausibel. Die &dqua-
toriale Streuung wiirde zugunsten der meridionalen abnehmen. Abbilding 4.9

veranschaulicht das Verhalten. Genaueres iiber die Blockchenstruktur wird in

Abschnitt 4.1.7 behandelt.
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4.1 Kristallisation von iPP

4.1.6 Nicht isotherme Kristallisation

Zum Vergleich mit den vorhergehenden isothermen Kristallisationen wird von ei-
ner Schmelzentemperatur von 171.5 °C direkt auf Raumtemperatur abgekiihlt.
Die Kiihlrate betragt rund 100 °C/min (durch die Ofenkithlung bedingte Vermin-
derung der Kiihlrate bei niederen Temperaturen). Bei dieser schnellen Kiihlrate
ist bei 151 °C (Abb.4.10 links) noch keine diskrete Streuung zu sehen. Das Bild
rechts daneben zeigt einen starke meridionalen Strich und wenig dquatoriale In-
tensitét. Es bilden sich also primére orientierte Lamellen mit zufalligen Abstan-
den. Das dritte Bild von links in Abb. 4.10 zeigt die Situation nach 74 Sekunden
mit Langperioden-Maxima auf Meridian und Aquator. Es gibt also Vorzugsab-
stande sowohl der Lamellen (der sekundéaren, die erst jetzt dazugekommen sind)
als auch der Blockchen. In meridionaler Richtung findet also zuerst der Random
Car Parking Process statt, danach miissen die verbliebenen Liicken besetzt wer-

den und so werden Vorzugsabsténde geschaffen.

Im Vergleich zu der isothermen erzeugt die nicht isotherme Kristallisation Struk-
turen, die einen grofleren reziproken Bereich ausfiillen. Das rechte Bild in Abb.
4.10 (Raumtemperatur) dhnelt dem Ausgangsmaterial, zumindest in meridiona-
ler Richtung. Die dazugekommenen Blockchen (stabil und sichtbar bei Raum-
temperatur) sind im urspriinglichen Material nicht zu sehen, aber auch sie neh-
men einen grofleren s-Bereich ein als die, die aus den isothermen Experimenten
stammen. Um aber genaue Groflenberechnungen zu machen, benétigt man einen
kiirzeren Abstand zum Detektor. Die reine Extrapolation kann bei so gro3en feh-

lenden Bereichen zu erheblichen Fehlern fithren.

Hierfir wurde ein SAXS-Aufbau mit rotierender Anode (A.K. Forster, physika-

lische Chemie) genutzt. Ursprungsmaterial und nicht-isotherm kristallisiertes
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151°C, 14s  109°C, 44 s 81°C, 74 sRaumtemperatt

Nicht isotherme Kristallisation

Abbildung 4.10. Nicht isotherme Kristallisation mit ca. 100 °C/min an hartelastischem
iPP. Temperatur und Kristallisationszeit sind angegeben. Die Streubilder zeigen einen
Bereich von -0.2<s(nm~')<0.2

wurden mit jeweils 30 min Belichtungszeit untersucht. Mit einem Abstand von
nur 1 m wird ein sehr grofler s-Bereich dargestellt, die Bilder in Abb. 4.11 zeigen
einen kleinen (den relevanten) Ausschnitt dieser Aufnahmen. Hier sind die Un-
terschiede noch deutlicher, die stabile Blockstruktur sowie eine zweite Langperi-
ode sind in dem rekristallisierten Material gut zu erkennen. Fiir genaue quan-
titative Auswertung ist das Signal/Rauschen—Verhiltnis ein wenig hoch, den-
noch werden die Doméanengro3en mit der CDF berechnet. Ndheres in Unterab-

schnitt 4.1.7.

4.1.7 Die CDF-Analyse der Kreuzbilder

Wie schon in Abschnitt 2.6 beschrieben, werden die vorbereiteten Streubilder mit-
tels Fouriertransformation in den realen Raum zuriickgerechnet. Das Ergebnis
ist die CDF (Chord Distribution Function), die Segmentverteilungsfunktion. Die-
se beschreibt Doméanengroflen (die positive Seite der Funktion) und ihre Abstéan-
de (die negative Seite) in meridionaler und d4quatorialer Richtung. Abbildung 4.12
zeigt den relevanten Ausschnitt der CDF am Anfang der isothermen Kristallisati-

on bei 145 °C. Absichtlich, zur klareren Veranschaulichung, werden positive und
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-
-

Original Nicht isotherm . -

Abbildung 4.11. SAXS-Aufnahmen der hartelastischen Polypropylenprobe an der rotie-
renden Anode. Beide Aufnahmen sind bei Raumtemperatur entstanden

negative Seite getrennt dargestellt. Die CDF ist ganz am Anfang der Kristallisa-

tion gewahlt, da hier die Blockchen am deutlichsten sind.

Die beiden Moglichkeiten der Interpretation (¢1 und c¢2) gehoren zur Blockstruk-
tur (graue Bereiche waren kristallin und weille amorph) und zur cross-hatched-
Struktur (auch hier ist grau kristallin). Sie sind durch Phaseninversion zueinan-
der reziprok und laut dem Babinetschen Theorem (1837) durch SAXS nicht zu

unterscheiden.

Mit der CDF werden also die Werte tiber die gesamte Kristallisationszeit berech-

net.

Entwicklung der Bléckchen bei 140 °C. In Abb. 4.13 sind die Ergebnisse der Aus-
wertung zusammengefasst. Grofle Variationen sind nur in den ersten 3 min
der Kristallisation bemerkbar. Diese Zeitspanne beinhaltet 1 min Kiihlzeit,
von 171 °C kommend. Insgesamt sind die ersten 3 min nicht komplett iso-
therm, denn es findet eine Temperaturstabilisierung innerhalb der Probe

statt. Ab der 3ten Minute sind die Blocke anders organisiert. Die Reihen,
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Abbildung 4.12. Aus SAXS-Bild gerechnete CDF am Anfang der isothermen Kristallisa-
tion bei 145 °C. (a) reprisentiert die positive Seite (also Domédnengréfien), (b) die negative
Seite (somit die Langperioden der Doménen). (¢1) und (¢2) sind zwei mogliche Interpre-
tationen
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Abbildung 4.13. Nanostrukturevolution bei 140 °C

auf denen sie sitzen, sind nicht mehr so stark verschoben. Die Skizzen in
Abb. 4.13 sind natiirlich stark idealisiert, es handelt sich nicht wirklich um
ein Gitter, denn die Blockchen weisen nur kurzreichende Korrelation auf.
Wihrend des Restes der isothermen Phase zeigt sich wieder das Wachstum
des meridionalen Strichs (Lamellenwachstum) bei konstantem Aquatoria-
lem Strich. Die CDF-Analyse (Abb. 4.13) zeigt gleichbleibende Blockgrofe.
Beides deutet darauf hin, dass Blockchen zu Lamellen verschmelzen und
sich neue Blockchen bilden. Es herrscht also ein dynamisches Gleichgewicht

zwischen Blockneubildung und dem Verschmelzen zu Lamellen.

Entwicklung der Bléckchen bei 145 °C. Wie in dem vorigen Fall sind die ersten

3 min leicht problematisch und konnen als noch nicht isotherm eingestuft
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werden. Die Doménen, deren Gro3enwerte wir in dieser Zeit erhalten, schei-
nen eher eine Art Keime zu sein. Die Groflenunterschiede zu den Block-
chen sind sehr grof3, dennoch werden sie aufgetragen und als row-nuclei
bezeichnet. Ahnliche Vorganger (row-nuclei) wurden schon an Polyethylen
nachgewiesen [114]. Danach haben die Blockchen die Vorherrschaft. Abbil-
dung 4.14 veranschaulicht die Aussage der CDF mit 3D-Plots bei 4.5 min
und 9 min. Bei 4.5 min ist die Korrelation der Blockchen kurzreichend, wie
die Langperioden (b) in beiden Richtungen (r5 und r; ;) zeigen. Die Doma-
nenpeaks (a) deuten auch iiberwiegend auf Blockchen hin. Bei 9 min ist ein
deutlicher Unterschied in den Langperioden (d) entstanden. Zwar ist der
Wert der longitudinalen Langperiode gleichgeblieben, aber die Verteilung
ist deutlich breiter geworden. Die laterale Langperiode nimmt in dieser Zeit
ab, ein laterales Wachstum der Blockchen kann dies erklaren. Aullerdem
sind die Doménenpeaks (¢) eher dreieckig, deuten somit auf Lamellen hin.
Beide Systeme (Blocke und Lamellen) wiren nur noch durch Fits an ein
Multikomponentensystem trennbar. Dies ist momentan nur fiir den 1D-Fall
machbar (Fits auf der IDF). Abbildung 4.15 fasst die Auswertung zusam-
men. Zwischen 10 und 16 min zeigt sich eine Zunahme der amorphen Dicke
(gap height) in meridionaler Richtung. Bei ungefihr gleichbleibender Lang-
periode in gleicher Richtung muss danach die mittlere kristalline Schichtdi-
cke der Blocke abnehmen. Das heif3t, dass entweder nur die dicken Blocke
zu Lamellen verschmelzen oder sich die Schichten perfektionieren, also ein-

heitlicher werden, indem diinne Schichten dicker werden.

Entwicklung der Nanostruktur bei 150 °C und 155 °C. Bewusst wird hier nicht
mehr nur von Blockchen gesprochen, da, wenn auch vorhanden, die Lamel-

len das vorherrschende System sind. Wie schon bei der Interpretation der
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0
-100 1y, 0

Abbildung 4.14. CDF's der isothermen Kristallisation bei 145 °C. Oben sind positive
Seiten aufgetragen (a und ¢). Unten sind negative Seiten der CDF, also die Langperioden,
dargestellt (b und d)
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Abbildung 4.15. Doménengrof3en aus der CDF wihrend der isothermen Kristallisation
bei 145 °C. Die ersten 3 min werden aus genannten Griinden als row-nuclei interpretiert
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Streubilder erwahnt, bilden sich von Anfang an priméare dicke Lamellen.
Das Blockwachstum und die Verschmelzung zu Lamellen beginnen erst spé-
ter. In der CDF sind diese Werte der Blockgrof3en ohne Multisystemfits nicht
mehr auswertbar und nur noch in einigen CDF's leicht sichtbar. Aus diesem
Grund werden in Abb. 4.16 nur die Schichtdicken (der Lamellen) und ihre
Langperioden aufgetragen.

Die Kristallisation bei 155 °C verhéilt sich dhnlich, ist aber, wie schon zuvor
angesprochen, deutlich langsamer. Abbildung 4.16 zeigt wieder zwei Ver-
haltensweisen. Bis zur dritten Minute, der thermischen Stabilisierungspha-
se, ist eine hohe Langperiode (rund 58 nm) bei zunehmender Schichtdicke
(bis 26 nm) zu beobachten. Ab der dritten Minute nimmt die Langperiode
erst stark, dann seichter ab. Die Schichtdicke stabilisiert sich bei ungefahr
20 nm. Dies ist mit zusitzlichem Lamellenwachstum zu erklaren. Die sich
formenden Lamellen ndhren sich aus der amorphen Schicht und die Lang-
periode nimmt somit ab. Abbildung 4.17 zeigt den Vergleich der aus den
harmonisierten Streubildern ermittelte Streukraft fiir zwei isotherme Kris-
tallisationsexperimente (die kontrastreichsten). Der Verzogerung des Auf-
tretens und Wachstums der Kristallite wird sehr deutlich. Wird bei 140 °C
kristallisiert, ist die volle Intensitat schnell erreicht (nach 6 min in der iso-
thermen Phase). Bei 150 °C nimmt die Intensitat kontinuierlich zu (bis zur

18ten Minute in der isothermen Phase).

Zweites Aufschmelzen der kristallisierten Probe Das Aufschmelzen des Original-
materials wurde schon behandelt. GleichméBige Lamellen schmelzen von
den Seiten und nach Grofle auf (Abb. 4.2). Dieses Material wurde nicht iso-
therm unter extremen Temperatur- und Druckgradienten hergestellt [115,

116, 117]. Das Ergebnis der isothermen, unterkithlten und ruhenden Re-
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Abbildung 4.16. Nanostrukturentwicklung wihrend der isothermen Kristallisation bei
150 °C

86



4.1 Kristallisation von iPP

4 T T T T T T T

S ! ‘\
3 ]

S, ;o)
Q '
VAR -
| -
4 |
o
Q
| -
N \

1 - —]

\_
Schmelzen Abschrecken
Schmelze
O 1 1 1 1 | 1 1 1 | 1 1 1 1 | 1 1 1 1 | 1 1 1 | 1 1 1 1
0 10 20 30 40 50 60

t [min]

Abbildung 4.17. Vergleich der Streukraft bei zwei isothermen Experimenten
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Abbildung 4.18. Zweites Aufschmelzen der bei 145 °C kristallisierten Probe. Obere Rei-
he zeigt die Streubilder, die untere Reihe die dazugehorigen CDF's. Deutlich ist die Domi-
nanz der dquatorialen Komponente, die beim ersten Aufschmelzen nicht zu sehen ist

kristallisation hingegen ergibt kein perfektes Schichtensystem. Genau aus
diesem Grund ist ein Aufschmelzen dieses Systems sehr interessant. Die
isotherm erzeugten sekundéiren Lamellen, die aus Blockchen zusammenge-
wachsen sind, lassen sich als eine Art Schokoladentafel vorstellen. In diesem
System gibt es also Schwachstellen, die beim Aufschmelzen zuerst beein-
trachtigt sein sollten. Abbildung 4.18 zeigt Streubilder und CDF's bei drei
relevanten Temperaturen. Deutlich ist hier die starke dquatoriale Kompo-
nente, ganz im Gegensatz zum ersten Aufschmelzen (Abb. 4.2), wo nur der
Meridian besetzt war.

Es zerfallen also die Lamellen mit den angesprochenen Schwachstellen in

Blockchen. Diese schmelzen dann auch auf, und zwar nach ihrer Dicke. An-



4.1 Kristallisation von iPP

hand der Streubilder leicht sichtbar, ndhren die schwachen Lamellen die
Blockchen, deren Streuintensitat zunimmt. Bei 167 °C sind laut CDF fast
nur noch Blocke (die dicksten) und dicke Lamellen (primére) vorhanden.
Wiren die Kreuzbilder durch die cross—hatched—Struktur hervorgerufen,
miisste die dquatoriale Komponente bei steigender Temperatur verschwin-
den, denn die Tochter-Lamellen sind kleiner und thermisch weniger stabil.
Sie wiirden zuerst schmelzen und ein rein lamellares System hinterlassen.
Dieses wiirde sich in Form des gewohnten Zweipunktdiagramms manifes-
tieren. Auch dies ist ein eindeutiger Beweis fiir die Lamellenbildung via
Blockchen. Eine graphische Veranschaulichung ist in Abb. 4.19 dargestellt.
Waihrend der isothermen Phase verschmilzt ein GroBteil der Blockchen zu
Lamellen mit Schwachstellen, die dann beim zweiten Aufschmelzen wieder

in Blockchen zerfallen.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.19. Schematische Darstellung des Verschmelzens von Bléckchen zu ’Scho-
kotafel’'-Lamellen (stark idealisiert). a stellt den Anfang der Kristallisation dar (iiberwie-
gend Blockchen). b zeigt das laterale Wachsen und Verschmelzen der Blockchen wihrend
der Kristallisation. ¢ ist das Resultat bei Raumtemperatur, Lamellen mit Schwachstellen
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4.2 Streckexperimente an polymeren Werkstoffen

Der Grund des Einsatzes von Kleinwinkelstreuung wahrend des Streckexperi-
mentes liegt in der Tatsache, dass die Anderung der Nanostruktur, die auf makro-
skopische Belastungen antwortet, in situ verfolgt werden kann. Erste Studien von
Streckversuchen an Polymeren stammen aus den frithen 60ern [118, 119]. Orien-
tierte Polymere wurden schon damals mit Zug—Dehnungsversuchen von Zhur stu-
diert [120] (Einfluss der Kraft auf die supramolekulare Struktur), spater wurden
von Pick Studien mit WAXS eingefiihrt [121]. Polyethylen wurde auch relativ friith
mit SAXS von Meinel untersucht [122]. Neuere simultane SAXS/WAXS—Studien
stammen von Grubb an LLDPE [123].

Polypropylen—Streckstudien (ohne Streuung) stammen von Shinozaki [124], der
Stressrelaxtion untersuchte, und von Read [125], in denen das Altern als Funk-
tion der Spannung untersucht wird. SAXS/WAXS—Studien an Polypropylen wéih-
rend des Streckens sind erst spiter vorzufinden, z.B. Arbeiten von Li [126] (3-
modifiziertes PP konvertiert in a-PP in der neck-region) und Kammer [127] (er
findet zwei Deformationsprozesse: Spheruliten werden zu Fibrillen, danach de-
formieren sich diese). Unter den Bedingungen, die heutzutage an Synchrotronen
vorzufinden sind, konnen die Materialproben mit viel kiirzeren Belichtungszeiten
observiert werden als noch vor 5 Jahren. Somit sind neue Experimente moglich,
wie z.B. dynamisches Strecken mit in situ—Aufnahmen. Aber auch schon durch-
gefiihrte Versuche mit hoherer Zeitauflosung zu wiederholen kann lohnenswert

sein.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.2.1 Stufenweises und kontinuierliches Strecken im Vergleich

Aufgrund der kurzen Belichtungszeit ergibt sich die Moglichkeit des dynami-
schen Experimentes, im Gegensatz zu dem statischen. Das heif3t, die Probe wird
kontinuierlich gezogen wéahrend Streubilder aufgenommen werden (natiirlich mit-
telt man die Struktur somit iiber einen gewissen Bereich, dazu spéater mehr). Bei
statischen Messungen hingegen wird die Probe gestreckt, auf der gewiinschten
Position gehalten und gemessen. Dann wird weiter gestreckt, gehalten und ge-
messen usw. Deswegen wird sie auch als stretch—hold—technique [128] bezeichnet.
Dies war notwendig aufgrund der langen Belichtungszeiten (mehrere Minuten
pro Streubild). Losungen sind langsames Ziehen mit der Folge, dass die Struk-
tur uber einen sehr groflen Bereich gemittelt wird (die Information an Wert ver-
liert) oder die Belichtungszeit so zu verkiirzen, dass die Streubilder nicht mehr
quantitativ auswertbar sind. Wie schon in dem Kristallisationsteil erwdhnt, liegt
der Fokus auch hier auf einem hohen Signal/Rauschen—Verhaltnis (engl.: signal
to noise, S/N) der Streubilder, die der Ausgangspunkt fiir die Weiterverarbeitung
zur CDF sind. Daher erschien es notwendig die dynamischen Messungen mit kur-

zer Zykluszeit und guten Streubildern durchzufiihren.

