Bruchmechanismen

an Polymergrenzflichen

DISSERTATION

zur Erlangung des Grades
wDoktor der Naturwissenschaften
am Fachbereich Chemie und Pharmazie
der Johannes Gutenberg- Universitit,

Mainz

Cornelia Lorenz-Haas

geboren in Bingen am Rhein

Mainz 20053



i

Dekan:
1. Berichterstatter:
2. Berichterstatter:

Tag der miindlichen Priifung:

24.06.2003



Inhaltsverzeichnis

1 Einleitung

2 Theoretischer Hintergrund

2.1 Diffusion von Polymeren . . . . . . . .. .. ... ... ......
2.1.1 Fick’sche Diffusion . . . . ... ... ... ... .. ...
2.1.2 Modelle der Polymerdiffusion . . . .. ... ... .. ...
2.1.3  Abweichungen vom Grenzflachenprofil der Fick’schen Dif-
fusion . . ...
2.2 Bruchmechanik an Polymergrenzflichen . . . . . . . . ... .. ..
2.2.1  Allgemeine Elastizitatstheorie . . . . . . . . ... ... ..
2.2.2 Lineare Bruchmechanik von Polymeren . . . . . . . . . ..

2.2.3 Das Double Cantilever Beam Modell nach Kanninen
2.3 Rontgenkleinwinkelstreuung . . . . . . ..o oo oL
2.3.1 Steuung an einem Elektron . . . . .. ... ... ... ..
2.3.2 Streuung am Atom . . . . .. ...
2.3.3 Streuung an einem mehratomigen System . . . .. .. ..

2.3.4 Rontgenkleinwinkelstreuung . . . . . . .. ..o oL

3 Experimente
3.1 Proben-System . . .. . ... ...
3.1.1 Polymereigenschaften . . . . . . . ... ... ... ... ..
3.1.2 Préparation . . . . ... ...

1ii

co o ot O

14
17
17
18
23
26
27
29
31
32



iv INHALTSVERZEICHNIS

3.2 DCB-Apparatur . . . . . . . . . ...
3.3 Charakterisierung der Bruchflachen . . . . . . . .. .. ... ..
3.3.1 Mikroskopie . . . .. ...
3.3.2 Hohenprofilometrie . . . . . ... ...
3.4 Rontgenstreuexperimente . . . . . .. ...
3.41 BW4-Melplatz . . . .. . ... ... ... ... . ...,
3.4.2 ID13-MeBplatz . . .. ... .. ... ... .. ... ...

4 Bruchstabilitdt der Grenzfliche

4.1 Double Cantilever Beam Tests . . . . . . .. .. ... ... ...
4.2 Mikroskopie und Hohenprofilometrie der Bruchflachen . . . . .
4.2.1 Struktur der Bruchflachen . . . . . . . ... ... .. ..
4.2.2 Rauhigkeit der Bruchflachen . . . . . . .. ... .. ...

4.3 Diskussion der Ergebnisse . . . . . .. ... o0

5 Scanning USAX der Plastikzone

5.1 Experiment und Ergebnisse . . . . .. ... ... ... ...
5.2 Diskussion der Ergebnisse . . . . . . ... ... 0.
5.2.1 Streuung des Volumenmaterials . . . . . .. . ... ...
5.2.2 Die Observablen. . . . .. .. ... ... ... ...
5.2.3 Reflexionen im Riflbereich . . . . . .. .. ... ... ..
5.2.4 Anisotropie zwischen den Streurichtungen . . . . . . ..
5.2.5 Identifikation von Mef3positionen mit Volumenverhalten . .
5.2.6 Interpretation der Exponenten . . . . . . . ... ... ..
5.2.7 Vergleich der Proben . . . . . . .. .. ... ... ..
5.3 Zusammenfassung der S-USAX-Ergebnisse . . . . . . ... ...

6 Scanning Microfokus SAXS der Plastikzone

6.1 Experiment und Ergebnisse . . . . .. .. .. ...

6.1.1 Messungen an Probe PMMA2 . . . . ... ... ... ..



INHALTSVERZEICHNIS

6.1.2 Messungen an Probe PMMA3 . . . . ... ... ... ...

6.1.3 Reduktion grofler Datenmengen . . . . . . . .. .. .. ..

6.2 Diskussion der Ergebnisse .

6.2.1 Streuung des Volumenmaterials . . . . . . . ... ... ..
6.2.2 Ergebnisse zu Probe PMMA2 . . . .. ... ... .. ...
6.2.3 Ergebnisse zu Probe PMMA3 . . . . . ... .. .. ... ..
6.3 Zusammenfassung der SM-SAXS-Ergebnisse . . . . . . .. .. ..

7 Zusammenfassung

A Erlauterungen zu Kapitel 5

B Erlduterungen zu Kapitel 6

B.1 Automatisierung der Datenauswertung . . . . . . . . . .. .. ..

B.1.1 Erste Reduktion der Rohdaten . . . . . . . . . . . .. ...

B.1.2  Serielle Verarbeitung der ersten Datenreduktion . . . . . .

B.1.3 Serielle Verarbeitung der Schnittdaten . . . . . ... ...

B.2 Simulation des Kugelmodells

B.3 Vergleichsmessung an Probe PMMA2 . . . . . ... ... ... ..

B.4 Ubersicht der Scanmatritzen

Literaturverzeichnis

Publikationen

100
102
105
105
106
113
119

125

129

133
133
133
137
138
141
145
148

156

163



vi

INHALTSVERZEICHNIS



Kapitel 1
Einleitung

Die Anwendung polymerer Werkstoffe in der modernen Fertigung steigt stetig seit
dem Einsatz der sogenannten Massenpolymere (PVC, PS, PC) Mitte der fiinfziger
Jahre [MICH92]. Sie verdréangen durch ihre giinstigeren Eigenschaften zunehmend
herkémmliche Materialien wie Metall, Glas und Holz. Geringes Gewicht, niedri-
ge Herstellungskosten und einfache Modifizierbarkeit der Eigenschaften sind nur
eine kleine Auswahl der Argumente, die fiir den Einsatz von Kunststoffen spre-
chen. Im Automobilbau fiihrt die Anwendung von Kunststoffen zu erheblicher
Gewichtseinsparung und damit zur Senkung des Kraftstoffverbrauchs. Dabei er-
zielen mit Fasern verstdarkte Thermoplaste Festigkeiten, die mit denen von Me-
tallen vergleichbar sind und zeigen zudem durch eine hohere Energieaufnahme
ein deutlich besseres Crashverhalten ([FRAN96]). Aus der Verpackungsindustrie
sind z.B. die leichten und billigen PET-Flaschen oder die hygienischen Folienver-

packungen nicht mehr wegzudenken.

Neben dem Kleben ist das Verschweiflen die wichtigste Fiigetechnik beim Verbin-
den zweier gleicher Polymere. Im Unterschied zur Klebetechnik ist kein weiteres
Material beteiligt, welches zusétzlich andere chemische Eigenschaften mit sich
bringen kann. Das Schweiflen ist fiir alle amorphen, teilkristallinen und modifizier-
ten Thermoplaste sowie fiir thermoplastische Elastomere geeignet ([FRAN9G]).
Das Prinzip beruht darauf, daf§ bei Erhitzung der Verbindungsflichen oberhalb
der Glastemperatur die Polymerketten mobil werden und in das jeweils gegen-
iiberliegende Teil diffundieren, so dafl eine Grenzschicht entsteht, die im Extrem-

fall nicht mehr vom umliegenden Material zu unterscheiden ist. Auf dem Weg
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zu diesem Zustand sind Temperatur und Temperzeit Grenzschicht bestimmende

Parameter.

In der vorliegenden Arbeit wurde daher speziell das Bruchverhalten verschweif3-
ter Polymergrenzflichen untersucht. Dabei stand nicht wie {iblich die maxima-
le Belastbarkeit der Verbindung im Mittelpunkt, sondern das Generieren von
Sollbruchstellen und die damit verbundenen Mechanismen des Grenzflachenver-
sagens. Sollbruchstellen sind in Sicherheitsanwendungen von grofier Bedeutung,
wenn eine Verbindung unterhalb einer vordefinierten Belastungsintensitit stabil
bleiben und erst dariiber brechen soll. Eine weiter verbreitete Anwendung sind
Aufreifllaschen an Folienverpackungen. Zum Transport mufl die Schweiflverbin-
dung allen Belastungen Stand halten, dem Kunden sollte es jedoch keine Miihe
machen die Verpackung an der Schweifinaht aufzureifien.

Das untersuchte Modellsystem war Polymethylmethacrylat, das als Plexiglas (Pro-
duktbezeichnung der Fa. R6hm) allgemein bekannt ist. In der Anwendung ersetzt
es Glas aufgrund seiner Transparenz und Witterungsbestiandigkeit (z.B. Décher,
Brillengléser, Scheinwerferabdeckungen). Es ist zudem niitzlich in sicherheits-
relevanten Anwendungen, da es beim Bruch nicht splittert. Durch seine weite

Verbreitung ist es auflerdem auch wissenschaftlich gut charakterisiert.

Zur Bestimmung der Bruchstabilitdt von verschweiiten Polymerplatten wird der
Double Cantilever Beam Test (DCB) benutzt [KANNT73]. Im Falle von Platten aus
verschiedenen Polymeren liegt meist eine Unvertréiglichkeit der Materialien vor, so
daB bereits nach kurzer Temperzeit die Endgrenzflichenbreite und damit auch die
finale Bruchstabilitét erreicht ist. Zu einer Verstérkung der Grenzschicht konnen
dann nur noch Block-Copolymere, die aus den beiden Materialien zusammenge-
setzt sind, verwendet werden (z.B. PMMA /PS [CHOB90], PS/PVP [CRET92b]).
Ist hingegen das Material auf beiden Seiten der Grenzschicht gleich, besteht die
Méglichkeit durch verschiedene Temperzeiten (bei gleichbleibender Temperatur)
entsprechend unterschiedliche Interdiffusionsgrade/Grenzflachenbreiten und da-
mit auch Bruchstabilitidten einzustellen. Erste Versuche am System PS/PS wur-
den von Schnell et al. ([SCHNO98], [SCHN99]) durchgefiihrt. Dabei wurde eine
Korrelation zwischen Grenzflichenbreite und Bruchstabilitdt ermittelt. In dieser
Arbeit wird dieser Zusammenhang fiir den Fall PMMA /PMMA untersucht.

Die Theorie zum DCB Test geht davon aus, dal die Energie beim Versagen

der Schweifiverbindung fast ausschliellich in die Bildung der neuen Grenzflichen



flieit. Es ist jedoch davon auszugehen, dal auch ein Teil der Energie bei der Bil-
dung von Defektstrukturen im rifinahen Bereich verbraucht wird. Um Aufschluf3
iiber den gesamten Prozess des Grenzflichenversagens zu erlangen, wurden daher
zusétzlich zur DCB weitere Untersuchungsmethoden herangezogen.

Zunichst wurde dabei die entstandene Bruchflache analysiert. Dies geschah durch
Lichtmikroskopie und der Bestimmung der Oberflachenrauhigkeit durch Héhen-
profilometrie.

Zur Detektion von Volumenschiden in Grenzflachenbereichen wurde bisher die
Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) zur Untersuchung diinner Filme
(< 1um) ([CRET91]) oder von Microtomschnitten (0.5 — 1um) aus grofieren
Proben ([WASH92]) herangezogen. Dabei besteht die Moglichkeit, das Grenz-
flaichenversagen an der filmartigen Probe herbeizufiihren oder aber eine bereits
angerissene DCB-Probe in diinne Scheiben zu schneiden. Im ersten Fall entspricht
die TEM-Probe nicht mehr der DCB-Probe und die auftretenden Defektstruk-
turen konnen verschieden sein. Im zweiten Fall konnen durch das Schneiden der
Originalprobe weitere Defekte induziert werden. Aus diesen Griinden werden in
der vorliegenden Arbeit Rontgenstreumethoden zur Untersuchung der Defekt-
strukturen eingesetzt. Eine Probendicke von einem Millimeter erlaubt sowohl
DCB-, als auch Rontgenmessung. Da das Streuverhalten von amorphen Polyme-
ren in der Regel sehr gering ist, ist es notwendig mit einer hohen Strahlintensitit
zu arbeiten. Daher wurden die in dieser Arbeit vorgestellten Messungen an Syn-

chrotronstrahlungsquellen durchgefiihrt.

Rontgenklein- und -ultrakleinwinkelstreuung ist eine typische Methode, um De-
fekte in einer Volumenprobe (keine Grenzschicht enthalten) zu analysieren. Zum
Beispiel nutzen Salomons et al. [SALO99] die Kleinwinkelstreuung (SAXS) und
Lode [LODE98] die Ultrakleinwinkelstreuung (USAX) zur Untersuchung von De-
fekten in verstreckten Polymerproben. Dabei wurde mit grofem Strahldurchmes-
ser (> 1lmm) iiber die Strukturen im durchstrahlten Probenvolumen gemittelt.
Da jedoch aus TEM-Messungen bekannt ist ([MICH92]), daf eine Vielzahl von
verschiedenen Defektstrukturen sich auf kurzen Distanzen (wenige Mikrometer)
ablosen konnen, ist es notig den Strahldurchmesser deutlich zu reduzieren. Je
kleiner der Strahl ist, um so mehr konnen einzelne Defekte ortsaufgelost detek-
tiert werden.

Untersuchungen an makroskopischen Rissen, ebenfalls in Volumenproben, wur-
den von LeGrand et al. [LEGR83] und von Brown et al. BROWS85] durchgefiihrt.
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LeGrand et al. fuhr dabei Meflpositionen in einer Linie vertikal zum Rif an und
Brown et al. fiihrte mehrere Messungen entlang des Risses durch. In der vorliegen-
den Arbeit wurde zum zweidimensionalen Scannen iibergegangen, um moglichst
vollstandige Informationen iiber die Energiedissipation beim Versagen der Grenz-
schicht zu erhalten. Durch die zusétzliche Kombination von USAX und SAXS
(im zweidimensionalen Scanmodus) konnte zudem Aufschluff iiber Defekte im
GroBenbereich von wenigen Nanometern (SAXS) bis zu Mikrometern (USAX)

mit einer mikroskopischen Ortsauflésung erzielt werden.



Kapitel 2
Theoretischer Hintergrund

In diesem Kapitel sollen die theoretischen Grundlagen zu den hier vorgestellten
Experimenten erlautert werden. Das Unterkapitel zur Diffusion befaf3t sich mit
der Entstehung einer Grenzschicht beim Verschweiflen polymerer Werkstofftei-
le. Dort wird zum einen die Entwicklung des Grenzschichtprofils und zum an-
deren das zeitliche Verhalten der Bewegung von Polymerketten diskutiert. Das
folgende Unterkapitel beschreibt die makroskopische Eigenschaft der Adhésion
bei Vorhandensein einer mikroskopischen Grenzschicht auf Basis der Double-
Cantilever-Beam Methode zur quantitativen Bestimmung der Bruchstabiblitét.
In diesem Zusammenhang wird auch auf die Energiedissipation in amorphen Poly-
merwerkstoffen eingegangen. Eine Form der Energiedissipation, die Entwicklung
von Defektstrukturen, wurde in dieser Arbeit eingehend mittels Rontgenklein-
winkelstreuung untersucht. Das letzte Unterkapitel erortert die zugrundeliegende

Streutheorie.

2.1 Diffusion von Polymeren

Aufgrund ihrer Kettenform sind Polymere in ihrer Bewegung zum Beispiel durch
Verschlaufungen eingeschréankt. Die fiir freie Teilchen giiltigen Diffusionsgeset-
ze miissen daher entsprechend angepafit werden. Ausgehend von der Fick’schen
Diffusion fiir niedermolekulare Substanzen werden hier verschiedene erweiterte

Modelle der Polymerdynamik vorgestellt.

5
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2.1.1 Fick’sche Diffusion

Diffusion ist gerichtete molekulare Bewegung. Sie beschreibt den Transport von
Materie in Richtung eines Konzentrationsgefélles und zielt daher immer auf den
Konzentrationsausgleich. Das 1. Fick’sche Gesetz [ATKI78]

)
D(?

~D- (2.1)

Jz =
beschreibt einen Materialstrom j, entlang eines Konzentrationsgefélles in z-Rich-
tung %—f. Die Proportionalitédtskonstante ist dabei der Diffusionskoeffizient D. Das
Minuszeichen gibt an, dafl sich die Molekiile in Richtung niedrigerer Konzentra-
tion bewegen. Die Betrachtung erfolgt hier eindimensional, da beim Verschwei-
Ben von Werkstoffteilen von einem Konzentrationsgefille in nur einer Richtung
(senkrecht zur Grenzschicht) ausgegangen werden kann. Zusammen mit der Kon-

tinuitédtsgleichung

0% 0
= T3, =0 (2.2)

folgt daraus, unter der Annahme, dafl der Diffusionskoeffizient ortsunabhéngig
ist, das 2. Fick’sche Gesetz
0P 0P
ot 97
Mit der Anfangsbedingung ®(z,0) = Jz fiir den einfachsten Fall der Diffusion

von einer punktformigen Quelle beschreibt die Losung dieser Differentialgleichung

(2.3)

eine Gaulkurve
0z 22

2 /7Dt exp(—ﬁ) (2.4)

O(z,t) =

der Breite
o= V2DLt. (2.5)

Typisch fiir die Fick’sche Diffusion ist, dafl die Grenzschichtbreite o proportional

7zu \/t ist.

In der Schmelze stellt jedoch jedes Flachenelement parallel zur Grenzschicht ei-
ne Quelle von flieBenden Molekiilen dar. Damit folgt eine Gesamtlosung durch
Integration iiber alle Flichenelemente (hier vereinfacht dz). Fiir ein anfingliches
Stufenprofil (®(z,0) = Py fiir z < 0 und P(z,0) = 0 fiir z > 0) ist dann die

Losung durch eine sogenannte Fehlerfunktion

z 1 z

2\/E) = ECDOerfC(E) (2.6)

1
O(z,t) = §®0erfc(
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gegeben. Sie ist definiert {iber

erfc(z) = 1—erf(z)

= ﬁ/exp(—uQ)du (2.7)

und hat die folgenden Eigenschaften: erf(oco) = 1, erf(—x) = —erf(z) und erf(0) =
0. Das in Gleichung 2.6 beschriebene Profil gilt fiir unendlich ausgedehnte Schich-

1,0 —
c=10A
——————————— =20 A
L | c=40A | ]
=80 A
S 0,6 -
&
S
> 04F i
02t _
0,0 S
1 L 1 L 1 L 1 L 1
-200 -100 0 100 200

z/A

Abbildung 2.1: Beispiel fiir das normierte Grenzflichenprofil ®(z,t) bei verschie-
denen Grenzflachenbreiten o. Mit o ist tiber G1.2.5 die Zeitabhéngigkeit des Profils
gegeben.

ten. Im Falle endlicher Schichten ergibt sich ein Fehler von unter einem Prozent
solange o kleiner als die Hélfte der Filmdicke ist. Dies ist fiir das hier untersuchte
Probensystem gegeben. Abbildung 2.1 zeigt Beispiele des Profils fiir verschiedene
Grenzflachenbreiten.

Fick’sche Diffusion ereignet sich bei Polymeren ab dem Zeitpunkt, bei dem die
Grenzschichtbreite o grofier wird, als die Gréfle eines Polymerknduels. Auf kiir-

zeren Zeitskalen muf fiir den Fall der Polymere deren Kettenform mit in Betracht
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gezogen werden (Kap. 2.1.2). AuBlerdem ergeben sich in den Anfangsstadien der
Polymerbewegung iiber eine Grenzschicht Diskontinuititen im Konzentrations-

profil, die ebenfalls einer néheren Betrachtung bediirfen (Kap. 2.1.3).

2.1.2 Modelle der Polymerdiffusion

Auf kurzen Zeitskalen folgen Polymere nicht den Gesetzen der Fick’schen Diffu-
sion. Hier kommt der Einflufl der besonderen Abmessungen der Polymere zum
Tragen. Durch ihre Lénge kann es (fir M > M., PMMA: M, = 9.15 kg/mol
[MICH92]) zu Verschlaufungen (engl. entanglements) kommen, die in den An-
fangsstadien die Diffusion behindern. Im gesamten Bewegungsverhalten von Po-
lymeren konnen daher vier Regime unterschieden werden (Abb. 2.4). Thnen allen
ist gemeinsam, daf} sie sich durch das sogenannte Reptationsmodell erkléren las-
sen. Dieses Modell wurde 1971 von De Genne [DEGET71] eingefiihrt und 1978
von Doi und Edwards [DOIES6] erweitert. Das urspriingliche Modell beschreibt
die schlangenartige Bewegung (lat.: reptare = schléngeln) einer Polymerkette in
einem festen Netzwerk. Die Erweiterung dieses Modells umfafit auBlerdem die Be-
schreibung des Diffusionsverhaltens von Polymeren in der Schmelze. Zunéchst
wird jedoch das sogenannte Rouse-Modell diskutiert. Es erschlief$t fiir kurze Zei-
ten und Ketten verschiedene Regime der Polymerbewegung quantitativ. Im An-
schluf daran wird das Reptationsmodell eingefithrt. Danach folgt eine Ubersicht

der Zeitregime der Polymerdynamik anhand dieser Modelle.

Rouse-Modell

Das Rouse-Model [ROUS53] modelliert die Brownsche Bewegung von Kettenseg-
menten (mit Ortsvektoren 7,,), wobei die Polymerkette durch mit Federn verbun-
dene Kugeln genéhert wird. Die Wechselwirkung eines Segments zu den Segmen-
ten anderer Ketten wird durch einen allgemeinen Segment-Reibungskoeffizienten
¢ zusammengefaf3t. Die Kraft auf das n-te Segment wird im weiteren durch sto-
chastische Kréfte ﬁ(t) sowie durch die Hookschen Kréfte entlang der Federn zu
den Nachbarsegmenten der gleichen Kette bestimmt. Die sogenannte Langevin-
Gleichung

dr, -

Cop = P = 27 4 ) = fu(1) (2.8)
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beschreibt damit die Bewegungsgleichung eines Kettensegments. Dabei werden
Effekte durch die Kettenenden, Verschlaufungen, das ausgeschlossene Volumen
und die hydrodynamischen Wechselwirkungen vernachléssigt. Die Federkonstante
k wird bestimmt durch die Boltzmann-Konstante kg die Temperatur T und die

Kuhnsche Segmentléinge b:

3kpT
k= = (2.9)
Aus der Losung von Gleichung 2.8 ergeben sich Relaxationsmoden mit den Re-
laxationszeiten
= mit p=12,.. (2.10)
p

und N2
.= N? 2.11
" B3a2kT (211)

7, bezeichnet die sogenannte Rouse-Zeit. Sie beschreibt die Schwerpunktbewe-
gung der gesamten Kette. Aus dem Modell folgt im weiteren fiir die mittlere

quadratische Verschiebung des Kettenschwerpunkts

< (Bo(t) = Ro(0))2 5= G%t | (2.12)

Mit der Definition des Selbstdiffusionskoeffizienten

D :— lim < (ﬁn(t) _ Rn<0))2 >

2.13
Jim o (2.13)

resultiert somit der Diffusionskoeffizient fiir die Schwerpunktbewegung im Rouse-
Modell zu
Dr=-— N1 . (2.14)

Die mittlere quadratische Verschiebung eines einzelnen Segments
Gu(t) =< (Fn(t) — 7,(0))? > (2.15)

ist nach dem Rouse-Modell durch

AN K1, /pn tp?
¢n(t) = 6Dt + - ;Ecos <T> (1 — exp <—T_r)) (2.16)

gegeben.

Ausfiihrliche Diskussionen zur Losung der Langevin-Gleichung sind in [DOIES6],
[KFA91] und [KFA02] zu finden.
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Reptationsmodell

Das Modell beschreibt die Bewegung einer Polymerkette innerhalb einer fikti-
ven Rohre (Abb. 2.2). Diese Rohre wird definiert durch die Verschlaufungen der
umliegenden Ketten. Die Rohrenform bleibt fiir die Kette auf der betrachteten
Zeitskala erhalten, da angenommen wird, da8 sich die Anderung der Réhre deut-
lich langsamer ereignet, als die Diffusion der Kette. Die kiirzeste Verbindung der
Kettenenden entlang dieser Rohre wird als Konturldnge L bezeichnet und defi-
niert den Verlauf der sogenannten primitiven Kette entlang der Kontur. Dabei
entspricht die Schrittweite der primitiven Kette a in etwa dem Durchmesser der
Rohre. Ein Zusammenhang zwischen realer und primitiver Kette wird {iber den
quadratischen End-zu-End-Abstand (R%, = Nb?) hergestellt. Er mu$ fiir beide
Ketten gleich sein (Nb* = Za?). Damit folgt fiir die Konturlinge

L="Za= N . (2.17)

a

Dabei ist b die Kuhnsche Segmentldnge der realen Kette, N der Polymerisati-
onsgrad und Z die Schrittzahl der primitiven Kette. Die Schrittweite a entspricht
auch in etwa dem Abstand zwischen Verschlaufungen. Daher kann iiber sie auch

der Entaglement-Polymerisationsgrad N, definiert werden:

a=+/Nb? | (2.18)

=

Abbildung 2.2: Die R6hre nach dem Reptationsmodell, in der sich die betrachtete
Polymerkette bewegen kann, wird durch die Verschlaufungen mit den benachbarten
Ketten definiert (aus [KUHL99]).

Im Folgenden werden die vier Zeitbereiche der Polymerdynamik anhand des Rep-

tationsmodells diskutiert:
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Sq(t)

Abbildung 2.3: Die Koordinate s, (t) beschreibt die Bewegung der Kette enlang
der Rohrenkontur (aus [DOIES6]).

1. Zeitregime: Auf sehr kurzen Zeitskalen ist die Bewegung der Polymerkette
noch so gering, dafl diese die Einschrankung durch die Réhre noch nicht wahr-
nimmt. Sie vollfithrt sozusagen eine freie Rouse-artige Bewegung. Dieser Zeitbe-
reich endet mit der Entanglement-Zeit 7., wenn die mittlere quadratische Ver-

schiebung eines Segmentes

On(Te) = a® (2.19)

gerade dem Quadrat des Rohrendurchmessers entspricht. Nach dem Rouse-Modell
(Gl. 2.16) wird ¢,(t) fiir kurze Zeiten durch

1/2 1/2
cbn(t):sz?( ! > ~ (kath) (2.20)

gendhert. Mit Gleichung 2.19 ist die Entanglement-Zeit 7. gegeben mit:

OIS
= kplh?

(2.21)

Te

2. und 3. Zeitregime: Fiir Zeiten grofler als die Entanglement-Zeit 7, kann
sich die Polymerkette nur noch eindimensional entlang der Rohrenkontur bewe-
gen. Dazu wird die Koordinate s,(¢) (Abb. 2.3) entlang der Reptations-Rohre
eingefiihrt. Fiir die mittlere quadratische Verschiebung entlang der Rohre gilt
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dann:

kT ANV X1 pIn tp?
< (5,(1) — 5,(0)* > = 22— ot () (1= _P
(su(t) = 5n(0) e+ plpzcos(N)( exp (-1

(k3€b2t)1/2 ¢ 5 T.

~ kpTi p> . (2.22)
N¢ ~ T

(2.23)

Wegen der Einschriankung der Bewegung auf eine Dimension entspricht dies einem
Drittel der mittleren quadratischen Verschiebung des Rousemodells (Gl. 2.16).
Aus den Ausdriicken 2.22 und 2.22 folgt hier fiir die dreidimensionale Diffusion

eines Kettensegmentes

Gu(t) = a<|su(t) —5,(0)] >~ a < (s,(t) — 5,(0))? >1/2

a(kBingt)l/4 T 5 t 5 . (2 24)
a<kﬁ/—?)l/2 T StSTa
(2.25)

Im Zeitbereich 7, <

~Y

t < 7, spiirt die Kette erste Einschrankungen ihrer Bewegung
senkrecht zum primitiven Pfad. Zu spéteren Zeiten (7, <t < 74) kommt es zu

einer korrelierten Bewegung aller Segmente.

Nach Gleichung 2.5 kann fiir die Verschiebung der Kette entlang der Kontur fiir

kurze Zeiten der Zusammenhang
< |8, (t) — 5,(0)] >~ 2Dgt (2.26)

mit dem Diffusionskoeffizienten des Rouse-Modells D abgeschézt werden. Zur Zeit
74 hat die betrachtete Polymerkette sich aus der Rohre befreit. Daher gilt:

< |sn(1q) — 8,(0)| >=L . (2.27)

Zusammen mit den Gleichungen 2.14 und 2.17 kann daraus 74 mit

LN

~— N3 2.2
QkBTCLQ X ( 8>

Td

genihert werden. Aus genaueren Berechnungen [DOIES6] folgt

1 ¢N3p?

3
g SN (2.29)

Td =
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4. Zeitregime: Nach der Disengagement-Zeit 7, hat sich die Kette aus ihrer
urspriinglichen Rohre befreit. Auf langen Zeitskalen entspricht die Polymerdiffu-
sion der Fick’schen Diffusion und die mittlere quadratische Verschiebung eines
Kettensegmentes ,

On(t) =~ %t t 2 Ta (2.30)
ist entsprechend proportional zu t.

Zusammenfassung der Zeitbereiche:

Die mittlere quadratische Segmentverschiebung zeigt in den einzelnen Regimen

die folgende Zeitabhéngigkeit:

tz  t<T
1
t1 TeStS T,
(t S 2.31
Pn(t) o " n<t<m ( )
tl Tdst

und nimmt in den Ubergangsbereichen die folgenden Werte an:

On(Te) = d (2.32)
On(7y) ~ N'ab (2.33)
On(ta) ~ NO* . (2.34)

Diese Abhinigkeiten sind in Abbildung 2.4 in Ubersicht dargestellt.