Erste Studien im dynamischen Modus wurden in den Neunzigern am SRS, Dares-
bury (England), durchgefiihrt [129]. Hierbei entstanden Streubilder, die einer
qualitativen Analyse geniigen [130], mit einer Streckrate von ¢ = 10~ !s7!, die
durchaus industriellen Herstellungsprozessen entspricht. Erste veroffentlichte
Studien mit hohem S/N-Verhéltnis [131] beschreiben eine Zykluszeit von 30 s
(bei 15 s Belichtungszeit). Zwecks Aufspiirung der Unterschiede zwischen der dy-

namischen und der statischen Version werden einfache Streck—Dehnexperimente
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4.2 Streckexperimente an polymeren Werkstoffen

unter beiden Bedingungen durchgefiihrt. Das Dual-Experiment wird an zwei Ma-

terialien ausgefiihrt, um Reproduzierbarkeit zu gewéahrleisten.

Isotaktisches Polypropylen Bei teilkristallinen Werkstoffen ist das Verhalten
beider Phasen (der amorphen und der kristallinen) auf die Spannung der Zug—
Dehnungsversuche unterschiedlich. Die kristalline Phase gilt als perfekt elas-
tisch, ihr Anteil verstirkt das E-Modul. Die amorphe Phase gilt als heterogenes
viskoelastisches Netzwerk. Arbeiten iiber mechanische Eigenschaften von hart-
elastischen Materialien stammen von Noether [132] (1975). Boger [133] fiihr-
te Untersuchungen an Metallozen—katalysiertem PP mit niedriger Kristallini-
tat (z.< 0.6) durch, also elastisches Material, im dynamischen Modus mit SA-
XS/WAXS. Dabei fokussierte er sich auf die Eigenschaften der amorphen Phase
unter Last und fand, dass diese sich mikrostrukturiert. Die amorphe Phase wur-
de von Lai modelliert [134] und als nicht linear viskoelastisch befunden. In den
hier vorliegenden Studien wird auf die Verdnderung der Anordnung der kristal-

linen Phase eingegangen.

Das untersuchte Polypropylen ist in Abschnitt 3.1.1 beschrieben und als Standard—
Priifkorper gestanzt. Die Unterschiede der Strukturen, die mit der dynamischen
und der stretch—hold—Version entstehen, sind deutlich in Abb. 4.20 sichtbar. Das
linke Einzelbild zeigt das Originalmaterial (¢ =0). Die obere Reihe zeigt drei
ausgewihlte Streubilder der dynamischen Messung. Mittelwerte der Elongation
e = (g5 — €1)/2 sind unten angegeben. Die zu diesen Positionen passenden Streu-
bilder der stretch-hold—Messung (untere Reihe) zeigen viel breitere Reflexe als
die der dynamischen Serie, obwohl hier iiber einen gewissen Bereich (ca. 5%) die

Struktur gemittelt wird (gezogen wird mit einer Streckrate von ¢ = 8 x 107%s71).
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mode of
straining:

¢ Bx10 s

dynamic

£€=0.11 £=0.23

Abbildung 4.20. Streubilder der dynamischen (oben) und statischen (unten) Messungen
an isotaktischem Polypropylen. Darstellung ist in logarithmischer Skala. Streckrichtung
ist T3

Die Verbreiterung der Reflexe deutet auf einen Relaxationseffekt der Nanostruk-

tur durch Anhalten des Streckvorgangs hin.

Die dazugehorigen CDFs sind in Abb. 4.21 zu betrachten. Es werden absolute
Werte dargestellt und somit die Doménengrof3en und dazugehorige Langperioden
angezeigt. Das linke Bild reprasentiert die Nanostruktur des nicht gestreckten
Originalmaterials (¢ =0). Es zeigt mehrere parallele dreieckformige Peaks, die
auf einen Lamellenstapel hindeuten. Die dynamische Messung (obere Reihe in
Abb. 4.21) zeigt schon bei einer Elongation von ¢ = 0.11, dass die Peaks viel
schmaler geworden sind. Das heil3t, dass die mittleren lateralen Ausdehnungen
der Lamellen kleiner sind, hervorgerufen entweder durch Zerbrechen von La-
mellen oder zuséatzliches Wachstum von schmalen Lamellen. Ein Blick auf die
Entwicklung der Kristallinitat hilft weiter (Zunahme = Wachstum, Abnahme =

Zerstorung). Da keine WAXS—Messungen vorliegen, aus denen man den Kristal-
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Abbildung 4.21. CDF's der dynamischen (oben) und statischen (unten) Messungen. Dar-
gestellt sind absolute Werte in logarithmischer Skala. Streckrichtung ist r3

linitatsindex x. berechnen kann, bleibt nur die Beobachtung der Streukraft @)
oder des Integrals der CDF (S/V), meistens ist ihr Verhalten mit dem von z,. par-

allel [50]. Eine genaue Beschreibung findet sich in Abschnitt 4.2.2.

Die Korrelation in Streckrichtung ist dennoch stark geblieben, denn die Anzahl
der Peaks in Streckrichtung ist unveréandert geblieben und reicht bestimmt bis
zum dritten Nachbarn. Bei zunehmenden Elongationen, also bei den Positionen
e = 0.23 und 0.58, nimmt diese Korrelation ab. Auch die Lamellendickenvertei-
lung wird breiter und somit uneinheitlicher. Die statische Messung (untere Rei-
he in Abb. 4.21) zeigt deutliche Dickenverteilungsverbreiterung schon bei ¢ =
0.11 und kaum noch Korrelation der Doménen in Streckrichtung (nur bis zum
nédchsten Nachbarn). Die Breitenverteilung zeigt sich in dem statischen Versuch
deutlich grofer als bei der dynamischen Methode (relaxationsinduzierte Kristalli-
sation konnte diese erklaren). Eine dreidimensionale Darstellung der Doménen-

groflenverteilungen (positive Seite der CDF) verdeutlicht diese Beobachtungen
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mode of
straining.

dynamic

‘ step—-wis

£=0.1 £=0.23 £ =0.58
Abbildung 4.22. Dreidimensionale Darstellung der positiven Seite der CDF's fiir den
dynamischen (oben) und statischen (unten) Versuch in logarithmischer Skala. Streck-
richtung ist r3
(Abb. 4.22). Hieraus kann man schlie3en, dass der geminderte Wert der Breiten-
verteilung (dynamisch) durch das Stoppen des Streckvorgangs (statisch) schnell
durch relaxationsinduzierte Kristallisation kompensiert wird. Durch das Paral-
lellegen der Ketten wiahrend des Streckens konnen bei der Relaxation vorhande-
ne Lamellen (in Dicke und Breite) weiterwachsen. Zusétzlich konnen sich auch
neue Lamellen bilden, diese dann mit unterschiedlicher Stirke und Ausdehnung.
Durch diese Relaxationskristallisation werden die Verteilungswerte verbreitert.
Aufgrund der zusitzlichen Lamellen (verschiedene Dicken) nimmt die Korrelati-

on in Streckrichtung ab, sie begrenzt sich fast nur auf den néchsten Nachbarn.

Die dquatoriale Komponente der Streubilder (Richtung s;5) in Abb. 4.20 weist
ebenfalls Unterschiede auf. Sie ist da starker, wo sich in der CDF (gut zu se-
hen in Abb. 4.22) Briicken zwischen Doménen bilden (Richtung r;). Aquatoria-
ler Strich und Briicken sind in den dynamischen Versuchen schwicher bzw. gar

nicht sichtbar. Diese Briicken konnen durch sog. cross-hatched-Lamellen verur-
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sacht werden, sie sind ein sekundérer Kristallittyp und in isotaktischem Polypro-
pylen durchaus vertreten [135]. Eine ausfithrliche Auswertung des dynamischen

Zugversuchs ist in Abschnitt 4.2.2.2 zu finden.

Ultrahochmolekulares Polyethylen Polypropylen ist nicht das einzige Materi-
al, an dem diese Unterschiede zwischen statischen und dynamischen Messun-
gen festgestellt werden. Auch an ultrahochmolekularem Polyethylen (UHMWPE)
ist diese Vergleichsstudie durchgefithrt worden. Streckstudien mit SAXS/WAXS
an orientiertem UHMWPE wurden schon von Boontongkong [136] durchgefiihrt,
in diesem Fall als Vergleichsstudie zu HDPE, es zeigte hoheren E-Modul und
starkere Wiederherstellung der Spannung als das HDPE, was dem komplexe-
ren Schlaufennetzwerk der amorphen Phase attributiert wurde. Shcherbina et
al. [137] finden in einer Streckstudie an UHMWPE, dass sich langkettige Fibril-
len bilden, an denen epitaktisch Kristalle wachsen, die von dem Schlaufennetz-
werk (amorph) umgeben sind. Hier wurde allerdings im statischen Modus gemes-

sen.

Die Antwort des hier untersuchten UHMWPEs (Materialbeschreibung in Ab-
schnitt 3.1.2) auf dynamisches oder statisches Strecken dhnelt der des Polypropy-
lens. Die Reflexe auf den Streubildern der statischen Messung (Abb. 4.23 unten)
erscheinen deutlich verbreitert. Das Ausgangsmaterial scheint in diesem Fall iso-
trop (Abb. 4.23, bei ¢ = 0). Dies liegt daran, dass in dem Originalmaterial die
Orientierung nur unter USAXS sichtbar ist (wie in Abschnitt 3.1.2 erlautert),
denn die Doménen sind zu grof3. Erst durch den Streckvorgang wird Orientierung
sichtbar, und zwar legen sich die Lamellen in die Streckrichtung (im Originalma-

terial waren sie noch quer dazu). Dies wird in Abb. 4.25 mittels eines 3D-Plots
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Abbildung 4.23. Streubilder der dynamischen (oben) und statischen (unten) Messungen
an UHMWPE. Darstellung ist in logarithmischer Skala. Streckrichtung ist r3

der CDF visualisiert. Hier sind starke Unterschiede zwischen beiden Streckmo-

dalitaten sichtbar.

An der dynamischen Serie scheint sich eine Art Zweikomponenten—Peak zu bil-
den, der eine breitere dreieckige Komponente hat (repriasentativ fiir Lamellen)
und eine sehr schmale Komponente, die zentral auf dem Lamellenpeak sitzt. Die-
se Komponente konnte durch epitaktisch auf die senkrecht stehenden Lamellen
seitlich aufgewachsene Doménen hervorgerufen sein. Sie scheinen sich erst durch
das Strecken bilden zu konnen, also ein Fall von dehnungsinduzierter Kristalli-

sation zu sein.

Bei der statischen Serie ist dieses Verhalten nicht bemerkbar (bzw. weniger stark
ausgepragt bei ¢ = 1.76). Das heil}t, dass durch die Relaxation die kristallisierten
Doménen entweder wieder schmelzen oder wie von Shcherebina gefunden epi-
taktisch auf die vorhandenen Domé&nen neue Lamellen (in Streckrichtung) auf-

wachsen und die Doménen unsichtbar machen (sie in Streuung iibertonen). Die
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Abbildung 4.24. CDF's der dynamischen (oben) und statischen (unten) Messungen. Dar-
gestellt sind absolute Werte in logarithmischer Skala. Streckrichtung ist r3

mode of
stralmng:
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Abbildung 4.25. Dreidimensionale Darstellung der positiven Seite der CDF's fiir den
dynamischen (oben) und statischen (unten) Versuch in logarithmischer Skala. Streck-
richtung ist r3
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Auswertung des dynamischen Zugversuchs und eine Beschreibung des Verhal-

tens der Mikrofibrillen und des Lamellensystems siehe Abschnitt 4.2.2.1.

Wie also in beiden vorigen Studien zu sehen war, ist es wichtig zu unterscheiden,
welche Strukturen man untersucht. Wenn ein Prozess studiert werden soll, der
dynamisch stattfindet (z.B. Verstrecken von Fasern oder Materialermiidung bei
kontinuierlichem Lastwechsel) sollte auch das Experiment unter gleichen Bedin-
gungen durchgefiihrt werden, da sonst falsche Schlussfolgerungen gezogen wer-
den konnen. Ist der zu untersuchende Vorgang hingegen statischer Natur, sollte

man die stretch-hold-technique verwenden.

4.2.2 Dynamische Zug-Dehnungsversuche

Die meisten Zug-Dehnungsprozesse, denen ein Werkstoff unterzogen wird, fin-
den unter dynamischen Bedingungen statt. Daher erschien es wichtig, Polymere
mit dieser Technik zu untersuchen, die unter hoher Geschwindigkeit mit kurzen
Belichtungszeiten und gutem S/N-Verhéiltnis noch in den Kinderschuhen steckt?.
Zu diesem Zweck wurde die HASYLAB-eigene Streckmaschine verwendet und
mit einer Zuggeschwindigkeit von 2 mm/min betrieben. Die Zykluszeit betragt
60 s. Fiir die Bestimmung des wahren Streckgrades an dem Teil der Probe, der
auch ausgeleuchtet (bestrahlt) wird, dient ein Tintenstempel. Der Stempel hat
ein genaues 1-mm-—Raster, das auf jede beliebige Polymerprobe aufgetragen wer-

den kann (selbst auf PVDF!).

Durch die erwéahnte Monitorisierung mittels Videokamera wird wahrend des Ver-

suchs zu jedem Zeitpunkt der Streckgrad an der Strahlposition berechenbar. Um

3Dies beruht auf den noch relativ groBen Zykluszeiten der Roéntgenmessung. Zug-
Dehnungsversuche allein sind immer mit beliebigen Geschwindigkeiten durchfiihrbar.
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Abbildung 4.26. Dynamischer Zugversuch an Polypropylen. Echter Streckgrad an der

Strahlposition und Messung der gesamten Probe
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Abbildung 4.27. Dynamischer Zugversuch an Polyethylen. Echter Streckgrad an der

Strahlposition und Messung der gesamten Probe



4 Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 4.1. Polynom dritten Grades aus Fit des wahren Streckgrades (\) gegen Zeit (¢)
fir UHMWPE

| A =] apta; xt+as *t*+ag«
ag 9,988x 10!
a, 2,829x 102
2, 4,644x107
as -5,198x10°¢
r? 0,99974

Tabelle 4.2. Polynom dritten Grades aus Fit des wahren Streckgrades (\) gegen Zeit (¢)
fir PP

| A =] apt+a; x t+ap x t*+ay x {*
ag 9,938x10!
a; 3,338x102
as -6,006x10~°
as -5,249x10°8
r? 0,99982

Wertzuweisungen zu vereinfachen, wird der wahre Streckgrad gegen die Zeit mit
einem Polynom dritten Grades gefittet. Die Resultate fiir ultrahochmolekulares
Polyethylen und isotaktisches Polypropylen sind in Tab. 4.1 und 4.2 aufgelistet.
Jetzt muss nur noch eine zusétzliche Zeile Quellcode in jedes beliebige Auswer-
teprogramm eingefiigt werden und man erhéalt Doméanengroflen- und Langpe-
riodenverteilungen als Funktion des wahren Streckgrades. Eine eingespannte
Probe mit diesen Markierungen ist in Abb. 4.28 zu sehen. Deutlich sind auch,
zwecks Vereinfachung des Ablesens, kleinere Marken alle 5 Positionen (im nicht
gestreckten Zustand alle 10 mm). Die Messung der Elongation wird am Bild-
schirm durchgefiihrt. Daher existiert ein Vergrof3erungsfaktor und der Fehler der
Bestimmung kann auf 0.5% geschétzt werden. Das Ergebnis sind teilweise sehr
unterschiedliche Werte fiir lokale und globale Streckgrade. Dies ist in Abb. 4.26
und 4.27 verdeutlicht. Hohere Abweichungen sind bei hoheren Streckgraden zu
beobachten.
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Abbildung 4.28. Stempelmarkierungen an eingespannter PP-Probe. Die Position des
Synchrotronstrahls ist angedeutet
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4.2.2.1 UHMWPE - Dynamisch

Ultrahochmolekulares Polyethylen wird im dynamischen Modus bis zum Riss ge-
zogen und es werden in situ Streubilder aufgenommen. Das Experiment wird
an der Messstrecke A2 mit einem Probe—Detektorabstand von 3045 mm durch-
gefiihrt. Die Streckgeschwindigkeit betrdgt 1 mm/min (¢ = 5.56x10~%) und die
Zykluszeit der Aufnahmen 70 s. Es muss vorweg gesagt werden, dass nicht alle
Doménengroflen aufgelost werden. Dies liegt daran, dass der Primérstrahlfanger
die Information verdeckt. Genau wie die untere Auflésungsgrenze aus /s,... er-
rechnet werden kann, erhilt man eine obere Grenze aus /s,,... Der Radius (im
realen Raum) wird aus der Maske, die fiir die Datenauswertung benutzt wird,
gewonnen. Dieser Radius ist geringfiigig grofler als der Primérstrahlfinger. Es

ergibt sich:
o Tmask _ 8065 x10°
TR XA 3.045 x 109 x 0.15

=0.0177nm™?!

Somit kann man Strukturen in GréBenordnungen iber /s, = 56.6 nm nicht se-
hen. Einige Strukturen des UHMWPE liegen tiiber diesem Grenzwert und sind
erst unter USAXS-Bedingungen sichtbar. Die untere Grenze betragt /s,.. =~

6.5 nm.

Einige Streubilder und die dazugehorigen CDF's sind in Abschnitt 4.2.1 prasen-
tiert worden. Die Auswertung der CDF's findet sich in Abb. 4.29 dargestellt. Der
kleine Graph zeigt eine Langperiode (in Richtung r3), die unter SAXS nicht sicht-
bar ist (Werte von 65 bis 180 nm). Die Werte sind aus dem Anfang des zyklischen
Versuchs unter USAXS-Bedingungen entnommen und reichen daher nicht bis

zum Versagen des Materials.
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4.2 Streckexperimente an polymeren Werkstoffen
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Abbildung 4.29. Dominengré3en und normierte Streukraft () des dynamischen Zug—
Dehnungsversuches an UHMWPE mit SAXS (Streckgrad bis zum Riss A\ = 3.2). Die nur
unter USAXS-Bedingungen sichtbare Langperiode im kleinen Graphen reicht nur bis

As = 2.6
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die Streukraft ) nimmt kontinuierlich ab (etwas flacher ab A\, = 2.2). Die Schicht-
dicke in r; 5—Richtung nimmt von 25 nm auf 15 ab und stabilisiert sich ab A, ~
2.2. Das kann mit Umorientierung zusammenhéngen, dem das Lamellensystem
unterzogen wird. Die Abstiande zwischen den Lamellen (Langperiode in r,—Rich-
tung) nehmen bis A\, ~ 2.2 ab (von 52 nm auf 45) und danach wieder zu (bis auf
55 nm). Die Langperiode in r3—Richtung macht bei A\, ~ 1.25 einen Sprung, der
mit der Umorientierung des Lamellensystems zusammenhéngt. Genau ab diesem
Punkt ist namlich erstmals eine Langperiode in r,—Richtung zu sehen (SAXS—
Auswertung). Die Abnahme der Streukraft deutet auf streckinduziertes Schmel-
zen der Lamellen hin. Selbst wenn sich Mikrofibrillen bilden (wie in den 3D—Plots
der CDF's zu sehen), ist ihr Beitrag zur Volumenkristallinitéat lange nicht so grof3

wie der der Lamellen.

Eine Erklarung ist, dass zuséatzlich zur Formation neuer Lamellen alte zerstort
werden (streckinduziertes Schmelzen) und dass diinne Lamellen, die zunéchst
unorientiert in der Probe liegen, sich durch die Dehnung orientieren und so zur
Korrelation beitragen. Wird der Gesamtanteil der kristallinen Phase geringer,

nimmt die Streukraft ab.

Ab )\, = 2.2 wird die Situation anders. Beide Langperioden nehmen zu und die
Lamellendicke stabilisiert sich. Der Durchmesser der Mikrofibrillen, die sich ab
e = 1.1 bilden, ist schwer zu ermitteln (aufgrund des Zusammenliegens mit den
Lamellen), betriagt schiatzungsweise aber nur wenige Nanometer. In den 3D—Plots
der CDF's wird deutlich, dass der Anteil der Mikrofibrillen gegeniiber den Lamel-
len bei zunehmender Elongation steigt. Kurz bevor das Material versagt (Riss),

sind tiberwiegend Fibrillen zu sehen.
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4.2 Streckexperimente an polymeren Werkstoffen

Abbildung 4.30. Schematische Darstellung der Nanostruktur wihrend des dynami-
schen Streckens von ultrahochmolekularem Polyethylen

Eine vereinfachte Darstellung der Nanostruktur wéhrend des dynamischen Stre-
ckens ist in Abb. 4.30 dargestellt. Das Ursprungsmaterial (a) besteht nur aus
einigen Lamellen quer zur Streckrichtung und isotropen Lamellen, dann reiflen
die groflen Lamellen und neue bilden sich in Streckrichtung (b). Spater sind alle
urspriinglichen Lamellen zerstort und Mikrofibrillen kommen hinzu (e). Kurz be-
vor das Material reif3t, sind nur noch Mikrofibrillen vorhanden (d). Diese bieten

keine Stabilitat in Streckrichtung.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.2.2.2 Polypropylen - Dynamisch

Streckstudien an Polypropylen wurden schon im dynamischen Modus durchge-
fithrt, und zwar als Funktion des Molekulargewichts von Sakurai [138] (warm
verstreckt). Er fand keine groflen Einfliisse des Molekulargewichts oder der Tak-
tizitat auf die Kristallitstruktur auf Gitterebene (mit WAXS untersucht) wahrend
des Streckens. Die mit SAXS untersuchten Nanostrukturen hingegen zeigten Un-
terschiede. Polypropylen mit kleiner Polydispersitat und hohem Grad an Isotak-
tizitdt zeigte nur Lamellen (die in Streckrichtung orientiert waren). Material mit
hoher Polydispersitiat und kleinem Grad an Isotaktizitat formte zusatzlich Mikro-
fibrillen in Streckrichtung. Da bei unserem Material die Polydispersitéat hoch ist
(M, /M, = 4), aber auch die Isotaktizitat, sind vielleicht weniger Mikrofibrillen

zZu erwarten.

Das Experiment wird an der A2 mit einem Probe—Detektorabstand von 3045 mm
durchgefiihrt. Die Streubilder werden mit dem Primérstrahlprofil der Messstre-
cke entschmiert. Die Interpretation der Streubilder beginnt mit dem Ursprungs-
material bei ¢ = 0. Hier und in den darauf folgenden Bildern bis ¢ = 0.08 ist noch
die Langperiode zweiter Ordnung zu sehen. Diese ist in Abb. 4.20 nicht darge-
stellt, weil das Streubild bei ¢ = 0 so beschnitten wurde, wie es bei den folgenden
auch getan wurde. Dies dient der Darstellung des relevanten Bereichs von -0.08
< 5 < +0.08 nm~! bei héheren Streckgraden. Der gemessene Bereich ist grofler (-
0.18 < 5 < +0.18 nm™!). Die CDF's werden mit dem gesamten gemessenen Bereich
errechnet, daher ist kein Informationsverlust zu befiirchten. Die Auflésungsgren-

ze betragt somit 1/s,,,, = 5.56 nm.

Am Anfang des Streckversuchs, von ¢ = 0 bis 0.06, sind in den CDFs Modula-

tionen auf den Peaks zu sehen (Abb. 4.31). Diese kéonnen auf den Zerfall von
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Abbildung 4.31. CDFs an den ersten Positionen des dynamischen Streckversuchs an PP.
Modulationen auf den Peaks sind von ¢ = 0.02 bis 0.06 deutlich. Ab 0.11 sind die Peaks
wieder glatt

Lamellen in Blockchen oder die Formation von Poren hindeuten. Da die Modu-
lationen ab ¢ = 0.11 nicht mehr sichtbar sind, konnen entweder die Poren so grof3
geworden sein, dass sie nicht mehr sichtbar sind (Mikrometerbereich) oder alle
Blockchen geschmolzen sein. Zwecks Klarung der Situation hilft ein Blick auf die
innere Oberflache oder die Streukraft. Da diese proportional zu dem Elektronen-
dichtesprung der Phasen sind, miissen sie bei Porenformation stark zunehmen.
Bei Zerfall der Lamellen und konsequentem Schmelzen der Blockchen werden sie
abnehmen oder gleichbleiben. In Abb. 4.33 ist zu sehen, dass () in dem Anfangs-
bereich konstant bleibt und erst ab ¢ = 0.25 (\, = 1.25) zunimmt. Somit ist der
Zerfall in Blockchen und konsequentes Schmelzen, was im Bereich von ¢ = 0 bis

0.06 vorkommt, am wahrscheinlichsten.

Mit zunehmendem Streckgrad wird der Einfluss von Mikrofibrillen deutlich, die
zugunsten von verschwindenden Lamellen entstehen (Abb. 4.32). Ihr Anteil wird
grofBer bei hoheren Streckgraden, kurz vor dem Versagen des Materials (Riss)
sind fast alle Lamellen verschwunden und nur noch Fibrillen vorhanden. Der

Durchmesser dieser bleibt ungefiahr konstant bei 8 nm (Dieser Wert liegt tiber
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Abbildung 4.32. Umstrukturierung wihrend des dynamischen Streckens. Dargestellt
sind positive Seiten ausgewahlter CDF's

der Auflosungsgrenze). Die Lange wichst bis auf ca. 85 nm. Diese Werte konnen,
wie in Abb. 4.32—c als FL (Liange) und FD (Durchmesser) dargestellt, extrahiert

werden.

Abbildung 4.33 zeigt einige extrahierte Strukturparameter wiahrend des Streck-
versuchs. Die Anfangs grofle Korrelation des Materials resultiert in zwei Lang-
perioden in Streckrichtung (r;—erste und zweite). Die zweite wird mit zunehmen-
dem Streckgrad sehr schwach (ist dennoch bis A\, = 2.1 dargestellt). Beide Werte
verzeichnen Zunahmen, welche durch die Dehnung kristalliner Doménen erzeugt
werden. Die erste Langperiode flacht ab A\, = 1.5 ab. Da diese auf Korrelation mit
dem nachsten Nachbarn beruht, ist zu vermuten, dass es lamellare Zweierpake-
te gibt, die starker verbunden sind als der Rest (dem Zug somit mehr Spannung
entgegensetzen). Die mittlere Lamellendicke steigt leicht an (von 8 auf 14 nm).
Das Verhalten kann mit der Zerstorung von diinnen Lamellen erklart werden

(schwichere schwinden zuerst).

Die laterale Ausdehnung nimmt generell ab, was entweder durch Zerstorung von

wenig ausgedehnten Lamellen oder durch das Schmelzen von Auflen (den Rén-
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Abbildung 4.33. Dynamischer Zug—Dehnungsversuch an Polypropylen. Linien stellen
Langperioden dar. Ab einem Streckgrad von 2.1 herrschen Fibrillen iiber die Lamellen
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dern) verursacht werden kann (beide Prozesse konnen gleichzeitig stattfinden).
Zwischen )\, = 1.25 und 1.5 ist der Verlauf flach, die mittlere Ausdehnung somit
konstant. Der Unterschied in der Spannung ist in diesem Bereich 5 MPa (48 bis
53 MPa). Es deutet auf Lamellen hin, die erst ab 53 MPa unstabil werden und
zerstort werden (also ein Spannungsstabilerer Typ als die vorigen). Ab A\, ~ 2
ist die Streuung des Fibrillensystems vorherrschend und die Aussagekraft der
Lamellenwerte ist gering. Ab diesem Punkt werden die restlichen Lamellen zer-
stort, was sich in einer Abnahme der Streukraft manifestiert. Sind alle Lamellen

verbraucht versagt das Material.
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4.2.2.3 Polyethylen-Terephthalat (PET)

Amorphes Polyethylen—-Terephthalat ist schon haufig auf streckinduzierte Kris-
tallisation untersucht worden. Erste Arbeiten stammen von Bonart [139] aus
den 60ern. Er findet eine Reihe verschiedener parakristalliner Zwischenstruk-
turen vor, die mit WAXS nachgewiesen wurden. Dehnungsinduzierte Kristalli-
sation wurde vereinzelt unterhalb der Glasiibergangstemperatur (7,) durchge-
fuhrt [140, 141], aber meistens oberhalb [142, 143, 144, 145, 146], da es indus-
triellen Verarbeitungsparametern entspricht. Die Befunde dieser Arbeiten zei-
gen, dass die Kristallisation uiber eine Mesophase stattfindet, die sehr schnell in
kristalline Strukturen konvertiert [147]. Spannungsrelaxation wurde von Matt-
hews [148] untersucht. Er fand Unterschiede in schnell und langsam gezogenem
PET, schneller gezogenes relaxierte auch schneller, aber die Orientierung blieb

besser erhalten.

In unserem Experiment werden SAXS—Aufnahmen unterhalb von 7, mit 30 s Zy-
kluszeit gemacht. Ab einer Spannung von ca. 40 MPa bildet sich eine Schulter,
die durch das Versagen von einem Teil des Priifstabes entsteht. Die Strukturen
innerhalb der neuformierten Zonen (Rest des Priifstabes und neue Zwischenregi-
on) wurden noch nicht griindlich untersucht. Wir beginnen mit der Messung in
der Region, die in Abb. 4.34 als ’Experiment’ (schwarzer Pfeil) gekennzeichnet ist,
also nach der Formation der Schulter. Das Experiment wird im dynamischen Mo-
dus durchgefiihrt, wiahrend des Streckens werden Streubilder aufgenommen. Die
verschiedenen Zonen sollen im dynamischen Modus abgescannt werden. Da die
Streckmaschine am HASYLAB nur die Moglichkeiten bietet, entweder zu stre-
cken oder die Probe zu scannen (synchrone Bewegung der Einspannbacken), wird

die Probe speziell positioniert. Die Bruchstelle (Schulter) wird so ausgerichtet,
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Abbildung 4.34. Komplette Zug—Dehnungskurve der PET-Folie. Die Messung erfolgte
an der laboreigenen Streckmaschine
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Abbildung 4.35. Zug-Dehungskurve mit vier relevanten Positionen (a bis d) wahrend
des dynamischen Streckens an PET. Die Streukraft (Q) ist eingezeichnet

dass sie anfangs unter dem Synchrotronstrahl sitzt. Wenn jetzt gezogen wird,
bewegt sich die Schulter immer mehr in den Strahl. Bei hoheren Elongationen
rutscht auch die diinne Region in den Strahl. Die obere Reihe in Abb. 4.36 veran-
schaulicht die Position des Strahles wiahrend des Streckexperimentes. Die Strahl-
positionen sind also in a uber der Schulter, in b direkt darauf und in ¢ und d

darunter. So werden alle Regionen gescannt wiahrend dynamisch gezogen wird.

Abbildungen 4.37 und 4.38 zeigen die Werte der Domé&nengrofien als Funktion der
Elongation. Die drei Zonen, iiber die der Strahl scannt, sind eingezeichnet. Ein
grundsitzliches Schema der Kristallitbevolkerung ist in Abb. 4.39 dargestellt.
In der dicken Zone iiberwiegen Lamellen (die streckinduziert geschaffen wurden
und gut korreliert sind). Direkt auf der Schulter sind Lamellen und Fibrillen vor-

zufinden (nicht korreliert). In der diinnen Zone sind fast ausschliellich Fibrillen
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Abbildung 4.36. Vier relevante Positionen (a bis d) wihrend des dynamischen Zug-
Dehnungsversuches an PET. Die obere Reihe zeigt die Strahlposition, mittlere Reihe die
Streubilder (logarithmisch skaliert) und die untere Reihe die dazugehorigen CDF's (loga-
rithmisch skaliert)
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Abbildung 4.37. Nanostrukturbeschaffenheit in den verschiedenen Zonen: Doméinendi-
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Abbildung 4.38. Nanostrukturbeschaffenheit in den verschiedenen Zonen: Doménen-

ausdehnungen
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vertreten (die besser korreliert sind), einzelne kleine Restlamellen sind ebenfalls

vorzufinden.
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Abbildung 4.39. Schematische Darstellung der Kristallitbevolkerung in den drei Zonen
des PET wihrend des Streckens
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Abbildung 4.40. Vergleich des wahren Streckgrades an der Strahlposition dem techni-
schen Streckgrad iiber den ganzen Probenknochen des UHMWPEs

4.2.3 Zyklische Lastwechselversuche

Um die Ursachen von Ermiidungserscheinungen bei Dauerbelastung eines Mate-
rials aufzukliaren, miissen die Umgebungsvariablen so gut wie moglich reprodu-
ziert werden. Das impliziert die Notwendigkeit von zyklischen Streckexperimen-
ten im dynamischen Modus. Analog zu den Experimenten im vorigen Unterab-
schnitt werden auch hier die wahren Streckgrade mittels Tintenmarken und Bild-
schirmanalyse errechnet. Wie in Abb. 4.40 und 4.41 zu sehen ist, ist der wahre
Streckgrad unerlésslich fiir konkrete Aussagen, da beide Streckgrade doch stark
voneinander abweichen. Auch hier ist der Streckgrad in A angegeben (\, = ¢ + 1).
Eine Funktion zur Bestimmung des Streckgrades fiir den jeweiligen Zeitindex
ist am besten als stetig in jedem Unterbereich zu definieren. Auch hier ist dem

Auswerteprogramm nur wenig Quellcode hinzuzufiigen.
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Abbildung 4.41. Vergleich des wahren Streckgrades an der Strahlposition mit dem tech-
nischen Streckgrad iiber den ganzen Probenknochen des iPPs
Der Aufbau wird genau wie bei den vorigen Experimenten durchgefiihrt. Der ge-
wiinschte Ablauf der Zyklen wird an das Kontrollprogramm der Streckmaschine
tibergeben und ist aus Abb. 4.40 und 4.41 an der gestrichelten Linie zu sehen (ge-
samte Probe). Zuerst wird eine Dehnposition angefahren, bei der deutliche Struk-
turveranderungen zu erwarten sind (12 mm fiir iPP und 48 mm fiir UHMWPE),

dann wird zyklisiert. Diese Messungen wurden, zwecks Verifizierung der Metho-

de, an den Messstrecken A2 und BW4 durchgefiihrt.
4.2.3.1 Polypropylen - zyklisiert

Das Polypropylen wird als doppellagiger Teststab (50 um dick) in der Streckappa-
ratur eingespannt. Das Streckprogramm wird mit acht Kanéilen iibergeben, die

das zyklische Dehnen und Relaxieren ermoglichen. Die beobachteten Streuberei-
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Abbildung 4.42. Dreidimensionale Darstellung der CDF's (positive Seite und logarith-
mische Skala) wihrend des Zyklisierens von PP. Die Streckrichtung ist mit einem Pfeil
angedeutet. Obere Positionen sind b bis e, untere f bis i

che (Bandbreite zwischen s,,,, und s,,;,) variieren an den Messstrecken aufgrund
unterschiedlicher Probe—Detektor—Abstéande (3045 mm an A2 und 8906 mm an
BW4). Auch die Belichtungszeiten sind unterschiedlich, denn die Intensitat an
der BW4 ist beim USAXS-Aufbau geringer als an der A2 (SAXS). So wurde an
der A2 mit 2 mm/min gezogen und 1 min belichtet, wihrend an der BW4 4 min
belichtet werden musste und nur mit 0.5 mm/min gezogen wurde. Somit erhalt
man die gleiche Anzahl von Streubildern an identischen Positionen. Das Poly-
propylen zeigt diskrete Streuung sowohl im SAXS- als auch im USAXS—Bereich.
Daher werden beide Serien zusammengefiigt (engl. merging) und entschmiert,
wie in den Grundlagen beschrieben. So erhilt man Information tiber eine gro-
Bere Bandbreite der Raumfrequenz und Aussagen iiber die Nanostruktur sind

komplett.