Zwischen Grenzflichenbreite und der mittleren quadratischen Verschiebung eines

Kettensegmentes besteht der folgende Zusammenhang:

ity = 0 -\ [CEO-EOF> 035

Der Faktor % bei ¢, (t) resultiert daraus, dafl es sich bei der Diffusion iiber eine
Grenzschicht im Gegensatz zur dreidimensionalen mittleren quadratischen Ver-
schiebung, um eine eindimensionale Bewegung handelt. Fiir die vier Regime er-

geben sich damit die folgenden Zeitabhénigkeiten:

i t<m,
1
ts Te StS T,
o(t) ~ 2.36
®) ti T St STy ( )
t2 St
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log ¢,(t)

} } } >
e Tr Ty log t

Abbildung 2.4: Verhalten der mittlere quadratische Verschiebung eines Ketten-
segmentes in Abhéngigkeit von der Zeit in den vier diskutierten Regimen (aus
[KUHL99)).

7Zu den Ubergangszeiten werden danach fiir die Grenzflichenbreite die folgenden

Abhénigkeiten von den Materialparametern berechnet:

o(Te) =~ 7 (2.37)
1/2,,

o(r,) =~ N3 b (2.38)

~ N R (2.39)

U(Td) — 3 \/g

2.1.3 Abweichungen vom Grenzflachenprofil der Fick’schen

Diffusion

Streng genommen gelten die Aussagen des Reptationsmodells nur fiir die Bewe-
gung der Ketten innerhalb einer Schmelze. Bei der Diffusion iiber eine Grenz-
flache sind daher Randbedingungen zu beriicksichtigen. Das Diffusionsverhal-
ten an der Grenzfliche wird durch die Kettenkonformation an den beiden ur-
spriinglichen Oberflichen beeinflult, die nicht dem im Rousemodell angenom-
menen Gaussknéuel entspricht. Die Diffusion von Schlaufen (sog. Haarnadelpro-

zeB, Abb. 2.5 rechts) ist entropisch unwahrscheinlich. Fiir die Uberwindung einer
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Abbildung 2.5: Diffusion eines Kettenendes (links) oder einer Kettenschlaufe
(rechts) tiber die Grenzfliche (gestrichelte Linie)(aus [KUHL99]).

Grenzschicht ist hauptséchlich die Kettenendendiffusion (Abb. 2.5 links) notwen-
dig. Dies ist durch die Anreicherung von Kettenenden an der Grenze zwischen
zwei Filmen begiinstigt. Es verursacht eine Diskontinuitédt im Grenzflichenprofil,
die bis zur Disengagementzeit 7, abnimmt. Ab diesem Zeitpunkt entspricht das
Profil Gleichung 2.6 der Fick’schen Diffusion. Zu fritheren Zeiten ist bei der An-
passung des Brechungsindexprofils zur Bestimmung der Grenzflichenbreiten aus
Neutronenreflexionsexperimenten in manchen Féllen die Beriicksichtigung der
Diskontinuitét notig ([KUNZ94]). Dies geschieht durch ein mit einer Gausskurve

der Breite oy gefaltetes Konzentrationsprofil:

n(z) = ny + (ng — n1)02\1/% 70@/(17) exp (<22_U§)2) dn (2.40)

o1(n) = P (1 . %erfe (\/502/)) 2 <0 (2.41)

P z
Y] =1 — —erfi 2.42
() 2erc(ﬂw) 230 (2.42)

mit 0<P<1

Hier sind n; und ny die Brechungsindizes der jeweiligen Polymerschicht. (In die-
ser Arbeit gilt ny = ng, da sich auf beiden Seiten der Grenzschicht das gleiche
Material befindet.) 1-P beschreibt die Sprunghdhe des Profils an der Grenzfléche
(s. Abb. 2.6). Fiir P=1 geht somit das diskontinuierliche Profil wieder in das
Profil aus der Fick’schen Diffusion (Gl. 2.6) iiber. Mit Verwendung eines anderen
Profils ergibt sich auch eine verédnderte Grenzschichtbreite. Um eine Vergleich-
barkeit zwischen den Profilen zu erzielen, miissen die Breiten oo und o9/ in ei-
ne Breite, die der eines einfachen Fehlerfunktionsprofils entspricht, umgerechnet
werden. Das hierzu notige Verfahren zur Bestimmung der gemessenen mittleren

Grenzflachenbreite o p/essung kann im Anhang von [KUNZ94] nachgelesen werden.
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1+ %
P
[0}
P
0+ :
G,
} } }
z 0 z 0 z 0
t=0 0<t<rt, t=1,
P=0 0<P<1 P=1

Abbildung 2.6: Zeitliche Entwicklung des Profils zu Zeiten kleiner als die Reptati-
onszeit 74 vom Stufenprofil zum Fehlerfunktionsprofil. Der Parameter P beschreibt

die Diskontinuitidt an der Grenzflache

Zudem entspricht die gemessene mittlere Profilbreite opsessung nicht der durch

Diffusion erzeugten Grenzflichenverbreiterung o(t) = ¢”T(t) Die Korrektur

0 = \/ O3 ressung — 70 (2.43)

beriicksichtigt die bereits zu ¢ = 0 vorhandene Anfangsbreite og. Zum Schlufl

wird auflerdem noch im experimentellen Teil die Umrechnung
a;, = oV2m (2.44)

zur Vergleichbarkeit der Grenzflichenverbreiterung aus dem Fehlerfunktionspro-
fil ¢ mit der gingigeren Breite des Tangenshyperbolikusprofils vorgenommen.
Dieses Profil kommt bei der Beschreibung einer Grenzschicht zwischen unver-
traglichen Polymeren zum Einsatz. Da zunéchst an diesen Systemen Bruchsta-
bilitdtsmessungen vorgenommen wurden, ist die Umrechnung 2.44 zur Vergleich-

barkeit der Ergebnisse erforderlich.

Dieses Kapitel diente der Benennung der grundlegenden theoretischen Zusam-
menhénge bei der Dynamik in der Ausbildung einer Grenzschicht. Fiir detail-
liertere Herleitungen sei an dieser Stelle auf die Referenzen [DOIES6], [KFA91],
[KFA02] sowie auf die Doktorarbeiten von Klaus Kunz [KUNZ94], Ralf Schnell
[SCHN97] und Thomas Kuhlmann [KUHL99] verwiesen.
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2.2 Bruchmechanik an Polymergrenzflichen

In diesem Kapitel werden die theoretischen Grundlagen zum Versténdnis des Dou-
ble Cantilever Beam Tests (DCB) diskutiert. Zunéchst folgt eine kurze Einfithrung
in die Elastitzitdtstheorie (Kap. 2.2.1), die fiir die Betrachtung der anschliefenden
Bruchmechanik von Polymeren nétig ist. Wahrend sich Kapitel 2.2.2 allgemein
mit dem Bruchverhalten im Volumen beschéftigt, geht es in Kapitel 2.2.3 um ein

Modell des Versagens von Grenzschichten.

2.2.1 Allgemeine Elastizitéitstheorie

Nach dem Hookschen Gesetz ist fiir elastische Festkorper die Ausdehnung pro-

portional zur wirkenden Kraft. Dies wird im Falle uniaxialer Belastung durch
o= Fe (2.45)

ausgedriickt. Die Proprotionalitdtskonstante E zwischen angelegter Spannung o
und Dehnung e = 61/l (relative Léngenénderung) ist der Elastizitédtsmodul, auch
Young’scher Modul genannt. Im allgemeinen sind die Belastungsgeometrien je-
doch nicht rein uniaxial, sondern komplex. Daher muss Gleichung 2.45 in Ten-

sorschreibweise tibersetzt werden:
Oij = CijklCij, ’i,j, k’,l - 1, 2, 3. (246)

Dabei sind die drei o;; die in uniaxialer Richtung angelegten Spannungen, wéihrend
es sich bei den Komponenten o;; (i # j) um Scherspannungen handelt (siehe
Abb. 2.7). Bei ¢;ji; handelt es sich um einen Tensor vierter Stufe, der alle ela-
stischen Konstanten enthéllt. Im Falle reiner uniaxialer Belastung wird er zum
Elastizitdtsmodul E beziehungsweise bei Wirken einer einfachen Scherkraft zum

Schermodul G. Zwischen diesen Modulen besteht der Zusammenhang
E=2G(1+v) (2.47)

mit der Poissonsche Querkontraktionszahl v, die das Verhéltnis von lateraler zu
longitudinaler Dehnung bei uniaxialer Belastung beschreibt. Im allgemeinen sind
die Komponenten von c;j; jedoch Linearkombinationen aus zweien der drei Kon-

stanten aus Gleichung 2.47.
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o I

3 2

Abbildung 2.7: Die neun Komponenten des Spannungstensors (aus [KINL83]).
2.2.2 Lineare Bruchmechanik von Polymeren

An dieser Stelle wird das Bruchverhalten im homogenen Material diskutiert.

Bei atomaren Festkorpern (z.B. Metalle) ereignet sich ein Bruch durch Spal-
tung kovalenter Bindungen. Im Falle von Polymeren ist als weiterer Mechanismus
die Trennung von Van-der-Waals-Bindungen durch Kettenendenauszug méglich.
Liegt ein niedriges Molekulargewicht vor, so dominiert der Kettenendenauszug,
wéhrend bei hohen Molekulargewichten der Bruch kovalenter Bindungen in den
Vordergrund riickt. Im allgemeinen ist die Stabilitdt des Materials abhéngig von
der Zahl der Ketten, die die Bruchflache kreuzen. Abbildung 2.8 verdeutlicht das
Verhalten von den hier untersuchten thermoplastischen Polymeren unter uniaxia-
ler Belastung. Im Diagramm ist die am Priifkorper angelegte Spannung (Kraft
pro Ausgangsquerschnitt der Probe) gegen die dadurch erzeugte Dehnung (Pro-
benverldngerung pro Probenlidnge) aufgetragen. Zu Beginn verhalten sich beide
Groflen linear zueinander bis etwa zum Maximum der Kurve. In diesem Punkt
ist, sofern die Probe nicht bereits frither bricht, die sogenannte Streckspannung

erreicht. Ab diesem Punkt setzen weitreichende plastische Verformungen ein.
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Abbildung 2.8: Spannungs-Dehnungs-Diagramm fiir einen uniaxial belasteten
Prifkorper (aus [EHRETS]).

Am Probenstiick konnen Beobachtungen wie gleichméflige Verformungen, Ein-
schniirungen (wie im Bsp. Abb. 2.8) und/oder Weiflbruch gemacht werden. Die
lineare Bruchmechanik, die fiir die hier vorgestellten Untersuchungen (DCB) vor-
ausgesetzt wird, bezieht sich nur auf Verformungen im Anfangsbereich der Kurve

bis kurz vor das Maximum.

Der Bruch eines sproden Werkstoffs wird im Experiment an einer kiinstlichen
Fehlstelle (Kerbe) eingeleitet. Dabei konnen anhand der RiBausbreitung unter
Anlegen einer Kraft Aussagen iiber die Stabilitdt der Probe getroffen werden.
Abbildung 2.9 zeigt die iiblichen Belastungsmoden des Priifkorpers. Die Pfeile
geben jeweils die Richtung der wirkenden Kréfte an. Im weiteren wird nur noch
Modus I betrachtet, da diese Form der Belastung dem Double Cantilever Beam

Test entspricht.

Zur Ermittlung der Bruchstabilitdt im Modus I werden zwei Herangehenswei-
sen unterschieden. Dies ist zum einen die Energiebetrachtung. Die entsprechende
MefBgrofie ist die Energiefreisetzungsrate GG. Desweiteren gibt es die Spannungsbe-

trachtung, wobei der Spannungsintensitétsfaktor K die relevante Grofle darstellt.
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—

I II III

Abbildung 2.9: Die drei Belastungsmoden am Priifkérper. Beim Double Canti-
lever Beam Test liegt Modus I vor. Die jeweils wirkenden Kriéfte sind durch Pfeile

symbolisiert.

P

" VAR
<]

ow

Wo w

Abbildung 2.10: Links: Kraft-Weg-Diagramm zur Veranschaulichung der Ener-
giebilanz bei Riflausbreitung. Rechts: Priifkérper mit angreifender Scherkraft P,
Rif}lange a und Auslenkung w des oberen Probenteils in Richtung der Kraft.

Energiebetrachtung

Diese Art der Betrachtung geht auf Griffith [GRIF20] zuriick. Ein Rif} in einem
elastischen Material wird bei mechanischer Beanspruchung instabil oder wachst,
wenn zur Schaffung der neuen Oberfliche gleich viel oder weniger Energie notig
ist, als durch die elastische Entspannung des iibrigen Materials bei der Riflerwei-

terung an elastischer Energie freigesetzt wird.

Die Energiebilanz kann aus dem Kraft-Weg-Diagramm in Abbildung 2.10 (links)

abgeleitet werden. Danach ist die elastische Energie vor Riflausbreitung durch
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1
U = 5Pu (2.48)

gegeben. P ist die angreifende Scherkraft und w die Auslenkung in Richtung der

Kraft. Im weitergerissenen Medium gilt
1
Uy = §(P +0P)(w + ow) . (2.49)

Dabei ist § P die Abnahme der Kraft und dw die Zunahme der Auslenkung bei

Weiterreilen des Risses. Wahrend der Riflerweiterung wird eine Arbeit

oP

Us = (P+

)ow (2.50)

geleistet. Daraus ergibt sich eine Verdnderung der Gesamtenergie bezogen auf die

neu entstandene Rififliche a x b (b Tiefe des Priifkorpers) von :
d(UQ - U1 - Ug) 1 dP . Pdw

C=—— 2% )

(2.51)

G wird auch als Energiefreisetzungsrate bezeichnet. Mit der Definition der Nach-

giebigkeit einer eingerissenen Probe

C:% (2.52)
wird aus Gleichung 2.51 schliellich
G = P—QQ (2.53)
2b da
Ein Ri wird instabil, wenn
G > G, (2.54)

ist. G ist die kritische Energiefreisetzungsrate, die gerade aufgebracht werden
muf}; um einen Rifl um eine Fléacheneinheit voranzutreiben. Es handelt sich bei
G, um eine materialspezifische Grole. In der Regel ist die reale Energiefreiset-
zungsrate G jedoch grofler als die durch die gewonnene Oberflichenspannung
errechnete, da weitere Energie in mikromechanische Verformungen um die Rif3-
spitze flieft. Aus der Literatur ([KINL83], [KFA91], [BROWOL1]) ist fiir das hier
untersuchte PMMA ein Wert von etwa 500 J/m? bekannt. Fiir Poystyrol ( M, ~
100 kg/mol) betriigt der Wert etwa 400 J/m? zum Vergleich.
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Spannungsfeldbetrachtung

Bei der Betrachtung des Spannungsfeldes an der Rispitze wird Hook’sches Ver-
formungsverhalten und infinitesimale Dehnung der einzelnen Volumenelemente
vorausgesetzt. Diese Betrachtungsweise geht auf Westergaard ([WEST39]) und
Irwin ([IRWI64] zuriick. Abbildung 2.10 (rechts) zeigt einen von links gekerbten
Priifkérper. Die Koordinaten r und © beschreiben die Ortsvektoren zu den ein-
zelnen Volumenelementen hinter dem Riflende. Bei einer DCB-Probe kann von
einem ebenen Spannungszustand mit o33 = 0 (Richtung 3: senkrecht zur Blatt-
ebene) ausgegangen werden. Zwischen lokalen Spannungen am Riflende, der von

auflen angelegten Spannung und der Geometrie gilt der Zusammenhang

0ij(r, ©) = fii(©) . (2.55)

K
Varr
Hier sind o;; die Komponenten des Spannungstensors am Ort (r,0). In der dimen-
sionslosen Matrix f;; sind alle winkelabhdngigen Faktoren separiert. Der Span-
nungsintensititsfaktor K fait die von auflen angelegte Belastung und die Geome-
trie des Risses zusammen. Fiir Spannungen, die im Modus I an der Probe wirken,

folgt aus Gleichung 2.55
011 1—|—sm( ) n( )
30

o | = fz%cos(%) i (8) ron (39) (2.56)

099 1—5111( ) n(Te)

fiir den ebenen Spannungzustand mit o33 = 0. Auch hier wird ein Rif3 instabil,

wenn

K> K, (2.57)
wird, wobei K. ebenfalls wie GG, eine materialspezifische Grofie ist.

Insgesammt ist in der linearen Bruchmechanik wichtig, dafi angelegte Spannung,
Probengeometrie und laufende Koordinaten separierbar sind. Damit ist das Span-
nungsfeld an der Rif3spitze allein durch Angabe von K, vollstédndig charakterisiert.
Je zidher das Material wird, um so mehr Abweichungen sind wegen zunehmender

nichtlinearer Effekte zu erwarten.

Zusammenhang zwischen G und K

Der Zugang iiber den Spannungsintensitétsfaktor K wird haufig in theoretischen

Untersuchungen gewéhlt. Im Experiment ist jedoch die Energiefreisetzungsrate
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G leichter zu bestimmen. Bei ebenem Spannungszustand und Modus I-Belastung

sind die beiden Gréflen iiber die Beziehung

2
G- % (2.58)

miteinander verkniipft.

Ausfiihrliche Herleitungen zu den in diesem Unterkapitel vorgestellten Aspekten
der linearen Bruchmechanik von Polymeren sind in den Referenzen [KFA91],
[KINLS83|, [BERR64] und [CRET99] nachzulesen.

2.2.3 Das Double Cantilever Beam Modell nach Kanninen

Im folgenden Kapitel wird das Rilverhalten entlang von Grenzschichten vorge-
stellt. Die Bruchstabilitdt der Proben an der Grenzfliche wurde durch den Double
Cantilever Beam Test (DCB) bestimmt. Dabei wird aus der Rifilinge entlang ei-
ner Grenzschicht zwischen zwei verschweifiten Polymerstében die kritische Ener-
giefreisetzungsrate bestimmt. Die technischen Details dazu werden im Kapitel 3.2
erlautert. Hier soll zundchst der theortische Hintergrund betrachtet werden, der

der Auswertung (Kap. 4.1) der durch die DCB gewonnenen Daten zugrundeliegt.

Das in Abbildung 2.11 skizzierte Modell wurde von Kanninen [KANNT3] ent-
wickelt. Es betrachtet den DCB Priifkorper als zwei Stdbe der Hohe h, die zu
einer Seite durch eine elstische Aufhéngung (durch Federn angedeutet) miteinan-
der verbunden sind und auf der Seite des Rifes freitragend bleiben (siehe Abb.
2.11). Der RiB hat die Lange a wihrend der Teil, in dem die Stédbe noch mitein-
ander verbunden sind die Lénge ¢ aufweist. Die am linken Stabende angreifende
Scherkraft P erzeugt dort eine Auslenkung ¢ (fiir beide Stdbe zusammen ent-
spricht dies 20 = A). Fiir die Auslenkung des Stabes am Ort x bei quasistatischer
Riflpropagation ergibt sich damit die Differentialgleichung

d*w(z) 4
T AN'H (z)w(xz) =0 (2.59)
mit
1
H(z) ; x>0
0, x <0
und dem Faktor 2
A (2.60)

~ Ebh3
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Abbildung 2.11: Modell mit elastischer Aufhdngung zur Bestimmung der kriti-
schen Energiefreisetzungsrate bei der Riflausbreitung entlang einer Grenzschicht.

Eine ausfiihrliche Beschreibung ist im Text enthalten.

Dabei ist k die Federkonstante der Authéingung, E der Elastizitatsmodul und b die
Breite der Stébe (in Abb. 2.11 senkrecht zur Blattebene). Die Randbedingungen
an der Stelle x = -a (linkes Ende des Stabes in Abb. 2.11) ergeben sich aus der
dort angreifenden Scherkraft P und an der Stelle x = ¢ (rechtes Ende) durch

Annahme eines freien Endes:

w"’(—a) = 0
w”(—a) = = (2.61)
w”’(c) =w"(c) = 0.

Mit den Stetigkeitsbedingungen fiir w(x) sowie fiir die ersten drei Ableitungen an
der Stelle x = 0 sind

6P %+GA3IE2—A)\.T+B, —a<zx<0
w(x) = TG aXsin Az sinh A\x — (452) sin Az cosh Az
+B cos Az cosh Az — (4£1) cos Az sinh Az, 0<z<c
(2.62)

die Losungen der DGL 2.59 wobei

sinh? \c¢ + sin? \¢ sinh Ac¢ cosh A¢ + sin Accos Ac
= |- 12 - o + 2aA - 12 )
sinh” A¢ — sin” A¢ sinh® A¢ — sin” A\c
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und

sinh Ac cosh e — sin Ac cos )\c] {sinh2 Ac + sin? e
B = +a

sinh? \¢ — sin? \¢ sinh? \¢ — sin? \¢
sind.

Die Auslengkung 0 = w(—a) am linken Ende des Stabes, wo die Scherkraft P

ansetzt, definiert die sogenannte Komplianz oder Nachgiebigkeit der Probe C:

5
C=5 . (2.63)

Es handelt sich dabei um die auf die ansetzende Kraft normierte Einheitsaus-
lenkung des Stabes. Wird in Gleichung 2.62 fiir den Bereich —a < x < 0 x=-a

eingesetzt so ist

o d
=T (2.64)
wobei fiir
343
o = TR [2a°X® 4 3aXA + 3B (2.65)
gilt. Da die elastische Dehnungsenergie am linken Ende des Stabes durch
W = P§ (2.66)
gegeben ist, folgt mit Gleichung 2.64
5?Eb
- (267)

Bei Betrachtung konstanter Riflausbreitung wird der Belastungsintensitétsfaktor
mit
Edw

K?2=_—-_" 2.68
b da ( )

angegeben. Diese Bedingung ist bei der Durchfithrung des Double Cantilever

Beam Tests erfiillt.

Es hat sich gezeigt, daf§ das Ergebnis fiir ¢ > 2h nicht mehr von der nicht

eingerissenen Lénge der Probe ¢ abhéngt. Nach ausfiihrlicher Rechnung unter
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Beriicksichtigung der sich aus diesem Sachverhalt ergebenden Néherungen resul-

tiert
3 E2h36?
K*=-—""__ 2.
4 a*a? (2.69)
mit
14 1.92(%) 4+ 1.22(2)2 4+ 0.39(2)3

1+0.64(%)

Um dieses Ergebnis bei der Datenauswertung nutzen zu koénnen, mufl sicher ge-
stellt werden, dafl die Bedingung ¢ > 2h durch die gesamte Messung hindurch
erfiillt ist.

Aus dem Zusammenhang zwischen Belastungsintensitétsfaktor und kritischer Ener-

giefreisetzungsrate

KQ

G. z

(2.71)
und der Bedingung 20 = A ergibt sich die in dieser Arbeit verwendete Relation

zwischen Rifllinge a und der kritischen Energiefreisetzungsrate G.:

 3A’ER?

Sie gilt unter der Annahme quasistatischer Riflausbreitung und einer elastischen
Verbindung iiber die Grenzfliche. Ferner mufl die Lange der noch verbundenen

Grenzflache ¢ grofler als die Gesamthdhe des Sandwichs 2h sein.

2.3 Rontgenkleinwinkelstreuung

Zur Untersuchung der durch die DCB im Polymer induzierten strukturellen Ver-
danderungen, wurde die Mefimethode der Rontgenklein- und -ultrakleinwinkel-
streuung eingesetzt. Die zugrundeliegende Streutheorie wird in diesem Kapitel in
Anlehnung an Referenz [KFA96] erldutert.
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2.3.1 Steuung an einem Elektron

Rontgenstrahlen wechselwirken als elektromagnetische Strahlen mit den negativ
geladenen Elektronen in den Atom- bzw. Molekiilhiillen. Da ihre Energie (Eq 2
8 keV) grofer ist, als die Bindungsenergie der Elektronen, kénnen letztere un-
abhéngig von ihrem Bindungszustand als frei betrachtet werden. Bei der Streuung
einer ebenen Welle an einem einzelnen Elektron wird dieses selbst zum Emitter

einer Kugelwelle (Abb. 2.12). Diese Kugelwelle iiberlagert sich nach dem Streu-

Abbildung 2.12: Emission einer Kugelwelle durch Streuung einer ebenen Welle

an einem ortsfesten Streuzentrum am Ort ¥ = 0.

prozeB
ikoF

N i(%) (2.73)
mit der einfallenden ebenen Welle. Dabei ist f(€2) die Streuamplitude der Ku-
gelwelle und hat die Dimension einer Linge, weshalb sie auch als Streuldnge
bezeichnet wird. € gibt den rdumlichen Streuwinkel mit den Komponenten 20
und ¢ wieder. In den Abbildungen 2.12 und 2.13 bezeichnen EO den Wellenvektor

des einfallenden Strahls und &, den Wellenvektor in Beobachtungsrichtung.

Da es sich beim betrachteten Streuprozess um elastische Streuung handelt, ist
die Energie der emittierten Welle gleich der der einfallenden Welle. Damit ist der
Energieiibertrag

hw=FEy—FE, =0 . (2.74)
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K

9
Abbildung 2.13: Vektorielle Verhéltnisse
2® der Wellenvektoren beim Streuprozef.
9

k

Eo und E; sind die Energien der einfallenden und der gestreuten Wellen. Fiir den

Impulsiibertrag gilt jedoch nach Abbildung 2.13:
hi=h(ko— k) . (2.75)

Die Intensitdt der gestreuten Strahlung in Richtung € entspricht dem Quadrat
der Streuamplitude
do

1) = 1F(F = o5 (2.76)

und wird durch den differentiellen Wirkungsquerschnitt g—g beschrieben. Damit
bezeichnet g—gQ den Bruchteil der gestreuten Intensitét, der in einem Raumwinkel
d2 um den Winkel € fallt.

Wie bereits oben erwédhnt wechselwirken elektromagnetische Strahlen mit den
Elektronen in der Atombhiille, die als quasi frei angenommen werden konnen.
Diese Vorstellung fiithrt zum Oszillatormodell. Es beschreibt ein im Potential eines
ortsfesten Kerns schwingendes Elektron. Die Losung der klassischen Newtonschen
Bewegungsgleichung stellt eine erzwungene, gedampfte Schwingung dar. Durch
diese Schwingung wird ein Dipolmoment induziert und das Elektron wird selbst
zum Emitter einer elektromagnetischen Welle (Abb. 2.12). Ist nun die Frequenz
der einfallenden Welle viel grofier als die Eigenfrequenz des Elektrons, wie dies
bei Rontgenstrahlen der Fall ist, so wird die Streuintensitéit unabhéngig von der
Frequenz der eingestrahlten Welle. Sie wird durch den sogenannten Thomson-

Streuquerschnitt
do

21 2
- ro=(1 4+ cos*(20)) (2.77)

2

beschrieben und beriicksichtigt lediglich die Streuung eines einzelnen Elektrons.
Der klassische Elektronenradius rg ~ 2.8 - 10~ 3¢m charakterisiert die Streuldnge

fiir die Streuung von elektromagnetischer Strahlung an einem Elektron.
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> >
r_rl

d’r,

Abbildung 2.14: Streuung an der Ladungsdichteverteilung eines Atoms mit Ra-
dius r,. Das Zentrum befindet sich im Ursprung und der Detektor im Abstand 7

davon. Zur detaillierteren Diskussion siche Text.

2.3.2 Streuung am Atom

Im folgenden wird die Streuung an einem Atom, d.h. einem Mehrelektronensy-
stem beschrieben. Das Atom wird als ein kugelférmiger Kérper mit einem Radius
r, betrachtet, in dem eine vom Ort (7;) im Volumen abhéngige Ladungsdichte-
verteilung (n(r;)) vorliegt (Abb. 2.14). Hier ist nun das Volumenelement d3r;
Ausgangspunkt einer Kugelwelle. In ihm befindet sich eine Ladung von n(7;)d>r;.
Bei Anregung durch eine Priméarwelle mit e%07% kommt es durch diese Ladung zu

einer Streuung von

et (2.78)

/d%m(f{)%el o7 (279)

ergibt sich schlieBlich die Wellenemission des gesamten Atoms. Dieser Ausdruck
vereinfacht sich durch die Tatsache, dafi der Beobachtungsort weit entfernt vom
Atom ist, so daB |7] > r, > |rj| gilt. Damit wird

7= 7|~ — 77 (2.80)

und
iko|P—73

e gk L gikor it —k)E (2.81)
T
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Abbildung 2.15: Gangunterschied zwischen zwei von den Orten 0 und 7; ausge-
hender Wellen.

Mit Gleichung 2.75 und k; = ko? folgt
L eikor
/dgrin(f;)ezq”— , (2.82)

r

wobel die Fouriertransformierte der Elektronendichte
D) = [ (e (2.83)

der sogenannte Formfaktor des Atoms ist. Fiir ¢ = 0 wird f,(0) zur Anzahl Z der
Elektronen im Atom.

Durch die Uberlagerung vieler Kugelwellen kommt es zu Interferenz (Abb. 2.15),

die durch die jeweiligen Phasenverschiebungen
G 7= (ko — k1) - 7% (2.84)
bestimmt wird. Aus Abbildung 2.15 kann ebenfalls der Zusammenhang zwischen
dem Streuwinkel 20 und dem Betrag des Streuvektors ¢
4

q=|q = Tsin@ (2.85)

abgelesen werden, wobei |ko| = |k;| = 27/ ist.

Zusammenfassend folgt fiir den differentiellen Streuquerschnitt am Atom

do _
aQ

den um das Quadrat des Atomformfaktors erweiterten Thomson-Streuquerschnitt.

RSP+ cos’(20)) (2.86)
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2.3.3 Streuung an einem mehratomigen System

Im mehratomigen System (gleiche Sorte) treten zu den intraatomaren auch die
interatomaren Interferrenzen. Die Elektronendichten der einzelnen Atome iiber-

lagern sich nun zu

n(7i) =D ng(7i = R) (2:87)
l

Dabei ist R, die Lage des l-ten Atoms, dessen Ladungsdichte nl (7 — R;) ist.
Das bedeutet, daf im Streuquerschnitt des Atoms (Gl. 2.86) der Atomformfaktor
entsprechend modifiziert werden muf, da nur in ihm die jetzt erweiterte Ladungs-

dichte auftaucht. Der neue Formfaktor wird mit einiger Umformung zu
[ermem = [@n Yl - R)em (s
!
= €l / Erink (7 — R) = f.(9) Zeié‘ﬁl . (2.89)
! !