Abb. 4.42 zeigt die Entwicklung der CDF's (positive Seite) an den jeweiligen Hoch—
(b bis e) und Tiefpositionen (f bis i). Die Streckrichtung ist mit einem Pfeil am

Ausgangsmaterial (a) angedeutet. Verdnderungen von Zyklus zu Zyklus werden

deutlich.

122



4.2 Streckexperimente an polymeren Werkstoffen

o o
w b~

€

o o
RN
I|I|I|I

' ' ' L a—a Langperiode
R e - Laterale Ausdehnur

w
oo

Extension [nm]
N
=

10
i~ 50— —
(ol
=, 25 |
o]
O 500 1000 1500 2000

t[s]

Abbildung 4.43. Nanostrukturentwicklung bei Lastwechselversuch an PP. Elongation,
Spannung und Strukturparameter sind dargestellt

Der Anfangsbereich (Dehnphase des ersten Zyklus) ist identisch mit dem dyna-
mischen Zug-Dehnungsversuch. Daher wird er nicht abgehandelt. Das relevante
in diesem Versuch ist die Anderung der Nanostruktur von Zyklus zu Zyklus. Ab-
bildung 4.43 zeigt die Zusammenfassung der CDF-Analyse. Im oberen Graphen
ist die Elongation dargestellt, im unteren die jeweilige Spannung. Im mittleren
Graphen sind die Langperiode und laterale Ausdehnung zusammen mit S/V dar-
gestellt. Jeder Zyklus ist durch eine Trennlinie gekennzeichnet. Innerhalb von

jedem Zyklus sind vier Zonen mit a bis d gekennzeichnet.
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In jedem Zyklus ist Zone—c gleich: Nach jeder Hochposition (¢,,..), bei dem relaxie-
ren, gibt es eine Region in der die Langperiode konstant bleibt und S/V stark ab-
nimmt (die laterale Ausdehnung dndert sich nicht stark). Dieses Verhalten deutet
auf relaxationsinduziertes Schmelzen hin, denn die innere Oberflache (proportio-
nal zur Kristallitbevolkerung) kann nur durch Verschwinden (Schmelzen) von
Lamellen abnehmen. Da die nicht schmelzenden Lamellen durch Relaxation zu-

sammengezogen werden, bleibt die mittlere Langperiode konstant.

In Zone-d nimmt die Langperiode stark ab und S/V stabilisiert sich. Hier ist der
Schmelzprozess nicht mehr vorherrschend. Die Kontraktion der Lamellen ver-
ursacht die Abnahme der Langperiode. Die laterale Ausdehnung bleibt ungefahr
konstant, bis aufin Zyklus—1. Hier nimmt sie stark zu und deutet (bei abnehmen-
dem S/V) auf das Schmelzen der Blockchen hin, die wéhrend des ersten Streckens

gebildet wurden (siehe PP-dynamischer Zug—Dehnungsversuch).

In Zone—a wird wieder gestreckt (Anfang von Zyklen—2 bis 4). Hier ist eine Zu-
nahme von S/V bei konstanter Langperiode und zunehmender lateraler Ausdeh-
nung zu beobachten. Daraus ist streckinduzierte Kristallisation von Lamellen
zu schlielen. Die innere Oberfliche nimmt zu (neue Lamellen), die Langperiode
kann, dank zusitzlicher Bevolkerung, trotz Strecken konstant bleiben und die

Laterale Ausdehnung nimmt durch neue breite Lamellen zu.

Zone-b zeigt ansteigende Langperiode und abnehmende Ausdehnung. Die innere
Oberflache nimmt ebenfalls zu. Dies bedeutet, dass keine streckinduzierte Kris-
tallisation stattfindet sondern Kristalllamellen zerbrochen werden. Die Zunahme
der Langperiode ist mit dem Auseinanderziehen der vorhandenen Lamellen zu

erklaren, die Abnahme der mittleren lateralen Ausdehnung und die Zunahme
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60 T T T T

Schichten

Abbildung 4.44. Zusammenfassung der Mechanismen. A ist streckinduzierte Kristalli-
sation von Lamellen. B ist relaxationsinduziertes Schmelzen von Blockchen

der Oberflache ist mit zerbrechen in Blockchen zu erkliaren. Dieser neue Mecha-

nismus setzt ab einer Spannung von ca. 0 = 25 MPa ein.

Abbildung 4.44 zeigt die Zusammenfassung der Mechanismen auf der Hystere-
se. Die Materialermiidung ist deutlich zu erkennen, jeder Zyklus zeigt weniger
Spannung. Unter o0 = 25 Mpa liegt der Strukturvorteil bei den Lamellen (Schich-
ten). Uber dieser Grenzspannung iiberwiegen Blockchen (Fragmente die durch

Lamellenruptur entstehen).

Es kann zusammengefasst werden, dass streckinduzierte Kristallisation, Ruptur
schwacher Lamellen und Schmelzen der Fragmente (Blockchen) die Nanostruk-

tur wahren der Zyklen kontinuierlich verandern. Der Zyklus der Langperiode ist
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mit der vorgegebenen Elongation phasenverschoben und hinkt dieser hinterher
(die Antwort erfolgt nicht sofort). Die Antwort der Probe auf die Elongation (die
Spannung) wird von Zyklus zu Zyklus gedampft (die Amplitude verringert sich),
dass ist die Ermiidung des Materials. Die iiber jeden Zyklus gemittelten Werte
der lateralen Ausdehnung und der Kristallbevilkerung (Oberfldache S/V) nehmen
bei jedem Zyklus ab. Dass heif3t, es schmilzt mehr Material als kristallisiert wird
und der Anteil der Fragmente (Blockchen) ist gegeniiber ausgedehnter Lamellen

grof3er. Beide Faktoren fithren zur Materialermiidung.

Soll ein Material langsamer ermiiden, miissen die Beitrdge Schmelzen ausge-
dehnter Lamellen und Ruptur von Lamellen verringert werden. So kann z.B.
Zone-b verhindert werden indem die Spannung, bei der die Ruptur vorherrschend
ist (in diesem Fall 0 = 25 MPa), nicht iiberschritten wird. Man kann somit eine
Grenzspannung definieren. Werkstiicke miissten so konzipiert werden, dass der
Querschnitt grofl genug ist, um bei einer bestimmten Kraft die Spannung nied-
rig genug zu Halten. Zone—e¢ (Schmelzen vom Lamellen) konnte sich, wenn diese
Grenzspannung nicht iiberzogen wird, anders verhalten (wie Zone-d, die am we-
nigsten Einfluss auf Kristallitbevolkerung zu haben scheint). Allerdings miissten

diese Annahmen mit Experimenten verifiziert werden.
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4.2.3.2 UHMWPE - zyKklisiert

Ultrahochmolekulares Polyethylen wurde schon oft Belastungstests unterzogen
(auch zyklischen), da es fiir medizinische/orthopadische Zwecke optimiert wur-
de. Dennoch wurde in diesen Untersuchungen selten die Entwicklung der Na-
nostruktur begutachtet (mit Streuexperimenten). Turell fiithrte eine Studie mit
USAXS, DSC und Elektronenmikroskopie an verschieden kristallisierten UHM-
WPEs durch [149]. Er fand grolen Einfluss der Kristallisationstemperatur auf
die Morphologie, aber nur geringen auf die mechanischen Eigenschaften. Bei den
Streckexperimenten wurden aber keine simultanen Streustudien durchgefiihrt.
Deshalb erschien es wichtig, das Material wiahrend des Streckzyklus’ auf Veran-

derungen der Nanostruktur zu untersuchen.

Das hochmolekulare Polyethylen wird als Teststab mit 750 ym Dicke montiert.
Gemesssen wird an der A2 mit 3045 mm und an der BW4 8906 mm Abstand
zwischen Probe und Detektor. Dieses Mal ist die erhaltene Intensitat auf dem
Detektor an der BW4 geniigend grof3, sodass an beiden Messstrecken gleiche
Belichtungszeiten eingesetzt werden kann (60 s). Zwei Messstrecken mit unter-
schiedlichen Auflosungen (SAXS und USAXS) ergeben ein Tandem—Experiment
mit zwei gleichermaflen durchgefithrten Serien. Diese werden zusammengefiigt
(in den Grundlagen/Datenauswertung beschrieben) um die ganze Nanostruktur-

information in einem Streubild zu erhalten.

Es wird ein relativ hoher Streckgrad (\; = 2.6, also 160 % Dehnung) angefahren
(Abb. 4.40), da hier die Bildung eines mikrofibrilliren Systems vermutet wird.
Danach wird mit A\, = 0.3 zyklisiert (30 % der Probenldnge). Abbildung 4.45
zeigt die Zusammenfassung einiger Parameter wiahrend des Lastwechselversuchs.

Die angegebene Elongation (¢ = A\, — 1) ist mit gestrichelter Linie eingezeichnet.
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Abbildung 4.45. Elongation, Kraft, Streukraft und S/V des zyklischen Zug—Dehnungs-
versuchs an UHMWPE
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Auffillig ist, dass die Kraft (rote Linie) bei jedem Zyklus abnimmt. Das Material
ermiidet somit. Ebenfalls eingezeichnet sind die aus den Streubildern errechnete
Streukraft () und die aus den CDFs errechnete innere Oberfléche (~ S/V). Beide
verhalten sich parallel und zeigen eine Abnahme bis zur ersten Hoch—Position bei
As = 2.6 (¢ = 1.6). Wahrend des Lastwechsels nehmen ) und S/V beim Relaxieren
zu und bei erneutem Strecken ab, das jeweilige Niveau der Intensitét (bei glei-
chen Elongationen) steigt leicht an. Die Streubilder zeigen wiahrend des Versuchs
die Formation einer Schichtlinie, wie in Abb. 4.46 verdeutlicht. Diese Schichtlinie
wird bei jedem Zyklus intensiver und ist an den relaxierten Positionen deutlich

starker.

Abbildung 4.47 veranschaulicht das Verhalten der Nanostruktur bei dem Experi-
ment. Wahrend des ersten Streckens auf \, = 2.6 findet eine Umstrukturierung
des Lamellensystems statt (in a sitzen sie quer zur Streckrichtung, in b schon
parallel dazu). Die Orientierung dreht in die Streckrichtung, wie schon in dem
dynamischen Versuch beschrieben (Unterabschnitt 4.2.2). Position e ist der erste
Relaxationspunkt des Zyklus’. Hier gibt es eine erste Andeutung auf zwei Kompo-
nenten im CDF-Peak (aus dquatorialer Streuung und Schichtlinien im Streubild
resultierend). Die breitere dreieckige Komponente steht fiir Lamellen, die diin-
ne uberlagerte steht fiir Mikrofibrillen. Letztere bilden sich erst beim Strecken
(in Abschnitt 4.2.2.1 erldutert). Es sieht so aus, als wenn die Modifikation der
Komponenten der Peaks nur an den relaxierten Positionen stattfindet (e, f und g)
und sie an den gestreckten Positionen erhalten bleibt (b, ¢ und d). Das Verhalten

kann aber auch anders sein, spater mehr dazu.

Das eingezeichnete Strukturmodell konnte dieses Verhalten insofern erkliren,
dass die Lamellen im gestreckten Zustand Schwachstellen bekommen oder bre-

chen und erst bei der Relaxation Verschiebungen unterlaufen, die die Liicken
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Abbildung 4.46. Schichtstruktur des letzten Bildes des Zyklus’. Streubild (oben) und
CDF (unten) zeigen unterschiedliche Bereiche. Das Streubild und sein 3D-Plot sind in
logarithmischer Skala. Die 2D-CDF ist logarithmisch in absoluten Werten und ihr 3D-

Plot nicht logarithmisch dargestellt (zwecks bestmoglicher Visualisierung der Schichten).
Streckrichtung ist s3 (bzw. r3)
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Abbildung 4.47. Dreidimensionale Darstellung der CDF's (positive Seite) wihrend des
Zyklisierens von UHMWPE. Die Streckrichtung ist mit einem Pfeil angedeutet. Ein Mo-
dell der méglichen lamellaren Struktur ist eingezeichnet

sichtbar werden lassen. Diese Liicken werden als soft-phase—needles bezeichnet
und bestehen nur aus amorpher Phase. Ein Blick auf die Streukraft () und die
interne Oberfldache S/V hilft weiter. Beide Werte nehmen immer dann zu, wenn
relaxiert wird (Abb. 4.45). Eine Zunahme der internen Oberflache kann entweder
durch Brechen der Lamellen oder durch Neubildung von Kristallen erreicht wer-
den (Hohlraume oder voids miissten sich durch eine iiberaus starke Zunahme der

Streukraft bemerkbar machen).

Aus dem Maximum der CDF (gepunktete Linie in Abb. 4.48), das von den Mi-
krofibrillen bestimmt wird, geht hervor, dass ihr Anteil beim Strecken steigt. Wie
in den Grundlagen /Informationsgehalt der CDF erwahnt, ist das Maximum ein
Ma@ fiir die Anzahl bei konstanter Ausdehnung. Die Ausdehnung der Fibrillen
andert sich im Gegensatz zu der der Lamellen nicht. Wenn der Fibrillenanteil

beim Strecken steigt und beim Relaxieren sinkt (ein Fall von streckinduzierter
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Kristallisation / relaxationsinduziertem Schmelzen), muss die Anderung in der
Streukraft in deutlich iberwiegendem Malle von den Lamellen verursacht wer-
den. Die Zunahme von Fibrillen verursacht zwar eine Zunahme von @ und S/V,

diese wird aber von dem Verhalten des Lamellensystems tibertont.

Abbildung 4.48 zeigt die Entwicklung der Lamellendicke und ihre laterale Aus-
dehnung wihrend des Lastwechselversuchs. Eine Langperiode ist wahren der Zy-
klen nicht auszumachen, es sind somit keine Vorzugsabstinde vorhanden. Die
Dicke folgt den Zyklen insofern, dass sie zunimmt sobald relaxiert wird und
beim Strecken wieder abnimmt. Zwar sind die GroBenunterschiede nicht dras-
tisch (Werte oszillieren um die 12 nm) sind aber sichtbar. Die laterale Ausdeh-
nung nimmt kontinuierlich ab. Dennoch wird die Steigung der Abnahme von Zy-
klus zu Zyklus geringer. Bei den relaxierten Positionen ist sie sogar kurz kon-
stant. Das Material scheint sich auf eine bestimmte Ausdehnung einzustellen

(rund 14 nm).
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Abbildung 4.48. Resultate der zyklischen Messung an UHMWPE (zyklisiert). Mittlere
Lamellendicke und laterale Ausdehnung sind dargestellt, sowie die Elongation und das
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Abbildung 4.49. Spannung als Funktion der Elongation beim zyklischen Lastwechsel

an UHMWPE
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Zusammengefasst: Beim Strecken im Zyklus fallen @), S/V und Lamellendicke.
Das Maximum der CDF steigt. Beim Relaxieren ist das Verhalten genau umge-
kehrt. Die Laterale Ausdehnung nimmt ab, stdrker beim Strecken. Die Schluss-
folgerung dieser Parametervariation ist, dass diitnne Lamellen wiahrend des Stre-
ckens komplett schmelzen (Abnahme von Q) und dicke ausgedehnte von aullen
schmelzen (Abnahme der Ausdehnung). Des Weiteren bilden sich beim Strecken
Mikrofibrillen. Ein kleiner Anteil dieser schmilzt wieder beim relaxieren (Ma-
ximum der CDF). Wenn Lamellen zugunsten von Mikrofibrillen verschwinden,
ermiidet das Material. Das ist schon beim zweiten Zyklus deutlicher als beim

Ersten (siehe Abb. 4.49).
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4.3 SAXS-Mikrotomographie an Werkstoffen

4.3.1 Einleitung

Absorptionstomographie mit Mikrostrahl wird an Synchrotronen schon seit gut
zehn Jahren erfolgreich eingesetzt [61]. Durch Abtasten iiber die Probenbreite
x (scannen) und Drehen der Probe (Winkel ¢) wird, wie in einem medizinischen
Computertomographen, eine Serie von Absorptionswerten pro Rotationswinkel ¢
aufgenommen. Aus diesen Projektionen ldsst sich die interne Dichteverteilung
des untersuchten Materials rekonstruieren. Nicht bei allen Materialien werden
Strukturunterschiede durch Absorptionstomographie deutlich. Der Dichteunter-
schied, der die Differenzen in der Absorption hervorruft, muss grofl genug sein.
Diese Dichteverteilung wird allein aus den Absorptionswerten berechnet (/,/1;),
ein Streubild wird bei Absorptionsmessungen grundsétzlich nicht aufgenommen
und somit nicht rekonstruiert. Autoren wie Riekel [150, 64] fithrten zwar Scans
(nur transversales Abtasten) an Fasern durch (5-9 Schritte) und zeigten die er-
haltenen Streubilder, diese bleiben dennoch nur Projektionen, die tiber die durch-

strahlte Struktur mitteln.

Die Idee, dass die einzelnen SAXS-Streubilder wieder rekonstruiert werden, ist
hingegen neu. Grundsatzlich gilt, dass Streubilder (Projektionen) genau wie ein-
zelne Absorptionswerte riickprojiziert werden konnen. Ein Unterschied liegt in
der Rechenzeit, besteht der Absorptionswert aus einem einzigen nummerischen
Wert, hat ein Streubild bis zu 1024 x1024 (iiber eine Million) dieser Werte. Die
Gesamtzahl der Streubilder hangt von dem Probendurchmesser und der Strahl-
breite ab (Anzahl der Abtastschritte) und der daraus resultierenden Anzahl der

Winkel, bei denen jeweils abgetastet wird. Bei einem Probendurchmesser von
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6 mm konnen es z.B. 768 Streubilder werden. Erstmals hat man die Moglichkeit,

interne Nanostruktur lokal zu beobachten, ohne die Probe zu zerstoren.

Das Ausgangsmaterial fiir die Tomographiescans sind spritzgegossene Polyethy-
lenstiabe mit einem Durchmesser von 6 mm. Durch das Herstellungsverfahren be-
sitzen sie unterschiedliche Struktur entlang des Radius?, es existieren also Gra-
dienten. Die gesamte Probe ist aber als fasersymmetrisch anzusehen. Mit einem
iiblichen SAXS-Aufbau wird die Probe iiber das ganze ausgeleuchtete Volumen
gemittelt (also Strahlgrofle mal Probendicke). Die Auflosung eines solchen Tomo-
gramms ist sehr grob, bei unserer 6 mm breiten Probe und einer Strahlbreite
von 2 mm bekdme man 3x3 aufgeloste Positionen. Es gibt die schon zuvor erfolg-
reich durchgefiihrte Moglichkeit des Sezierens der Probe [153], die dennoch eine
raumliche Begrenzung in der Auflosung hat (eine Probendicke unter 0,3 mm ist

grundsatzlich nicht realistisch fiir SAXS—Experimente).

Seit HASYLAB’s Beamline BW4 iiber einen Mikrofokus verfiigt (Be-Linsen), bie-
tet sich die Moglichkeit, sehr kleine Probenbereiche zu bestrahlen. Der Mikrofo-
kus kann bis auf 20 ym Breite herabgesetzt werden und erméglicht somit Schritt-
weiten wahrend des Abtastens in dieser Groflenordnung. Sind groflere Schritt-
weiten erwinscht, kann entweder der Strahl verbreitert oder Liicken in der Ab-
tastrichtung in Kauf genommen werden. Die Idee und erste Umsetzung stammt
von der Gruppe von Christian Schroer (heute Uni Dresden) und M. Kuhlmann
vom HASYLAB[154, 155]. Die Idee, rekonstruierte SAXS—Bilder zur Nanostruk-
turinterpretation zu nutzen, ist zusammen mit unserer Arbeitsgruppe entstan-

den.

4Diese Spritzgussstibe wurden schon unter normalen SAXS/WAXS-Bedingungen untersucht.
Sie weisen eine Kern—Schalestruktur auf [95, 151, 152].
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4.3.2 Durchfihrung und Rekonstruktion

Das tomographierte Objekt ist der fasersymmetrische PE—-Stab mit 5.5 mm Durch-
messer (Materialbeschreibung siehe Abschnitt 3.1.3). Der fokussierte (Be—Linsen)
Priméarstrahl ist 57 uym breit und 39 um hoch (auf der Probe). Der Abstand zum
Detektor (MARCCD-165) betréagt 1871 mm, die Belichtungszeit pro Streubild ist
20 s. In der Traslation (Abtasten) werden 69 Schritte mit einer Schrittweite von
ca. 80 um gemacht (69x80 uym = 5.52 mm). Insgesamt wird 101 Mal abgetastet
und durch kleine Rotationswinkel (¢ ~ 1.8°) eine Gesamtrotation von 180° voll-
fithrt. Da die Probe fasersymmetrisch ist, sind keine kompletten 360° notwendig.
Die gesamte Messung dauert mindestens 38 Stunden (Detektorauslesen und Pro-
benbewegung nicht inbegriffen). Wir erhalten rund 7000 Streubilder und Absorp-
tionswerte (/; /1) in dieser Zeit. Die Werte der Translation und Rotation werden
von einem in C++ geschriebenen Programm (tomo.c) erst berechnet (aufgrund des
Probendurchmessers und der Strahlbreite) und dann an die HASYLAB—-Motoren-
steuerung iibergeben. Diese wird dann mit der Bildaufnahmesteuerung koordi-

niert und lauft quasi automatisch.

Die Absorptionswerte, u(x,y), sind schnell rekonstruiert (jede Abtastung ist eine
Projektion), I; = Ipexp{— [ [z (s,7),y(s,r)]ds}. Das Resultat ist ein homoge-
nes Absorptionstomogramm (Abb. 4.50 links). Die Rekonstruktion der gestreuten
Intensitiat (aus den Streubildern) liefert schon ein ganz anderes Bild (Abb. 4.50

rechts). Es sind deutlich mehrere Zonen zu sehen (schalenformig angeordnet).

Die Rekonstruktion der Streubilder ist deutlich aufwendiger als die der Absorp-
tionswerte. Die genaue Methode der Rekonstruktion ist beschrieben [154, 78].
Die rekonstruierten SAXS-Bilder haben eine Grofle von 128 x 128 Quadratpixeln.

Die Verkleinerung beruht auf Rechenkapazitit (in der Originalgrofle, wie aufge-
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Abbildung 4.50. Tomographische Rekonstruktion der Absorptionswerte (links) und der
gestreuten Intensititen (rechts) des PE—Spritzgussstabes. Jedes Pixel (Bildpunkt) gehort
zu einem rekonstruierten Voxel (Volumeneinheit in der Probe). Die eingezeichneten Zif-
fern korrespondieren mit den Indizes der radialen Streubilder

nommen, dauert es 64 Mal so lange). Die 128er-Bilder werden in PV-WAVE® auf
512x512 Pixel aufgeblasen, dies passiert mit Interpolation der Intensitiatswer-
te in jedem Pixel. Danach findet das gewohnte Verarbeitung statt: Maskierung
und Wiederherstellung ungiiltiger Flachen und die Transformation zur CDF (wie
in Abschnitt 2.6 beschrieben). Jetzt sind wir in Besitz der Information iiber die
Nanostruktur (durch die CDF visualisiert) im Inneren des PE—Stabes mit einer
Auflosung von 40 pm. Es scheint vorteilhaft, sich die Struktur iiber den Radius

anzusehen. Abbildung 4.51 zeigt dieses von auflen nach innen.

Die Auswertung der CDFs ist in Abb. 4.52 zusammengefasst, es sind Langperi-
oden und laterale Ausdehnung der Lamellen sowie der Mikrofibrillen ermittelt
worden. Auffillig ist die Symmetrie auf beiden Seiten (von leichten Abweichun-

gen abgesehen). Obwohl es von vornherein bekannt ist, wird die Fasersymmetrie

138



4.3 SAXS-Mikrotomographie an Werkstoffen

outside

core

Abbildung 4.51. CDFs der radialen Sektion von aullen nach innen mit ihren Indizes
(wie in Abb. 4.50). Dargestellt sind absolute Werte (Doménengréf3en und Langperioden)
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Abbildung 4.52. Strukturparameter aus den rekonstruierten SAXS-Bildern durch einen
Querschnitt der Probe

der Probe verdeutlicht. Im Zentrum der Probe konnen keine eindeutigen Werte

ermittelt werden aufgrund von Rekonstruktionsfehlern.
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4.3.3 Nicht symmetrische Probe

Nachdem die SAXS—uCT ein so schones Ergebnis fiir eine symmetrische Probe
liefert, stellt sich die Frage, ob bei Proben mit Strukturgradienten ’rechts und
links’ vom Zentrum eine uCT durchfiihrbar ist. Fiir diesen Zweck muss eine Probe
verwendet werden, die mit Sicherheit diese Asymmetrie aufweist und das Ergeb-
nis soll mit dem vorigen Experiment komparabel sein. Als beste Losung schien
es, einen PE—Spritzgussstab zu biegen. Es sollten sich Unterschiede auf der ge-
zogenen und der gestauchten Seite zeigen. Aufgrund der langen Messzeit einer
Tomographie am Synchrotron (mehr als 36 Stunden) wird eine gebogene Probe
zuerst nur abgetastet (Longitudinalscan). Strukturparametervariationen, wenn
auch verschmiert und gemittelt, miissen dennoch sichtbar werden. Fiir diesen
Zweck wird am HASYLAB ein kleines Biegewerkzeug angefertigt. Im Grunde ist
es eine Befestigung fiir den stehenden PE—Stab, an dem ein Draht befestigt wird,

der mit einer Schraube angezogen wird und die Probe biegt.

Da a priori nicht Kklar ist, ab welcher Biegung Verdnderungen der Nanostruk-
tur auftreten, werden mehrere Longitudinalscans durchgefiihrt: drei Spannun-
gen und, zwecks Ermittlung der optimalen Scanhéhe, drei Hohen. Insgesamt so-
mit neun Scans. Die Strahlbreite wird diesmal vergroBert und auf 80 pm gesetzt.
In dieser Situation haben wir, bei einer Schrittweite von 80 uym und 75 Schrit-
ten, keine Liicken zwischen den Schritten. Abbildung 4.53 veranschaulicht den

Aufbau der gebogenen Probe im Vergleich zum vorigen Experiment.

Die erhaltenen Streubilder werden wie gehabt behandelt und ausgewertet. Abbil-
dungen 4.54 bis 4.56 zeigen die ermittelten Langperioden als Funktion des Pro-
bendurchmessers. Es sind deutliche Unterschiede in den Steigungen der Lang-

perioden rechts (gestauchte Seite) und links (gezogene Seite) bemerkbar. Die
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Abbildung 4.53. Schematische Darstellung der nicht gebogenen (links) und der geboge-
nen (rechts) Probe. Drei Scanhohen sind eingezeichnet
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Abbildung 4.54. Langperioden der gebogenen Probe als Funktion des Durchmessers mit
der ersten Spannung/Biegung. Abweichende Werte (rechts und links) liegen auflerhalb
der Probe. Bei -1.6 mm ist auch ein Ausrutscher im Prinzip ohne Bedeutung. Deutliche
Unterschiede in dem Anstieg rechts und links sind sichtbar
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Long Periods of Transversal Scan
Computed from Scattering Pattern
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Abbildung 4.55. Langperioden der gebogenen Probe als Funktion des Durchmessers mit
der zweiten Spannung/Biegung. Abweichende Werte (rechts und links) liegen aullerhalb

der Probe mit der ersten Spannung/Biegung. Die Region mit ausreilenden Werten (zwi-
schen -1 und -2 mm) ist gréfler geworden
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Long Periods of Transversal Scan

Computed from Scattering Pattern
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Abbildung 4.56. Langperioden der gebogenen Probe als Funktion des Durchmessers mit
der dritten Spannung/Biegung. Abweichende Werte (rechts und links) liegen auflerhalb
der Probe. Die Region mit ausreilenden Werten (zwischen -1 und -2 mm) ist noch gréB3er
geworden
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4.3 SAXS-Mikrotomographie an Werkstoffen

Tabelle 4.3. Steigungen der Langperiode (rechts und links) als Funktion der Biegung der
Probe

| Biegungsnr. | Steigung links [nm/mm] | Steigung rechts [nm/mm] |

1 6.8 —4.5
2 7.1 —5.1
3 9.6 —4.4

verschiedenen Scanh6hen zeigen hingegen keine Unterschiede, sie liefern fiir die
jeweilige Dehnung immer die gleichen Werte. In Tabelle 4.3 sind die Variationen

der Steigungen zusammengefasst.

Links (gezogene Seite) ist eine kontinuierliche Zunahme der Langperiode zu be-
obachten. Es sieht so aus, als wiirden die Liicken zwischen den Lamellen grof3er
(Dehnung der amorphen Schichten). Ein zusatzliches Wachstum der Lamellendi-
cken wiirde sich nicht in den Langperioden manifestieren, ist aber unwahrschein-
lich. Die laterale Ausdehnung der Kristalllamellen hingegen konnte durchaus
mittels streckinduzierter Kristallisation zunehmen. In Abb. 4.57 ist die latera-
le Ausdehnung des ersten Spannens bei Hohe 0.7 mm dargestellt. Es sei darauf
hingewiesen, dass iiber die ganze Probe gemittelt wird. Dennoch scheint ein Gra-
dient sichtbar, zwischen 1 und 2 mm auf der gestauchten Seite (rechts) ist ein
deutlicher Anstieg erkennbar, der sich auf der linken Seite nicht manifestiert (ei-
ne Art relaxationsinduzierte Kristallisation?). Dennoch operieren wir hier nicht
im dynamischen Modus (siehe Streckexperimente), Aussagen tiber dieses Verhal-

ten sind daher nicht moglich.

Rechts (gestauchte Seite) sind die Steigungen deutlich geringer. Der Anstieg
nimmt bei der dritten Biegung sogar ab. Das konnte auf ein Zusammenstauchen
der amorphen Schichten hindeuten. Zusammengefasst verhalten sich alle Hohen,

tiber die abgetastet wird, gleich. Man kann also mit einer beliebigen arbeiten. Die
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Lateral Lamellae Extension

Computed via CDF
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Abbildung 4.57. Laterale Ausdehnung der Lamellen der gebogenen (erste Spannung)
PE—Probe als Funktion des Durchmessers

verschiedenen Spannungen zeigen zunehmend stiarkere Gradienten der Struk-
turveranderung. Die maximal anwendbare Spannung ist jedoch begrenzt, bei dem
Versuch, die Probe noch etwas weiter zu biegen (das wére der vierte Spannungs-
wert gewesen), ist diese gebrochen. Somit ist die zweite Spannung aussagekriftig
und dennoch sicher (stabil). Insgesamt scheinen diese Ergebnisse als Machbar-
keitsstudie fiir eine komplette SAXS—uCT an einer gebogenen Probe geniigend

aussagekriftig zu seien.

Tomographie der gebogenen Probe Mit einem so priaparierten PE-Stab wie

vorher beschrieben wird eine komplette Tomographie durchgefiihrt.

Der Versuch wird an der Messstrecke BW4 (HASYLAB) mit einem Abstand von
Probe zu Detektor von 2167 mm durchgefiihrt (SAXS-Bedingungen). Der Synchro-

tronstrahl ist diesmal mittels Be-Linsen auf 40 uym Breite reduziert. Die Schritt-
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4.3 SAXS-Mikrotomographie an Werkstoffen

weite in der Abtastrichtung betrdgt 80 uym. Bei einem Probendurchmesser von
5.5 mm (gleiche Probe wie zuvor) ergeben sich 5500/80 = 68.75 , also werden 69
Schritte pro Scan gemacht. Die Probe wird (aus Zeitgriinden) nur um 180° ge-
dreht, dies scheint sinnvoll, da sie immer noch symmetrisch sein sollte (wenn
auch nicht mehr zwingend fasersymmetrisch). Die Belichtungszeit wird auf 10
Sekunden reduziert (gegeniiber der 20 s bei der Tomographie an der nicht gebo-
genen Probe), da sich ein gutes S/N—Verhiltnis zeigt. Dies mag darauf beruhen,
dass der Strahl um die Hélfte reduziert wird (auf 40 statt 80 ym) und deutlich
mehr Intensitiat pro Volumen (Brillanz) hat. Trotz dieser beiden Halbierungen
(nur um 180° drehen und 10 s belichten) dauert das Experiment 25 Stunden. Es
werden insgesamt 3864 Streubilder (rund 8.5 Gigabyte) aufgenommen. Der Dreh-
winkel betragt rund 3.2° pro Abtastserie. Zwei Serien miissen wiederholt werden,
da eine Unterbrechung des Strahls (neuer run zwecks Injektion von Elektronen

in den Speicherring) die Serien unbrauchbar macht.

Die Rekonstruktion des Tomogramms (mit tomo.c durchgefiihrt) erwies sich als
nicht einwandfrei. Fast jedes rekonstruierte Streubild zeigt Uberlagerungen von
Schichten und stark negative Werte (fiir ein Streubild eigentlich nicht maoglich).
Aus diesem Grund lasst sich aus dem rekonstruierten Bild keine CDF errechnen.
Im Rahmen dieser Arbeit war es nicht mehr moglich, ein Programm zu entwi-
ckeln, das unter PV-WAVE® eine komplette tomographische Rekonstruktion er-
moglicht. Als einzige Rettungsmaoglichkeit bleibt die Observation der Streubilder

im reziproken Raum.

Der einfachste Strukturparameter, der sich aus den Streubildern extrahieren
lasst, ist der Langperiodenpeak. Da sich in den rekonstruierten Bildern mehre-
re Peaks uiberlagern, wird der mit der jeweils hochsten Intensitéat als Hauptpeak

gewahlt. Die Werte, die als Langperiode ermittelt werden, sind mit denen der
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UuoIlldalip Wwea(q

Abbildung 4.58. Rekonstruierte Absorptionswerte a und gestreute Intensititen (Streu-
kraft Q) b der Tomographie des gebogenen PE—Stabes. Strahl— und Abtastrichtung sind
angedeutet

nicht gebogenen Probe nicht komparabel. Dennoch kénnen Anderungen in der
Steigung ausgemacht werden. Die rekonstruierten Absorptionswerte (Differenz
aus Intensitat vor und nach der Probe)-a und die rekonstruierten gestreuten In-
tensitéaten (integrierte Streukraft)-b sind in Abb. 4.58 dargestellt. Das Verhalten

ist dem der nicht gebogenen Probe sehr dhnlich. In dem rechten Bild (b) ist ein

wenig Anisotropie in gebogener Richtung (= scan direction) zu bemerken.