Der Formfaktor hat sich in den urspriinglichen Atomformfaktor und einen Faktor,
der der interatomaren Struktur Rechnung triagt aufgespalten. Daraus resultiert

der differentielle Streuquerschnitt pro Atom

do 51

o =5+ o COL@IPS@ (2:90)

der den sogenannten Strukturfaktor
1 .
S(D) =+ D ettt i) (2.91)
LU

enthalt. Er beschreibt die Interferrenz der Wellen die von den Atomen an den Or-
ten R} und R_'l/ ausgehen, wobei iiber alle Kombinationen der N im Streuvolumen

befindlichen Atome summiert wird.

An Gleichung 2.90 wird deutlich, dafi die gemessene Streuintensitét proportional

zu dem Produkt aus Atom- und Formfaktor ist:

1(§) x P(DS(@) . (2.92)

P(q) ist hier das Quadrat des Atomformfaktors f,(q).
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2.3.4 Rontgenkleinwinkelstreuung

Die Rontgenkleinwinkelstreuung liefert Informationen iiber die Struktur einer
Probe auf interatomarer beziehungsweise intermolekularer Langenskala. Durch
Streuwinkel 20 kleiner ungefahr 5° besteht Zugang zu charakteristischen Dimen-

sionen

d~ — (2.93)

im Bereich von einem Nanometer bis etwa 100 nm im Falle der Kleinwinkelstreu-
ung (SAXS) und sogar bis zu 1000 nm bei Ultrakleinwinkelstreuung. Kleinere
Strukturen auf der Ebene von Gitterkonstanten in Kristallen streuen bei groleren
Winkeln. Fiir Messungen im Kleinwinkelbereich erscheinen die untersuchten Pro-

ben als homogene Korper ohne atomaren Streukontrast.

Die klassische Kleinwinkelstreuung wird historisch auch als diffuse Streuung be-
zeichnet, da mit ihr nicht-periodische Strukturen untersucht werden. Dies ge-
schieht zur Abgrenzung von der Rontgenbeugung, der Braggstreuung an ge-
ordneten Strukturen wie zum Beispiel der Lamellenstruktur in phasenseparier-
ten Blockcopolymeren, die dem Gebiet der Kristallographie zugeordnet werden

konnen. In der Praxis sind diese Unterschiede jedoch flielend.

In den hier untersuchten Proben handelt es sich um die Streuung an einem ein-
zigen Material. Kontrast resultiert aus Dichteschwankungen bis hin zu Rissen
(Material-Luft-Kontrast). Zur Beschreibung der gemessenen Streuintensitét sind
auf einfachen Strukturtypen basierende Modelle notwendig. In dieser Arbeit dient
das 2-Phasenmodell als Grundlage, da es sich um PMMA mit, durch mechani-
sche Beanspruchung induzierte, Bruchstrukturen handelt. Es wird im folgenden

dargestellt:

2-Phasenmodell

Das 2-Phasenmodell geht von homogen zusammengesetzten Teilchen (hier: Be-
reich einer Elektronendichte, kann auch Hohlraum sein) mit scharfer Grenzfléche
in einer homogenen Matrix aus. Das Material der Matrix mit der Streuldngendichte
ny far wird dabei in den Teilchenvolumina V durch ein Material mit der Streu-

langendichte ny fr ausgetauscht. Dadurch ergibt sich ein Streukontrast von

Anf = anT - anM . (294)
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Die f; bezeichnen die jeweiligen Atom-, beziehungsweise Molekiilformfaktoren.

Fiir den Streuwirkunsquerschnitt von N Teilchen folgt

2 2
do 3 —igr 2 2|1 3. —igr
d—Q((j) =N || d’rAngse = NAnjv; 2 d’re (2.95)
) 0 Vo
()

durch phasenrichtige Aufsummation aller Streuldngendichten im Teilchenvolu-
men vg. F'(q) ist die Streuamlitude des Teilchens. Sie ist durch GroBe und Gestalt
der Teilchen gegeben und daher der wesentliche Bestandteil des Teilchenformfak-

tors
P() = viF* () . (2.96)

Fiir den Fall kugelférmiger Teilchen mit einheitlichem Radius R und glatter Ober-
flache ergibt sich fiir das Quadrat der Streuamplitude

sinqR — qRcosqR 2
(¢R)?

In Abhéngigkeit von qR beschreibt es eine abfallende Kurve mit scharfen Mini-
ma bei 37/2,57/2,7m/2 ... , wobei die Einhiillende der Maxima ab gR 2 4.5 mit

q~* abfillt. In realen Messungen sind die Minima bereits durch leichte Variatio-

F2(q) = (2.97)

nen des Kugelradius ausgeschmiert, so daf§ die Streukurve nur noch den geraden
Abfall mit g zeigt. Dies entspricht dem Porod-Gesetz. Es besagt, daf} in guter
Néherung das Quadrat der Streuamplitude durch
2 o _4
F*(¢R = 4.5) =27 (2.98)

_2q
R

beschrieben werden kann, wobei ay die Oberfliche des Teilchens ist.

Abschlielend zu diesem Unterkapitel iiber Streunung sei besonders auf die fol-
genden Referenzen verwiesen: [KFA96], [SAKUS85] und [GLATS2]. Sie enthal-
ten ausfiihrlichere und auch quantenmechanische Herleitungen des differentiel-
len Streuquerschnitts sowie weiterfithrende Diskussionen der Rontgenkleinwin-

kelstreuung.
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Kapitel 3

Experimente

3.1 Proben-System

3.1.1 Polymereigenschaften

Das in dieser Arbeit untersuchte Modellsystem ist Polymethylmethacrylate (PM-
MA). Abbildung 3.1 zeigt die Strukturformel. Es wurde am Max-Planck-Institut
fiir Polymerforschung von Thomas Wagner durch ionische Polymerisation synthe-
tisiert. Die untersuchten Molekulargewichte sind M,,=134, 191 und 372 kg/mol.
Die Polymere sind eng verteilt mit Molekulargewichtsverteilungen von M,, /M,
= 1.10, 1.08 und 1.24. Diese Werte wurden durch Gel Permeations Chromatogra-
phie (GPC) bestimmt [GEDD95]. Dazu wird eine verdiinnte Losung des zu un-
tersuchenden Polymers durch eine mit einem Gel gefiillte Sdule geschickt. Ketten
mit geringerem Molekulagewicht und damit auch geringerem Knéueldurchmesser
dringen schneller durch die Poren des Gels, als Ketten mit hohem Molekular-
gewicht. Am Ende der Sédule wird in Abhéngigkeit von der DurchfluBzeit die
Konzentration des ausflieBenden Polymers gemessen. Dies geschieht durch die
kontinuierliche Messung des Brechungsindex oder durch die Bestimmung der Ab-
sorption von infrarotem Licht. Durch die Eichung der Sdule mit engverteilten
Standardpolymeren wird zusétzlich zur Molekulargewichtsverteilung das absolu-

te Molekulargewicht gemessen.

35
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H CH,

L ‘ Jn Abbildung 3.1: Strukturformel von Poly-

methylmethacrylate.
H C—O0—CH,

!
0O

Die Messungen dieser Arbeit bendtigten eine grofie Probenmenge (einige 100 g),
so dafl das Material mehrfach recycled werden mufite. Zum Recycling wurden die
Probenstiicke in Tetrahydrofuran (THF) gelost. Der Zusatz von niedermolekula-
rem Stabilisator (Sandostab) zur Losung (etwa eine Spatelspitze auf 40g PMMA)
verringert mogliche thermische Degradationen wiahrend der Probenprédparation.
AnschlieBend wurde das Polymer mit Petrolether ausgefillt, vom THF abgefil-
tert und bei 70°C im Vakuumschrank getrocknet. Innerhalb eines fiir die GPC
iiblichen Fehlers von 10% ergaben sich erneut die urspriinglichen Molekularge-

wichte.

Die Glasiibergangstemperaturen der jeweiligen Molekulargewichte sind T7,=129°C,
132°C und 133°C. Sie wurden durch Differentialkalorimetrie (Differential-Scan-
ning-Calorimetrie, DSC) bei einer Heizrate von 10°C/min bestimmt [COWI91].
Das Mefiverfahren basiert auf einer Enthalpiednderung beim Glasiibergang. Dies
erfolgt durch die Bestimmung der zugefiihrten elektrischen Leistung, die benotigt
wird, um eine Referenz und die Probe auf gleicher Temperatur zu halten. Der bei

der Messung auftretende Fehler liegt im Bereich von zwei bis drei Grad.

Das Elastizitdtsmodul E des Probenmaterials wurde im Zugversuch bestimmt.
An streifenformigen Probenstiicken erfolgte die Messung der Spannung (Kraft
pro Probenquerschnitt) in Abhéngigkeit von der Dehnung [COWI91]. Dies ergab
fiir die verschiedenen Molekulargewichte einen E-Modul von 3124 MPa, 2987
MPa beziehungsweise 3047 MPa. Durch Messung und Anpassung der Daten im
linearelastischen Bereich ergibt sich ein Fehler im Bereich von 100 MPa. Tabelle
3.1 zeigt die Ubersicht aller Materialeigenschaften.
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Polymer | M, [kg/mol] | M,/M, | T, [°C] | E [MPal]
PMMA1 134 1.10 129 3124
PMMA2 191 1.08 132 2987
PMMA3 372 1.24 133 3047

Tabelle 3.1: Ubersicht iiber die Eigenschaften der verwendeten Polymere.
3.1.2 Préaparation

Fiir die Messungen der Bruchstabilitdt ist eine gute Homogenitét der Proben
wichtig. Die Adhésionsenergie ist in grofem Mafle vom Elastitzitdtsmodul des
Materials abhéngig. Eingeschlossene Luftblasen oder Losungsmittelriickstdnde
verfilschen diesen Wert. Um sie zu vermeiden, wurde das Polymer gemahlen und
drei Tage lang bei einer Temperatur um 7} in einem Vakuumofen von Losungs-
mittelriickstinden befreit. Durch das Vorpressen des Pulvers in einem evaku-
ierbaren Prefliwerkzeug reduzierten sich zusétzlich Lufteinschliisse. Anschlielend
wurde das vorverdichtete Material in einem Messingrahmen zwischen zwei po-
lierten Aluminiumscheiben bei 175°C in Plattenform geprefit. Die Abmessungen
einer solchen PMMA-Platte waren 80 x 45 x 2 mm? (Lidnge x Breite x Dicke,
Abb. 3.2). Nach dem Teilen der Platten in der Mitte der langsten Seite wurden
die Oberflachen mit Ethanol gereinigt, getrocknet und aufeinander gelegt. Unter
leichtem Anprefidruck erfolgte bei Temperaturen bis zu 137°C anschlielend das
Verschweiflen der beiden Teile zu einem Sandwich. Die entsprechenden Temper-
zeiten wurden mit Hilfe der WLF (William-Landell-Ferry)-Gleichung [WILL55]

(3.1)

(¢ = 1042, ¢ = 58.5 fir PMMA [KUNZ96]) in effektive Temperzeiten t.y;
bei einer Referenztemperatur von 7,.;=130°C umgerechnet. Fiir die effektive

Temperzeit t ¢ gilt

t
teff - a ; (32)

wobei t die reale Temperzeit bei Praparationstemperatur T bezeichnet. Die Rea-

lisierung dieser Umrechnug in der Praxis erfolgte durch Einlesen der Tempera-
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tur am Probenort in ein Computerprogramm in Zeitintervallen von fiinf Sekun-
den. Das Programm berechnet die effektiven Temperzeiten der einzelnen Fiinf-
Sekunden-Intervalle, akkumuliert die erhaltenen effektiven Temperzeiten auf und
gibt die aktuelle Summe ebenfalls alle fiinf Sekunden am Bildschirm aus [KUHL99].
Auf diese Weise ist die effektive Temperzeit iiber den gesamten bisherigen Tem-
perprozefl jederzeit verfiighar. Eine Umrechnung nach Gleichung 3.1 erfolgt, da
fiir die Dynamik der Polymerketten das Temperatur-Zeit-Superpositionsprinzip
als giiltig angenommen wird [KUNZ94]. Dies ermoglicht Effekte, die erst nach sehr
langen und experimentell nicht mehr zugénglichen, Temperzeiten bei Referenz-
temperatur durch verkiirztes Tempern bei entsprechend erhchten Temperaturen
erreichbar sind. Mit dieser Vorgehensweise wurden Proben mit verschiedenen ef-

fektiven Temperzeiten préapariert (siehe Tabelle 3.3).

Die effektive Temperzeit konnte durch bekannte Messungen mit der Grenzfla-
chenbreite a; korreliert werden. In der Arbeit von Klaus Kunz [KUNZ94] wurde

aus Neutronenreflexionsexperimenten fiir PMMA der Zusammenhang

a; ~ 107 (3.3)

gefunden.

-

Abbildung 3.2: Prozefischritte der Probenpréparation: a) Urspriingliche PMMA-
Platte b) Aufeinanderlegen der beiden geteilten und gereinigten Plattenteile c)

Verschmelzen zu einem Sandwich durch Tempern d) Schnitt des Sandwichs in die
finalen Probenstiicke (die gestrichelten Linien deuten die jeweiligen Schnittebenen

an).

Es ergaben sich die in Tabelle 3.2 gezeigten Zuordnungen zwischen effektiver Tem-

perzeit bei der Referenztemperatur von T,.; = 130°C' und der Grenzfldchenbreite.
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Probe | tess [min] | a; [nm] | Aa; [nm)]
B1 71 4.5 0.8
B2 197 7.0 0.9
B3 385 8.5 0.9
B4 779 10.0 1.1
B5 1564 12.1 1.1
B6 2944 12.9 1.1
B7 6408 16.6 1.6
B8 13815 21.2 1.8
B9 28221 32.3 3.3

Tabelle 3.2: Aus Neutronenreflexionsexperimenten gewonnene Zuordnungen zwi-
schen effektiver Temperzeit bei Referenztemperatur t.;y und Grenzflichenbreite
a;. Aa; ist der Fehler in a; (Auszug aus [KUNZ94)).

Die Préaparationsergebnisse der einzelnen in dieser Arbeit diskutierten Experi-
mente sind in Tabelle 3.3 aufgelistet. Im wesentlichen konnten die Temperzeiten
aus [KUNZ94] reproduziert werden. In diesem Fall war eine direkte Ubernahme
der Ergebnisse der Grenzflichenbreiten moglich. In den iibrigen Féllen wurden

die Grenzflichenbreiten aus der Beziehung 3.3 extrapoliert.

Zum Schlufl wurden die Sandwichs in die finalen Probenstiicke geschnitten: Strei-
fen der Breite 4.5 mm fiir die Double-Cantilever-Beam-Messungen und 1.0 mm fiir
die Rontgenuntersuchungen. Das Schneiden unter Einsatz einer wassergekiihlten
Diamantsége reduzierte ein undefiniertes Weitertempern durch eine eréhte Wér-
meentwicklung beim Abtrennen der einzelnen Probenstiicke. Damit standen zu
jeder Temperzeit bzw. Grenzflachenbreite mehrere Probenstiicke zur Verfiigung,
die den identischen Praparationsweg durchlaufen haben. Abbildung 3.2 veran-

schaulicht noch einmal grafisch den gesamten Préparationsprozef.

3.2 DCB-Apparatur

Der Double-Cantilever-Beam-Test (DCB-Test) ist eine einfache aber effektive
Art, die Stéarke zwischen verschweiffiten Polymerplatten zu messen. Entlang der

Grenzschicht wird zunéchst mit einer Rasierklinge manuell ein Rif3 initiiert. Durch
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Probe | tess [min] | a; [nm] | Aa; [nm)]
T1 71 4.5 0.8
T2 197 7.0 0.9
T3 779 10.0 1.1
T4 1340 11.6 1.1
TS 1556 12.1 1.1
T6 1564 12.1 1.1
T7 1683 12.4 1.1
T8 1809 12.6 1.1
T9 1905 12.8 1.1
T10 2944 12.9 1.1

Tabelle 3.3: Zuordnung der effektiven Temperzeiten bei Referenztemperatur ¢y
zur Grenzflachenbreite a; in den Temperprozessen bei PMMAL. Aaq; ist der Fehler

in a;.

einen leichten Versatz der PMMA-Platten beim Aufeinandertempern vereinfacht
sich dabei das Auffinden der Grenzschicht. Danach erfolgt der Einbau in die
DCB-Apparatur (Abb. 3.3).

Mit der angerissenen Seite wird die Probe auf eine zweite Rasierklinge geschoben.
Ein Schrittmotor bewegt dann diese Klinge mit einer konstanten Geschwindigkeit
von |t]=10 pm/s horizontal entlang der Grenzschicht. Auf der anderen Seite ist
die Probe durch eine unbewegliche Wand (linke Seite in Abb. 3.3) gekontert.
Die Rifllinge wird permanent von oben durch eine Videokamera (Hitachi KP-
D50 Color) mit einem Makrozoomobjektiv beobachtet. Alle 15 s speichert eine
sogenannte Framegrabberkarte (Integral Technologies Flashpoint 128) ein Bild
dieser Kamera im Computer ab. Abbildung 3.4 zeigt ein Beispiel fiir eine solche
Aufnahme.

Die freie Software Scion-Image vom National Institute for Health (NIH) ermoglicht
nach Kalibration des Kamera-Objektiv-Framegrabber-Systems die Auswertung
der Bilder beziiglich der Rilldnge a. Durch Kenntnis der Plattendicke h, der Ra-
sierklingendicke A und des Elastizitdtsmoduls E des Probenmaterials wird an-
hand der Formel von Kanninen [KANN73| die Adhésionsenergie (engl.: fracture
toughness)
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3A%EhR3
= —— 4
Ge 16a%a? (34)
berechnet (s. Abschnitt 2.2.3. Es bezeichnet « einen Korrekturfaktor
1+ 1.92(2) +1.22(2)% 4 0.39(2)3
o = a a = (35)

1+0.64(%)

3.3 Charakterisierung der Bruchflachen

Nach der Spaltung der Proben entlang der Grenzflache in den Double-Cantilever-
Beam Messungen erfolgte eine weitere Charakterisierung der Bruchflichen. Dies
geschah zum einen durch Mikroskopaufnahmen und zum anderen durch Messung
der Rauhigkeit mit einem Hohenprofilometer. Diese Art der Charakterisierung

ergab Aufschliisse iiber die Qualidt der Grenzschicht. Die Mikroskopie liefert In-

Video-
kamera

< v
Rasierklinge

7ﬁ?/ﬁ
R

Abbildung 3.3: Skizze der Double-Canitlever-Beam-Apparatur (DCB). Die

Rifllange a wird durch das transparente Probenmaterial von oben durch eine Vi-

deokamera aufgenommen. A ist die Dicke der Rasierklinge und h die Dicke der
urspriinglichen PMMA-Platte. Die Geschwindigkeit ¥ symbolisiert die Bewegung

der Rasierklinge entlang der Grenzflache.
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Abbildung 3.4: Beispiel fiir eine Aufnahme des Risses (Lénge a) in Aufsicht.
Rechts im Bild ist vertikal die Rasierklinge zu erkennen, im unteren Bereich des
Bildes verlduft die Probe.

formation iiber die laterale Homogenitdt der Grenzflache. Die Rauhigkeitsmes-
sung hingegen geben Auskunft iiber das Hohenprofil. Dieses wiederum spiegelt
die Durchdringung der Ketten iiber die Grenzschicht in die gegeniiberliegende
PMMA-Platte wider. Je zerkliifteter das Profil bzw. je hoher die Rauhigkeit ist,
um so mehr dhnelt die Beschaffenheit der Grenzschicht der des Bulkmaterials.
Dies zeigt sich experimentell darin, dal der Rifl keiner Schicht mit erniedrigter
Dichte und damit Festigkeit mehr folgen kann und in das umliegende Material

ausweicht.

3.3.1 Mikroskopie

Trotz der Transparenz der Proben erfolgte die Untersuchung der Bruchflichen
mittels Auflichtmikroskopie. Der Grund dafiir ist die Dicke des Materials (2
mm). In Transmission ist eine exakte Fokusierung auf die unmittelbare Ober-
fliche daher schwierig. Bei der Auflicht-Mikroskopie erfolgt sowohl die Beleuch-
tung, als auch die Beobachtung aus der gleichen Richtung. Durch Reflexion wird
daher das Oberflichenprofil kontrastreicher abgebildet. Dies wird durch spezi-
elle Objektive ermdglicht, die in einem dufleren Mantel den Beleuchtungsstrahl
zur Probe und durch die Mitte die Abbildung zu Okkular bzw. Kamera fiihren.
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Bei dem zum Einsatz gekommenen Mikroskop handelt es sich um das Auflicht-
mikroskop Axiotech 25H von Zeiss (siehe Abb. 3.5) mit dem Objektiv Epiplan
HD 10x (numerische Apertur 0.2, Auflésung 1.75 pm). Es wurde im Hellfeld-
kontrast gemessen. Auch hier wurden die Bilder mit Kamera (Hitachi KP50)

Abbildung 3.5: Skizze des Auflichtmikroskopes Axiotech 25H der Firma Zeiss
(aus [ZEISS)).

und Framegrabberkarte (Integral Technologies Flashpoint 128) im Computer ab-
gespeichert. Abbildung 3.6 zeigt zwei Beispiele fiir die bereits oben erwédhnten
Unterschiede zwischen schwacher und starker Grenzschicht. Das linke Bild zeigt
bis auf einige priaparationsbedingte Spuren kaum Struktur. Die Spuren sind Ab-
driicke der gewalzten und polierten Aluminiumplatten. Die Tatsache, daf sie hier
noch zu erkennen sind deutet darauf hin, dafl praktisch keine Ausheilung und
damit auch keine Durchdringung der Polymerketten iiber die Grenzschicht statt-
gefunden hat. Die PMMA-Platten waren daher leicht zu trennen. Im Gegensatz
dazu zeigt das rechte Bild eine stark zerkliiftete Oberflache. Es sind auch keine
Praparationsspuren mehr zu erkennen. Das bedeutet, daf§ die Ketten so stark
iiber die Grenzflache diffundiert sind, da diese praktisch nicht mehr existiert.

Die Bruchfliche dhnelt daher einem Versagen des Bulkmaterials.
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3.3.2 Hohenprofilometrie

Information iiber die Rauhigkeit der Bruchflichen konnte mittels Héhenprofilo-
metrie gewonnen werden. Dies erlaubt die Abdeckung eines grofien Mef3bereichs.
Aufgrund starker Hohenunterschiede bis in den Bereich von einigen Mikrometern
waren zum Beispiel Messungen mit Rasterkraftmikroskopie und Phaseninterfe-
renzmikroskopie nicht moglich. Die Messungen erfolgten an einem Alphastepper
(Tencor Instruments alpha-step 200). Pro Bruchfliche wurden je acht Scans der
Lange 400 pm durchgefiihrt. Dabei rasterte eine Nadel mit einem Anpref3gewicht
von 3 mg in einer Linie iiber die Probenoberfliche. Pro Mikrometer wurden fiinf
Messungen des Nadelniveaus durchgefiihrt. Die mittlere Rauhigkeit ergibt sich
aus dem arithmetischen Mittel aller Messungen, d.h. aller Hohenwerte aus allen
Scans an allen Probenstiicken eines Sandwiches. Im Vergleich zu anderen Metho-
den birgt die Hohenprofilometrie einen relativ groffen Mefifehler. Er folgt aus der

Standardabweichung.

3.4 Rontgenstreuexperimente

Die Energie, die wihrend der DCB-Messung in das System eingebracht wird, steht
nicht vollsténdig zur Propagation des Risses zur Verfiigung, sondern geht auch zu

einem unbekannten Teil in die Ausbildung von Defektstrukturen im angrenzen-

den Bulkmaterial. Abbildung 3.7 vermittelt einen Eindruck iiber den Bereich am

Abbildung 3.6: Beispiele fiir die Bruchflédchen einer schwachen (rechts) und einer

starken Grenzschicht (links), aufgenommen in 10x Vergréfierung.
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Riflende, in dem verschiedene Defekte erwartet werden. Uber die genaue Art der
Fehlstellen und deren Grofle, sowie deren Reichweite in das Bulkmaterial hinein
ist aus der Literatur wenig bekannt. Zur Klarung dieser Fragen kam im Rahmen
dieser Arbeit die rasternde Rontgenkleinwinkelstreuung in zwei sich ergénzenden
Arten zum Einsatz. Dies ist zum einen die rasternde Ultra-Kleinwinkel-Streuung
(engl. Scanning-Ultra Small Angle X-ray Scattering, S-USAX) und zum anderen
die rasternde Mikrofokus-Kleinwinkelstreuung (engl. Scanning-Microfocus Small
Angle X-ray Scattering, SM-SAXS). Beiden Verfahren ist gemeinsam, daf§ die
Probe mit dem Strahl abgerastert wird. Dadurch wird eine laterale Auflosung
der Strukturdnderung erzielt. Die Rasterung erfolgt durch Bewegung der Probe
mit Schrittmotoren senkrecht zum Strahl. In Abbildung 3.8 ist der allgemeine
Aufbau der beiden Streumethoden dargestellt. Der Strahl passiert die Probe in
einem Bereich um die Riflspitze. Ein zweidimensionaler Detektor nimmt hinter

der Probe das Streumuster auf.

Rasierklinge

]

Abbildung 3.7: Skizze der herausvergréflerten Plastikzone am Ende des Risses
mit verschiedenen denkbaren Defektstrukturen: z.B. Fibrillen, Hohlrdume und Cra-

zes.

3.4.1 BW4-Mefiplatz

An der BW4-Mefistrecke am Hasylab in Hamburg wurden die S-USAX-Experi-
mente durchgefiihrt. Der vereinfachte Strahlweg ist in Abbildung 3.9 gezeigt. Im

Wiggler werden die Positronen in einer Vielzahl periodisch angeordneter Magnete
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Abbildung 3.8: Schematische Anordnung der DCB-Apparatur mit Probe im

Rontgenstrahl. Das zweidimensionale Streubild symbolisiert den Ort des Detek-

tors.
Detektor
/ Tonisationskammer Vertikale Fokussierung
/ Monochromator
/ / Kippabsorber

=

| / /

Beamstop Probe Ionisations-
kammer

\
Wiggler

Spalt 2 Spaltl Horizontale
Fokussierung

Abbildung 3.9: Schematischer Strahlverlauf der Mefistrecke BW4 am Hasylab in
Hamburg.

mehrfach abgelenkt, wodurch mit dem auf diese Weise erzeugten Rontgenstrahl
eine hohere Brillianz erzielt wird als in einem Ablenkmagneten. Dies duflert sich
in einer hoheren Intensitdat und einer starkeren Biindelung des Strahls. Der sich
anschliefende Kippabsorber erméglicht die Dosierung der Strahlintensitdt zum
Schutz des Detektors bei stark streuenden Proben. Die Fokusierung des Strahls
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auf die Detektorebene erfolgt durch ein Paar aus platinbeschichteten Silizium-
Spiegeln. Der Spiegel zur horizontalen Fokussierung verringert zudem die ther-
mische Last auf den dahinter folgenden Monochromator. Durch letzteren wird
aus dem weilen Strahl eine Wellenlange herausgefiltert. Der Monochromator be-
steht aus zwei Si-(111)-Kristallen, die gegeneinander verschoben werden koénnen.
Dadurch kann bei gleichbleibender Geometrie die Strahlenergie in einem Bereich
von 5 bis 12 keV durchgestimmt werden. Die beiden Spalte dienen dazu den
Strahl einzuengen und den diffusen Untergrund zu reduzieren. Eine zusétzliche
dritte Blende direkt vor der Probe (nicht in Abb. 3.9 zu sehen) reduzierte in un-
serem speziellen Aufbau das beleuchtete Probenvolumen (Strahlquerschnitt am
Probenort: 300 pm). Die beiden lonisationskammern dienen wahrend der Justage
der Bestimmung der Strahllage relative zur Mefstrecke und wahrend der Mes-
sung der Kalibration des Steusignals auf den priméren FlufS. Am Probenort war
die DCB-Apparatur als Probenhalterung eingebaut. Die Strecke von der Probe
bis zum Detektor betrug 12.66 m. Dies entspricht einem g-Bereich kleiner 2.9 x
10~ nm ™! bei einer Strahlenergie von 8.8 keV. Der Weg zwischen Probenort und
Detektor verlduft vollstdndig im Vakuum (siehe Abb. 3.10). Auf diese Weise wird
sowohl die Absorption, als auch die Streuung in Luft sehr stark reduziert. Dies
ist fiir einen geringen Untergrund in diesen Experimenten unerlidfilich. Die unte-
re Grenze des auflssbaren q-Bereichs (1.8 x 1072 nm™!) wird durch die Grofe
des Beamstops bestimmt. Der Beamstop schiitzt den Detektor vor dem im Ver-
gleich zum Streusignal um viele GroBlenordnungen intensiveren Primérstrahl. Bei
dem Detektor handelt es sich um einen zweidimensionalen, mit Gas gefiillten,
Vieldraht-Proportionalzéhler (Gabriel).

Abbildung 3.11 links zeigt den Probenort. Links im Bild ist noch der Anfang
des Vakuumrohres aus Abbildung 3.10 zu erkennen. Zwischen Probenort und
Strahlrohr befindet sich eine Ionisationskammer. DCB-Apparatur mit Probe und
Ionisationskammer sind nicht ins Vakuum integriert. Dies vereinfacht die expe-
rimentelle Durchfiihrung extrem, ohne einen nennenswerten Untergrund zu lie-
fern. Von rechts schliefit sich bereits wieder das ringseitige Vakuumrohr an. Die
GroBaufnahme des Probenortes (Abb. 3.11 rechts) veranschaulicht die Positio-
nierung der DCB-Apparatur im Strahl. Oben im Bild ist der Schrittmotor der

DCB-Apparatur zu erkennen. Er kam hier nicht zum Einsatz, da die Messun-
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Abbildung 3.11: Links: Fotografie des Probenortes, befestigt auf einem x,z-Tisch.
Rechts: Aufsicht der DCB-Apparatur in Grolaufnahme, zwischen Austrittsfenster des

ringseitigen Strahlrohrs (rechts im Bild) und der Ionisationskammer (links im Bild).

gen aufgrund der langen Akkumulationszeit (30 min pro Probenposition) nur an
statischen Rissen durchgefiithrt werden konnten. Der Motor unten im Bild diente
der horizontalen Verschiebung der Apparatur im Strahl. Nicht im Bild zu sehen
ist der Hubmotor unterhalb der DCB-Apparatur, der die vertikale Verschiebung
ermoglichte (siche dazu likes Bild in Abb. 3.11). Die Maschenweite der Rasterung

betrug sowohl in horizontaler, als auch in vertikaler Richtung 0.2 mm.
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Alle Parameter der Mefistrecke, die dieser Arbeit zugrunde lagen, sind in Tabelle

3.4 aufgelistet.