Abbildung 4.60 zeigt die Langperiodenwerte iiber den Probendiameter in Strahl-
richtung und in Abtastrichtung. Wahrend in Strahlrichtung noch Symmetrie be-
steht, ist in Abtastrichtung eine Verschiebung zu sehen. Dieses war auch schon

beim nur-Abtasten der gebogenen Probe zu sehen.
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4.3 SAXS-Mikrotomographie an Werkstoffen

Da jetzt eigentlich ein rekonstruiertes Tomogramm vorliegt, bieten sich Ana-
lysen in jede beliebige Richtung. Abb. 4.61 zeigt den Vergleich der Langperi-
oden von dem Schnitt durch den Diameter (halbe Hohe der Probe) und durch

ein Viertel der Hohe. Die Probenbreite ist hier natiirlich geringer. Der Radius ist

V/(2.75)% — (2.75/2)% = 2.38 mm. Das ist durch gepunktete Linien angedeutet. Die
Steigungen sind sehr dhnlich mit denen durch den Diameter. Das spétere Auftre-

ten beruht auf der reduzierten Probenbreite.

Eine interessante Richtung, in der die Struktur beobachtet werden kann, ist die,
die mit konstantem Radius durch eine der Schalen fiihrt. Dies ist in Abb. 4.59 mit
roten Pfeilen verdeutlicht. Drei Radien werden abgefahren (r;bis r3), die ermit-
telten Langperioden sind in Abb. 4.62 dargestellt. Deutliche Unterschiede sind
sowohl in den drei Schalen als auch innerhalb einer Schale zu erkennen. Bei der
gebogenen Probe scheinen im Inneren (r;und r,) stiarkere Veranderungen aufzu-
treten als in der dulBleren Schale (r;). Die unterschiedliche Hohe der Langperiode

in den Schalen wurde schon in den vorigen Abbildungen gesehen.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.59. Darstellung der Richtungen, iiber die Langperioden extrahiert werden.
a und b (gelbe Pfeile) sind in Abb. 4.61 aufgefiihrt, die Radien r1 bis r3 (rote Pfeile) in
Abb. 4.62
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Abbildung 4.60. Vergleich der Langperioden auf dem Diameter der gebogenen Probe in
Strahlrichtung und quer dazu
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Abbildung 4.61. Langperioden der gebogenen Probe durch den Diameter und durch 1/4
der Héhe. Die gepunkteten Linien zeigen den Probendurchmesser bei 1/4 Héhe
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Abbildung 4.62. Langperioden fiir drei Radien der gebogenen Probe
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4.3.4 Spar-Tomographie

Bei Proben mit Fasersymmetrie besteht die Moglichkeit, eine Tomographie mit
weniger Aufwand durchzufithren. Da die Probe bei jedem Rotationswinkel ¢ die
gleiche Abtastserie liefert, reicht eine einzige Abtastserie, um die komplette In-
formation rekonstruieren zu konnen. Man kann die gleiche Abtastserie fiir jeden
beliebigen Rotationswinkel neu verwenden. Dies reduziert die Messzeit um rund
ein Hundertfaches. Bei der Rekonstruktion des Tomogramms lasst sich zusétzlich

Rechenzeit einsparen, wie in den Grundlagen beschrieben.

Das Experiment wird an einer diinnen Faser (1.8 mm Durchmesser), die aus PET-
Mikrofibrillen verstirktem PEBA (Polyether—Blockamid) besteht®, und 3fach kalt-
verstreckt wurde. Der Mikrostrahl ist 40 pm breit, die Schrittweite ist 50 ym und
der Probe—Detektor—-Abstand 1910 mm. Um Anwendbarkeit und Reproduzierbar-
keit zu tberpriifen, wird die Faser einem Abtastscan unterzogen. Der gleiche
Scan wird an der um 90° gedrehten Faser wiederholt. Beide Scans liefern iden-
tisch aussehende Bildserien. Eine Serie wird mit der neuentwickelten Methode

der Spar-Tomographie—Rekonstruktion behandelt (inverse Abel-Transformation).

Abbildung 4.63 zeigt eine Auswahl der Originalbilder (Scan) und den tomogra-
phisch rekonstruierten als Funktion des Radius. Es zeigen sich deutliche Unter-
schiede zwischen den rekonstruierten Serien und den Bildern aus den Scans. Es
sind zwei Komponenten zu beobachten, ein isotroper Ring (der von dem PEBA-
Copolymer verursacht wird) und einem dquatioralem Strich (von den PET-Mikro-
fibrillen). In der Rekonstruktion wird deutlich, dass der isotrope Ring bei 0.4 mm
am starksten und im Zentrum nicht vertreten ist. Auch der dquatoriale Strich ist

in diesem Bereich schmaler als in dem einfachen Scan.

5Es handelt sich um ein sog. MFC (microfibrillar reinforced composite) mit 30% PET.
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-

Zentrum O0.1mm O04mMmMMO.7mm 0.9 mm

Abbildung 4.63. Einfacher Scan (obere Reihe) und rekonstruierte Streubilder (un-
tere Reihe) an PEBA/PET. Bilder in logarithmischer Skala zeigen einen Bereich von
A(SLQ, 83) =0.2nm™!
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5 Zusammenfassung

D ie durchgefithrten Untersuchungen erlauben neue Einblicke in die kris-
talline Nanostruktur eines polymeren Werkstoffes. Neu entstandene Me-
thoden (Zyklischer Lastwechsel mit in situ SAXS und SAXS—Mikrotomographie)

wurden angewandt. Es folgt eine Zusammenfassung nach Experimenttyp.

Kristallisationsmechanismen des iPP

Isotaktisches hochorientiertes Polypropylen wurde auf seine Schmelz— und Kris-
tallisationmechanismen hin untersucht. Es zeigen sich komplexe Strukturen un-
terschiedlicher Groflen. Wiahrend des Schmelzens sind primére und sekundére
Lamellen gefunden worden, beide mit unterschiedlichen Dicken (als priméar—
stark/schwach und sekundir—stark/schwach eingestuft). Bei der Kristallisation
zeigt sich eine deutliche Influenz der Kristallisationstemperatur. Es konnten wéah-
rend der isothermen Phase nur Lamellen— (ab 150 °C) und Lamellen/Blockchen—
Systeme (140 und 145 °C) erzeugt werden. Die unterschiedlichen Kristallisations-
temperaturen erzeugen auch unterschiedliche Strukturen, nachdem auf Raum-
temperatur abgekiihlt wird. Anhand der Tatsache, dass bei niedriger Temperatur
und wiahrend des Abkiihlens auf Raumtemperatur immer Blockchen nachzuwei-

sen sind, bestatigt sich STROBLs Modell der Lamellenentstehung tiber Block-
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chen fir die isotherme Kristallisation. Bei dem zweiten Aufschmelzen der kris-
tallisierten Probe zeigt sich, dass einige der Lamellen wieder in Blockchen zerfal-
len, bevor auch diese schmelzen. Die Visualisierung mit der CDF-Methode deckt
Komplexitdten des Systems auf, die mit Modellierung nicht zu erkennen gewesen

waren.

Streckexperimente

Es sind verschiedene polymere Werkstoffe auf die Antwort der inneren Nano-
struktur auf Streckversuche untersucht worden. Deutliche Unterschiede zeigte
die dynamische Methode gegeniiber der klassischen stretch—hold—Methode. Nur
im dynamischen Modus lassen sich dynamische Prozesse nachvollziehen. Auch
hier zeigten alle untersuchten Materialien sehr komplexes Verhalten, dass nur
schwer modellierbar ist. Grundsétzlich ist zu sehen, dass Lamellen zu Gunsten
von Mikrofibrillen weichen (zerstort werden). Bei Vergleichsversuchen mit der

stretch—hold—Version zeigte sich schnell relaxationsinduzierte Kristallisation.

Zyklische Lastwechselversuche wurden an iPP und UHMWPE durchgefiihrt. Sie
sollen Ermiidungserscheinung bei Dauerbelastung eines Materials simulieren.
Hier zeigen sich unterschiedliche Mechanismen, die zum Versagen eines Werk-
stoffs beitragen. Grundsétzlich sind aber Lamellen, die quer zur Streckrichtung
liegen, fiir Stabilitat zustdndig. Sind diese verbraucht (durch wiederholtes Ziehen
und Relaxieren), versagt die Probe. Gerade diese Anzahl an moglichen Mechanis-
men fithren dazu, dass Modellierung nicht immer Erfolg verspricht und andere

Methoden zur Vorhersage hinzugezogen werden miissen.
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Tomographie, Aussichten und Zukunft

Die Methode der SAXS—Mikrotomographie wurde neu entwickelt und ihre An-
wendbarkeit tiberpriift. Noch ist sie sehr zeitaufwendig (Mess— und Rechenzeit),
liefert aber gute Ergebnisse der lokal aufgelosten Nanostruktur von Materiali-
en mit Strukturgradienten. Als Vergleich wurden Polyethylen—Spritzgussstibe
im gebogenen (Strukturgradient) und ungebogenen Zustand mit der Methode
untersucht. Es sind deutliche Unterschiede der lokalen Nanostruktur sichtbar.
Zeigt sich die ungebogene Probe noch als fasersymmetrisch, ist die gebogene
mit verschiedenen Doménen in den unterschiedlichen Bereichen ausgestattet.
Bei Proben mit Fasersymmetrie (z.B. Fasern) lasst sich die Methode der Spar—
Tomographie anwenden. Hier ist der Zeitaufwand um rund ein Hundertfaches
kleiner. Die Anwendbarkeit wurde bei Fasersymmetrie nachgewiesen (Vergleichs-
studie mit kompletter Tomographie). Die Methode liefert, dank Implementation
der Abel-Transformation, ein hochaufgelostes Bild der Nanostruktur von Fasern.
Auch sehr diinne Fasern lassen sich so untersuchen, denn der Mikrostrahl kann

auch zu einem Nanostrahl reduziert werden (ESRF).

157



5 Zusammenfassung

158



Literaturverzeichnis

[1] Kratky O (1933) On the deformation mechanism of fiber materials. Part I
(Ger.), Kolloid Z 64:213-222.

[2] Kratky O (1933) On the deformation mechanism of fiber materials. Part 1I
(Ger.), Kolloid Z 68:347-350.

[3] Humphris A D L, Hobbs J K and Miles M J (2003) Ultrahigh-speed scan-
ning near-field optical microscopy capable of over 100 frames per second,

Appl Phys Lett 83:6-8.

[4] Hobbs J K, Humphris A D L and Miles M J (2001) In-situ Atomic force mi-
croscopy of polyethylene crystallization. 1. Crystallization from an oriented

backbone, Macromolecules 34:5508-5519.

[5] Pearce R and Vancso G J (1998) Real-time imaging of melting and crystalli-
zation in poly(ethylene oxide) by atomic force microscopy, Polymer 39:1237—
1242.

[6] Libster D, Aserin A and Garti N (2007) Advanced nucleating agents for

polypropylene, Polymers for Advanced Technologies 18:685-695.

[7] (2007) Kunststoffe 10:64—68.

159



Literaturverzeichnis

[8]

[9]

[10]

[11]

[12]

[13]

[14]

[15]

160

Ania F, Flores A and Balta Calleja F J (2003) Density Fluctuations as
Precursors of Crystallization in Polyamide 6,6 Using Time-Resolved X-Ray
Scattering Techniques, J Macromol Sci Part B Phys 42:653—661.

Liao G, Xie Y, Ludwig Jr. K F, Bansil R and Gallagher P (1999) Small-
angle x-ray scattering study of kinetics of spinodal decomposition in N-
isopropylacrylamide gels, Phys Rev E Stat Phys Plasmas Fluids Relat In-
terdiscip Top 60:4473—-4481.

Heeley E L, Maidens A V, Olmsted P D, Bras W, Dolbnya I P, Fairclough
J P A, Terrill N J and Ryan A J (2003) Early Stages of Crystallization in
Isotactic Polypropylene, Macromolecules 36:3656—3665.

Prasad A (1999) Polyethylene, metallocene linear low density, in Polymer
Data Handbook (Ed. Mark J E), Oxford University Press, Oxford, pp. 529—
539.

Wang C, Chu M C, Lin T L, Lai S M, Shih H H and Yang J C (2001)
Microstructures of a highly short-chain branched polyethylene, Polymer
42:1733-1741.

Rontgen W C (1898) Uber eine neue Art von Strahlen, Sitzungsberichte der

Wurzburger Physikalischen Medizinischen Gesellschaft .

Laue M and Tank F (1913) Die Gestalt der Interferenzpunkte bei den Ront-
genstrahlinterferenzen, Annalen der Physik 346:1003-1011.

Bragg W H and Bragg W L (1928) Die Reflexion von Rontgenstrahlen an
Kristallen : Grundlegende Untersuchung ind. J. 1913 u. 1914 /W. H. Bragg,
Leipzig : Leop. Voss.



Literaturverzeichnis

[16] Schelten J and Hendricks R W (1975) A New Small-Angle X-ray Scattering
Facility Utilizing a Rotating Anode, Pin-Hole Collimation and a Position-
Sensitive Proportional Counter, J Appl Cryst 8:421-729.

[17] Bergmann A, Orthaber D, Scherf G and Glatter O (2000) Improvement of
SAXS Measurements on Kratky Slit Systems by Gobel Mirrors and Imaging
Plate Detectors, J Appl Cryst 33:869-875.

[18] Schmidt P W and Hight jr. R (1960) Slit Height Corrections in SAXS, Acta
Cryst 13:480—483.

[19] DD Ivanenko I P (1944) Maximum Energy Attainable in a Betatron, Phys
Rev 65:343.

[20] Lengeler B, Tummler J, Snigirev A, Snigireva I and Raven C (1998) Trans-
mission and gain of singly and doubly focusing refractive x-ray lenses, J

Appl Phys 84:5855-5861.

[21] Lengeler B, Schroer C G, Brenner B, Ginzler T F, Kuhlmann M, Tiimmler
J, Simionovici A S, Drakopoulos M, Snigirev A and Snigireva I (2001) Para-
bolic refractive X-ray lenses: a breakthrough in X-ray optics, Nucl Instrum

Methods Phys Res A 467-468:944-950.

[22] Schroer C G, Kuhlmann M, Lengeler B, Giinzler T F, Kurapova O, Benner
B, Rau C, Simionovici A S, Snigirev A A and Snigireva I (2002) Beryllium
parabolic refractive x-ray lenses, Proc SPIE 4783:10-18.

[23] www.marresearch.com/marccd.htm.
[24] http://pilatus.web.psi.ch/pilatus.htm.

[25] Hulsen-Bollier G (2005) The PILATUS 1M Detector. A Novel Large Area Pi-
xel Detector, Ph.D. thesis, Dept. Physics, University of Erlangen-Niirnberg,

Germany.

161



Literaturverzeichnis

[26] Li X G and Huang M R (1997) X-ray diffraction of thermotropic
liquid-crystalline copoly(vanillate-4-hydroxybenzoate-ethylene terephtha-
late), Angew Makromol Chem 249:93-114.

[27] Murthy N S, Bednarczyk C, Moore R A F and Grubb D T (1996) Analysis
of small-angle x-ray scattering from fibers: structural changes in nylon 6

upon drawing and annealing, J Polym Sci Part B Polym Phys 34:821-835.

[28] Porod G (1951) The Small-Angle X-Ray Scattering from densely packed col-
loidal systems (Ger.), Colloid Polym Sci 124:83-114.

[29] Debye P and Bueche A M (1949) Scattering by an Inhomogeneous Solid, /
Appl Phys 20:518-525.

[30] Guinier A and Fournet G (1955) Small-Angle Scattering of X-Rays, Chap-

man and Hall, London.

[31] Hosemann R and Bagchi S N (1962) Direct Analysis of Diffraction by Mat-
ter, North-Holland, Amsterdam.

[32] Luzzati V (1957) Multiple Small-Angle Scattering of X-Rays by Heteroge-
neous Materials. I. Theoretical Treatment (Fr.), Acta Cryst 10:643—648.

[33] Perret R and Ruland W (1971) The Evaluation of Multiple X-ray Small-
Angle Scattering, J Appl Cryst 4:444-451.

[34] Ruland W (1964) Fourier Transform Methods for the Slit-Height Correction
in Small-Angle Scattering, Acta Cryst 17:138-142.

[35] Ruland W (1971) Small-Angle Scattering of Two-Phase Systems: Determi-
nation and Significance of Systematic Deviations from Porod’s Law, J Appl

Cryst 4:70-73.

[36] Vonk C G (1973) Investigation of Non-Ideal Two-Phase Polymer Structures
by Small-Angle X-ray Scattering, J Appl Cryst 6:81-86.

162



[37]

[38]

[39]

[40]

[41]

[42]

[43]

[44]

[45]

Literaturverzeichnis

Vonk C G (1978) The small-angle scattering of distorted lamellar structu-
res, J Appl Cryst 11:541-546.

Vonk C G (1976) On Two Methods for Determination of Particle Size Distri-
bution Functions by Means of Small-Angle X-ray Scattering, J Appl Cryst
9:433-440.

Samon J M, Schultz J M, Hsiao B S, Khot S and Johnson H R (2001) Struc-
ture development during the melt spinning of poly(oxymethylene) fiber, Po-
lymer 42:1547-1559.

Goderis B, Reynaers H, Koch M H I and Mathot V B F (1999) Use of SAXS
and linear correlation functions for the determination of the crystallinity
and morphology of semi-crystalline polymers. Application to linear poly-

ethylene, J Polym Sci Part B Polym Phys 37:1715-1738.

Crist B (2000) Analysis of small-angle X-ray scattering patterns, J Macro-
mol Sci Phys B39:493-518.

Ruland W (1977) The evaluation of the small-angle scattering of lamellar
two-phase systems by means of interface distribution functions, Colloid Po-

lym Sci 255:417-427.

Stribeck N and Ruland W (1978) Determination of the Interface Distributi-
on Function of Lamellar Two-Phase Systems, J Appl Cryst 11:535-539.

Ruland W (1978) The evaluation of the small-angle scattering of anisotropic
lamellar two-phase systems by means of interface distribution functions,

Colloid Polym Sci 256:932-936.

Fraser R D, Macrae T P, Miller A and Rowlands R J (1976) Digital Proces-
sing of Fibre Diffraction Patterns, J Appl Cryst 9:81-94.

163



Literaturverzeichnis

[46]

[47]

[48]

[49]

[50]

[61]

[52]

[53]

[54]

164

Leland M, Wu Z, Chhajer M, Ho R M, Cheng S Z D, Keller A and Krichel-
dorf H R (1997) Anomalous orientation behavior in a series of copoly(ester
imide)s observed by wide-angle x-ray diffraction, Macromolecules 30:5249—

5254.

Rathje J and Ruland W (1976) Density fluctuations in amorphous and se-
micrystalline polymers, Colloid Polym Sci 254:358-370.

Vonk C G and Kortleve G (1967) X-Ray Small-Angle Scattering of Bulk
Polyethylene, Colloid Polym Sci 220:19-24.

Vonk C G (1979) A SAXS study of PE fibers, using the two-dimensional
correlation function, Colloid Polym Sci 257:1021-1032.

Janosi A (1983) Small-Angle X-ray Scattering from multiphase systems.
Interpretation of the electron density fluctuation (Ger.), Monatsh f Chemie

114:377-383.

Kriiger KN and Zachmann H G (1993) Investigation of the melting behavi-
or of poly(aryl ether ketones) by simultaneous measurements of SAXS and

WAXS employing synchrotron radiation, Macromolecules 26:5202—5208.

Stribeck N and Ruland W (1978) Determination of the Interface Distributi-
on Function of Lamellar Two-Phase Systems, J Appl Cryst 11:535-539.

Stribeck N (2003) Extraction, representation and interpretation of nanosca-

le domain structure information from small-angle scattering patterns, Fibr

Text EE 11:33-45.

Blackman R B and Tukey J W (1959) Particular Pairs of Windows., The
Measurement of Power Spectra From the Point of View of Communications

Engineering pp. 98-99, new York: Dover.



Literaturverzeichnis

[65] Stribeck N (2002) Utilising spatial frequency filtering to extract nanosca-
le layer structure information from isotropic small-angle X-ray scattering

data, Colloid Polym Sci 280:254—259.

[66] Kak A C and Slaney M (1999) Principles of Computerized Tomographic Ima-
ging, IEEE Press, New York.

[67] Bracewell R (1999) The Fourier Transform and Its Applications, Mc Graw-
Hill, New York, 3rd edn.

[68] Stribeck N (2007) X-Ray Scattering of Soft Matter, Springer, Heidelberg,
New York.

[569] Kratky O (1938) The computation of micellae dimensions of fiber materi-
als from the interferences diffracted at extremely small angles, Naturwiss

26:94.

[60] Hermans P H and Platzek P (1939) Contribution to elucidate the defor-
mation mechanism and the fine structure of hydrate cellulose. IX.: On the

theoretical relation between swelling anisotropy and the inherent birefrin-

gence of oriented fibers, Kolloid Z 88:68-72.

[61] Kajiura Y, Watanabe S, Itou T, Iida A, Shinohara Y and Amemiya Y (2005)
Structural analysis of single wool fibre by scanning microbeam SAXS, J

Appl Cryst 38:420-425.

[62] Riekel C, Engstrom P and Martin C (1998) Micro x-ray small-angle scatte-
ring with synchrotron radiation, J Macromol Sci Phys B37:587-599.

[63] Riekel C (2000) New avenues in x-ray microbeam experiments, Rep Prog

Phys 63:233-262.

165



Literaturverzeichnis

[64]

[65]

[66]

[67]

[68]

[69]

[70]

166

Riekel C, Garcia Gutiérrez M C, Gourrier A and Roth S V (2003) Recent
synchrotron radiation microdiffraction experiments on polymer and biopo-

lymer fibers, Anal Bioanal Chem 376:594—601.

Nozue Y, Shinohara Y and Amemiya Y (2007) Application of Microbeam
Small- and Wide-angle X-ray Scattering to Polymeric Material Characteri-
zation, Polymer J 39:1221-1237.

Miiller M, Czihak C, Vogl G, Fratzl P, Schober H and Riekel C (1998) Direct
Observation of Microfibril Arrangement in a Single Native Cellulose Fi-
ber by Microbeam Small-Angle X-ray Scattering, Macromolecules 31:3953—
3957.

Wang Y D and Cakmak M (2001) Spatial variation of structural hierarchy
in injection molded PVDF and blends of PVDF with PMMA. Part II. Ap-

plication of microbeam WAXS pole figure and SAXS techniques, Polymer
42:4233-4251.

Paris O, Loidl D, Miiller M, Lichtenegger H and Peterlik H (2001) Cross-
sectional texture of carbon fibres analysed by scanning microbeam X-ray

diffraction, J Appl Cryst 34:473—-479.

Loidl D, Peterlik H, Paris O, Miiller M, Burghammer M and Riekel C (2005)
Structure and mechanical properties of carbon fibres : a review of recent

microbeam diffraction studies with synchrotron radiation, J Synchrotron

Radiat 12:758-764.

Paris O, Loidl D, Peterlik H, Miller M, Lichtenegger H and Fratzl P (2000)
The internal structure of single carbon fibers determined by simultaneous

small- and wide-angle X-ray scattering, J Appl Cryst 33:695-699.



[71]

[72]

[73]

[74]

[75]

[76]

[77]

[78]

Literaturverzeichnis

Paris O, Loidl D and Peterlik H (2002) Texture of PAN- and pitch-based
carbon fibers, Carbon 40:551-555.

Miller M, Czihak C, Burghammer M and Riekel C (2000) Combined X-
ray microbeam small-angle scattering and fibre diffraction experiments on

single native cellulose fibres, J Appl Cryst 33:817-819.

Muller M, Riekel C, Vuong R and Chanzy H (2000) Skin/core micro-
structure in viscose rayon fibres analysed by X-ray microbeam and electron

diffraction mapping, Polymer 41:2627-2632.

Lozano-Castell6 D, Raymundo-Pifiero E, Cazorla-Amorés D, Linares-Solano
A, Miiller M and Riekel C (2002) Characterization of pore distribution in
activated carbon fibers by microbeam small angle X-ray scattering, Carbon

40:2727-2735.

Flores A, Poeppel A, Riekel C and Schulte K (2001) Evidence of a trans-
crystalline interphase in fiber PE homocomposites as revealed by micro-
diffraction experiments using synchrotron radiation, J Macromol Sci Phys

40:749-761.

Dasch C J (1992) One-dimensional tomography: a comparison of
Abel, onion-peeling, and filtered backprojection methods, Applied Optics
31:1146-1153.

Dribinsi V, Ossadtchi A, Mandelshtam V A and Reisler H (2002) Recon-
struction of Abel-transformable images: The Gaussian basis-set expansion

Abel transform method, Rev Sci Instr 73:2634—-2642.

Stribeck N, Almendarez Camarillo A, Nochel U, Schroer C, Kuhlmann M,
Roth SV, Gehrke R and Bayer R K (2006) Volume-Resolved Nanostructure

167



Literaturverzeichnis

Survey of a Polymer Part by Means of SAXS Microtomography, Macromol
Chem Phys 207:1239-1249.

[79] VNI (2007), PV-WAVE manuals, V 7.5, Boulder, Colorado.
[80] Stribeck N, Web Page, http://www.chemie.uni-hamburg.de/tmc/stribeck/.
[81] Guinier A (1963) X-Ray Diffraction, Freeman, San Francisco.

[82] Stribeck N, Almendarez Camarillo A, Nochel U, Roth SV, Funari S S, Dohr-
mann R, Dommach M and Gehrke R (2006) Observed Effect of Primary
Beam Size on the Determination of Nanostructure Parameters of Polymer

Materials, Colloid Polym Sci :submitted.
[83] Jahne B (5 2005) Digitale Bildverarbeitung, Springer Verlag, 6th edn.

[84] Synecek V (1960) A Method of the Intensity Distribution Measurement of
the Small-Angle Scattering of X-rays Eliminating the Influence of the Im-
perfect Collimation, Acta Cryst 13:378-380.

[85] Glatter O (1974) A New Iterative Method for Collimation Correction in
Small-Angle Scattering, J Appl Cryst 7:147-153.

[86] Deutsch M and Luban M (1978) Exact Solution of the Slit-Height Correc-
tion Problem in Small-Angle X-Ray Scattering. I. The General Method and
its Accuracy in Application to Simulated Data, o/ Appl Cryst 11:87-97.

[87] Soliman M, Jungnickel B J and Meister E (1998) Stable desmearing of slit-
collimated SAXS patterns by adequate numerical conditioning, Acta Cryst
Sect A Found Cryst A54:675-681.

[88] Stribeck N and Nochel U (2008) A method for merging of USAXS and smea-
red SAXS patterns of fibers, J Appl Cryst :accepted.

[89] Noether H D and Whitney W (1973) X-ray diffraction and morphology of
crystalline, hard, elastic materials, Colloid Polym Sci 251:991-1005.

168



Literaturverzeichnis

[90] Almendarez Camarillo A, Roth SV, Bosecke P, Buchner S, Krenn K, Gehrke
R and Stribeck N (2007) Melting and Crystallization of UHMWPE Skived
Film, J Mater Sci 42:6212-6221.

[91] Stribeck N, Bosecke P, Bayer R and Almendarez Camarillo A (2005) Struc-
ture transfer between a polymer melt and the solid state. Investigation of
the nanostructure evolution in oriented polyethylene by means of conti-

nuous X-Ray scattering, Progr Coll Polym Sci 130:127-139.
[92] http:/hasylab.desy.de/facilities/.

[93] Elsner G, Riekel C and Zachmann H G (1984) Synchrotron Radiation in
Polymer Science, in Advances in Polymer Science (Eds. Kausch H H and

Zachmann H G), Springer, Berlin, vol. 67, pp. 1-58.

[94] v. Krosigk G, Cunis S, Gehrke R and Kranold R (2001) Recent developments
and ASAXS measurements at the ultra small angle X-ray scattering instru-
ment of HASYLAB, Nucl instrum methods phys res Sect A 467-468:1088—
1091.

[95] Almendarez Camarillo A and Stribeck N (2005) SAXS observations of the
crystallization of polyolefines from the melt, Fibr Text EE 13:27-29.

[96] Goschel U, Swartjes F H M, Peters G W M and Meijer H E H (2000) Cry-
stallization in isotactic polypropylene melts during contraction flow: time-

resolved synchrotron WAXD studies, Polymer 41:1541-1550.

[97] Fujiyama M, Masada I and Mitani K (2000) Melting and Crystallization
Behaviors of Injection-Molded Polypropylene, J Appl Polym Sci 78:1751—
1762.

[98] Stribeck N, Almendarez Camarillo A, Cunis S, Bayer R K and Gehrke R

(2004) Oriented quiescent crystallization of polyethylene studied by USA-

169



Literaturverzeichnis

[99]

[100]

[101]

[102]

[103]

[104]

[105]

[106]

170

XS. Part 1: Observations of nanostructure evolution, Macromol Chem Phys

205:1445-1454.

Stribeck N, Almendarez Camarillo A and Bayer R (2004) Oriented quie-
scent crystallization of polyethylene studied by USAXS. Part 3: The evolu-
tion of crystallite stacking, Macromol Chem Phys 205:1463—1470.

Balzano L, Rastogi S and Peters G (2006) Nano-structuring of isotactic po-
lypropylene in presence of a self-assembling nucleating agent under defined
flow conditions, in Nanotech 2006, Nano Science and Technology Institute,

Cambridge, MA, vol. 2, chap. 10, pp. 820-823, ISBN 0-9767985-7-3.

Wang Z G, Phillips R A and Hsiao B S (2000) Morphology development
during isothermal crystallization. I. Isotactic and atactic polypropylene

blends, J Polym Sci Part B Polym Phys 38:2580-2590.

Stribeck N (2004) Oriented quiescent crystallization of polyethylene stu-
died by USAXS. Part 2: The liquid scattering of stacks generated from ran-
dom placement of lamellae, Macromol Chem Phys 205:1455-1462.

Schultz J M, Lin J S and Hendricks R W (1978) A Dynamic Study of the
Crystallization of Polyethylene from the Melt, J Appl Cryst 11:551-557.

Rényi A (1963) On a one-dimensional problem concerning random space

filling, Sel Transl Math Stat Prob 4:203-218.

Bonnier B, Boyer D and Viot P (1994) Pair correlation function in random

sequential adsorption processes, J Phys A 27:3671-3682.

Hoffman J D, Lauritzen Jr. J I, Passaglia E, Ross G S, Frolen L J and Weeks
J J (1969) Kinetics of Polymer Crystallization from Solution and the Melt,
Kolloid Z u Z Polymere 231:564-592.



[107]

[108]

[109]

[110]

[111]

[112]

[113]

[114]

[115]

Literaturverzeichnis

Hugel T, Strobl G and Thomann R (1999) Building lamellae from blocks:
The pathway followed in the formation of crystallites of syndiotactic poly-
propylene, Acta Polym 50:214-217.

Wang Z G, Hsiao B S, Sirota E B, Agarwal P and Srinivas S (2000) Probing
the Early Stages of Melt Crystallization in Polypropylene by Simultaneous
Small- and Wide-Angle X-ray Scattering and Laser Light Scattering, Ma-
cromolecules 33:978-989.

Cahn J W and Hilliard J E (Feb. 1971) Spinodal decomposition: A reprise,
Acta Metallurgica 19:151-161.

Huston E L, Cahn J W and Hilliard J E (Sep. 1966) Spinodal decomposition

during continuous cooling, Acta Metallurgica 14:1053—-1062.

Stribeck N, Almendarez Camarillo A, Nochel U, Bosecke P and Bayer R K
(2007) Early Oriented Isothermal Crystallization of Polyethylene Studied
by High Time-Resolution SAXS/WAXS, Anal Bioanal Chem 387:649—661.

Norton D R and Keller A (1985) The spherulitic and lamellar morphology

of melt-crystallized isotactic polypropylene, Polymer 26:704-716.

Strobl G (2006) Crystallization and melting of bulk polymers: New observa-
tions, conclusions and a thermodynamic scheme, Progr Polym Sci 31:398—

442.

Stribeck N, Bayer R, von Krosigk G and Gehrke R (2002) Nanostructure
Evolution of Oriented High-Pressure Injection-Molded Polyethylene during
Heating, Polymer 43:3779-3784.

Noether H D (1979) Crystallization Under Extreme Temperature and Pres-

sure Gradients, Intern J Polymeric Mater 7:57-82.

171



Literaturverzeichnis

[116]

[117]

[118]

[119]

[120]

[121]

[122]

[123]

[124]

[125]

172

Johnson M B and Wilkes G L (2001) Microporous Membranes of Polyoxy-
methylene from a Melt-Extrusion Process: (I) Effects of Resin Variables and

Extrusion Conditions, J Appl Polym Sci 81:2944-2963.

Xu J, Johnson M and Wilkes G L (2004) A tubular film extrusion of po-
ly(vinylidene fluoride): structure / process / property behavior as a function

of molecular weight, Polymer 45:5327-5340.

Vincent P I (1960) The necking and cold-drawing of rigid plastics, Polymer
1:7-19.

Bernatskii A D and Rabinovich A L (1964) Strain in certain crosslinked

polymers, Polymer Science USSR 6:1166—-1175.

Zhurkov S A, Slutsker A I and Yastrebinski A A (1963) Influence of load on
the supermolecular structure of oriented polymers, Dokl Acad Nauk SSSR
153:303-305.

Pick M, Lovell R and Windle A H (Sep. 1980) X-ray measurement of chain

orientation in non-crystalline polymers, Polymer 21:1017-1024.

Meinel G and Peterlin A (Jun. 1971) Plastic deformation of polyethylene—iii
mechanical properties and morphology of drawn low density polyethylene,

European Polymer Journal 7:657—670.

Grubb D and Bala V (1999) Simultaneous SAXS, WAXS and local strain
measurement: deformation of row-structure in LLDPE, Polym Mater Sci

Eng 81:357-358.

Shinozaki D M, Groves G W and Arridge R G C (Apr. 1977) Stress relaxation

in oriented polypropylene, Materials Science and Engineering 28:119-126.

Read B E and Tomlins P E (Sep. 1997) Time-dependent deformation of poly-

propylene in response to different stress histories, Polymer 38:4617—-4628.



[126]

[127]

[128]

[129]

[130]

[131]

[132]

Literaturverzeichnis

Li J X and Cheung W L (Dec. 1998) On the deformation mechanisms of
[betal-polypropylene: 1. Effect of necking on [betal-phase PP crystals, Poly-
mer 39:6935-6940.

Kammer H W, Kummerloewe C, Greco R, Mancarella C and Martuscelli E
(Jun. 1988) Examination of the deformation of isotactic polypropylene and
isotactic polypropylene/ethylene-propylene rubber blends by wide-angle X-
ray scattering, Polymer 29:963-969.

Wu J, Schultz J M, Yeh F, Hsiao B S and Chu B (2000) In-Situ Simultaneous
Synchrotron Small- and Wide-Angle X-ray Scattering Measurement of Po-
ly(vinylidene fluoride) Fibers under Deformation, Macromolecules 33:1765—

1777.

Hughes D J, Mahendrasingam A, Martin C, Oatway W B, Heeley E L, Bing-
ham S J and Fuller W (1999) An instrument for the collection of simulta-
neous small and wide angle x-ray scattering and stress-strain data during

deformation of polymers at high strain rates using synchrotron radiation

sources, Rev Sci Instrum 70:4051-4054.

Bras W, Mant G R, Derbyshire G E, O'Kane W J, Helsby W I, Hall C J
and Ryan A J (1995) Real-Time Simultaneous Wide- and Small-Angle Fibre
Diffraction, J Synchrotron Rad 2:87-92.

Chen X, Yoon K, Burger C, Sics I, Fang D, Hsiao B S and Chu B (2005) In-
situ x-ray scattering studies of a unique toughening mechanism in surface-

modified carbon nanofiber/UHMWPE nanocomposite films, Macromolecules

38:3883—-3893.