Die Kalibration des g-Bereichs erfolgte durch Berechnung aus den Geometrieda-

ten und der Wellenldnge. Die isotrope Lupolenmessung (Abb. 3.12) diente der

Bestimmung des Mittelpunktes des Streusignals.

Strahldurchmesser 300 pm
Strahlenergie 8.8 keV
Wellenlénge 0.14 nm
Detektorgrofie 512 x 512 Pizel?
aktive Fliache 184.8 x 184.8 mm?
Pixelgrofie ~ 0.40 x 0.40 mm?
Abstand Probe-Detektor 12.66 m
Beamstopgrofie 8.6 mm
g-Bereich 1.8 x 10 2nm™! ...29 x 107t nm!
detektierbare Strukturgrofie 21 nm ... 349 nm
Luftspalt in Probenumgebung 230 mm

Tabelle 3.4: Ubersicht der Experimentdaten zur BW4-Strahlzeit.

3.4.2 1ID13-Mefiplatz

Die Scanning-Microfocus-SAXS Experimente wurden in zwei Strahlzeiten an der
Mikrofokus-Mefstrecke ID13 an der ESRF in Grenoble durchgefiihrt. Der Strahl
hatte am Probenort in der ersten Mefizeit einen Durchmesser von 12 ym und in
der zweiten 6 pum. Dies stellt gegeniiber den Messungen an der BW4 eine Verbes-
serung in der lateralen Auflosung von mehr als einem Faktor 25 dar. Die starke
Biindelung des Strahls fiihrt jedoch zu einer erhohten Divergenz. Ein Vordringen
in extrem kleine Winkelbereiche wie bei den Messungen im S-USAX war daher

nicht moglich.

In Abbildung 3.13 ist der Strahlengang skizziert. Der von einem Undulator kom-

mende Rontgenstrahl wird zunéchst durch ein Spaltenpaar eingeengt. Auch hier



50 KAPITEL 3. EXPERIMENTE
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Abbildung 3.12: Rechts: Zweidimensionales Streubild der Lupolenstandardprobe.
Links: Radiale Integration des Streusignals. Die isotrope Streuung des Lupolen diente

der Bestimmung der Streubildmitte.

_|—Detektor Spaltsystem
=
| B |
| |
Beamstop /
Probe  Kollimator Spiegel Monochromator Undulator

Abbildung 3.13: Schematischer Strahlverlauf der Mefistreck ID13 an der ESRF
in Grenoble (nach [ESRFO01]).

erfolgt die Monochromatisierung durch einen Si-(111)-Doppelmonochromator-
Kristall (Firma: Kohzu). Die erste Stufe der Fokussierung geschicht durch einen
mit Rhodium beschichteten ellipsoidalen Spiegel aus Zerodur (Firma: Zeiss). Zur
weiteren Fokussierung wird ein Kollimator in der Projektionsebene des Spiegels
eingesetzt. Unmittelbar hinter dem letzten Spalt (Aperturblende) befindet sich
der Probenort. Ein zweidimensionaler hochauflosender CCD-Detektor (MAR-
CCD) nimmt das Streusignal auf.

In einem parallel zum Rontgenstrahl verlaufenden optischen Weg ist ein Mikro-
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Kollimator

6} Vldeo-
Beamstop Mikroskop

Detektor

Probe

Abbildung 3.14: Schemazeichnung des Rontgenfokus und des parallel dazu ver-
laufenden optischen Weges des Mikroskops (nach [ESRFO01]).

skop angebracht (Abb. 3.14). Damit ist es moglich, Streuexperimente genau an
den Positionen durchzufiihren, die zuvor im Mikroskop selektiert wurden. Die
Kalibration dieser beiden Strahlengénge erfolgt durch ein Keflarkreuz (gekreuz-
te Keflarfdden, Fadenstirke: 12 pm). Zunéchst wird das Kreuz in die Mitte des
Mikroskopbildes gebracht und die Motorpositionen festgehalten. Dann wird das
Keflarkreuz in den Strahl gebracht. Die exakte Position der Kreuzmitte im Strahl
ergibt sich aus dem Streumuster. Keflar streut anisotrop in eine Richtung. Erst,
wenn sich sowohl in horizontaler, als auch vertikaler Richtung ein Streumuster
gleicher Intensitét ergibt, befindet sich die Kreuzmitte im Strahl. Auch in dieser
Position werden die Motorpositionen festgehalten. Ein Motoren-Algorithmus er-
laubt dann das automatische Verfahren zwischen Strahl- und Mikroskopposition.
Abbildung 3.15 zeigt den Probenort und die beiden parralelen optischen Wege.
Die DCB-Apparatur mit der darin eingespannten Probe befindet sich in Mikro-
skopposition (im Bild vorne links). Vorne rechts im Bild ist eine Lichtquelle zu
sehen, die der Auflichtbeleuchtung fiir das Mikroskop dient. Zuséatzlich wurde ei-
ne Schwanenhalslampe (nicht im Bild) zur Beleuchtung in Transmission benutzt.
In der hinteren Ebene der Fotografie befindet sich der strahlfithrende Kollimator
und die Apperturblende. Der Primérstrahlfinger (Durchmesser: 200 pm) kann
bei dieser Vergroflerung nicht aufgelost werden. In Abbildung 3.16 ist er schwach

als Verlingerung seiner Halterung (von der oberen Bildmitte nach links unten)
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zu erkennen.

Vldeo-
Mlkroskop\

Abbildung 3.15: Probenort an der Mefstrecke ID13.

Bei diesem Aufbau ist keine Evakuierung des Strahlweges erforderlich. Die In-
tensitdt an der ESRF ist so hoch und der Weg zwischen Probe und Detektor
so gering, dafl die Luftabsorption und -streuung vernachléssigt werden kann.
Die hohe Intensitét ermoglichte eine Reduzierung der typischen Mefdauer ei-
nes Streubildes auf 10 Sekunden. Diese iiberaus kurze Mefizeit erlaubte Scans in
der Gesamtgrofe von in der Regel 100 x 100 pm? bei einer Maschenweite von 10
pm in jeder Richtung.

Alle fiir die Messungen relevanten Parameter sind noch einmal in Tabelle 3.5
aufgelistet.

Die Kalibration dieses filigranen Meflaufbaus erfolgt hier durch Messung eines
Eichstandards bekannter StrukturgréBe: Ag-Behenate-Pulver, dgp; = 5.837(1) nm
(Abb. 3.17 links). Dazu wird die Ordnung der Diffraktionsringe gegen die Zahl
der radialen Kanéle vom Mittelpunkt aus aufgetragen, in denen das Maximum
des jeweilgen Rings gemessen wurde (Inset in Abb. 3.17 rechts). Aus der linearen
Regression (durchgezogenen Linie) folgt die Umrechnung zwischen Kanélen und
dem Streuvektorbetrag q. Die Bildmitte des Streusignals wurde ebenfalls aus

dieser Messung bestimmt.



3.4. RONTGENSTREUEXPERIMENTE

Beamstop

Abbildung 3.16: Optische Auflésung des Beamstops.

Strahldurchmesser 12 bzw 6 pum
Strahlenergie 12.861 keV
Wellenldnge 0.0964 nm
Detektorgrofie 2048 x 2048 Pizel?
Durchmesser 130 mm
PixelgroBe 64.5 x 64.5 pm?
Farbtiefe 16 bit
Beamstopgrofie 200 pm
g-Bereich 0.14 nm="' ... 8.96 nm™!
detektierbare Strukturgrofe 0.7 nm ... 45 nm

Tabelle 3.5: Ubersicht der Experimentdaten zu den ID13-Strahlzeiten.

23
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Abbildung 3.17: Rechts: Zweidimensionales Streubild des Ag-Behenate-Pulvers (aus
[ESRFO01]). Links: Radiale Integration des Streusignals. Als Inset ist die lineare Re-

gression zwischen Ordnung und Kanalnummer zur Kalibration der Detektorpixel dar-

gestellt. Die ringformige Streuung diente auch der Bestimmung der Streubildmitte.



Kapitel 4

Bruchstabilitat der Grenzflache

An PMMA1 (M,, = 134 kg/mol) wurden zunéchst Double Cantilever Beam Tests
durchgefiihrt, um die Bruchstabilitdat bei verschieden langen Temperzeiten zu er-
mitteln. Zur Ergdnzung wurden zusétzlich Struktur und Rauhigkeit der dabei
entstandenen Bruchflachen untersucht. Daraus konnten Riickschliisse auf die Be-

schaffenheit der entstandenen Grenzschicht getroffen werden.

4.1 Double Cantilever Beam Tests

Abbildung 4.1 zeigt zunéchst die MefBergebnisse fiir die kritische Energiefreiset-
zungsrate G, in Abhéngigkeit von der effektiven Temperzeit bei der Referenztem-
peratur von 130 °C. Zur Bestimmung von G, wurde der in den Abschnitten 2.2.3
und 3.2 beschriebene Double Cantilever Beam Test angewandt. Zu jeder Tem-
perzeit (siehe Tab. 3.3) wurden bis zu acht Probenstiicke vermessen, an welchen
wiederum je Stiick bis zu 100 mal der G.-Wert ermittelt wurde. Der Gesamt-
wert fiir die kritische Energiefreisetzungsrate ergibt sich aus dem Mittelwert aller
Messungen an Proben mit jeweils der gleichen Temperzeit (Abb. 4.1). Die Fehler

folgen aus der Standardabweichung.

In fritheren Messungen zur Abhéngigkeit zwischen Bruchstabilbitdt und Diffusi-
onszeit an Polystyrol [SCHN97] wurde eine Korrelation zwischen der kritischen
Energiefreisetzungsrate G. und der Grenzflachenbreite a; gefunden. Entsprechend
wurde auch hier fiir die Messungen an PMMA ein solcher Zusammenhang erstellt.

Dazu wurde die effektive Temperzeit mittels bereits vorhandener Messungen aus

95
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Abbildung 4.1: Kritische Energiefreisetzungsrate G. in Abhéngigkeit von der
jeweiligen Temperzeit bei Referenztemperatur (T,.; = 130 °C) t.rs in halbloga-
rithmischer Auftragung.

[KUNZ94] in die zugehorige Grenzflichenbreite umgerechnet. Die Details zu die-

sem Vorgang sind im Kapitel 3.1.2 nachzulesen.

Abbildung 4.2 zeigt das Ergebnis der Korrelation. Die Grenzflichenbreiten konnen
in drei Bereiche unterteilt werden. Fiir geringe Breiten unter etwa 11.5 nm ist die
Bruchstabiltit sehr gering (bis ca. 10 kJ/m?). Bei diesen Proben war die Initiie-
rung und Propagation des Risses sehr leicht. Der geringe Fehler in G, deutet auf
eine sehr gleichméfige, im dynamischen Gleichgewicht befindliche, Rifipropaga-
tion hin. Der sich anschlieSfende sehr schmale Breitenbereich von etwa 11.5 nm
bis 12.8 nm weist hingegen einen deutlichen Anstieg der Bruchstabilitit (ca. 60
- 80 kJ/m?) auf. Die Fehler sind zwar immer noch gering, jedoch bereits deut-
lich hoher, als im vorangegangenen Regime. Bei diesen Messungen kann nicht
mehr uneingeschréankt von permanentem dynamischem Gleichgewicht ausgegan-
gen werden. Datenpunkt h) (115kJ/m?) befindet sich im Ubergangsbereich zum
dritten Grenzflachenbreitenregime. Der Fehler ist noch einmal deutlich angestie-

gen. Dies deutet auf starke Schwankungen in G, hin, die sich durch Beobach-
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Abbildung 4.2: Korrelation zwischen Bruchstabilitdt G, und Grenzflichenbreite
a;. Die durchgezogene Linie dient der Verdeutlichung des Verlaufs, wéhrend die

gestrichelten Linien die Abgrenzung der drei Regime veranschaulichen.

tungen wihrend der Messung erkléren lassen. Durch gelegentliches Stocken der
Rilpropagation und Abweichen des Risses von der Grenzfldche traten wéhrend
der Messung starke Schwankungen in der mit der DCB gemessenen Riflléinge
auf. Diese Ereignisse verstirkten sich bei Messung i) so sehr, daf der Rif} bereits
beim ersten Abweichen von der Grenzschicht nicht wieder dorthin zuriickkehrte,
sondern durch vollsténdiges Ausreifien ins Bulkmaterial die Probe zerstorte. Pro-
ben mit nochmals hoherer Temperzeit und entsprechend breiterer Grenzschicht,
konnten nicht mehr mit dem DCB-Test gemessen werden, da keine Riflinitiierung
ohne die sofortige Zerstorung der Probe moglich war. Dies erklart, warum der

dritte Grenzflachenbereich nur einen Datenpunkt enthélt.
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Abbildung 4.3: Schematische Aufsicht auf die Bruchfldche einer vollstindig ge-
spaltenen Probe. Die schraffierten Bereiche der Probe sind zur Messung ungeeignet,
wihrend die kurzen Striche im Bereich der Rifllinge a die Anordnung der durch-
gefithrten Scans zur Rauhigkeitsbestimmung symbolisieren. Sie sind relativ zur

Probe vergroflert dargestellt.

4.2 Mikroskopie und Hoéhenprofilometrie der
Bruchflachen

Zur Untersuchung der Bruchflachen wurden die Probensandwichs nach dem DCB-
Test vollsténdig gespalten, ohne dabei die zu untersuchende Struktur zu zerstoren.
Abbildung 4.3 zeigt den fiir Mikroskopie und Hohenprofilometrie nutzbaren Be-
reich auf der gespaltenen Probe. Das linke schrafierte Areal ist unbrauchbar, da
dort die Rasierklinge beim propagieren des Risses entlanggeschoben wurde und
dabei Spuren hinterlassen haben kann. Der schrafierte Bereich zur Rechten wird
beim vollstdndigen Trennen der Platten erzeugt und kann durch die unterschied-
liche Trenngeschwindigkeit andere Strukturen aufweisen, als in den Flachen, die

durch das langsame Voranschreiten der Rasierklinge generiert wurden.

4.2.1 Struktur der Bruchflichen

Mit dem in Abschnitt 3.3.1 beschriebenen Mikroskop wurden Aufnahmen der
Bruchflichen gemacht. Die in Abbildung 4.4 zusammengefaf3ten Fotos zeigen je-
weils einen reprisentativen Ausschnitt der Bruchflichenstruktur aus allen Proben
mit der gleichen Temperzeit. Unter dem Mikroskop waren die Proben derart ori-
entiert, dafl die mit der Rasierklinge {iberstrichene Fliache wie in Abbildung 4.3
zur linken Seite zeigte. Unterschiedliche Helligkeit und Kontrast der Aufnahmen
sind darauf zuriickzufiihren, daf§ durch die mehrfach nétige Aufarbeitung des Ma-

terials nicht alle Messungen auf einmal durchgefiihrt werden konnten und die Mi-
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Abbildung 4.4: Mikroskopische Abbildung der Bruchfldchen. Von a) bis i) nimmt
die Temperzeit entsprechend Abb. 4.1 zu.
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kroskopeinstellungen (Blenden und Beleuchtung) von Mefzyklus zu MeBzyklus
nicht identisch reproduziert werden kénnen. Wie bereits zuvor die Bruchstabi-
litdt lassen sich auch die beobachten Bruchstrukturen in drei Bereiche einteilen.
In Abbildung 4.4 a) bis ¢) sind deutliche horizontale Streifen zu erkennen, die von
wenigen rundlichen Strukturen unterbrochen werden. In den Aufnahmen d) bis g)
bilden sich zunehmen grofler werdende Strukturen aus. Die horizontalen Streifen
sind nur noch ansatzweise in Bild d) zu erkennen. Die beiden letzten Abbildungen
h) und i) zeigen schlieBlich deutlich ausgeprigte grofie Bruchstrukturen, die an

typische Bruchflichen von Volumenproben erinnern.

4.2.2 Rauhigkeit der Bruchflachen

Auch die Bestimmung der Rauhigkeit der Bruchflachen wurde auf der zuvor ein-
gegrenzte Areal der Probe beschriankt (Abb. 4.3). Um einen méglichst guten
Querschnitt iiber die Eigenschaften der gesamten Oberflache zu erhalten, wurden
Rasterungen geméaf dem in Abbildung 4.3 gezeigten Muster iiber den gesamten

Bereich der Riflléinge a angeordnet.

In den Daten zur Rauhigkeitsbestimmung Abbildung 4.5 ist die Unterscheidung
der drei Regime nicht ganz so deutlich, jedoch immer noch nachvollziehbar. Re-
gime eins umfafit erneut die Messungen von a) bis c). Alle drei haben geringe
Ra-Werte (um ca. 40 nm) bei geringem Fehler. Das folgende Regime zeigt drei
etwa doppelt so hohe Rauhigkeiten d), f) und g) (um 80 nm) mit ebenso deutlich
erhohten Standardabweichungen vom Mittelwert. Die Messung an Probe e) weist
hingegen mit 40 nm einen Wert auf, der eigentlich in Regime eins zu erwarten
gewesen ware. Da dies jedoch im Widerspruch zu den Messungen der Bruchsta-
bilitdt wie auch den mikroskopischen Aufnahmen zu Probenreihe e) steht, wird
dieser Ra-Wert als Mefifehler gewertet. Eine mogliche Erklarung liegt in einer ab-
weichend eingestellten Anpresskraft der Profilometernadel, die sich nur auf diese

Probereihe auswirken konnte, da sie alleine in einem Mefzyklus vermessen wurde.

Die absoluten Rauhigkeitswerte suggerieren, dal die Oberfdchenrauhigkeit ver-
haltnisméaBig gering ist und damit die Messung auch durch exaktere Methoden
bestimmt werden hétte konnen. Das verwendete Hohenprofilometer ermittelt je-
doch statt dem sonst iiblichen Root-Mean-Square-Wert (mittlere quadratische
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Abbildung 4.5: Korrelation zwischen Rauhigkeit der Bruchfliche und der Grenz-

fludchenbreite.

Abweichung vom Mittelwert) RMS der Rauhigkeit den mittleren Rauhigkeits-

wert Ra. Er errechnet sich nach folgender Formel

:y1+yz+?/3+---+yn
n

Ra (4.1)

Durch die Tatsache, dafl hier keine quadratischen Abweichungen, sondern die
Werte selbst mit ihrem jeweiligen Vorzeichen beriicksichtigt werden, ist der Ra-
Wert im allgemeinen deutlich niedriger, als der RMS-Wert. Umgesetzt in RMS-

Rauhigkeiten sind Werte im Berich von Mikrometern zu erwarten.

4.3 Diskussion der Ergebnisse

In der vorliegenden Arbeit sollte analog zu den Untersuchungen von Ralf Schnell
[SCHNO97] an PS eine Korrelation zwischen der kritischen Energiefreisetzungsra-
te G, und der Breite der durch Interdiffusion erzeugten Grenzschichtbreite a; fiir
PMMA aufgestellt werden. Dies setzt voraus, daB fiir das verwendete Polymer der

Zusammenhang zwischen Temperzeit und Grenzflichenbreite bekannt ist. Aus
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den Aussagen von Rouse- und Reptationsmodell (Kap. 2.1.2) konnen zwar die
entsprechenden Ubergangszeiten zwischen den Diffusionsregimen und die mitt-
lere quadratische Verschiebungen von Kettensegmenten im Volumen errechnet
werden, jedoch nicht unmittelbar die Grenzflichenbreite bei der Kettenbewe-
gung iiber eine Grenzschicht. Daher ist es notwendig experimentelle Daten zur
Grenzflichenausbildung bei PMMA heranzuziehen. Solche Daten werden durch
Neutronenreflexion (NR) gewonnen. Diese Methode erfordert zur Unterscheidung
der Materialien auf beiden Seiten der Grenzschicht eine deuterierte Charge des
verwendeten Polymers. Durch die hier fiir den DCB-Test nétige grofie Menge
an Material ist diese Charge jedoch extrem teuer. Ungeachtet dessen sind NR-
Messungen an derart dicken Proben kaum moglich. Auflerdem sind Neutronen-
streuexperimente nur an entsprechenden Forschungsreaktoren durchfithrbar und
sehr zeitaufwendig. Da der Fokus dieser Arbeit jedoch nicht auf diesen Messun-
gen liegt, wurden, wie bereits oben beschrieben, die entsprechenden Daten der
Arbeit von Klaus Kunz [KUNZ94] entnommen. Das Molekulargewicht des dort
untersuchten PMMA’s (M,, = 86 kg/mol) ist zwar etwas geringer als das des in
diesen Experimenten verwendeten Materials (M, = 134 kg/mol), jedoch liegt es
in der gleichen Groflenordnung. Die Betrachtung der jeweiligen Eigenschaften der
beiden Polymere gibt die Legitimation fiir das beschriebene Vorgehen. Tabelle 4.1
gibt eine Ubersicht der Gyrationsradii und den errechneten Diffusionszeiten bei
einer Referenztemperatur von 130°C' fiir beide Polymere. Thre Berechung wird im

folgenden beschrieben.

Der Gyrationsradius wird aus dem Zusammenhang

R, = +/M,0.031nm, | m?()l (4.2)

mit dem Molekulargewicht M, (aus [KIRS75]) bestimmt. Aus 2.29 und 2.14 folgt

der Ausdruck
Nb?

T = M (4.3)
fiir die Disengagement-Zeit, der mit der Gleichung
NV = 6R, (4.4)
auf bekannte Groflen umgerechnet wird:
Ty = r . (4.5)

7T2DR
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Abbildung 4.6: Lineare Anpassung und Interpolation der Daten von [LIUR92]
fir den Diffusionskoeffizienten von PMMA bei einer Temperatur von 145°C in

Abhéngigkeit des Molekulargewichts.

Der dazu benétigte Diffusionskoeffizient D wurde aus den Daten von [LIUR92]
abgeleitet. Abbildung 4.6 zeigt das Ergebnis der Interpolation. Fiir PMMA mit
einem Molekulargewicht von M, = 134 kg/mol folgt ein Diffusionskoeffizient von
D = 1,03 1076 cm? /s bei einer Temperatur von 145°C'. Die sich daraus ergebende
Disengagement-Zeit wurde mit Hilfe der WLF-Gleichung (GI. 3.1) auf die Refe-
renztemperatur von 130°C' umgerechnet. Mit Hilfe von 7, und der Kenntnis der
Segmentzahl Z der primitiven Kette lassen sich schliefflich auch die Entanglement-

Zeit )
TT4d

und die Rouse-Zeit
Td
== 4.7
T =5y (4.7)
berechnen. Fiir Z gilt nach [DOIES6]
o My,
Z = = 1675 (4.8)

T4 M,
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wobei fiir das Entanglementmolekulargewicht M, = 10 kg/mol (aus [MASU70])
und fiir M,, = 134 kg/mol eingesetzt wurden.

M, [kg/mol] | R, [nm] | 7. [min] | 7. [min] | 74 [min]
86 9 13 48 1547
134 11 11 107 59353

Tabelle 4.1: Vergleich charakteristischer Diffusionszeiten fiir die Molekulargewich-

te 86 und 134 kg/mol bei einer Referenztemperatur von 130°C.

Mit Ausnahme von Probenreihe T1 (vgl. Tab. 3.3, 71 min bei T.; = 130°C, Da-
tenpunkt a) in den Graphen) befinden sich alle anderen Probenserien im Bereich
zwischen 7, und 7,4. In diesem Bereich wird fiir die Kettenbewegung im Volumen
eine Grenzflichenverbreiterung o proportional zu t%% erwartet (Gl. 2.36). Fiir
die Bewegung iiber eine reale Grenzfliche wurde jedoch in [KUNZ94| zwischen 7,

t%3 ermittelt, die hier zur Korrelation

und 74 eine Verbreiterung proportional zu
zwischen Temperzeit und Grenzflichenbreite herangezogen wurde (s. Kap. 3.1.2).
T1 liegt in Zeitbereich zwischen 7, und 7,.. Da jedoch dieser erste Meflpunkt we-
der in den DCB-Tests noch bei der Bestimmung der Rauhigkeit kaum von den
folgenden zwei Datenpunkten zu unterscheiden ist, kann davon ausgegangen wer-
den, dafl eine Abweichung der zeitlichen Entwicklung der Grenzflichenbreite von
der Proportionalitit zu t°3 keine Auswirkung auf die Interpretation der Daten

hat.

Der Arbeit von Ralf Schnell liegen zur Korrelation zwischen Bruchstabilitdat G,
und Grenzflichenbreite a; ebenfalls Grenzflichenbreiten aus vorangegangenen
Messungen [HUET90] zugrunde. Der Graph in Abbildung 4.7 zeigt diese Zu-
weisung fiir PS zum Vergleich mit der fiir PMMA (Abb. 4.2).

Beiden Polymeren ist der prinzipielle Verlauf der Kurve gemeinsam: Bei kleinen
Grenzflachenbreiten bleibt die Bruchstabilitdt zunédchst auf gleichméBig niedri-
gem Niveau. In einem verhéltnisméflig schmalen Bereich steigt sie dann sprung-
artig an, um dann auf einem hohen Niveau zu enden. Die Unterschiede liegen in
der absoluten Hohe der G.-Werte, der Position des Sprungbereichs und in der
Ausbildung eines Plateaus bei grofien a;. Der Betrag der erreichten kritischen
Energiefreisetzungsrate hangt mit dem Bruchverhalten im Volumen zusammen.
Der Literaturwert fiir G. im Volumen unter Modus I-Belastung ist fiir PMMA
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Abbildung 4.7: Korrelation von FEnergiefreisetzungsrate G. und Grenz-
flichenbreite a; fir PS mit eineme Molekulargewicht von 826 kg/mol (aus
[SCHN9T7].
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500 J/m? (aus [KINLS83]). Ralf Schnell gibt fiir PS einen Wert von etwa 1000
J/m? an. Der steile Anstiegsbereich liegt bei PS zwischen 10.2 und 12 nm und
bei PMMA zwischen 11.5 und 12.8 nm. Die Verschiebung hat also eine Diffe-
renz im Bereich von einem Nanometer und 148t sich z.B. durch Unterschiede
zwischen den Polymeren PS und PMMA verstehen. Die Tatsache, dafi PMMA
zu groflen Grenzflachenbreiten hin kein Plateau ausbildet ist auf unterschiedliche
Energiedissipationsprozesse im umliegenden Material zuriickzufithren. Dies wird
ausfiithrlich in den folgenden Kapiteln zur Rontgenstrukturanalyse diskutiert wer-

den.

In [SCHNO97]| wurde fiir PS eine Interpretation der drei Regime gegeben, die sich
allein an der Kettenbewegung iiber die Grenzschicht anlehnt: Bei kleinen Grenz-
flachenbreiten diffundieren nur Kettenenden iiber die Grenzschicht, die leicht wie-
der aus der gegeniiberliegenden Platte gezogen werden kénnen. Dies erklart die
geringe Bruchstabilitdt in diesem Bereich. Im folgenden sprunghaften Anstiegs-
bereich von G, steigt die Zahl der Ketten, die durch Verschlaufungen mecha-
nisch stabilere Verbindungen auf beiden Seiten der Grenzschicht ausbauen. Die-
se Zahl erreicht ihr Maximum, wenn der Durchdringungsgrad der Ketten dem
des Volumenmaterials entspricht. Die Bruchstabilitét erreicht entsprechend die

GroBenordnung der im Volumen giiltigen.

Diese Interpretation wird im folgenden fiir PMMA diskutiert und entsprechend

erweiltert:

Obwohl keine charakteristische Zeit beim Tempern der Proben iiberstrichen wur-
de, kommt es zu einem Sprung in G.. Dies bedeutet, dafi der steile Anstieg
der Bruchstabilitdt primér nicht auf Uberginge in der molekularen Bewegung
zuriickzufithren ist. Auflerdem ist zu beriicksichtigen, dafl; wie Abbildung 4.8
nahelegt, die Streifen auf den Bruchflichen (Abb. 4.4 a) bis d) ) durch die Ober-
fliche der zum Préparieren verwandten Aluplatte (Abb. 4.8) induziert wurden
und in den ersten Temperschritten nicht ausgeheilt sind. Die Rauhigkeit dieser
Aluplatten war mit (174+5) nm in der Groflenordnung der angestrebten Grenz-
flichenbreiten. Daraus folgt fiir die hier durchgefiihrten Untersuchungen eine neue

Einteilung und Interpretation der Bruchstabilitétsbereiche:

Das erstes Regime umfafit die Datenpunkte a) bis ¢) in den Abbildungen 4.2,4.5
und 4.4. Damit eine Interdiffusion iiber die gesamte Fldche, wie dies bei den

NR-Experimenten angenommen wird, stattfinden kann, mufl zunéchst eine Aus-
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Abbildung 4.8: Oberfliche einer gewalzten Aluplatte wie sie zum Pressen der Po-
lymersandwichs verwendet wurde. Die Grofle des Bildausschnittes entspricht dem
in Abbildung 4.4.