Park I K and Noether H D (1975) Crystalline "HardElastic Materials. II.
Mechanical Properties, Colloid Polym Sci 253:824—839.

173



Literaturverzeichnis

[133]

[134]

[135]

[136]

[137]

[138]

[139]

[140]

174

Boger A, Heise B, Troll C, Marti O and Rieger B (Aug. 2007) Orientation of
the [alpha]- and [gamma]-modification of elastic polypropylene at uniaxial

stretching, European Polymer Journal 43:3573-3586.

Lai D, Yakimets I and Guigon M (Sep. 2005) A non-linear viscoelastic model
developed for semi-crystalline polymer deformed at small strains with loa-
ding and unloading paths, Materials Science and Engineering A 405:266—
271.

Stribeck N, Nochel U, Almendarez Camarillo A, Roth S V, Dommach M and
Bosecke P (2007) SAXS Study of Oriented Crystallization of Polypropylene
from a Quiescent Melt, Macromolecules 40:4535-4545.

Boontongkong Y, Cohen R E, Spector M and Bellare A (Dec. 1998) Orienta-
tion of plane strain-compressed ultra-high-molecular-weight polyethylene,

Polymer 39:6391-6400.

Shcherbina M A, Chvalun S N, Aulov V A, Selikhova V I and Bakeev N F
(2001) Structure and deformational behavior of high-pressure annealed
ultra-high-molecular-mass polyethylene with different initial morphology,

Polymer science Series A 43:72-81.

Sakurai T, Nozue Y, Kasahara T, Mizunuma K, Yamaguchi N, Tashiro K
and Amemiya Y (Sep. 2005) Structural deformation behavior of isotactic
polypropylene with different molecular characteristics during hot drawing

process, Polymer 46:8846—-8858.

Bonart R (Oct. 1966) Parakristalline Strukturen in Polyathylenterephtha-
lat (PET), Colloid Polymer Science 213:1-11.

Shaofeng R, Zhigang W, Burger C, Chu B and Hsiao B (2002) Mesopha-

se as the Precursor for Strain-Induced Crystallization in Amorphous Po-



[141]

[142]

[143]

[144]

[145]

[146]

[147]

Literaturverzeichnis

ly(ethylene terohtalate) Film, Macromolecules 35:10102—-10107.

Ran S, Wang Z, Burger C, Chu B and Hsiao B (2002) Mesophase as the
Precursor for Strain-Induced Crystallization in Amorphous Poly(ethylene

terephthalate) Film, Macromolecules 35:10102—10107.

Kawakami D, Hsiao B S, Ran S, Burger C, Fu B, Sics I, Chu B and Kikutani
T (2004) Structural formation of amorphous poly(ethylene terephthalate)

during uniaxial deformation above glass temperature, Polymer 45:905-918.

Asano T, Balta Calleja F J, Flores A, Tanigaki M, Mina M F, Sawataaari
C, Itagaki H, Takahashi H and Hatta I (1999) Crystallization of oriented
amorphous poly(ethylene terephthalate) as revealed by X-ray diffraction
and microhardness, Polymer 40:6475-6484.

Kawakami D, Hsiao B S, Ran S, Burger C, Fu B, Sics I, Chu B and Kiku-
tani T (Feb. 2004) Structural formation of amorphous poly(ethylene tere-
phthalate) during uniaxial deformation above glass temperature, Polymer

45:905-918.

Chevalier L and Marco Y (Jun. 2007) Identification of a strain induced cry-
stallisation model for PET under uni- and bi-axial loading: Influence of tem-

perature dispersion, Mechanics of Materials 39:596—609.

Marco Y, Chevalier L. and Chaouche M (Nov. 2002) WAXD study of indu-
ced crystallization and orientation in poly(ethylene terephthalate) during

biaxial elongation, Polymer 43:6569-6574.

Mahendrasingam A, Martin C, Fuller W, Blundell D J, Oldman R J,
MacKerron D H, Harvie J L and Riekel C (Feb. 2000) Observation of a

transient structure prior to strain-induced crystallization in poly(ethylene

terephthalate), Polymer 41:1217-1221.

175



Literaturverzeichnis

[148]

[149]

[150]

[151]

[152]

[153]

[154]

[155]

176

Matthews R G, Ajji A, Dumoulin M M and Prud’homme R E (Sep. 2000)
The effects of stress relaxation on the structure and orientation of tensile

drawn poly(ethylene terephthalate), Polymer 41:7139-7145.

Turell M B and Bellare A (Aug. 2004) A study of the nanostructure and
tensile properties of ultra-high molecular weight polyethylene, Biomateri-

als 25:3389-3398.

Riekel C, Cedola A, Heidelbach F and Wagner K (1997) Microdiffraction
Experiments on Single Polymeric Fibers by Synchrotron Radiation, Macro-

molecules 30:1033—1037.

Stribeck N, Bosecke P, Bayer R and Almendarez Camarillo A (2004) Visua-
lization of Nanostructure Evolution during Polymer Crystallization, ESRF

Highlight 45-46.

Almendarez Camarillo A (2006) In-situ Untersuchungen der Nanostruktur-
bildung in Polymeren Werkstoffen mit der Synchrotronstrahlung, Ph.D. the-

sis, University of Hamburg.

Abramowitz M and Stegun I A, eds. (1968) Handbook of Mathematical

Functions, Dover Publications, New York.

Schroer C G, Kuhlmann M, Roth S V, Gehrke R, Stribeck N, Almenda-
rez Camarillo A and Lengeler B (2006) Mapping the local nanostructure
inside a specimen by tomographic small-angle x-ray scattering, Appl Phys

Lett 88:164102.

Flores A, Pieruccini M, Nochel U, Stribeck N and Balta Calleja F (2008)
Recrystallization studies on isotropic cold-crystallized PET: Influence of the

heating rate, Polymer 49:965-973.



Danksagung

Hiermit mochte ich mich fiir die positive Unterstiitzung und anregenden Diskus-

sionen wiahrend der Promotion bei Prof. Dr. N. Stribeck ganz herzlich bedanken.

Weiterhin danke ich meinem Vater Joachim Nochel fiir die Hilfe beim Korrek-
turlesen und den ermutigenden Beistand im “Status—Nascendi”—Prozess meiner

Dissertation.

Dank sei auch der Deutschen Forschungsgemeinschaft (DFG) zugesprochen fiir
die finanzielle Forderung des Forschungsprojektes STR 501/4-2, in dessen Rah-

men diese Promotion stattfindet.

Der Firma Wellstream sei gedankt fiir die Moglichkeit eines Promotionsabschluss-

stipendiums, das sich aus Technologietransfermitteln finanzieren lie83.

AulBlerdem Kathleen Pruntsch und Herrn Fischer fiir die problemlose Handha-
bung des Bestell- und Lieferwesens und Nina Schober vom A.K. Forster fiir die

Messungen mit der rotierenden Anode.

177



Danksagung

178



Publikationen

e Nochel U, Stribeck N, Timmann A, Funari S S and Schubert T (2007) SA-
XS Studies of Polymer Nanostructure During in situ Load-Cycling,

Hasylab Ann Rep Part 1:1405-1406.

* Nochel U, Stribeck N, Funari S S and Schubert T (2007) Dynamic Mecha-
nical Tests of Polymer Materials Monitored by SAXS, Hasylab Ann
Rep Part 1:1341-1342.

e Stribeck N, Nochel U and Roth S.V. Kuhlmann M (2007) Bias-Gradient
Material Tested in Tomographic Scan, Hasylab Ann Rep Part 1:1319-
1320.

¢ Nochel U, Stribeck N, Funari S S and Schubert T (2007) Tensile Tests of
Polypropylene Monitored by SAXS, Hasylab Ann Rep Part 1:1431-1432.

¢ Stribeck N, Almendarez Camarillo A, Nochel U, Roth SV, Funari S S, Déhr-
mann R, Dommach M and Gehrke R (2006) Observed Effect of Primary
Beam Size on the Determination of Nanostructure Parameters of

Polymer Materials, Colloid Polym Sci :submitted.

e Stribeck N, Almendarez Camarillo A, Nochel U, Schroer C, Kuhlmann M,
Roth SV, Gehrke R and Bayer R K (2006) Volume-Resolved Nanostruc-

179



Publikafionen

180

ture Survey of a Polymer Part by Means of SAXS Microtomography,
Macromol Chem Phys 207:1239-1249.

Stribeck N, Almendarez Camarillo A, Nochel U, Bosecke P and Bayer R
K (2007) Early Oriented Isothermal Crystallization of Polyethyle-
ne Studied by High Time-Resolution SAXS/WAXS, Anal Bioanal Chem
387:649-661.

Stribeck N, Nochel U, Almendarez Camarillo A, Roth S V, Dommach M and
Bosecke P (2007) SAXS Study of Oriented Crystallization of Polypro-

pylene from a Quiescent Melt, Macromolecules 40:4535-4545.

Flores A, Pieruccini M, Nochel U, Stribeck N and Balta Calleja F (2008) Re-
crystallization studies on isotropic cold-crystallized PET: Influence

of the heating rate, Polymer 49:965-973.

Stribeck N, Nochel U, Funari S S and Schubert T (2008) Tensile Tests
of Polypropylene Monitored by SAXS. Comparing the Stretch-Hold
Technique to the Dynamic Technique, JPolym SciPart B Polym Phys
46:721-726.

Stribeck N, Nochel U, Funari S S, Schubert T and Timmann A (2008) Nano-
structure Evolution in Polypropylene During Mechanical Testing,

Macromol Chem Phys :accepted.

Flores A, Pieruccini M, Nochel U, Stribeck N and Balta Calleja F J (2008)
Recrystallization studies in isotropic cold crystallized PET: influ-

ence of heating rate, Polymer 49:965-973.

Stribeck N and Nochel U (2008) A method for merging of USAXS and
smeared SAXS patterns of fibers, J Appl Cryst :accepted.



* Stribeck N, Nochel U and Almendarez Camarillo A (2008) Scanning mi-
crobeam X-ray scattering of fibers analyzed by one-dimensional to-

mography, Macromol Chem Phys :in print.

e Stribeck N, Nochel U, Fakirov S, Feldkamp J, Schroer C, Timmann A and
Kuhlmann M (2008) SAXS-Fiber Computer-Tomography. Method En-
hancement and Analysis of Microfibrillar-Reinforced Composite Pre-

cursors from PEBAX and PET, Macromolecules :submitted July 2008.

¢ Pieruccini M, Flores A, Nochel U, Di Marco G, Stribeck N and Balta Calleja
F J (2008) The role of the amorphous phase in the recrystallization
process of cold-crystallized poly(ethylene terephthalate), Eur Phys J
E submitted June 9.

181



Publikafionen

182



Sachindex

A2 58 Debye-Scherrer-Verfahren, 24
Absorptionsfaktor, 42 Dehnung, 41

Anisotropie, 26 Dehnungsinduzierte Kristallisation, 98
Ataktisch, 8 Detektoren, 19

Auflosungsgrenze, 43 Duroplaste, 12

Azimutale Mittelung, 26 Dynamische Messung, 94

Azimutalscan, 28
Elastomere, 11

Bending magnet, 56 Elektronenmikroskopie, 1
Beugemagnete, 19 Elongation, 41, 93
Blockstruktur, 72, 74 Entschmierung, 46
Braggsche Gesetz, 13 ESREF, 59, 73

BW4, 58 Ewaldkugel, 26
CCD-Detektor, 20 Fasersymmetrie, 28

CDF, 34 Fraserkorrektur, 28

CDF Analyse, 78 _ _
Gewichtsverteilung, 8

Cross-hatched-structure, 74, 96
Glasiibergangstemperatur, 9

Datenauswertung, 42 Grenzspannung, 125

183



Sachindex
Guinierndherung, 43

Harmonisieren, 43
HASYLAB, 73
Heizofen, 60

Hochdruckpolyetylen, 9

ID2, 59

Ideales Zweiphasensystem, 29

IDF, 25, 32

Imageplate, 19
Isotaktisch, 8

Isotrope Kristallisation, 71
Isotropie, 26

Jamming limit, 71

Kniehebel-Schneidpresse, 52
Kratky-Kamera, 16

Langperiode, 35, 64
Laue-Verfahren, 13

Leerstreuung, 42

Massenpolymer, 2, 3
MAXS, 14

Molmassenverteilung, 7

Nicht isotherme Kristallisation, 77

Niederdruckpolyethylen, 9
Nukleierung-Wachstum, 72

184

Nukleirungsmittel, 71

Orientierte Schmelze, 70

Orientierungsgedéchtnis, 63

PET, 113
PILATUS-Detektor, 20
Point spread function, 46
Polydispersitit, 8
Polypropylen, 49, 63, 108
Primérstrahl, 46
Punktspreitzfunktion, 46

Rontgenstrahlung, 13

Rontgenstreuung, 12

Riucktransformation, 38

Random Car Parking Process, 71, 77

Rasterkraft- und Rasternahfeldmikro-
skopie, 1

Relaxationskristallisation, 96

Reptationsbewegung, 7

Rotierende Anode, 16, 77

Row-nuclei, 82

SAXS, 14
SAXS—-Mikrotomographie, 2, 37
Schlaufen-Netzwerk, 70
Schmelzen, 64

Schmelzentemperatur, 70



Sachindex

Schmelztemperatur, 7 USAXS, 14
Spannung, 41, 54

Vernetzung, 11

Spar-Tomographie, 23, 38, 151 )
Verzweigungsgrad, 9

Spinoidale Entmischung, 72

Spritzgussstibe, 52 WAXS, 14
Statische Messung, 95 Weiche kondensierte Materie, 5

Streckexperimente, 91 Wiggler, 17, 56

Streckgeschwindigkeit, 41 Zahlenverteilung, 8
Streckgrad, 100

Streckmaschine, 60

Streckrate, 93

Streckzyklen, 119

Stretch-hold-technique, 92

Streukraft, 31

Streuwinkel und Streuvektor, 25

Synchrotronstrahlquellen, 56
Syndiotaktisch, 8

Taktizitat, 8
Tangentenplanndherung, 26
Teilkristalline Struktur, 1
Temperaturprofil, 65
Thermoplaste, 11
Tomographie, 134

UHMWPE, 50
Undulator, 17, 56
Unterkiihlte Schmelze, 71

185



Europass
Curriculum Vitae

Personal information

Surname(s) / First name(s)
Address(es)

Telephone(s)
Email(s)
Nationality(-ies)
Date of birth

Education

2005-2008
19962003
2002

1995
1990-1994
1986-1989
1981-1985

Phd Thesis

« Title

« Supervisors
« Description

Page 1 - Curriculum vitee of
Ulrich Nochel

Nochel, Ulrich

Contrescarpe 144
28195 Bremen
Germany

+49(0)178 189 7592
ulrich@topmail.com
German

April 3, 1975

PhD-Thesis, Institute for Tecnical and Macromolecular Chemistry, Ham-
burg (Germany). X-ray studies of polymer nanostructure

Diploma of Chemistry (Licenciatura), University of Granada, Granada
(Spain). Main field in organic chemistry

Technician in immunology and biochemistry (210 theoretical and 300
practical hours) conforming EU-normative, Granada (Spain)

Nummerus clausus at the University of Granada, Granada (Spain)
High school diploma at IES Jorge Guillen, Torrox (Malaga, Spain)
Primary education at IEB Mare Nostrum, Torrox (Malaga, Spain)
Primary education at Grundschule Kantstraf3e in Bremen, Germany

Polymric Materials with Fibersymmetry. Aplication of new Methods for
the Analysis of Structure—Changes and Structure—Gradients

Prof. Dr. Norbert Stribeck

Several polymers were investigated for their nanostructure response on heat
(melting and crystallization) and stress (under load, dynamic and cyclic) with
X-ray radiation at synchrotron beamlines



Experience

October 2005—current

Languages
Mother tongue(s)

Self-assessment
European level™

German
English

Spanish

Computer skills

(O]

Programming
Scientific

Participation on
conferences

Page 2 - Curriculum vitee of
Ulrich Nochel

Scientific co-worker in Prof. Stribecks team (evaluation of scattering
data via Chord Distribution Function) and student support in practical
courses (DSC and wide—angle X—ray studies)

German, Spanish

Understanding Speaking Writing
. . . Spoken Spoken
Listening Reading interaction production

C2 Proficient C2 Proficient C2 Proficient C2 Proficient C2 Proficient
user user user user user

B2 Independentf C1 Proficient B2 Independent B2 Independent B1 Independent
user user user user user

C2 Proficient C2 Proficient C2 Proficient C2 Proficient C2 Proficient
user user user user user

“Common European Framework of Reference (CEF) level

Linux (Debian and Red-Hat based), Unix, Windows, administration and
Office-suites

PV-WAVE, scripting, IDL, Shell, JAvA, DOS (BASIC)
Matlab/Scilab, pv-wave, gopenmol, gaussian, typography, KTEX

[I] SRPS 2006, Spring8 (Aihoi, Japan). Synchrotron Radiation on Poly-
mer Science

[II] SAS 2006, Kyoto (Japan). Small Angle Scattering. Poster presented
(Student poster award)

[IIT] SNI 2006, Hamburg (Germany). Deutsche Tagung fiir Forschung mit
Synchrotronstrahlung, Neutronen und Ionenstrahlen an Grofigerdten.
Poster presented

[IV] From Diffraction to Imaging 2006, Berlin (Germany). Poster pre-
sented

[V] PPS 2007, Goteburg (Sweden). Polymer Processing Society. Poster
presented

[VI] NCD 2007, Madrid (Spain). Workshop on Non-Crystalline Diffrac-
tion. Poster presented

[VII] XIPS 2007, Krakow (Poland). X-Ray Investigations of Polymer
Structure. Poster presented

[VII]T BMBF 2008, Hamburg (Germany). BMBF-
Verbundforschungsprojekte bei FLASH und PETRA III. Poster pre-
sented



	zusatzseite_diss.pdf
	uli_druck_end.pdf
	uli_CV_nopublis.pdf