Abbildung 4.9: Seitenansicht einer rauhen Grenzfliche zwischen zwei Polymer-
platten. Gegeniiber der Abmessung ist die Rauhigkeit der Plattenoberflichen

iibertrieben dargestellt, um die geringe Zahl der Auflagepunkte zu verdeutlichen.

heilung der Unebenheiten vorausgehen. In Abbildung 4.4 sind bis zum Bild c)
noch deutliche Spuren der Aluplatte zu sehen, d.h. es hat noch keine Aushei-
lung stattgefunden. Wie jedoch das Modell der rauhen Grenzfliche in Abbildung
4.9 suggeriert, existieren dennoch Kontaktstellen zwischen den beiden Polymer-
platten. Das bedeutet, dafl in diesem Bereich die Interdiffusion an Kontaktstellen
und die Ausheilung der Grenzflache parallel voranschreiten. Das Modellschema in
Abbildung 4.10 verdeutlicht diesen Prozess. Gezeigt ist jeweils die Kontaktflache
zwischen den beiden Platten. In Bild 1 sind zunédchst nur die ersten Kontakt-
punkte als schwarze Kreise eingezeichnet. Beim Tempern iiber T, erweicht sich
das Material und unter dem Anpressdruck verringert sich der, durch die grofiten
urspriinglichen Unebenheiten bestimmte, Abstand zwischen den beiden Polymer-
platten. Dabei wichst die Kontaktfliche um die bereits vorhandenen Kontakt-

punkte. Durch den verringerten Abstand kommen auflerdem neue Kontaktpunkte
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Abbildung 4.10: Stark vereinfachtes Modell fiir den Ausheilungsprozefl beim Zu-
sammentempern zweier Polymerplatten. Die schwarzen Kreise symbolisieren die
Auflagepunkte, deren Fliche mit zunehmender Temperzeit wichst. Je ndher sich
die Platten kommen, umso mehr Auflagepunkte kommen hinzu, die ihrerseits wach-

sen und zusétzlich die Grenzfliche zwischen den Platten vergréfiern.

an den weniger ausgepriagten Unebenheiten hinzu (Bild 2). Das Hinzukommen
neuer Kontaktpunkte und deren Wachsen ist ein kontinuierlicher Prozess (Bil-
der 3 bis 5) bis schliefllich der Kontakt iiber die gesamte Flidche hergestellt ist
(Bild 6). Dann gelten die urspriinglichen Unebenheiten als ausgeheilt. Fiir den
Diffusionsprozefl hat dies zur Folge, dafl unterschiedliche Stadien zur gleichen
Zeit vorhanden sind, je nachdem wann der Kontakt zwischen den beiden Ober-
flachen wahrend des Temperns zustande gekommen ist. Damit ist die allgemeine
Grenzflachenbreite eine Mittelung iiber die lokalen Breiten der gesamten Fléche.
Die in den Graphen angegebenen Grenzflachenbreiten entsprechen den Breiten in
den zuerst vorhandenen Kontaktflichen. Die iiber die Fliche gemittelte Grenz-

flachenbreite ist deshalb geringer.
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Datenpunkt d) markiert den Ubergang zum zweiten Regime (Datenpunkt e) bis
h) ). Er weist bereits eine deutlich erhohte Bruchstabilitit auf. In Abbildung
4.4 sind jedoch noch schwach die Spuren der Aluplatte zu erkennen, die jedoch
ab Aufnahme e) verschwunden sind. Die Rauhigkeiten sind nun ausgeheilt. Es
besteht maximaler Kontakt zwischen den Platten. Durch die gesamte Fléche, die
nun zu trennen ist, kommt es zu einem ersten Anstieg der Bruchstabilitdt G, in

einen Bereich um 80 J/m?.

Im dritten Regime, das die Datenpunkte h) und i) beinhaltet, schreitet die Inter-
diffusion voran. Sie erreicht jedoch nicht den Bulkstabilitdtsbereich, der erst bei
deutlich hoheren Grenzflichenbreiten (etwa ab 16 nm) zu erwarten ist. Die Tat-
sache, dafl die iiber die Kontaktfliche gemittelte Grenzflachenbreite einen noch
geringeren Werte aufweist, verstirkt diese Aussage. Proben mit lédngerer Temper-
zeit konnten aufgrund ihrer Briichigkeit mit dem DCB-Test nicht mehr gemessen
werden. Daher zeigen die G.-Werte an PMMA auch kein Plateau im Bereich der

Volumenbruchstabilitat.

Durch den vorangestellten Ausheilprozess bei PMMA ist eine Ubertragung der
Grenzflachenbreiten aus den NR-Messungen, die an Filmproben gewonnen wur-
den, auf die steiferen DCB-Proben problematisch. Dennoch kénnen unter Beriick-
sichtigung des Ausheilmodells aus Abbildung 4.10 Tendenzen in der Abhéngigkeit
der Bruchstabilitdt von der effektiven Grenzflachenbreite abgeleitet und mit den
PS-Daten verglichen werden:

Eine Verschiebung des Graphen 4.2 zu geringeren Grenzflachenbreiten kommt
dem Vergleich mit den Messungen an PS entgegen. Der Betrag der Verschiebung
ist nicht iiber den gesamten Grenzflichenbreitenbereich gleich. Bis zum Ende
des Ausheilungsprozesses mufl die effektive Temperzeit reduziert werden. Ausge-
hend von der Grenzflichenbreite am Ende des Ausheilprozesses bleibt von dort
an der Zugewinn an Grenzflachenbreite unverdndert. Das erste Regime bei PS
entspricht bei PMMA dem Zweiten. Dem Anstieg ab einem G, um 80 J/m? in
PMMA steht bei PS ein Anstieg von einem G, um 130 J/m? gegeniiber. Der
Plateaubereich wird, wie oben bereits erwahnt, in PMMA nicht erreicht. Ein
weiterer Diskussionspunkt, der jedoch im Rahmen dieser Arbeit nicht ausfiihr-
lich erldutert werden kann, ist die, zur Préaparation der Proben herangezogene,
WLF-Gleichung. In jiingster Zeit wurde die Giiltigkeit dieses Zeit-Temperatur-
Superpositionsprinzips an Grenzflachen und bis zu einer Tiefe von etwa einem Mi-

krometer in das Volumenmaterial hinein, kontrovers diskutiert. Dazu sei jedoch
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auf die Veroffentlichungen von Kawana et al. [KAWAO1] und Jones [JONEOO]

verwiesen.



Kapitel 5

Scanning USAX der Plastikzone

Zur Untersuchung der durch die DCB-Messungen induzierten Defektstrukturen
im Material um die Rispitze, wurde zunédchst Rontgen-Ultrakleinwinkelstreu-
ung (engl. Ultra-small angle X-ray Scattering USAX) angewandt. Der besonders
kleine Winkel von 20 < 0.5° bei einer Wellenldnge von 0.14 nm erdffnet den
Zugang zu relativ groflen Realraum-Strukturen im Bereich von etwa 20 nm bis 350
nm. Es wurde nicht wie iiblich ein sehr grofier Strahldurchmesser (typisch: einige
Millimeter) verwendet, sondern die Probe mit verhéltnisméBig kleinem Strahl
(300 pm) gescannt. Daher liegen die Streudaten mit raumlicher Auflésung entlang
der Probe vor. Dies ermdglicht eine Lokalisierung der entstandenen Defekte. Im
weiteren wird diese Methode mit Scannende Roéntgen-Ultrakleinwinkelstreuung
(S-USAX) bezeichnet.

Die Pionierabeit auf dem Gebiet der ortsaufgelosten Rontgenkleinwinkelstreuung
an Defektstrukturen in Polymeren stammt von LeGrand et al. [LEGRS83]. Dort
wurde ein in horizontaler Orientierung spaltkollimierter Rontgenstrahl verwandt,
um die Defektzone am Ende eines ebenfalls horizontal verlaufenden Risses in
Polycarbonat zu untersuchen. Mit dem Strahl wurden an verschiedenen Positio-
nen vertikal {iber den Rif} gerastert. Die Aufnahme der Streuintensitéit erfolg-
te mit einem Liniendetektor, der horizontal (in Spaltrichtung) und unter einem
festen Winkel zur Probe ausgerichtet war. Es zeigte sich, daf§ die in Graustu-
fen iibersetzten Intensitédten in den Kanélen des Liniendetektors in Abhéngigkeit
von der MeBposition ein Bild ergaben, dessen Muster sehr d&hnlich zur Mikroskop-
aufnahme war. Von Brown et al. [BROWS85] wurde eine Rilspitze in Polystyrol

in horizontaler Richtung entlang des Risses gescannt. Es wurde in einem weit

71
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geoffneten Teil des Risses begonnen. Da die Strahlgrofle an diesen Stellen jedoch
deutlich kleiner, als die Offnung des Risses war, wurde ein grofier Teil der Streu-
ung in vertikaler Richtung als Reflektion an den Bruchflichen identifiziert. Im
horizontalen Streuanteil wurden Braggpeaks beobachtet, die als das Vorhanden-

sein von hochgeordneten Fibrillen interpretiert wurden.

Der vorliegende Teil dieser Arbeit erweitert die vorangegangene Forschung in ver-
schiedener Hinsicht. Durch die Kollimation des Strahls in beide Richtungen, konn-
te die Rasterung iiber die Probe zweidimensional, d.h. sowohl horizontal, als auch
vertikal zum Rifl durchgefithrt werden. Dadurch geben die hier beschriebenen
Messungen Aufschluf} {iber die zweidimensionale Verteilung von Defekten um die
Rifispitze. Auflerdem ist das Streuexperiment durch Einsatz der Ultrakleinwin-
kelstreuung sensitiv auf groflere Defektstrukturen. Die Ergebnisse konnen jedoch
nicht direkt verglichen werden, da jeweils ein anderes Material zur Untersuchung
benutzt wurde. Desweiteren wurden in [LEGR83] und [BROWS5] Risse im Vo-
lumenmaterial untersucht. Hier steht hingegen das Versagen von Grenzschichten

im Vordergrund.

5.1 Experiment und Ergebnisse

Die folgenden Messungen wurden an zwei Proben durchgefiithrt. Die erste ist
PMMAT1 mit einem Molekulargewicht von M,, = 134kg/mol und einer Bruchsta-
bilitédt von G. = (80+7).J/m? (entspricht einer Temperzeit von 26 h bei Referenz-
temperatur von 130°C'). Die zweite besteht aus PMMA2 mit M,, = 191kg/mol
und G, = (290 £ 130).J/m? (Temperzeit 28 h). Die BW4-MeBstrecke am HASY-
LAB/DESY in Hamburg ermoglichte den Zugang zur Ultrakleinwinkelstreuung.
Eine detaillierte Beschreibung des MeBaufbaus ist im Abschnitt 3.4.1 nachzule-
sen. Vor dem Einbringen der Probe in den Rontgenstrahl wurde zunéchst ein Rif3
entlang der Grenzschicht initiiert, der fiir 12 h relaxierte. Dieses Vorgehen sollte
sicherstellen, daf§ bei der Rontgenmessung keine Spannung mehr in der Probe
vohanden ist, d.h. daB sich wihrend der Messung keine Anderungen der Struk-
tur mehr ereignen. Die Relaxationszeit ergab sich aus Voruntersuchungen. Bei
Langzeitbeobachtung einer identischen Probe mit einer Kamera konnten nach 12
h weitere Relaxationen ausgeschlossen werden. Die relaxierende Probe wurde au-

Berdem auf einem eigenen Probenhalter installiert, damit auch beim Einbau der
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Abbildung 5.1: Stark vereinfachte Skizze des S-USAX Experiments. Aus dem

grau hinterlegten Scanfeld am Ende der Rifispitze wurde eine vertikale Scanrei-

he (5 MeBpositionen, Kreis mit Kreuzen) als Beispiel in der herausvergroBerten

Plastikzone angedeutet. Zur ausfiihrlichen Diskussion siehe Text.

Probe in die Apparatur keine neuen Spannungen induziert wurden. Nach dem
Einbau in die Mef3strecke wurde das Riflende, durch Verfahren der Probe in bei-
den Richtungen senkrecht zum Strahl, lokalisiert. Als Mefiparameter diente dabei
die Absorption, die mit Hilfe von Ionisationskammern (vor und hinter der Probe)
gemessen wurde. Um das Riflende wurde anschliefend die Probe abgerastert. An
jeder Postion entstand ein zweidimensionales Streubild mit einer Akkumulations-
zeit von 30 min. Abbildung 5.1 veranschaulicht das Verfahren. Der graue Quader
symbolisiert die Scanzone. In diesem Bereich um die Rif}spitze wurden S-USAX
Experimente durchgefiihrt. Um die Ziele dieser Untersuchungen zu verdeutlichen,
wurde die Plastikzone herausvergrofiert. Die Kreise mit den Kreuzen darin deu-
ten jeweils MeBpositionen an. Stellvertretend fiir das gesamte Scanfeld ist hier
nur ein vertikaler Scan iiber das Riflende eingetragen. Ebenfalls eingezeichnet
sind verschiedene denkbare Defektstrukturen: Fibrillen, Crazes und Hohlrdume.
Die Gestalt, Grofle, Zahl und Anordnung dieser Strukturen ist von der jeweili-
gen lokalen Spannung in der Probe abhéngig. Diese ist jedoch nicht allein durch
die von auflen wirkenden Kréfte bestimmt, sondern auch zu einem erheblichen

MafBe durch lokale Spannungskonzentrationen an Dichteschwankungen oder Ein-
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schliissen kleinster Verunreinigungen. Dies fithrt zu einem &uflerst komplexen
Spannungsfeld, das fiir die jeweilige Probe unbekannt ist. Daher sind genauere
Voraussagen unmoglich. Dennoch ist die allgemeine Annahme legitim, dafi die
wirkenden Krifte an der Riflspitze am grofiten sind und mit Entfernung von ihr
im Mittel abfallen. Entsprechend ist zu erwarten, dafl die im Versagensprozef3
dissipierte Energiemenge ebenfalls vom Riflende zum Probenrand hin abnimmt.
Hier gilt es diese These zu iiberpriifen und herauszufinden, inwieweit sich dies
in strukturellen Verdnderungen niederschlagt und besonders wie weit von der
Rifispitze entfernt noch Verdnderungen nachweisbar sind. Zum Auffinden die-
ser allgemeinen Aussagen wurden entsprechend zwei Proben gewéhlt, die sich
sowohl im Molekulargewicht, als auch in der Bruchstabilitdt unterscheiden, um
herauszufinden, ob diese Parameter bei gleichem Material Einflufl auf Gréfie und

Beschaffenheit der Defektzone nehmen.

Abbildung 5.2 zeigt jeweils einen vertikalen Scan {iber die Rifispitze wie in Ab-
bildung 5.1 angedeutet. Die zweidimensionalen Streubilder auf der linken Seite
stammen von der Probe mit PMMA1 und auf der rechten von PMMA2. Die
Zahlen in Klammern bezeichnen die relative Position auf der Probe (in Milli-
metern), an der das Streuexperiment durchgefithrt wurde. Dabei steht die erste
Zahl fiir die Horizontale und die zweite fiir die Vertikale. Die Rifispitze befindet
sich im Ursprung (Position (0.0,0.0)). Im Anhang (Kap. B.4) sind die Streuda-
ten der vollstdndigen Scanmatrizen zu finden. Der erste Scan zu PMMA1 wurde
symmetrisch um die Riflspitze angelegt. Das heifit, es gibt genau zwei horizon-
tale Scanreihen oberhalb des Risses und zwei darunter. Damit sollte iiberpriift
werden, ob sich die Defektzone symmetrisch um den Rif§ erstreckt, was aufgrund
der symmetrischen Probengeometrie und Belastung zu erwarten ist. Anhand der
erhaltenen Streumuster, konnte diese Annahme in erster Naherung bestatigt wer-
den. In Abbildung 5.2 links ist deutlich zu erkennen, dafl das erste und das letzte
Bild der Spalte, wie auch das zweite und das vierte sich sehr &hneln. Um die kon-
tinuierliche Anderung der Stuktur liickenlos zu verfolgen wurde der erste Scan
an PMMA1 mit einem Uberlapp der Strahlpositionen auf der Probe gemessen.
Der Abstand der Meflpositionen betrug 0.2 mm statt 0.3 mm, was dem Strahl-
durchmesser entsprach. Die symmetrische Positionierung des Scanfeldes und das
Messen im Uberlapp wurden zu Gunsten eines gréfieren Scanbereichs, der niher
an die Rénder der Probe reicht, im zweiten Scan an Probe PMMA2 aufgege-

ben. Die Aufnahmen in diesem Scan (Abb. 5.2 rechts) sind symmetrisch zum
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(0.0, -0.4) (0.0, -0.6)
(0.0,-0.2) (0.0,-0.3)
(0.0, 0.0) (0.0, 0.0)
(0.0, 0.2) (0.0, 0.3)

(0.0, 0.4)

PMMA1 PMMA2

Abbildung 5.2: S-USAX Streudaten von vertikalen Scans aus den Scanfeldern an
PMMA1 und PMMA2 (1.8 x 10 2nm~! < ¢ < 2.9 x 10~'nm™1). Die Zahlen in

Klammern geben die relative Position um die Rifispitze in Millimetern an.
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PMMA1 PMMA2

Abbildung 5.3: Streuung des unbeschédigten Volumenmaterials von PMMA1
(links) und PMMA2 (rechts).

dritten Bild (3. Reihe in der Scanmatrix zu PMMA2 im Anhang, Kap. B.4).
Zum Vergleich mit der Streuung im RiBbereich zeigt Abbildung 5.3 die Daten
der Streuung des jeweiligen Volumenmaterials ohne von auflien induzierte Defek-
te. Den Rand der Scanzone bestimmte jeweils die Aufnahme, deren Streumuster
dem der jeweiligen Volumenstreuung dhnelte. Dies sind im ersten vertikalen Scan
(PMMA1) die erste und die letzte Aufnahme und im zweiten (PMMA2) das erste
Bild. Die Identifizierung einer USAX-Aufnahme als Volumenstreuung erfolgte bei
der Durchfithrung der Experimente vor Ort an der BW4 durch die Beschaffenheit

des Streumusters. Bei der Auswertung wurde dies verfeinert (s.u.).

Zur Untergrundkorrektur wurde nur die Streuung der Apparatur ohne Probe ab-
gezogen. In anderen Verdffentlichungen [SALO99] wurde zudem die Streung des
unbeschédigten Materials subtrahiert. Davon wurde hier Abstand genommen, da
bei der Volumenstreuung des unbeschédigten Polymers das gesamte durchstrahl-
te Volumen aus annéhernd homogenem Polymer besteht, wihrend bei Streuung
an Defektstrukturen ein unbekannter Anteil des Streuvolumens nicht mit Mate-
rial gefiillt ist. Das weitere Vorgehen beim Auwerten der Streudaten ist in Ab-
bildung 5.4 dargestellt. Sektoren mit einem Offnungswinkel von 6° wurden aus
dem untergrundkorrigierten, zweidimensionalen Streubild geschnitten (Abb. 5.4
links) und aufintegriert, so daf§ eine Kurve der Streuintensitéit (Abb. 5.4 rechts)
in Abhéngigkeit vom Streuwinkel 20 beziechungsweise dem entsprechenden Im-
pulsiibertrag q daraus hervorging. Diese Schnitte wurden je USAX-Aufnahme in
0° und in 90°-Richtung angefertigt.
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1/ arb. u.

q/ nm’

Abbildung 5.4: Schema zur Verdeutlichung der Auswertung der S-USAX-
Mefidaten. Links: Streubild mit eingezeichnetem Beispiel fiir den Sektorintegra-
tionsbereich in 90°-Richtung. Rechts: Doppellogarithmische Streukurve mit ange-
paBiter Geraden. Die Zahl reprisentiert die Steigung der Kurve.

5.2 Diskussion der Ergebnisse

Im Gegensatz zu verschiedenen anderen Rontgenstreumessungen an Defekten in
Polymeren ([PARE79], [RROWS1],[BROWS5], [LODE98]) konnten in diesen Un-
tersuchungen keine Braggpeaks im Streubild beobachtet werden. Dies bedeutet,
dal in den Defekten keine hoch geordneten Strukturen mit charakteristischen
Abmessungen im beobachtbaren Grofienbereich vorhanden sind. Aufféllig ist je-
doch, dafB alle Intensitétskurven in der doppellogarithmischen Darstellung (Abb.
5.5) lineare Abfille aufweisen. Dies bedeutet, daf3 die Intensitit in Abhéngigkeit

von q offensichtlich ndherungsweise einem Skalengesetzt folgt, d.h. es gilt

I(q) oc g . (5.1)
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1/ arb. u.

q/ nm’' q/ nm'

Abbildung 5.5: Beispiele fiir den linearen Abfall der Streuintensitéit in
Abhingigkeit von ¢ in doppellogarithmischer Darstellung fiir PMMAT1 (links) und
fiir PMMAZ2 (rechts). Es handelt sich jeweils um Schnitte in 90°-Richtung. Zur bes-
seren Darstellung sind die Kurven gegeneinander verschoben. Die unterste Kurve

(offene Kreise) zeigt jeweils die Streuung des unbeschidigten Materials.

Die Streukurven in Abbildung 5.5 sind Schnitte in 90°-Richtung und stammen
aus den den oben beschriebenen vertikalen Scans an PMMAL1 (links) und PM-
MAZ2 (rechts). Sie wurden mit verschiedenen Faktoren multipliziert, um sie zur
besseren Ubersicht untereinander darstellen zu kénnen. In der doppellogarithmi-
schen Darstellung hat dies keinen Einfluf auf die Steigung der Kurven. Sowohl
links, als auch rechts zeigt die unterste Kurve (offene Kreise) zum Vergleich die
Streuung des unbeschédigten Polymers. Wie in der Streukurve zur dritten Po-
sition in PMMAZ2 zu sehen ist, konnen Ubergénge in bis zu drei Steigungen an
eine Kurve angepafit werden. Ahnliche Beobachtungen machten Schmidt et al.
[SCHMO1a] bei SAXS an pordsen Silikaten und Salomons et al. [SALO99] an
Crazes in Polystyrol. Da jedoch einige Steigungsabschnitte durch eine zu geringe

Zahl an Datenpunkten eine schlechte Statistik aufweisen, wurde schliellich nur ei-
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PMMA1
mm || -04 [-02| 0.0 | 0.2 | 0.4
-0.4 - [-31]-31|-31] -
-021-32-33| 32 |-31] -
00 | -32|-3.7]-35|-3.0|-3.0
02 |-31|-34|-35|-3.1] -
0.4 - 1-31]-31|-30] -
0°-Richtung.
(vgl. Volumenwert: -3.0)
mm | -0.4|-0.2| 0.0 | 0.2 | 04
-0.4 - |-331-33|-30] -
-02 -39 -3.7|-3.7|-31| -
0.0 ||-40|-40|-40|-32]-3.1
02 |-38-39|-3.7]-31| -
0.4 - |-3.0-30|-28] -

79
PMMAZ2
mm | -0.5]-0.25] 0.0 | 0.25 | 0.5
-06 || -3.2] 3.2 |-3.2|-32|-32
-03{-30] -29 |-3.1]-32 |-31
0.0 || 0.0 | 0.0 |-3.0]-3.1]-3.1
0.3 ||-3.1| -3.1 |-3.0]-3.1]-3.1
0°-Richtung.
(vgl. Volumenwert: -3.1)
mm | -0.5]-0.25] 0.0 | 0.25 | 0.5
0.6]-35] -35 |-34]-34]-34
0.3 -38] 41 [-37] 3432
0.0 | -45] -5.0 |46 | -3.6 | -3.3
03 |[-34] -36 |-34]|-32]-33

90°-Richtung.
(vgl. Volumenwert: -2.8)

90°-Richtung.

(vgl. Volumenwert: -3.0)

Tabelle 5.1: Ubersicht der Exponenten o bei Probe PMMAT1 (links) und PMMA2
(rechts) aus zwei verschiedenen Schnittrichtungen im zweidimensionalen Streubild:
0° (oben) und 90° (unten). Die erste Reihe jeder einzelnen Tabelle gibt die hori-

zontale und die erste Spalte die vertikale Position um das Riflende in Millimetern

an. Der Fehler in den Exponenten betrigt jeweils 0.1.

ne Steigung in einem mittleren g-Bereich (0.06 nm ™! < ¢ < 0.2 nm™!) angepaft.

Die gestrichelten Linien iiber den Datenpunkten in Abbildung 5.5 reprasentieren

die Fits an die Daten. Der Exponent o aus Gleichung 5.1 spiegelt sich in den

Steigungen der Geraden im doppellogarithmischen Plot wider. Sie sind jeweils

fiir das gesamte Scanfeld in den oberen beiden Tabellen der Ubersicht 5.1 fiir
PMMAT1 (links) und fiir PMMAZ2 (rechts) aufgelistet. Die erste Reihe jeder ein-

zelnen Tabelle gibt die horizontale und die erste Spalte die vertikale Position um

das Riflende in Millimetern an.

Neben dem Abfall der Streukurve wurde auch die gesamte integrale Streuinten-

sitdt in Abhéngigkeit von der jeweiligen untersuchten Streurichtung zur Inter-
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80
PMMA1
mm | -0.4 [ -0.2| 0.0 | 0.2]0.4
-0.4 - 1.3 1 04 |05 -
021 13|15 | 70 07| -
0.0 | 1.6 | 23 | 176 | 5.1]0.8
02 || 1.0 | 28 | 27.7 | 0.7 | -
0.4 - 08106 |1.1] -
0°-Richtung
mm || -0.4 | -0.2 | 0.0 | 0.2 |04
-0.4 - 3.8 109 | 05 | -
021 80 | 6.1 [ 346]| 1.0 | -
0.0 || 15.1 | 12.6 | 65.5 | 144 | 1.2
0.2 || 85 | 149893 | 1.2 | -
0.4 - 0.8 | 06 | 1.1 | -

PMMA2
mm || -0.5 | -0.25 | 0.0 | 0.25 | 0.5
06 04| 04 [05] 05 |05
03 1.1 | 09 |07] 05 |07
0.0 ]| 0.0 | 00 {02 0.6 |04
0.3 | 08| 0.8 |09 09 |08
0°-Richtung
mm || -0.5 [ -0.25 | 0.0 | 0.25 | 0.5
06| 1.0 [ 1.0 | 1.0 | 09 | 0.8
-0.3]16.6 | 199 | 42 | 1.2 | 1.1
0.0 || 6.0 | 103 [ 249 | 29 | 0.8
03 ] 23 | 30 | 28 | 14 | 1.3

90°-Richtung

90°-Richtung

Tabelle 5.2: Ubersicht der integralen Streuintensitéiten I;,; bei Probe PMMA1
(links) und PMMAZ2 (rechts) aus zwei verschiedenen Schnittrichtungen im zweidi-
mensionalen Streubild: 0° (oben) und 90° (unten). Die erste Reihe jeder einzelnen

Tabelle gibt die horizontale und die erste Spalte die vertikale Position um das Ri-

Bende in Millimetern an. Die integrale Streuintensitét ist relativ zur Streuung der

Volumenmessung angegeben.

pretation der Ergebnisse herangezogen. In der Ubersicht 5.2 (rechte Tabellen fiir
PMMAT1 und linke Tabellen fiir PMMA2) sind die, auf die Volumenstreuung

normierten, Werte dargestellt.

Die Daten zu den oben beschriebenen vertikalen Beispielscans befinden sich je-

weils in der Spalte zur horizontalen Position 0.0 mm.

5.2.1

Streuung des Volumenmaterials

Im Vergleich zu den Exponenten im Riflbereich liegen die Exponenten der In-
tensitétsabfélle des unbeschédigten Materials in PMMAT1 bei o« = -3.0 bzw. -2.8
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(0°-/90°-Richtung) und in PMMA2 bei o = -3.1 bzw. -3.0 bei insgesamt gerin-
ger Streuintensitdt. Von einem homogenen amorphen Polymer sollte eigentlich
keinerlei Streuung zu erwarten sein. Es wurde jedoch bereits in verschiedenen
Veroffentlichungen ([PARE79], [PATKO00]) berichtet, daB auch Volumenproben
eines amorphen Polymers bei sehr kleinen q (ultrakleinen Winkeln) eine Streuin-
tensitdt aufweisen, die ebenfalls in doppellogarithmischer Darstellung einen linea-
ren Abfall zeigt. Die Ursachen dafiir liegen einerseits in der Probenpraparation
und andererseits am Reinheitsgrad des Polymers. Das Vorhandensein von Dichte-
fluktuationen wiirde sich hingegen nur in einer g-unabhéngigen Streuung zeigen.
Fluktuationen durch dynamische Korrelationen im Glaszustand kénnen aufler-
dem mit geringer Intensitéit beitragen. In Summe sind jedoch hauptséichlich ge-
ringe Mengen von Verunreinigungen, wie z.B. Katalysatoren, mit verschiedener
Elektronendichte zur Polymermatrix, die fraktale Aggregate bilden, fiir die Streu-

ung verantwortlich.

5.2.2 Die Observablen
Exponent «

Sowohl bei PMMAL in 0° und in 90°-Streurichtung (Tab. 5.1 links) als auch bei
PMMAZ2 in 90°-Richtung (Tab. 5.1 rechts unten) wird im allgemeinen der Abfall
der Streukurve zum Zentrum des Scanfeldes hin steiler bis zu einem Wert von
-5.0. Bei den Messungen in 90°-Richtung ist dieses Verhalten ausgeprégter, als
bei den Schnitten in 0°-Richtung. Fiir PMMA2 (Tab. 5.1 rechts oben) ist eine
solche Tendenz im Rahmen der Mefigenauigkeit (+ 0.1) nicht festzustellen.

Integrale Intensitét

Die normierte integrale Intensitéit zeigt ein dhnliches Verhalten wie der Exponent
des Abfalls der Streukurve. Fiir PMMA1 in 0° und in 90°-Streurichtung (Tab.
5.2 links) und fir PMMA2 in 90°-Richtung (Tab. 5.2 rechts unten) wird sie zur
Mitte des Scanfeldes hin gréfler und zwar wiederum stérker fiir die Schnitte in
90°-Richtung. Eine Ausnahme stellt ebenfalls die Probe aus PMMA2 (Tab. 5.2
rechts oben) dar, bei der in 0°-Schnitten keine besondere Erhohung der Streuin-

tensitiat beobachtet wurde. Es féllt auf, daf es in den zwei verschiedenen Schnitt-
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richtungen sowohl Positionen gibt, die nur einen Bruchteil der Volumenstreuung
aufweisen, als auch Meflorte, an denen die Streuung die Volumenstreuung um
einem Faktor bis nahezu 90 iibersteigt. Werte der normierten integralen Inten-
sitidt kleiner eins bedeuten eine stirkere Streuung der Volumenprobe in der be-
trachteten Streurichtung. Eine mogliche Ursache dafiir sind Absorptionen durch
Verunreinigungen an den betreffenden Positionen bzw. eine geringere Zahl streu-
ender Préaparationsriickstdnde. Eine weitere Erklarung kann auch ein geringers
Streuvolumen im Strahl sein. Normierte integrale Intensitdten grofler zwei hin-
gegen heben sich deutlich von der Volumenstreuung ab. Soche Probenbereiche

beinhalten eine erhdhte Zahl streukontrastgebender Strukturverinderungen.

5.2.3 Reflexionen im Riflbereich

Das deutlich ausgeprigte Streuverhalten in 90°-Richtung sowohl im Exponen-
ten, als auch in der integralen Intensitdt wurde in anderen Verdffentlichungen
([BROWS5|,[RROWS1]) als Reflexionen an den Bruchflachen interpretiert. Refle-
xionen haben jedoch bei perfekten, glatten Grenzflachen einen Intensitétsabfall
mit o = —4.0, fiir rauhe Grenzflachen ist a« > —4.0. Daher sind Werte von

a < —4.0 generell nicht durch Reflexionen zu erkléren.

Zur Abschitzung des Primérstrahlanteils, der den Rif} trifft und somit fiir Refle-
xionen zur Verfiigung steht, wurden geometrische Uberlegungen angestellt: Aus
Mikroskopaufnahmen an gleichen Proben ist bekannt, dafl der Rif} in der Scan-
zone eine Offnung von etwa 10 um an der MeBposition (-0.4,0.0) mm hatte. Dies
bedeutet, dafl selbst an dieser Position mit groStmdoglicher Riléffnung im Scan-
bereich bei einer Strahlgréfie von 300 um noch 96% des Primérstrahls die Probe
traf. Der Anteil der Strahlung, der zu Reflexionen fiithren kann, ist somit deut-
lich geringer als 4%, da von der Strahlung, die den Rif} beleuchtet, auch ein Teil
unabgelenkt auf den Beamstop trifft.

Zudem wurde auch in der Arbeit von Ulrich Lode [LODE98] eine ausgeprégte
Streuintensitdt mit einem Exponenten o < —4.0 bei Schnitten in Belastungs-
richtung (= 90°-Streurichtung) beobachtet. Da dort uniaxial verstreckte Proben
ohne makroskopische Risse gemessen wurden, war das Auftreten von Reflexionen

an Bruchflachen ausgeschlossen.

Das Auftreten sogenannter Streaks im Streubild kann ebenfalls nicht zwingend
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auf Reflexionen an Bruchflichen zuriickgefithrt werden. Im vertikalen Scan zu
PMMAT1 in Abbildung 5.2 sind sie als schmale, lange, von der Bildmitte aus-
gehende Streifen erhohter Intensitéit zu erkennen. Sie sind zum Teil nicht sym-
metrisch zum Mittelpunkt des Streubildes. Solche Streumuster wurden auch bei
Streuung an metallischen Proben im Volumen ([GROS96], [GROS98]) beobach-
tet. Ihr Ursprung wurde dort auf Streuung an Korngrenzen zuriickgefiihrt. Um
deren Einflufl auf die extrahierten Daten so gering wie mdoglich zu halten, wurde
bewuBt der Offnungswinkel der Sektorschnitte aus dem zweidimensionalen Streu-

bild so klein gewéhlt, dafl keiner der Streaks in die Integrationsfliche fiel.

Aus diesen Argumenten wird geschlossen, daf§ der Einflul von Reflexionen ver-
nachléssigt werden kann. Dies gilt insbesondere in den rififerneren Positionen.
Dennoch wurden selbst dort Exponenten gemessen, die deutlich negativer als der
Volumenexponent waren, obwohl das Streumuster bereits nicht mehr von dem
des unbeschédigten Materials zu unterscheiden war (vgl. Abschnitt 5.1 Ende).

5.2.4 Anisotropie zwischen den Streurichtungen

Die Anisotropie der Streuung gibt Anhaltspunkte dariiber wie Strukturen in der
Probe orientiert sind. Herrscht eine hohe Orientierung, so ist eine erhohte Streuin-
tensitéit in der Richtung zu beobachten, in der die entsprechende Streuldnge an-
geordnet ist. Streut eine Probe jedoch isotrop in alle Richtungen, so kann davon
ausgehen werden, dafl die Strukturen etweder regellos verteilt sind, oder aber
gleiche Abmessungen in alle Richtungen haben (Kugeln). Zur Betrachtung der
Anisotropie der Probe wurden exemplarisch zwei ausgezeichnete Richtungen im
Streubild ausgewéhlt. Dies sind der 0° und der 90°-Schnitt. Die 0°-Richtung ent-
spricht der Orientierung des Rifles, wihrend der 90°-Schnitt im Mittel der Rich-

tung der mechanischen Belastung im DCB-Experiment folgt.

Exponent «

Als Ma# fiir die Anisotropie im Exponenten des Intensitiatsabfalls wird die Diffe-

renz zwischen den in 0° und 90°-Richtung bestimmten Exponenten definiert:

Qg = Qo — (gpo . (52)
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Tabelle 5.3: Anisotropie der Streuung zwischen den beiden untersuchten Richtun-
gen 0° und 90° fiir PMMAL1. Links: Differenz der Exponenten. Bei einem Betrag

groffer 0.2 wird von anisotroper Streuung ausgegangen. Die entsprechenden Po-

sitionen sind grau unterlegt. Rechts: Quotient der Streuintensitdten. Bei Werten

von 0.8 bis 1.2 liegt isotrope Streuung vor. Alle Werte kleiner 0.8 bedeuten eine

ausgeprigtere Streuintensitdt in der 90°-Richtung. Sie sind grau markiert.
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Tabelle 5.4: Anisotropie der Streuung zwischen den beiden untersuchten Richtun-
gen 0° und 90° fir PMMAZ2. Links: Differenz der Exponenten. Bei einem Betrag

grofer 0.2 wird von anisotroper Streuung ausgegangen. Die entsprechenden Po-

sitionen sind grau unterlegt. Rechts: Quotient der Streuintensitéiten. Bei Werten

von 0.8 bis 1.2 liegt isotrope Streuung vor. Alle Werte kleiner 0.8 bedeuten eine

ausgepragtere Streuintensitit in der 90°-Richtung. Sie sind grau markiert.

Dies ist eine willkiirliche Grofle, die lediglich der Veranschaulichung dient.
Die Resultate sind in den Tabellen 5.3 fiir PMMA1 und 5.4 fiir PMMA2 jeweils
links in Abhéngigkeit von der Mefposition dargestellt. Da der Fehler des Ex-

ponenten + 0.1 betragt, wird bis zu einem Betrag der Differenz von maximal

0.2 von isotroper Streuung ausgegangen. Die Differenz in den Exponenten der

Volumenstreuung ist mit 0.2 fiir die Probe aus PMMA1 gerade noch in diesem

Bereich. Eine schwache Anisotropie kann auch durch das Pressen bei der Herstel-

lung der Proben induziert worden sein. Alle Positionen in den oben genannten
Tabellen, die deutliche Anisotropie zeigen sind grau hinterlegt. Bei PMMAT1 sind

dies nur Positionen in der Reihe iiber dem Rif3 bis zur Reihe unter dem Rifl und
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in horizontaler Richtung maximal bis zur Rifispitze bei (0.0,0.0). PMMAZ2 zeigt
hingegen ein grofleres Feld der Anisotropie. Sie ist in allen Reihen um und auf
dem Riff anzutreffen und geht auch iiber die Rifispitze bei (0.0,0.0) hinaus (bis
Position (0.25,0.0)).

Integrale Intensitét

Die Anisotropie in der integralen Streuintensitéit wurde durch den Quotienten

zwischen den integralen Intensitéten in beiden Streurichtungen bestimmt:

Iint,O“

I, =

Tt 58)
Auf der jeweils rechten Seite der Tabellen 5.3 fiir PMMA1 und 5.4 fiir PMMA2
sind die Ergebnisse aufgelistet. Fiir eine absolut isotrop streuende Probenposi-
tion ist der Quotient 1. Wird von einem Fehler der gemessenen Streuintensitét
von 10% ausgegangen, so ergibt sich fiir den Quotienten ein Isotropiebereich von
circa 0.85 bis 1.15. Die Anisotropie der Volumenstreuungen betrug fiir PMMA1
0.9 und fiir PMMA2 0.8. Die leichte Anisotropie bei PMMA?2 ist ebenfalls auf die
Praparation zuriickzufithren. Um MefBpositionen aus dem Bereich um die Rif}-
spitze mit den Messungen am Volumenmaterial besser zu unterscheiden, wurde
daher der Toleranzbereich fiir Isotropie auf 0.8 bis 1.2 gerundet. Bei Werten klei-
ner 0.8 iiberwiegt dann deutlich die Streuung in 90°-Richtung, gréfler 1.2 hingegen
die Streuung in 0°-Richtung. Bei beiden Proben iiberwiegt die Streuintensitét in

90°-Richtung an allen Mefipositionen.

5.2.5 Identifikation von Mef3positionen mit Volumenver-
halten

Durch die Tatsache, dafl in den S-USAX-Aufnahmen héaufig keine ausgezeichne-
ten Muster auftraten (vgl. Abb. 5.2), wurde wiahrend der Messung an Positionen,
deren Streuung bereits der Volumenstreuung dhnelte, angenommen, dafl dort
durch die DCB keine Defekte induziert worden sind. Bei ndherer Betrachtung
stellte sich jedoch heraus, dafl diese Positionen héufig dennoch im Exponenten
und/oder der integralen Intensitdt beziehungsweise deren Isotropie in den un-

tersuchten Streurichtungen deutlich von der Volumenstreuung abwichen. Daher



86 KAPITEL 5. SCANNING USAX DER PLASTIKZONE

mm | -04]-02]00]02]04

mm || 0.5 ] -0.25 | 0.0 | 0.25 | 0.5
-04 - = = -
5 -0.6 || m m = = =
-0. m | m | m | m | - 03
00 -0. m =  m | m | m
: m =  m | m | m 0.0
02 : m =  m | m | m
: m  m  m | m| 03
04 : m =  m | m | m

Tabelle 5.5: Nur Mefpositionen auf PMMA1 (links) und auf PMMA2 (rechts), die
volumen&hnlich streuen sind weifl gekennzeichnet. Bei PMMA2 bleibt die gesamte

Tabelle schwarz. Es streute keine Positon wie die Volumenprobe.

wurden zur Identifikation von Bereichen, die keine zusétzliche Schadigung durch

die DCB-Messung erfahren haben, folgende Bedingungen aufgestellt:

1. Der Exponent mufl im Rahmen der Mefigenauigkeit fiir beide untersuchten
Streurichtungen dem der Volumenmessung entsprechen.

2. Die integrale Intensitét darf nicht grofler als maximal das doppelte der Volu-
menstreuung sein.

3. Die Differenz der Exponenten zwischen 0° und 90°-Streurichtung soll im Rah-
men der Mefigenauigkeit keine Anisotropie im Exponenten aufweisen.

4. Der Quotient der integralen Intensitéiten zwischen beiden Richtungen soll im

Isotropiebereich der integralen Streuintensitét liegen.

Daraus ergeben sich sechs Kriterien fiir die Ahnlichkeit zur Volumenstreuung:

1. age(Volumen) — 0.2 < o (Position) < ago(Volumen) + 0.2
2. agge (Volumen) — 0.2 < aggo (Position) < agge(Volumen) + 0.2
3. Ipo(Position) < 21y (Volumen)

4. Igpo(Position) < 2Iggo(Volumen)

5. |a| < 0.2

6.08<1,<12

Bei strenger Anwendung dieser Bedingungen kénnen nur noch die weifl markier-
ten Positionen in Tabelle 5.5 als volumenéhnlich identifiziert werden. Bei PMMA1
(links) sind dies lediglich noch vier MeBorte in den Reihen mit 0.4 mm Abstand
zum Rifl. Nicht einmal der Bereich hinter dem Riflende von Position (0.0,0.0) bis
(0.0,0.4) zeigt dem Volumen vergleichbares Streuverhalten. Das Scanfeld bei PM-

MAZ2 (rechts) weist sogar keine einzige Position auf, die alle Kriterien erfiillt. Es
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Tabelle 5.6: Unterscheidung der Mefipositionen auf PMMA1 (links) und auf PM-
MA2 (rechts), die jeweils eine bestimmte Zahl der Volumenkriterien erfiillen: alle

sechs (weif}) , drei bis fiinf (grau) und null bis zwei (schwarz).

ist zu erwarten, daf8 die Ubergéinge zwischen Volumenmaterial und geschidigtem
Material flieBend sind. Daher wurden Abstufungen in der Verdnderung der Streu-
ung nach Zahl der erfiillten Kriterien vorgenommen Tabelle 5.6 gibt dies in drei
Farbhinterlegungen wieder. Wurden alle Kriterien erfiillt, so ist die Position weif3
markiert, bei fiinf, vier und drei grau sowie bei zwei, eins und null schwarz. Die
Differenzierung der Farbstufen gibt somit schwache(grau) und starke (schwarz)
Schadigung wieder. Dabei konnten die Kriterien fiir Ipo und Iy als Hauptunter-
scheidungsmerkmal ausgemacht werden. Bei schwacher Schédigung waren Krite-
rium drei und vier immer erfiillt wihrend sie bei starker Schiadigung nie erfiillt
waren. Das bedeutet, dafl sich der Grad der Defektstrukturen hauptséachlich durch
die Hohe der integralen Streuintensitdt zum Ausdruck bringt. Sie ist proportio-
nal zur Zahl der Defekte bzw. der Grofie der Grenzfliache zwischen Material und
Hohlraum, da keine hochgeordneten Strukturen vorliegen, die zu Braggstreuung
fithren.

Bei Betrachtung von Tabelle 5.6 ist desweiteren auffillig, daf§ der Bereich star-
ker Schiadiung bei beiden Proben symmetrisch um die Reihe 0.0 mit einer Grofie
von etwa £0.3 mm in vertikaler Richtung ausgedehnt ist. Der Bereich schwacher
Schiadigung ist hingegen zumindest bei Probe PMMAT1 nicht symmetrisch und

kann, wie bei Probe PMMA2, weit in das Material hineinreichen.

5.2.6 Interpretation der Exponenten

Aus den Tabellen 5.1 geht hervor, daf§ Exponenten von -3.0 bis -5.0 an Defektpo-
sitionen im Scanfeld beobachtet werden konnten. Das urspriingliche Porod Gesetz

fiir die Streuung an Kugeln mit scharfen Oberflichen sieht lediglich einen Inten-
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sitdtsabfall mit q=* vor (s. Abschnitt 2.3.4, [KFA96]).
Wird von der Entstehung fraktaler Strukturen ausgaganen, so muf ein Skalenge-
setz gemaf

Ir(g) o< g1 (5.4)

gelten ([KFA96]). Dabei ist d die fraktale Dimension. Im Falle glatter Grenz-
flichen zwischen den Phasen wird d=2 und es gilt das urspiingliche Porod Ge-
setz. Fiir selbstdhnliche Oberflachen liegt die fraktale Dimension d im Intervall
zwischen 2 und 3. Damit konnen mit dem Modell fraktaler Grenzschichten Expo-
nenten von o =-3.0 bis -4.0 erklédrt werden, nicht jedoch Exponenten bis hin zu
-5.0. Zudem ist die Entstehung selbstéhnlicher Oberflichenstrukturen unwahr-
scheinlich, da die Defekte unter einem anisotropen Kraftfeld zustande kamen.

Auch bei Lode [LODE9S8| konnte in Simulationen ein Skalenverhalten im be-
trachteten g-Bereich beobachtet werden. Das dort zugrundeliegende Modell be-
stand aus Zylindern mit gaussverteilten Abmessungen. Die Abfille der simulier-
ten Streukurven waren jedoch zum Teil deutlich flacher (a=-2.4) als die der zu-
gehorigen Meflkurven (a=-4.2). Es ist sicherlich moglich mit entprechender Zahl
an Simulationsparametern die gewiinschten Exponenten zu erzielen. Da Streuda-
ten jedoch beziiglich einer grofleren Zahl an Parametern und bei Fehlen markan-
ter Muster (z.B. Braggpeaks) immer mehrdeutig bleiben, sind Aussagen aufgrund

komplizierter Modelle haufig sehr willkiirlich.

All diese Ansétze zur Erklirung des Skalenverhaltens im Abfall der Streukur-
ven sind jedoch jede fiir sich nicht in der Lage das gesamte Spektrum der ge-
messenen Exponenten zu beschreiben. Die Giiltigkeit verschiedener Modelle in
Abhéngigkeit von der Meflposition ist ebenfalls sehr unwahrscheinlich, da zum
Teil im Strahliiberlapp gemessen wurde. Damit waren Teile des Streuvolumens
benachbarter Meflpositionen identisch. Das heiffit, dafl es sich nicht von Mes-
sung zu Messung um vollig unterschiedliche Strukturen gehandelt haben kann.
Es mufl daher ein relativ einfaches Modell herangezogen werden, das kontinu-
ierliche Anderungen der Struktur im gesamten beobachteten Exponentenbereich

erkldren kann:

Fiir den Fall zylinderformiger Craze- und Fibrillenstrukturen in Polymeren wur-
den sowohl von Paredes und Fischer [PARET79], als auch von Brown [RROWS81]
ein Porod Gesetz zylindrischer Strukturen hergeleitet. Es sieht eine Proportiona-

litdt von
Ip(q) < q~° (5.5)
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vor und geht von scharfen Grenzflichen zwischen Material und Hohlraum aus.
Diese Beschreibung alleine erklért ebenfalls noch keine Exponenten bis o = -5.0.
Nach [SALO99], [KOBES80] und [RULAT1] wurde die Streuung an scharfen Grenz-
flichen auf ein Modell aus Zylindern mit diffusen Grenzen zur Matrix erweitert.
Dazu wurde die Streuintensitét von zylindrischen Strukturen mit diskontinuier-
licher Grenze (Ip) mit einer Funktion H(q) gefaltet:

I(q) = Ip(9)H*(q) (5.6)
H(q) ist die Fouriertransformierte der Glattungsfunktion

-B
h(x)z%(%) , 0<pB<l, “A<ax<A |, (5.7)

wobel die Variable x den Abstand zur Grenzfliche und A deren Breite beschreibt.
Sie fiithrt zu dem Dichteprofil

Pobs (:E) {

das in Abhéngigkeit von [ in Abbildung 5.6 dargestellt ist. Fiir § = 1 zeigt das
Dichteprofil eine Sprung an der Grenzfliche (x = 0) und entsprechend fiir 5 =

poll + (—z/A)7] —A<zx<0

poll — (x/A)F] 0<z<A ’ (5:8)

N—= N

(5.9)

0 einen linearen Ubergang zwischen den beiden Phasen. Nach Fouriertransfor-
mation und Berechnung der Faltung folgt schlieBlich fiir die q-Abhéngigkeit der
Streuintensitét

I(q) o< g7 . (5.10)

Der Vergleich mit Gleichung 5.1 zeigt, dafl ein Exponent von o = -5.0 nach
dem Modell fiir Streuung an Zylindern mit diffusen Grenzen ein lineares Grenz-
flacheprofil liefert (entsprechend g = 0). Fiir § = 1 folgt ein Exponent o = -3.0,
der dem Porod Gesetzes fiir Zylinder mit glatten, diskontinuierlichen Oberflichen
entspricht (Gl. 5.5). Mit diesem erweiterten Modell konnen alle experimentell ge-
wonnenen Exponenten erkléirt werden. Sie reichen von -5.0 im Zentrum der Scan-
zone, also in unmittelbarer Ndhe der Riflspitze, bis zu -3.0 im Randbereich. Das
bedeutet, dafl die Grenzen der Defekte im Zentrum diffus sind und zum Rand hin
immer schéarfer werden. Daraus wiederum folgt, dafl im Gebiet mit der hochsten
dissipierten Energiemenge, in unmittelbarer Umgebung des Risses, durch diffuse

Uberginge zwischen den Phasen eine grofere Oberfliche generiert wurde, als in
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Abbildung 5.6: Grenzflichenprofil zwischen Matrix und Teilchen. Fiir 8 von 0 bis
1 geht das Profil von der kontierlichen Dichteverdnderung zur scharfen Grenzfliche

bei x = 0 iiber.

den entfernteren Bereichen. Durch die Verwendung der Ultrakleinwinkelstreuung
gelten diese Aussagen entsprechend dem Fitbereich (0.06nm ™! < ¢ < 0.2nm™1)
fiir zylindrische Strukturen in der Grélenordnung von 30 bis 105 nm. Dies kénnen
je nach Definition des Matrixmaterials sowohl Fibrillen, als auch Hohlrdume, die
in der Projektion in erster Ndherung ebenfalls Zylinder sind, sein. Entscheidend

ist hier lediglich die ldngliche Form und das Grenzflachenprofil.

5.2.7 Vergleich der Proben

Bisher wurden hauptséchlich die Gemeinsamkeiten im Verhalten der beiden un-
tersuchten Proben diskutiert. An dieser Stelle werden die Unterschiede auf die
besonderen Charakteristika jeder der Proben zuriickgefiihrt. Tabelle 5.7 stellt
die sich unterscheidenden Eigenschaften gegeniiber. Zwischen der Préparation
von PMMA1 und PMMA2 wurde die Temperzeit bei Referenztemperatur um
nur 8% erhoht. Dies hatte eine drastische Steigerung der Bruchstabilitit um
360% zur Folge, obwohl es sich bei PMMA2 sogar um ein hoheres Molekular-
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PMMA1 PMMA2
Molekulargewicht [kg/mol] 134 191
Temperzeit [h] 26 28
Bruchstabilitéit [J/m? 80 290
Volumenidentische Positionen 4 0
Anisotropiebereich «a, vert.: 4+0.35 mm groBer £0.75 mm
Anisotropiebereich «, hor.: bis Riflende (0.0 mm) | bis hinter Rilende (0.25 mm)
Anisotropiebereich I, vert.: ca. + 0.35 mm grofler Mef3bereich
Anisotropiebereich I, hor.: endet bei ca. 0.55 mm grofler Mefibereich
Exponenten in 0°-Richtung -3.7 bis -3.0 -3.2 bis -2.9
Exponenten in 90°-Richtung -4.0 bis -2.8 -5.0 bis -3.2
Streaks ja nein

Tabelle 5.7: Gegeniiberstellung der Eigenschaften der beiden mit S-USAX unter-
suchten Proben.

gewicht handelt. Dies zeigt, dafl sich die Proben im Sprungbereich der Bruchsta-
bilitdt befinden, wo das Ausheilen der Oberflachenrauhigkeit der urspriinglichen
Polymerplatten dem Ende zustrebt und die grofiflichige Ausbildung der Grenz-
fliche beginnt (s. Kap. 4.3). Der Unterschied im Molekulargewicht spielt in diesen
Groflenordnugen eine untergeordnete Rolle. Die Bildung von Kettenverschlaufun-
gen, die fiir die Erhohung der Bruchstabilitit verantwortlich ist, tritt fiir beide
Proben nach etwa dem gleichen Diffusionsweg der Ketten und damit vergleichba-
rer Temperzeit auf. Das Hauptunterscheidungsmerkmal ist somit die Bruchstabi-
litat.

Die sehr hohe Bruchstabilitit von PMMA2 hat deutliche Auswirkungen auf die
Grofle des Bereiches um die Rifispitze, in dem Defekte auftreten. Wéahrend bei
PMMAT1 immerhin noch vier Meflpositionen im untersuchten Bereich gefunden
wurden, die wie das unbeschédigte Material streuen, so zeigt PMMA2 im ge-
samten Mefbereich keine Volumenstreuung. Dies driickt sich auch in deutlich
grofferen Anisotropiebereichen, sowohl in «,, als auch in I,, aus. Es herrscht
in einem grofleren Areal ein Ungleichgewicht zwischen den beiden untersuchten
Streurichtungen, als dies fiir PMMAT1 der Fall ist.

AuBlerdem wurden bei PMMA2 mit Exponenten bis hin zu -5.0 die steileren In-

tensitatsabfélle in den Streukurven beobachtet. Das bedeutet, dafl durch eine
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hohere Bruchstabilitit im Versagensfalle diffusere Grenzflichen erzeugt werden.
Die Tatsache, dal nun aber im Gegenzug bei PMMAT1 und nicht bei PMMA2
Streaks auftreten, ist zunéchst verwunderlich, 148t sich jedoch durch den Grenz-
flichenbildungsprozess erklaren. PMMA1 befindet sich noch nicht in dem Tem-
perzeitbereich, in dem die beiden Polymerplatten iiber die gesamte Fléache hinweg
in Kontakt sind. Das heifit die Anfangsrauhigkeiten der Platten sind noch nicht
ausgeheilt. Diese makroskopischen Rauhigkeiten sind vergleichbar mit Korngren-
zen in Metallen, wie sie von Grosse et al. ([GROS96], [GROS98]) untersucht
worden sind. Auch in diesen Veroffentlichungen wurden Streaks im Streubild be-
obachtet.

5.3 Zusammenfassung der S-USAX-Ergebnisse

Die untersuchten Probenpositionen beinhalten keine hochgeordneten Defektstruk-
turen, da im Streubild keine Braggpeaks beobachtbar waren. Dennoch konnte ein
Klassifizierungsmodus der Streudaten gefunden werden, der es erlaubt, auch ohne
das Vorhandensein klassischer Streumuster, Aussagen iiber Grofle und Beschaf-
fenheit der durch die DCB-Messung im Material entstandenen Defektzone zu
treffen. Die dazu herangezogenen Observablen sind der Exponent im Abfall der
Sreukurve und die integrale Intensitéit unter der Kurve. Durch die Messung dieser
Werte in zwei verschiedenen Streurichtungen konnte zudem ein Maf fiir die Aniso-
tropie der Streuung aufgestellt werden. Die Erhebung dieser Daten fiihrte schlief3-
lich zu Kriterien, die den Vergleich mit dem unbeschédigten Material erlaubten.
Anhand der Zahl der erfiillten Bedingungen fiir volumenidentisches Streuver-
halten wurden Bereiche ohne (weifl markiert), mit schwacher und mit starker
Schiadigung unterschieden.

Der Bereich starker Schiadigung (schwarz hinterlegt in den Tabellen 5.6) hat bei
beiden untersuchten Proben eine Breite von £0.3 mm um den Rif§ und ist sym-
metrisch, wie dies durch die ebenfalls symmetrische duflere Belastung zu erwarten
war.

Der Bereich schwacher Schidigung (grau hinterlegt in den Tabellen 5.6) ist hin-
gegen nicht symmetrisch und reicht bis iiber 40.6 mm um den Rif} (Bereich ist
grofer als Mefizone) in das Material hinein. Das Auftreten einer Asymmetrie in
den Bereichen mit nur schwacher Schédigung zeigt, dal durch das symmetrische

externe Kraftfeld in den rififerneren Bereichen der Probe an unsymmetrisch ver-
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teilten Dichteschwankungen und Einschliissen Spannungskonzentrationen erzeugt
werden, die ebenfalls zu Defektstrukturen fiithren.

An den Positionen hinter dem Rif}, an der noch intakten Grenzschicht, konnten
bis 0.4 mm starke und mindestens bis 0.65 mm (Bereich ist grofer als Mefizone)

noch schwache Unterschiede zum unbeschédigten Material beobachtet werden.

Anhand eines Modells aus Zylindern mit diffusen Grenzen konnte zudem das von
Mefposition zu Meposition unterschiedliche Skalenverhalten der Streukurven er-
klart werden. Eine diskontinuierliche, scharfe Grenzflache mit einem Exponenten
um -3.0 ist am Rand der Scanzone zu beobachten. Zur Mitte des Scanbereiches hin
werden die Exponenten immer negativer, was eine Zunahme der Diffusivitéat der
Grenzschicht bedeutet. Der steilste beobachtete Abfall der Streukurve mit einem
Exponenten von -5.0 wurde im Zentrum der Scanzone gemessen und ist nach dem
Modell einem im Mittel linearen Dichteprofil zwischen Material und Hohlraum
gleichzusetzen. Demnach &duflert sich die im Material dissipierte Energiemenge
durch die Erzeugung diffuser Grenzen. Je grofier die im Material deponierte Ener-
gie ist, um so grofler ist auch die erzeugte Oberflache auf mikroskopischer Skala.
Durch Mittelung iiber die im Streuvolumen enthaltenen Defekte entsteht so der

Eindruck einer linearen Dichteéinderung zwischen den Phasen.

Beim Vergleich der beiden Proben konnte festgestellt werden, dafi mit zunehmen-
der Bruchstabilitdt der Grenzfliche zwischen den Platten die Groie der Defekt-
zone zunimmt. Aulerdem werden bei stirkerer Grenzschicht auch die negativsten
Exponenten (-5.0) gemessen. Das bedeutet, da8 entsprechend auch in der Zone
starker Schiadigung mehr Energie dissipiert wird als bei geringerer Bruchstabi-
litat.

Der Einflul von Reflexionen an der Bruchfldche im Streubild konnte anhand geo-
metrischer Uberlegungen und dem Vergleich mit anderen Verdffentlichungen als
vernachlédssighar abgeschétzt werden.

Streaks treten im Streubild der Probe mit der geringeren Bruchstabilitét zu Tage.
Dort konnen sie in Anlehnung an Messungen an Metallkorngrenzen (([GROS96],
[GROS98]) auf noch nicht vollstéindig ausgeheilte Flachen (makroskopische Rau-
higkeit) an der Grenzschicht zwischen den Polymerplatten zuriickgefiihrt werden.
Die Beobachtung der Streaks bei der Probe mit der schwicheren Grenzschicht
unterstreicht damit das in Kapitel 4.3 aufgestellte Modell zum Ausheilprozef3

makroskopischer Rauhigkeiten beim Verschweiflen der beiden Polymerplatten.
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KAPITEL 5. SCANNING USAX DER PLASTIKZONE



Kapitel 6

Scanning Microfokus SAXS der

Plastikzone

Analog zum S-USAX wurden Kleinwinkelstreuexperimente (Small Angle X-Ray
Scattering: SAXS) im Scan-Modus aufgenommen, so daf erneut eine Zuordnung
von Streusignal zu Position auf der Probe méglich ist. Im Gegensatz zum USAX
sind in diesen Messungen kleinerer Strukturen nachweisbar. Im SAXS detektier-
bare charakteristische Léngen liegen im Bereich von etwa einem bis 50 nm. Der
Streuwinkelbereich des SAXS ist somit die Fortsetzung der Streukurve zu grofien
q (= groBeren Winkeln). Abbildung 6.1 veranschaulicht diesen Sachverhalt. Sie
zeigt jeweils eine typische Streukurve der beiden Methoden. Bei mittleren g-
Werten iiberschneiden sich die beiden Kurven. Dieser Uberlappbereich war an

beiden benutzten Mefistrecken zugénglich.

Die Besonderheit bei den hier vorgestellten scannenden SAXS-Untersuchungen
ist der Einsatz eines Mikrofokus-Strahls (Scanning Microfokus Small Angle X-
ray Scattering, SM-SAXS). Durch eine spezielle Rontgenoptik wird der Strahl
auf einen Durchmesser < 10um gebiindelt, ohne einen starken Intensitétsverlust
hinnehmen zu miissen (s. Abschnitt 3.4.2). Dies erlaubt ein Scannen mit mikro-

skopischer Auflésung bei kurzer Akkumulationszeit (10 s pro SAXS-Aufnahme).

95
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10

1/ arb. u.

11

10"

USAX (BW4, 300 pm){
SAXS (ID13, 5 pm)

a=-3.4

Abbildung 6.1: Vergleich der beiden
in dieser Arbeit angewandten Streume-
thoden anhand typischer Melkurven mit
Steigung a=-3.4. Die linke Kurve (offe-
ne Kreise) im Bereich kleiner q stammt
aus den S-USAX Messungen an der Mef3-
strecke BW4 (DESY, Hamburg) (vgl.
Kap. 5). Auf der rechten Seite (aus-
gefiillte Kreise) schliefit sich die Kurve
an, die an ID13 (ESRF, Grenoble) auf-
genommen wurde. Ein Vergleich der Er-
gebnisse der beiden Messungen ist we-
gen des deutlich verschiedenen Streu-
volumens unangebracht. Zur Verdeutli-
chung sind die jeweiligen Strahldurch-

messer angegeben.

Abbildung 6.2: Durchmesser der ver-
wendeten Rontgenstrahlen an BW4 (DE-
SY, Hamburg) und ID13 (ESRF, Greno-
ble) im Vergleich zu einer Mikroskopauf-

nahme eines ausgefransten Riflendes.
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Abbildung 6.2 zeigt einen Strahlvergleich, der in dieser Arbeit eingesetzten Ront-
genquellen. Zur Verdeutlichung der Gréflenverhéltnisse ist das Foto einer ausge-
fransten Rispitze hinterlegt. Wahrend der bei den S-USAX Messungen benutzte
Strahl der BW4 am Hasylab mit einem Durchmesser von 300 pum (blauer Kreis)
weit mehr als das gesamte Riflende abdeckt, kann mit dem Mikrofokus-Strahl
(roter Kreis) in die entstandenen Strukturen hineingezoomt werden.

Die Messungen wurden an der Mefstrecke ID13 an der ESRF in Grenoble durch-
gefiihrt. Durch die Verbindung von Mikroskopie und SM-SAXS an ID13 (s. Ab-
schnitt 3.4.2) liegen von der Zone um die RiBspitze sowohl mikroskopische, als
auch makroskopische Informationen vor. Strukturen, deren Grofle in der Mikro-
skopie unterhalb der optischen Auflosung liegt, werden durch die Kleinwinkel-

streuung erfafit erfafit.

6.1 Experiment und Ergebnisse

Das untersuchte Material ist hier erneut eine Probe des PMMAZ2, wie sie auch
schon zuvor beim S-USAX verwendet wurde, sowie eine Probe aus PMMAS.
Die Daten des PMMA?2 sind M,, = 191kg/mol und G, = (290 + 130).J/m?
(Temperzeit 28 h bei Referenztemperatur 130°C) und die des PMMA3 M,, =
372kg/mol und G. = (160 £ 26).J/m? (Temperzeit 26 h).

6.1.1 Messungen an Probe PMMA?2

In Abbildung 6.3 ist eine Skizze des Experiments zu sehen. Der Rontgenstrahl
wird, durch Verschiebung der Probe, iiber die Zone um das Riflende (grauer
Rahmen) gescannt. Die HerausvergroBerung dieser Zone zeigt eine Mikroskop-
aufnahme der Defektstruktur am Ende des Risses in Probe PMMAZ2. Der Rif}
kommt von der linken Seite ins Bild. Er entspricht dem dunkleren Streifen knapp
unterhalb der horizontalen Bildmitte, senkrecht zum linken Bildrand. Die Mitte
des Bildes wurde als Zentralposition gewihlt. Relativ zu ihr wurde der SAXS-
Scan angelegt. Das Scanfeld hatte eine Hohe von 160 pum und eine Lange von
250 um. Der Abstand zwischen den einzelnen Positionen betrug jeweils 10 um in

jeder Richtung, was dem Strahldurchmesser bei diesen Messungen entsprach.

Das Ergebnis des SM-SAXS Experiments an PMMAZ2 ist in Abbildung 6.4 in
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Vv

Abbildung 6.3: Skizze der Experimentgeometrie. Die Scanzone ist durch den
grauen Rahmen angedeutet. Die Mikroskopaufnahme dieser Zone zeigt das Riflende
bei Probe PMMA2.

einer Ubersicht dargestellt. Bild a) zeigt noch einmal die Mikroskopaufnahme
des Riflendes. Der von links kommende Rif§ bricht in der Mitte des Fotos zum
ersten Mal nach oben und unten senkrecht von der Grenzflache aus. Die Ursa-
che dafiir kann der Einschlul von Verunreinigungen an der Grenzflache sein. An
ihnen wurde der Rifl zunéchst gestoppt. Durch das Propagieren der Rasierklinge
wurde jedoch weiter Spannung in die Zone eingebracht, bis die Probe schlief3-
lich in vertikalem Ausreiflen relaxierte. Nach diesem ersten Abweichen von der
Grenzflache fand der Rifl zunéchst wieder dorthin zuriick, um schliellich in einer
facherformigen Struktur (rechte Bildhélfte) auszulaufen. Die Strukturvielfalt im
makroskopischen Bereich macht diese Probe zu einem besonders interessanten
Anschauungsobjekt fiir die SM-SAXS Untersuchungen auf mikroskopischer Ebe-
ne. Die Unschérfe des urpriinglichen Risses entlang der Grenzschicht ist darauf
zuriickzufithren, dafl die Fokusebene des Mikroskops nicht auf der Oberfldche,
sondern bereits in der Probe liegt, um die inneren Strukturen scharf abzubilden.
Dunkel erscheinen im Bild grofiere Defekte und Hohlrdume, die Licht im sicht-
baren Bereich streuen. Der graue Rahmen deutet hier ebenfalls die Groéfle des
Scanfeldes an. Die Drehung des Fotos gleicht einen Tilt der Mikroskopkamera
von 4¢ aus.

Abbildung 6.4 b) reprisentiert schliellich das aus 400 Einzelaufnahmen zusam-
mengesetzte SM-SAXS Muster des Probenbereichs innerhalb des grauen Rah-
mens. Durch die Rasterung in Absténden von jeweils 10 gm mit einem ebenso-

groflen Strahldurchmesser, wurde somit nahezu der gesamte Scanbereich erfafit.
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Abbildung 6.4: Ergebnisse des SM-SAXS Experiments an Probe PMMAZ2. Teil a):
Mikroskopaufnahme der Riflspitze. Der graue Rahmen deutet die Scanzone an. Teil
b): Karte der an den einzelnen Mefpositionen aufgenommenen zweidimensionalen
SAXS Daten (400 Einzelaufnahmen, 0.15nm~! < ¢ < 1.94nm~1). Achtung: Durch
die Scanrichtung beim Messen kénnen die einzelnen Bilder in der Ubersicht nur um
90° nach rechts gedreht dargestellt werden. Der rechte Rand eines jeden einzelnen
SAXS-Bildes in der obigen Darstellung entspricht somit dem oberen Rand in der

realen Aufnahme.
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Die undurchstahlten Bereiche ergeben sich aus der Differenz des runden Strahl-
querschnitts zur quadratischen Fléche zwischen den Scanpositionen. Beim Ver-
gleich zwischen Abbildung 6.4 Teil a) und Teil b) fallt sofort auf, dafi ausgeprégte
Streumuster an den Orten wahrzunehmen sind, an denen auch im Mikroskop

deutliche Muster auftauchen.

6.1.2 Messungen an Probe PMMA3

In einer weiteren Mefizeit wurden SM-SAXS-Untersuchungen an der Probe PM-
MA3 durchgefiihrt. Durch den technischen Fortschritt an dem Mefiplatz 1D13
stand fiir diese Messungen ein Strahl mit einem reduzierten Durchmesser von
5 pum zur Verfiigung.

Abbildung 6.5 gibt analog zur Abbildung 6.4 die Gegeniiberstellung von Mikro-
skopaufnahme und SM-SAXS-Ubersicht wieder. Das Mikroskopbild im Teil Abb.
6.4 a) zeigt im Kontrast zum Rifiverlauf an Probe PMMA2 nur einen geraden
von links kommenden Rif}, der noch vor der Bildmitte endet. Das graue Qua-
drat um die Riflspitze zeigt den Bereich der Scanzone an. Sie hat eine Grofie von
160 pum x 160 pwm. Bild Abb. 6.4 b) représentiert die der rdaumlichen Anordnung
folgende Karte der 256 SAXS-Aufnahmen. Der horizontale und vertikale Abstand
zwischen den Mef3positionen betrug jeweils 10 pm.

Diese an makroskopischen Strukturen arme Probe wurde bewuflt aus einer Viel-
zahl von Messungen (s. Anhang B.4) ausgewihlt, um den Verlauf der mikro-
skopischen Strukturverdnderung vom Rif} in das umliegende Material hinein,
storungsfrei nachvollziehen zu kénnen. Obwohl die Riflbreite im dargestellten
Bereich 10 pm nicht iibersteigt (s. Abb. 6.5 a)), sind in den SM-SAXS-Daten
(s. Abb. 6.5 b)) dennoch in Entfernungen von etwa 20 pm deutlich ausgeprigte
Streumuster detektierbar. Die Mehrzahl der Mefipositionen in den riflfernen Be-
reichen zeigt jedoch nur schwache Streuintensitét, die auf den unmittelbaren Be-
reich um den Beamstop konzentriert ist.

Um auch die mikroskopische Struktur von Probenbereichen zu priifen, die nicht
mehr in der Mikroskopaufnahme zu sehen sind, wurde zusatzlich ein Scan mit
einer Grofle von 2005 pm x 2005 pm und einer Schrittweite von 100 pm durch-
gefithrt. Er ist in Abbildung 6.6 gezeigt. Seine Grofle deckt somit die Hélfte der
Probenhohe ab (vgl. Plattendicke: 2 mm). Abgesehen von sehr wenigen ausge-

priagten Streumustern ist auch hier wieder schwaches, um den Beamstop kon-
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Abbildung 6.5: Ergebnisse des SM-SAXS Experiments an Probe PMMA3. Teil a):
Mikroskopaufnahme der Riflspitze. Der graue Rahmen deutet die Scanzone an. Teil
b): Karte der an den einzelnen Mefpositionen aufgenommenen zweidimensionalen
SAXS Daten (256 Einzelaufnahmen0.15nm ! < g < 1.84nm™1)).
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Abbildung 6.6: Gromaschige SM-SAXS Rasterung der Probe PMMA3 (441 Ein-

zelaufnahmen). Scanabstand ist jeweils 100 pum.

zentriertes Streuverhalten vorherrschend. Intensive Streumuster traten vereinzelt
auf, lielen aber keinen Zusammenhang erkennen. Es sei darauf hingewiesen, daf3
bei einem Strahldurchmesser von nur 5 pm und einem Scanabstand von 100 um
insgesamt eine schlechte raumliche Auflésung vorliegt. Ein Ubersichts-Scan zeigt
folglich nur, ob auch in gréfleren Absténden von den im Mikroskopbild sichtba-
ren Defekten noch mikroskopische Verdnderungen des Materials existieren. Fr

veranschaulicht nicht die rdumliche Entwicklung von Defekten.

6.1.3 Reduktion grofler Datenmengen

Die Reduktion der Daten erfolgte im Wesentlichen analog zur in Abschnitt 5.1

beschriebenen Vorgehensweise. Die einzelnen Schritte sind in Abbildung 6.7 skiz-
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ziert. Die Unterschiede zu den USAX-Messungen liegen in der Gesamtmenge der
Daten. Durch die kurzen MeBzeiten und hohen raumlichen Auflésungen der Scans
standen in kurzer Zeit grole Datenmengen zur Verfiigung, so daf informationsver-

arbeitungstechnische Schritte eingefiigt werden mufiten, um sie handhabbarer zu

()

machen.
Im obersten Bild von Abbildung 6.7 ist das gesamte
Detektorarray dargestellt. Es hat eine Grofle von 8

MB und ist daher in der Serienverarbeitung eines

gesamten SM-SAXS Scans duflerst speicherinten-
siv und deshalb trotz leistungsfihiger Rechner nur
sehr langsam zu bearbeiten. Da sich das auswertba-
re Streusignal zudem nur in einem sehr begrenzten
Bereich in der Bildmitte befindet, wurden die Ori-
ginalaufnahmen entsprechend ausgeschnitten. Im
gleichen Arbeitsgang wurde der Bildauschnitt vom
Detektorformat in Ascii-Format gewandelt. Dies er-

laubte die Weiterverarbeitung des Streubildes in

LAMP (Large Array Manipulation Program, ent-

wickelt am Institut Laue Langevin, s. www.ill.fr).

Die dazu notigen Makros sind im Anhang auf-
gefiihrt.
Im zweiten Schritt wurde LAMP dazu verwandt, -4.0

Sektorschnitte entlang ausgewihlter Richtungen zu

integrieren. Das Ergebnis ist eine Streukurve, die

I1/arb. u.

die Intensitdt in Abhéngigkeit von den Detektorpi-

xeln beschreibt. Dieser Arbeitsschritt konnte trotz

einem Datenaufkommen von bis zu 400 Einzel-

aufnahmen pro Scan nicht automatisiert werden. 1

Griinde dafiir sind Ereignisse im Streubild, die q/nm’

Verfalschungen der Streudaten mit sich bringen.
Abbildung 6.7: Schritte

der Datenreduktion. Zur

Dies ist zum Beispiel der Durchflug hochernergeti-
scher Teilchen durch den Detektor, die im Streusig-
. . Diskussion siehe Text.
nal sogenannte Spikes verursachen. Deren Auswir-
kung sind in Abbildung 6.8 dargestellt. Eine weitere
Verfalschung der Streukurve tritt bei hohen Streuintensitédten auf. Der Detektor

zeigt die Streuintensiét bei zu hoher einfallender Strahlungsenergie nicht mehr
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Abbildung 6.8: Der Durchflug hochenergetischer Teilchen macht sich im Streubild
(links) als Punkte erhohter Intensitédt und in der Streukurve (rechts) als Spikes

bemerkbar.

1/ arb. u.

Abbildung 6.9: Die Sittigung des Detektors bei besonders hoher Streuintensitét
ist im Streubild (links) h&ufig kaum zu erkennen. In der Streukurve (rechts) zeigt

er sich als Plateau bei kleinen q.

linear an. Es kommt zu Uberldufen der Pixel in dem Detektorbereich auf den die
hohe Intensiét auftrifft. Abbildung 6.9 verdeutlicht diesen Effekt. Eine Einzel-
durchsicht war daher unerldfllich, um die verfialschten Kurvenbereiche festzuhal-
ten und von der weiteren Auswertung auszuschliefSen.

Im letzten Verarbeitungsschritt wurden die Untergrundkorrektur durch Abzug
der Leermessung, die Umrechnung der Detektorpixel in q sowie die abschlieende
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PMMA2 PMMA3

Abbildung 6.10: Streuung des unbeschéidigten Volumenmaterials von PMMA2
(links) und PMMA3 (rechts).

Datenextraktion durchgefiihrt. Letztere bestand entweder aus einem Geradenfit
an die doppellogarithmische Auftragung der Daten und der sich daraus ergeben-
den Steigung oder aus der Integration der Gesamtintensitat unter der Streukurve.
Diese Unterschritte wurden mit Hilfe weiterer Makros abgearbeitet (LabTalk Ma-

kros unter Microcal? Origin™ 5.0 im Anhang).

6.2 Diskussion der Ergebnisse

Aufgrund der deutlich grofleren Zahl an Mefpositionen im Vergleich zu den
USAX-Messungen ist eine analoge Vorgehensweise bei der Diskussion der Ergeb-
nisse bis ins Detail nicht méglich. Zur verstédndlicheren Darstellung der Ergebnisse
wurden hier ausschliefllich graphische Mittel eingesetzt.

Da es zudem deutliche Unterschiede in der Analyse der beiden untersuchten Pro-

ben gibt, werden sie getrennt diskutiert.

6.2.1 Streuung des Volumenmaterials

Im Gegensatz zu den USAX-Untersuchungen ist die Volumenstreuung der Pro-
ben im Winkelbereich des SAXS vernachléssigbar. Sie entspricht der Streuung
eines vollkommen unstrukturierten, amorphen Materials. Abbildung 6.10 zeigt
die Streuung des unbeschidigten Materials. Bei beiden Polymeren ist nur eine

schwache Streuung in unmittelbarer Néhe des Beamstops zu erkennen. Sie resul-
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tiert aus einer Aufweitung des Strahls in der Probe, die nicht vollstéindig von der
Untergrundkorrektur erfalit wurde. Schwarze Pixel signalisieren negative Werte.
An diesen Detektorpositionen war trotz Beriicksichtigung der Absorption des Ma-
terials der Untergrund hoher als die Messung. In der Aufnahme von PMMA3 ist
in der rechten unteren Ecke des Bildes ein erhohtes Rauschen festzustellen. Dies
ist auf einen leichten Defekt des Detektors zuriickzufiihren und macht sich nur

bei sehr geringen Intensitdten bemerkbar.

6.2.2 Ergebnisse zu Probe PMMA?2

Wie in den S-USAX-Daten wurde auch beim SM-SAXS von Probe PMMA2 keine
Braggpeaks im Streubild beobachtet. Es kann also erneut das Vorhandensein
hoch geordneter Strukturen im Groflenbereich des SAXS (im eingesetzten Setup:

0.7 nm - 42 nm) ausgeschlossen werden.

Abbildung 6.11 zeigt den Verlauf einer typischen Streukurve (zur Erlduterung s.
Bildunterschrift). Alle Streukurven aus der unmittelbaren Defektzone zeigen auch
im SAXS Skalenverhalten. Beispiele fiir das erzielte Steigungsspektrum sind in
Abbildung 6.12 zu sehen. Zur Ermittlung des Intensitétsabfalls wurden jeweils im
Bereich von 0.28 nm™! < ¢ < 0.57 nm ™! Geraden an die doppellogarithmische
Darstellung der Daten angepafit. Sie sind als gestrichelte Linien in Abbildung
6.12 dargestellt. Thre Steigung liefert den Exponenten des Intensitétsabfalls.

Die Werte der Steigungen konnen aufgrund der grofien Zahl von Mefipositio-
nen nicht mehr in Tabellenform wie im S-USAX dargestellt werden. Aus diesem
Grund wird zu einer graphischen Prisentation als Graustufenbild iibergegangen.
Dabei werden Steigungen von -1.5 bis -5.0 (Fitfehler £0.1) in Graustufen von
weifl bis schwarz iibersetzt. Das Inkrement betrug dabei 0.1 je Graulevel. Das
Ergebnis ist in Abbildung 6.13 rechte Spalte gezeigt. a), b) und c) entspricht der
Auswahl an Richtungen (30°, 60° und 90°) der Schnitte, die aus dem zweidimen-
sionalen Streubild entnommen wurden. Darin sind auch entsprechend die Rich-
tungen 210°, 240° und 270° enthalten. Aufgrund der Symmetrie des Streubildes
wurden die um 180° gegeneinander stehenden Aste addiert. Ein Schnitt in 0°-
Richtung wurde nicht durchgefiihrt. Der Primérstrahl wurde in dieser Richtung
nicht vollstéandig durch den Beamstop abgedeckt und es kam daher zu Strahlbeu-
gungen, die durch die Untergrundkorrektur nicht vollstdndig eliminiert werden

konnten.
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Abbildung 6.11: Typischer Kurvenverlauf eines Schnittes aus den SM-SAXS Da-
ten. Im Bereich kleiner q (< 0.15nm~!) wird das Streusignal durch den Beamstop
abgeschattet, wihrend ab q ~ 0.7nm~! die Intensitiit ins Rauschen iibergeht. Fiir
q > 1lnm~! dominiert der elektronische Untergrund des Detektors das Signal. Der
mittlere Bereich, in dem die Kurve gerade abfillt ist fiir Geradenfits an die doppel-
logarithmische Darstellung der Daten geeignet. Die Steigung gibt den Exponenten

von ¢ wieder, mit dem die Intensitét abklingt.
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I/arb. u.

Abbildung 6.12: Beispiele fiir das beobachtete Exponentenspektrum im Abfall
der Streuintensitit an verschiedenen Mefpositionen von Probe PMMA2. Zur bes-

seren Darstellung sind die Kurven gegeneinander verschoben.
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Abbildung 6.13: Darstellung der auf die Volumenstreuung normierten integralen
Streuintensitét (links) und der Exponenten im Abfall der Streukurve (rechts) in
Graustufen. Die Teile a), b) und c¢) beziehen sich jeweils auf die verschiedenen
Schnittrichtungen 30°, 60° und 90°. Die Kodierung fiir die Intensitétskarten ist
logarithmisch: 1 < I, < 10 (schwarz), 10 < I;;,; < 100 (grau), 100 < I;,; < 1000
(weiB). Fiir die Steigungskarten ist sie linear: av = -1.5 (weif§ = flachester Abfall)
bis zu a = -5 (schwarz = steilster Abfall) in einer Schrittweite von Aa = 0.1 in

den Graustufen.
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Den Steigungsfeldern sind auf der linken Seite von Abbildung 6.13 die auf die
niedrigste Intensitdt normierten, integralen Intensitdten unter den Streukurven
gegeniibergestellt. Auch bei dieser Observablen erfolgt die Darstellung in Grau-
stufen. Zur besseren Unterscheidung des breiten Intensitdtenspektrums ist die
Abstufung logarithmisch, so daf§ niedrige (1 < I;,; < 10) schwarz, mittlere
(10 < Iy < 100) grau und hohe Intensitdten (100 < I, < 1000) weif er-

scheinen.

Identifikation von Mef3positionen mit Volumenverhalten

Bereits bei grober Betrachtung faillt auf, dal Mefipositionen, die in der Abbildung
der integralen Intensitdt schwarz markiert sind, in der Steigungsdarstellung die
hellsten Graustufen aufweisen (Steigungen von -1.5 bis -2.9). Im allgemeinen ist
daher mit sehr schwacher Streuung eine sehr flache Steigung der Streukurve ver-
bunden. Die nahere Betrachtung einer Streukurve (Abb. 6.14), die im Geradenfit
eine Steigung von -1.5 erzielte, liefert die Erklarung fiir diesen aulergewohnlich
flachen Abfall. Die insgesamt niedrige Intensitét iiber den gesamten g-Bereich
fithrt zu einem geringen Wert in der integralen Intensitdt unter der Kurve. Da
die Intensitdt nur schwach iiber dem elektronischen Rauschen des Detektors (bei
I ~ 10° cts) liegt, hat die Kurve eine so schlechte Statistik, daf} ein Geradenfit
nicht mehr zuléssig ist. Eine niedrige Streuintensitét liefert im SM-SAXS somit
bereits ein ausreichendes Kriterium fiir volumenahnliches Streuverhalten. Daher
wurden die Positionen, die in Abbildung 6.13 (links) in allen Streurichtungen

schwarz markiert sind, als volumennahe Streuung identifiziert.

Exponenten im unmittelbaren Defektbereich

In den iibrigen Positionen reichte das Exponentenspektrum von -5.0 bis -2.8. Im
Rahmen der Fitgenauigkeit ist damit im SM-SAXS wie auch zuvor im S-USAX
das Modell diffuser Grenzflichen von Salomons et al. [SALO99] anwendbar (s.
Abschn.5.2.6). Die Aussage, daB es sich bei Exponenten von o = —5.0 (5 — 0)
um sehr diffuse und bei & = —3.0 (f — 1) um sehr scharfe Grenzflichen der
Defekte handelt, kann daher direkt von den S-USAX-Messungen iibernommen
werden. Zur ausfiihrlichen Diskussion des Modells s. Abschnitt 5.2.6. Ebenfalls
analog zum S-USAX ist zu beobachten (s. Abb. 6.13 rechts), daf die diffusesten
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Abbildung 6.14: Beispiel fiir volumendhnliches Streuverhalten im SAXS. Zum
besseren Vergleich der Intensitét ist die Grafik analog zu Abbildung 6.11 skaliert.
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Defektoberflachen nahe am Rifl auftreten und im Mittel mit zunehmendem Ab-
stand schéarfer werden. Die Graustufen in Abbildung 6.13 wechseln von schwarz
in unmittelbarer Nahe der im Mikroskop sichtbaren Strukturen, bis mittelgrau

im Abstand von 10-30 um davon entfernt.

Anisotropie zwischen den Streurichtungen

Bei intensiverer Analyse von Abbildung 6.13 (links) ist erkennbar, dafi es Mef3-
positionen gibt, die nicht in alle Schnittrichtungen das gleiche Streuverhalten
aufweisen.

Wie bereits oben erwihnt bedeutet eine schwarze Markierung in allen Streurich-
tungen, dal das durchstrahlte Volumen dem der unbeschédigten Probe dhnelt.
Dies ist hauptséichlich im Randbereich des Scanfeldes der Fall.

Im Gegensatz dazu existieren Probenbereiche, die in alle untersuchten Richtun-
gen sehr hohe integrale Intensitéten zeigen. Sie sind daher weifl markiert. Dies ist
ausschliefSlich im Bereich der im Mikroskop erkennbaren makroskopischen Defekte
der Fall und deutet auf eine grofie Zahl von Defekten mit regelloser Orientierung
hin.

Im allgemeinen nimmt die Zahl der stark streuenden Mefpositionen mit stei-
gender Schnittrichtung bis 90° ab. Das bedeutet, dafl die Zahl der zur Streuung
beitragenden Defekte auf mikroskopischer Grofienskala mit einer Orientierung in

0°-Richtung (senkrecht zur Streurichtung) am geringsten ist.

Im Bereich des von der linken Seite (in 0°-Richtung) ins Scanfeld kommenden
makroskopischen Risses (s. Abb. 6.4) sind auf mikroskopischer Skala hingegen
alle Orientierungen vertreten. Das gleiche Probenareal verhilt sich im Falle der
Steigungskarten jedoch deutlich anders: von der 30°- bis zur 90°-Schnittrichtung
nimmt die Diffusivitéit der Grenzflache zu (mittelgrau bis schwarz im betrachteten
Bereich in den Bildern von a) bis ¢) in Abb. 6.13 rechts). Das heifit, in 120°-
Richtung orientierte Defekte haben eine schéirfere Grenzfliache, als in 0°-Richtung

ausgerichtete Defektfldchen.

Ein weiteres interessantes Strukturmerkmal im Mikroskopbild ist der vertika-
le (90°-Richt.) Rif} beim ersten Ausreien von der Grenzschicht (in der Mitte
der Scanzone). Auf mikroskopischer Ebene ist nur in der oberen Hélfte bei den
Schnittrichtungen in 30° und 60° eine ausgeprégte Streuintensitiat vorhanden. Das

heilt, dal dort eine geringere Defektoberfliche in 0°-Richtung orientiert ist. Fiir
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den unteren Ast bricht die Intensitét bereits bei Schnitten in 60°-Richtung ein, so
daB die Defektausrichtung starker unterhalb von 120° gebiindelt ist. Trotz dieser
deutlichen Orientierungstendenz der Defektgrenzflichen 148t ihre Beschaffenheit

jedoch keine eindeutige Tendenz erkennen.

Als letztes Beispiel sei das Augenmerk auf die obere Hélfte der Féacherstruktur im
Auslauf des Hauptrisses gelenkt. IThre Hauptorientierung ist etwa 30°. Wie erwar-
tet zeigt sie fast keine Streuintensitdt in dieser Richtung. Aber auch hier zeigt
sich ein breites Spektrum der Defektflaichenbeschaffenheit. Die hochste Diffusi-
vitédt wird jedoch nicht erreicht, obwohl die Mikroskopaufnahme dieser filigranen

Struktur dies erwarten liefle.

Diese drei Beispiele verdeutlichen, daf sich Mikroskopaufnahme, Intensitéts- und
Exponentenbetrachtung ergédnzen. Jede dieser Vergleiche bringt zusétliche Infor-
mationen zur Defektstrukturentstehung und Energiedissipation beim Versagen

einer Grenzflache.

6.2.3 Ergebnisse zu Probe PMMAS3

Der SM-SAXS von Probe PMMAS3 enthélt nur wenige Mefpositionen mit aus-
gepragten Streumustern (Abb. 6.5). Sie sind in einem Bereich von 30 pm um
den in der Mikroskopaufnahme sichtbaren Rifi konzentriert. Dort kann jedoch
neben dem bisher beobachteten linearen Abfall im doppellogarithmischen Plot
eine weitere Charakteristik der Streukurve beobachtet werden. Abbildung 6.15
zeigt Schnitte aus drei in der Vertikalen benachbarten Mefipositionen (von oben
nach unten: Pos. 104, Pos. 120, Pos. 136). Die Rifispitze wird von Position 120
abgedeckt. Wie die roten Geraden belegen folgen die Streukurven aus Position
104 und 136 trotz niedriger Intensitit einem Skalenverhalten. Die Streukurve von
Position 120 zeigt hingegen eine deutliche Schulter. Eine derartige Kurve kann
nicht mehr durch einen linearen Verlauf beschrieben werden. Dennoch wurden
zunéchst die Algorithmen zur Bestimmung der integralen Intensitdat wie auch der
Steigung auf alle Kurven angewandt. Das Ergebnis ist in den Grauskalenkarten in
Abbildung 6.16 dargestellt. Aus den Intensitéatskarten auf der linken Seite kann
abgelesen werden, daf} fast alle Mefipositionen volumenéahnliches Streuverhalten
aufweisen. Die Ausnahme stellen die Positionen im Riflbereich dar, die fast aus-

schlieBlich vom Skalenverhalten abweichen (schraffierte Positionen). Lediglich in
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PMMA3

Schnittrichtung 0° 7
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Abbildung 6.15: Beispiel fiir Abweichungen der Streukurve vom linearen Abfall
in der doppellogarithmischen Darstellung der Streuintensitéit gegen (, gemessen
an 3 senkrecht iibereinanderliegenden Mef3positionen von Probe PMMAZ3. Position
120 liegt auf der Rif}spitze. Der Rilverlauf ist horizontal.
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b)

Abbildung 6.16: Darstellung der auf die Volumenstreuung normierten integralen
Streuinetnsitét (links) und der Exponenten im Abfall der Streukurve (rechts) in
Graustufen. Die Teile a), b), ¢) und d) beziehen sich jeweils auf die verschiedenen
Schnittrichtungen 0°, 30°, 60° und 90°. Die Kodierung fiir die Intensitéitskarten
ist logarithmisch: 1 < I;,; < 10 (schwarz), 10 < Iy < 100 (grau), Ijne > 100
(weiB). Fiir die Steigungskarten ist sie linear: @ = -1.5 (weifl = flachester Abfall)
bis zu o = -5 (schwarz = steilster Abfall) in einer Schrittweite von Aa = 0.1 in
den Graustufen. Die schraffierten Fléchen markieren die Positionen, in denen kein

Skalenverhalten der Streukurven gefunden wurde.



116 KAPITEL 6. SCANNING MICROFOKUS SAXS DER PLASTIKZONE

der 90°-Schnittrichtung koénnen nach wie vor in allen grau und weifl markier-
ten Positionen in Abbildung 6.16 d) (links) Geraden an die doppellogarithmische
Streukurve angepafit werden. Diese Streuung stammt von Defektgrenzen, die par-
allel zum Rif3 orientiert sind. Hier konnte die Vermutung nahe liegen, daf} es sich
um Reflexionen an den unmittelbaren Bruchflichen handelt. Der Strahl hatte
jedoch lediglich einen Durchmesser von 5 pm bei einem Abstand von 10 um
der MeBpositionen zueinander. Da der makroskopische Rif} jedoch maximal eine
Breite von 10 pm hatte, sind erhohte Streuintensitdten im Abstand von bis zu 20
pm vom Rif nicht mehr durch Reflexionen zu erkléren. Eine mogliche Erklarung
sind mikroskopische Risse oder Dichteschwankungen parallel zum Hauptrif}, die
eine sehr diffuse Grenze zum Material, d.h. sehr steile Abfélle der Streukurven
(dunkelgrau bis schwarz in der Steigungskarte d) rechts), aufweisen.

In allen schraffierten Bereichen in Abbildung 6.16 mufl hingegen ein neues Mo-
dell zur Beschreibung der Streukurven gefunden werden. Das Bild der Kurven
ist durch eine mehr oder weniger stark nach oben gewolbte Schulter geprigt.
Abbildung 6.17 zeigt oben die dreidimensionale Darstellung des Streumusters
und unten die dazugehorigen Schnitte in 0°-, 30°-, 60°- und 90°-Richtung. Aus
dem 3D-Plot ist bereits deutlich zu erkennen, dafl es sich um zwei unabhéngige
Streueffekte handelt: 1. mit besonders steilem Abfall in 90°-Richtung und 2. mit
leicht gewolbtem Abfall aber breiterer Richtungsverteilung um die 0°-Richtung.
Die Kurven in Abbildung 6.17 verdeutlichen diesen Sachverhalt. In 90°-Richtung
ist der Intensitétsverlauf steil und gerade (offene Kreise). In den iibrigen Schnitt-
richtungen hat die Wélbung der Schulter in 0°-Richtung ihr Maximum und ist bis
zur 60°-Richtung abgeklungen (geschlossene Symbole). Der erste Fall ist bereits
oben durch das Modell diffuser Grenzflachen beschrieben worden. Im zweiten Fall
zeigen die Kurvenverldufe abgesehen von der Schulter keine markanten Muster,
wie z.B. Braggpeaks. Daher mufl zur Beschreibung ein sehr allgemeines Modell
angenommen werden, das wenig Informationen iiber die entstandenen Strukturen
voraussetzt. Da alle Defekte in erster Naherung Locher (lokal begrenzte Bereiche
verschiedener Dichte) sind, wird hier ein Kugelmodell zu Beschreibung der Da-
ten herangezogen. In der Projektion auf die Schnittrichtung ist eine Néherung
durch Kreise (in zwei Dimensionen) legitim. Uber den Radius der Kugeln kann
damit die entsprechende Abmessung der Defekte in Projektionsrichtung genéhert
werden. In der dreidimensionalen Betrachtung handelt es sich nicht um Kugeln,
denn durch die Biindelung der Streuung um die 0°-Richtung herrscht hier eine

Anisotropie vor, die bei Kugeln ausgeschlossen ist.
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Abbildung 6.17: Oben: Dreidimensionale Abbildung der Streuintensitéit von Po-

sition 120. Unten: Streukurven, die in den vier verschieden Schnittrichtungen aus
dem Streubild entnommen wurden.
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Anpassung durch das Kugelmodell

Unter der Annahme, dafl im untersuchten System keine Fernordnung vorliegt,

geht der Strukturfaktor gegen 1. Dann ist die gestreute Intensitét durch

I(q) = KNP(q) (6.1)

gegeben. Dabei ist K der Kontrastfaktor, der durch die Differenz der Elektronen-
dichten zwischen dem verwendeten Polymer und den Hohlrdumen bestimmt ist

und N die Anzahl der Streukorper im durchstrahlten Volumen.

Der vom Impulsiibertrag q (¢ = 47” sin ©, A Wellenlidnge, © Streuwinkel) abhéngige

Formfaktor

P(q) = v5F*(q,7) (6.2)

setzt sich zusammen aus dem Volumen des Streukorpers (hier Kugel)

4
vy = §7T7“3 (6.3)

und der Streuamplitude einer homogenen Kugel

sin qr — qr cos qr
(qr)?

Bei Annahme einer polydispersen Verteilung der Kugelradien ist folgende Modi-

fikation des Formfaktors vorzunehmen [KINN84]:

ooy fr)P(g)dr
Pla) = fooo f(rydr

Im allgemeinsten Fall entspricht die Verteilung einer Gausskurve

F(q,r)=3

(6.4)

(6.5)

F(r) = Hexp (M) | (6.:6)

202

wobei H die Hohe der Verteilung und

N:/jmm (6.7)
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die Gesamtzahl der Streukorper beschreibt. Die Anpassungsparameter an die Da-
ten sind der mittlere Radius ry und die Breite der Verteilung o. Die Verteilung ist
nicht normiert, da in den untersuchten Streuvolumina die Gesamtzahl der Streuer
variieren kann. Der Hohe H kommt somit die Aufgabe eines weiteren Fitparame-
ters zu. Fiir die gesamte Streuintensitit gaussverteilter sphérischer Streukorper

gilt dann mit den Gleichungen 6.1 bis 6.7

I'(q) = KH7€X —(r=ro)” ém"g 2 3sinqr—qrcosqr er
v = P 202 3 (gr)?
0
ar\® [ —(r —1rp)?
= KH <¥) /exp (T) (sin qr — gr cos qr)*dr (6.8)
0

Zum Vorgehen bei der Anpassung der Kurve sei auf den Anhang B.1 verwiesen.
In Abbildung 6.18 ist fiir die zentrale Position 120 am Riflende die Simulati-

on an den Datensatz angepafit. Die Simulation entspricht einem Radius von rg =

2.8 nm und einer Verteilungsbreite von 0 = 1 nm. Der Parameter H ist hier bedeu-
tungslos, da keine Kalibrierung der Mefistrecke auf absolute Intensitdten moéglich
war. Das bedeutet fiir die Streukurve, dafl im durchstrahlten Volumen senkrecht
zum Hauptrif§ (entspricht der 0°-Schnittrichtung) Strukturabmessungen von d =
(5.6£1) nm vorherrschen, die jedoch keine dquidistanten Absténde zwischen sich

haben, denn sonst wiirde die Streukurve einen Braggpeak aufweisen.

6.3 Zusammenfassung der SM-SAXS-Ergebnisse

Die Volumenstreuung der mit SM-SAXS untersuchten Proben ist sehr gering. Sie
wird hauptséchlich durch Rauschen dominiert. Daher ist die Identifikation der
Probenpositionen im Scanfeld, die ein der Volumenprobe dhnliches Streuverhalten

zeigen, allein durch eine geringe Streuintensitét gegeben.

Die Ergebnisse der SM-SAXS Messungen an PMMA2 (M, = 191kg/mol, G. =
(2904130).J/m? ) sind vergleichbar mit den S-USAX Ergebnissen an der gleichen
Probe. Die Streukurven fallen im doppellogarithmischen Auftrag linear ab. Thre
Exponenten in den Defektzonen reichen von -5.0 bis -2.8 und lassen sich daher

im Rahmen der Me3genauigkeit ebenfalls durch das Modell diffuser Grenzflachen
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Abbildung 6.18: Beispiel fiir eine Anpassung einer Streukurve in 0°-Richtung
durch das Kugelmodell. Der Radius betrégt rg = 2.8 nm und die Breite der Ra-
dienverteilung ¢ = 1 nm. Das Abknicken der Kurve auf der linken Seite ist durch

die Abschattung des Beamstops bedingt.
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nach Salomons et al. [SALO99] erkldren. Ebenso analog zum S-USAX verhalt
sich auch die Anderung der Diffusivitit im Abstand zu den Hauptrissen. Am
makroskopischen Rif ist die Grenzfliche am diffusesten und wird mit zunehmen-
dem Abstand schéarfer. Dies 1483t auch hier den Schlufl zu, dafl in unmittelbarer
Néhe des Risses durch die Diffusivitéit die goeren Oberflachen geschaffen werden
und daher auch die meiste Energie dissipiert wird. Die groflere Defektgrenzfliche
erkldart zudem die erhohte Streuintensitédt im riffnahen Bereich. Durch die Be-
trachtung der Anisotropie konnen zudem Informationen iiber die Orientierung
der Defekte gewonnen werden. Die Strukturen streuen in den einzelnen durch-
strahlten Volumina sowohl isotrop, als auch anisotrop. Die anisotrop streuenden
Mefpositionen enthielten Defekte, die sich am Hauptrify orientierten, aber auch
Strukturen, die keiner ausgezeichneten Richtung folgten. In der Probe PMMA?2
sind daher sehr viele verschieden orientierte Defektstrukturen anzutreffen, die
allein durch die Diffusivitdt ihrer Grenzen zum Medium néher charakterisiert
werden kénnen. Ahnliche Ergebnisse werden durch TEM-Messungen von homo-
gen vertreckten PMMA-Proben belegt. In Michler et al. [MICH92| (vgl. Abb.
6.19) wurden in Aufnahmen mit Gesichtsfeldern, deren Grofle vergleichbar mit
der Scanfeldgrofie beim SM-SAXS sind, verschiedene Strukturformen gefunden:
ein makroskopischer Rifl auf Mikrometerskala und homogen verstreckte Crazes.
"Homogen verstreckt” heifit, dafl einzelne Fibrillen nicht aufgelost werden kénnen
oder tatsdchlich nicht vorhanden sind. In letzterem Falle handelt es sich beim

Craze um eine Dichteschwankung im Material.

Die Messung an Probe PMMAS3 (M,, = 372kg/mol, G. = (160426).J/m?) ist als
Kontrast zur Probe PMMA2 untersucht worden. Wahrend PMMA?2 durch das
Spalten an der Grenzflache ein stark verzweigtes Rifinetz entwickelte, zeigt PM-
MAS3 lediglich den gerade auslaufenden Hauptrifl. Damit befindet sich Probe PM-
MAZ2 bereits im dritten Bruchfestigkeitsbereich (s. Abschnitt 4.3). Dies ist auch
aus dem fast 50% betragenden Fehler in G, ersichtlich (G, = (290 + 130).J/m?).
Der Bruch verlief bereits nicht mehr ausschliellich in der Grenzfliche, sondern
kam mehrmals ins Stocken und brach in das Material einer der beiden Platten

aus. Hier kann nicht mehr von konstanter Riflpropagation gesprochen werden.

Der deutlich kleinere Fehler in der Bruchstabilitdt von Probe PMMA3 (G, =
(160 + 26).J/m?) zeigt, daB hier der Rif8 gleichméBiger propagieren konnte. Hier
ist von geringeren Schéden im Bereich um den Rif} auszugehen. Wie erwartet

verhalten sich die iiberwiegende Zahl der angesteuerten Mefpositionen volu-
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Abbildung 6.19: Nachzeichnung von Abbildung 7.8 a) aus [MICH92]. Es hadelt
sich um eine TEM-Aufnahme von homogenen Crazes (grau) um die Rif}spitze
(weiB) in einer Volumenprobe von PMMA. Sie sind entlang des Risses (von un-
ten ins Bild kommend) orientiert. Zitat ”Die in Abbildung 7.8 erkennbaren Crazes

zeigen entweder keine oder eine nur schwach ausgepréigte Fibrillierung”.
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menéahnlich. In nédchster Ndhe zum Rif}, in einer Breite von etwa 30 pum, wurden
parallel (entspricht Streurichtung 90°) zum Rif} Strukturflichen mit diffuser Gren-
ze zum Material detektiert. In anderen Orientierungsrichtungen zeigte sich eine
Woélbung der Streukurve, jedoch kein ausgezeichneter Peak. Dies deutet auf die
Existenz von ausgepriagten Defektstrukturen mit dominantem Formfaktor und ei-
ner Groflenverteilung hin, die jedoch keine Fernordnung zueinander haben. Durch
das Kugelmodell konnte an der Rilspitze in Naherung eine Gréfle in senkrechter
Richtung zum Rif} von etwa (5.6 £ 1) nm bestimmt werden. Die Orientierung der
Struktur und die MeBpostion, an welcher die Streukurve aufgenommen wurde,
legen nahe, dafl es sich hier um Fibrillen handelt, die keine Fernordung in den

Absténden zueinander zeigen, jedoch einen Radius von 2.8 nm haben.

Beide Streueffekte zusammen lassen auf Strukturen wie die bereits oben erwéhnten
homogenen Crazes (s. Zitat [MICH92] in Abb. 6.19) schliefen. Dabei ist der
Craze parallel zum Rif} orientiert. Die diffuse Grenzfliche (aus Streuung in 90°-
Richtung) beschreibt den homogenen Ubergang zum weniger dichten Material,
das den Craze ausfiillt. Die geringere Dichte ist in erster Ndherung durch die
Fibrillierung des Materials gegeben. Diese Fibrillen werden durch die Streuung

in 0°-Richtung nachgewiesen.
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Kapitel 7
Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde das Grenzflichenversagen von verschweifiten
PMMA-Platten untersucht. Neben der Bruchstabilitéit in Abhéngigkeit von der
Verschweiffungsdauer stand die Defektstrukturbildung durch den Versagenspro-
zefl im Mittelpunkt der Untersuchungen. Die dazu eingesetzten Mefimethoden
waren der Double Cantilever Beam Test (DCB) zur Bestimmung der mechani-
schen Bruchstabilitit, Hohenprofilometrie und Mikroskopie zur Beurteilung der
Bruchflachen und scannende Rontgenstreumessungen mit hoher Ortsauflésung

zur Untersuchung der im Material befindlichen Defektstrukturen.

Zur Bestimmung der Korrelation zwischen Bruchstabilitét und Grenzflachenbreite
wurde ein von Schnell und Mitarbeitern ([SCHN97]) eingefiihrtes Verfahren ver-
wendet: Mit Hilfe vorhandener Daten wurden aus den Temperzeiten die zu-
gehorigen Grenzflachenbreiten berechnet und in Beziehung zu der entsprechen-
den, mittels DCB gemessenen, Bruchstabilitiat gesetzt. Es wurde fir PMMA ein
qualitativ vergleichbares Verhalten wie zuvor fiir PS ([SCHNO97]) beobachtet. Un-
ter Beriicksichtigung der Ergebnisse aus Lichtmikroskopie und Hohenprofilome-
trie der Bruchflichen muf jedoch fir PMMA (M, = 134 kg/mol) von ande-
ren Versagensmechanismen ausgegangen werden: In einem ersten Regime, das
durch eine sehr niedrige Bruchstabilitét charakterisiert ist, wachst hauptséchlich
die effektive Grenzschichtfliche. Die durch die Herstellung der Proben bedingte
anfingliche Rauhigkeit muf} iiberwunden werden. Zusétzlich findet in den Kon-
taktpunkten der beiden PMMA-Platten bereits eine Interdiffusion statt, die eine
geringer Stabiltit der Verchweiffung verursacht. Die kritische Energiefreisetzungs-
rate G, liegt fiir Proben mit nicht ausgeheilter Kontaktfliche unter 10 J/m?.

125
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Sobald der Ausheilprozess abgeschlossen ist, kommt es im zweiten Regime zu
einem sprungartigen Anwachsen der Bruchstabilitét (bis ca. 80 J/m?). Die ge-
samte Fliache steht nun zur Interdiffusion der Ketten zur Vergiigung. Ein drittes
Regime ist ab Werten von G. grofer 100 J/m? zu beobachten. Uber die ge-
samte Grenzfliche konnen sich zunehmend Verschlaufungen der Ketten aufbau-
en, die die Bruchstabilitit vergroBern. Ab einem Wert von etwa 280 J/m? sind
DCB-Messungen nicht mehr moglich, da das Volumenmaterial instabiler wird als
die Grenzflache. Folglich ist die Rilbildung nicht mehr auf die Grenzfliche be-
schrankt. Dieses Verhalten motiverte Strukturuntersuchungen des rifinahen Be-

reichs.

Zur Strukturbestimmung wurde scannende Rontgenultrakleinwinkelstreuung (S-
USAX) mit einem reduzierten Strahldurchmesser von 300 pum durchgefiihrt. Es
wurden keine hochgeordneten Defektstrukturen beobachtet. Uber die integrale In-
tensitit, den Abfall der Streukurven und die Anisotropie der Streumuster wurden
Aussagen iiber Grofle und Beschaffenheit der durch die DCB-Messung im Mate-
rial entstandenen Defektzone getroffen. Durch diese intensive Auswertung gelang
es, Kriterien aufzustellen, die eine Unterscheidung zwischen der Streuung des Vo-
lumenmaterials und der aus den Defektbereichen aufzustellen. Dadurch entstand
eine Einteilung in Bereiche ohne, mit schwacher und mit starker Schidigung.
Starke Defekte konnten symmetrisch in einem Bereich mit einer Breite von =+
0.3 mm um den Rif} festgestellt werden. Der Bereich schwacher Schédigung reicht
bis iiber £ 0.6 mm in das Material hinein. Die Asymmetrie zeigt, dafl hier die
symmetrisch angelegte Belastung von auflen eine geringere Rolle spielt, als lokale
Spannungskonzentrationen an Einschliissen. Abweichungen der Streuung von der
Volumenstreuung wurden noch bis iiber 0.65 mm hinter dem Rifl im Bereich der
noch nicht gespalteten Grenzfliache festgestellt.

Die Beschaffenheit der Grenzflaichen wurde im Rahmen des Modells diffuser De-
fektgrenzen ([SALO99]) bestimmt. Sehr diffuse Grenzflichen (linearer Dichtever-
lauf der Defektstrukturen zum umliegenden Material) befinden sich im Zentrum
der Scanzone. Diskontinuierliche, scharfe Grenzflichen zwischen Defekt und Ma-
terial liegen in den Réndern des Scanbereiches. Da die meiste Energie beim Ver-
sagen der Grenzfliche in unmittelbarer Rifindhe dissipiert wird, entspricht dies
somit der Erzeugung besonders diffuser Grenzflichen. Je grofier die im Material
deponierte Energie ist, um so grofler ist auch die erzeugte Oberfliche auf mi-

kroskopischer Skala. Durch die Mittelung {iber die im Streuvolumen enthaltenen
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Defekte entsteht so der Eindruck einer linearen Dichtednderung zwischen den
Phasen.

Es wurden zwei Proben mit unterschiedlicher Bruchstabilitdt gemessen (PMMA1:
G. = (80 £ 7) J/m?, M,, = 134 kg/mol; PMMA2: G. = (290 + 130) J/m?, M,,
= 191 kg/mol). Die Probe mit der stdrksten Grenzschicht (PMMAZ2) zeigte die
diffuseste Grenzflache. Das heifit, dal bei der stéarker verschweifiten Probe beim
Bruch mehr Energie in der Zone starker Schiadigung dissipiert wird. Ferner ist

auch die Defektzone grofler, als bei der Probe mit der geringeren Bruchstabilitét.

Mit der Scanning Microfokus-Rontgenkleinwinkelstreuung (SM-SAXS) wurde die
Ortsauflosung der Scans deutlich erhéht. Der Strahldurchmesser betrug 5 bzw.
10 pm. Auch hier wurden zwei Proben mit unterschiedlicher Grenzflichenstabilitét
gemessen (PMMA2: G, = (290 + 130) J/m?, M,, = 191 kg/mol; PMMA3: G, =
(160 4 26) J/m?, M, = 372 kg/mol). Wie zuvor im S-USAX konnten auch im
SM-SAXS bei keiner der beiden Proben hochgeordneten Strukturen beobachtet
werden.

Bei der Probe mit der hoheren Bruchstabilitiat (PMMAZ2) fiillte die Defektzo-
ne fast den gesamten Scanbereich aus. Ihre Breite um die Riflspitze betrug ca.
160 pm. Analog zum S-USAX konnte bei dieser Messung der Probe PMMA2
das Modell diffuser Grenzflachen ([SALO99]) zur Beschreibung der gemessenen
Streuintensitdt angewandt werden. Die diffusesten Grenzflichen befinden sich
auch in diesen Messungen in unmittelbarer Nahe zu den Hauptrissen. Mit Ab-
stand davon wurden sie schérfer.

PMMAS3 hat eine geringere Bruchstabilitét. Aufgrund des kleinen Meffehlers und
der Mikroskopaufnahmen kann davon ausgegangen werden, daf§ hier der Riff an
der Grenzfliche propagierte und nicht in das Volumenmaterial ausgebrochen ist.
Die Defektzone erstreckte sich entsprechend nur um ca. 30 gm um die Rifspit-
ze. Das Modell diffuser Grenzflachen liefl sich hier jedoch nur noch fiir Defekt-
strukturen, die parallel zum Rif} orientiert sind, anwenden. Bei Untersuchung
von Strukturen mit senkrechter Orientierung zum Rifl konnte das Modell nicht
mehr angewandt werden, da die Streukurven keinem Skalenverhalten mehr folg-
ten. Durch ausgeprigte Schultern auf den Streukurven deuten sich dominante
StrukturgroBen an. Durch den Vergleich mit TEM-Aufnahmen ([MICH92] eines
Risses in homogen verstrecktem PMMA war eine Interpretation dieser Ergebnis-
se moglich. PMMA zeigt sogenannte "homogene Crazes” (Craze ist mit PMMA

geringerer Dichte gefiillt) parallel zum Rif, die nur vereinzelt Fibrillen in ihrem
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Inneren ausbilden. Durch die geringe Bruchstabilitat wurde die meiste Energie in
direkter Umgebung der Grenzfléche dissipiert. Sie blieb damit so stark lokalisiert,
daB sie zur Ausbildung von fibrillésen Strukturen ausreichte. Diese Strukturen
zeigen jedoch in ihren Absténden keine hohere Ordnung (kein Braggpeak) und

sind in ihrem Durchmesser breit verteilt.

S-USAX und SM-SAXS unterscheiden sich im Gréflenbereich der Strukturen, die
mit ihnen gemessen werden kénnen. Mit beiden Methoden konnte beobachtet
werden, dafl der Defektbereich fiir die Probe mit der hoheren Bruchstabilitét
grofer ist. In der tatséchlichen Grofie der Defektzone unterscheiden sie sich jedoch
deutlich. Fiir SM-SAXS, der Groflen im Bereich von etwa einem Nanometer bis
zu 50 nm nachweist, ist die Schidigungszone maximal 160 pm (PMMA2) breit.
Im S-USAXS (ca. 20 bis 350 um detektierbar) hingegen wurde an der gleichen
Probe eine Breite des Defektbereiches von iiber 900 um gemessen. Das heif3t, dafl
die Diffusivitdt der Defektgrenzflichen auf verschiedenen Lingenskalen nur mit

der Kombination der beiden Methoden mefibar ist.

Unter Kenntnis des Ausheilprozesses und der Strukturveréinderung des Materials
beim Versagen ist es moglich, Sollbruchstellen mit vordefinierter Belastungsin-
tensitédt und kontrolliertem Rif-/Bruchverlauf durch Verschweilung zu erzeugen.
Dies ist fiir PMMA (M, = 134 kg/mol) bis zu einer Bruchstabilitit von ca.
280 J/m? méglich. Dariiber wird die Schidigung des rinahen Bereiches so gro8,
dafB kein stabiles Rilwachstum an der Grenze mehr eingehalten wird. Die Energie
beim Versagen wird zunehmend im Volumen der urspiiglichen PMMA-Platte dis-
sipiert. Der Rif3 bricht unkontrolliert in das umliegende Material aus. Die Ursache
dafiir sind durch die duflere Belastung induzierte Defektstrukturen, die weiter als
einen halben Millimeter in das Material hineinreichen. Sie lenken durch die Dich-
teschwankungen, die sie verursachen, den Rifl von der dichteren Grenzflache weg

in das Volumenmaterial.

In dieser Arbeit wurde exemplarisch das Vorgehen zur Untersuchung von Defekt-
ausbreitung beim Grenzflichenversagen vorgestellt. Es sind die Grundlagen fiir
eine systematische Untersuchung verschiedener Parameter, wie z.B. Temperzeit

und Molekulargewicht, geschaffen worden.



Anhang A
Erlauterungen zu Kapitel 5

Auf den folgenden beiden Seiten (Abb. A.1 u. A.2) sind die Matrizen der S-
USAX-Aufnahmen dargestellt. Sie wurden jeweils um 90° gedreht, um die einzel-
nen Aufnahmen grofitmoglich zu zeigen. Die Zahlen am Rand zeigen die relative
Position zur Rispitze in Millimetern an. Der Rif§ befand sich beim Scan an den

Positionen mit negativen Werten in der Horizontalen und mit 0.0 mm in der
Vertikalen bis zur Position des Riflendes bei (0.0,0.0).
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Abbildung A.1: S-USAX-Aufnahmen in Abhingigkeit von der Messposition um
die RiBspitze fiir PMMAL1 (Temperzeit 26h).
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Abbildung A.2: S-USAX-Aufnahmen in Abhéngigkeit von der Messposition um
die Rifispitze fiir PMMA?2 (Temperzeit 28h).
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Anhang B

Erlauterungen zu Kapitel 6

B.1 Automatisierung der Datenauswertung

Durch die extreme Datenmenge (mehrere Gigabyte), die bei der Aufnahme zwei-
dimensionaler Rontgenstreubilder im Scanmodus auftritt, ist eine Automatisie-
rung verschiedener Arbeitsschritte bei der Datenreduktion unerléafilich. Dazu wur-
den mehrere kleine Programme, Skripte und Makros geschrieben, die an dieser

Stelle vorgestellt werden.

B.1.1 Erste Reduktion der Rohdaten

Eine erste Reduktion der Datenmenge wurde durch das Ausschneiden des Bild-
bereiches, in dem sich das Streusignal befindet, erzielt. Dabei wurde auch das
vom Detektor ausgegebene Bildformat in ASCII verwandelt, um eine weitere
Auswertung mit dem Programm LAMP (Large Array Manipulation Program, s.
www.ill.fr) des ILL zu ermdglichen. Dies wurde durch das C-Programm ASCII-
CUT bewerkstelligt:

#include < stdio.h >
#include < stdlib.h >
#include < math.h >

#define LINELENGTH 600
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int main(int argc, char **

{

char infile-name[LINELENGTH];
char outfile_name/[LINELENGTHJ;
char buffer[2];

char swaped[2];

char header[4096];

unsigned int size;

argu)

unsigned int **data;

int ij,k;

int byteswap=0,channel;
int binzl,binx2,binyl,biny2;
FILE *indata, *out;

if (arge I=9)

{

printf(” Usage: asciicut infile outfile channel byteswap[0/1\n”);
printf("x1 x2 y1 y2\n”);

printf(” Programm convertes mced to ascii and cut the header\n”);
exit(-1);

}

strepy(infile_name,arguf1]);
strepy(outfile_name,argu(2]);
channel = atoi(argv[3]);
byteswap = atoi(argu[4]);
binzl = atoi(argu[5]);

binz2 = atoi(argu[6]);

binyl = atoi(argv[7]);

biny2 = atoi(argu/8]);

data = calloc(channel,sizeof(unsigned int *));
for (j = 0; j < channel; j++)

datafj] = calloc(channel,sizeof(unsigned int));

if ((indata = fopen (infile_name, "rb”)) == NULL)
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{

printf(”Kann File %s nicht oeffnen\n”, infile_name);
exit(-1);
}

printf(File %s geoeffnet\n\n”, infile_name);

/*Lesen des headers von 4096 Bytes*/
fread(header, sizeof(char), 4096, indata);

/* Lesen der binaeren Daten */

if(byteswap)

{

size = sizeof(unsigned int);

for (i = channel-1; i > -1; i-)

for (7 = 0; j < channel; j++)

{
fread(&buffer[0],sizeof(char),1,indata);
fread(&buffer[1],sizeof(char),1,indata);
swaped[1] = buffer[1];

swaped[0] = buffer[0];
memcepy(Edatafif[j],swaped,size);

}

}

else

{

for (7 = 0; j < channel; j++)
fread(datafj], sizeof(unsigned int), channel, indata);

}

/* Oeffnen des Ausgabefiles */
if ((out = fopen (outfile_name, "w”)) == NULL)
{
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printf(”Kann File %s nicht oeffnen\n”, outfile_name);
exit(-1);

}

printf(”File %s geoeffnet\n\n”, outfile_name);

for (i = binzl; i < binz2; i++)

{

for (j = binyl; j < biny2; j++)
forintf(out,” %u 7, datafif[j]);
forintf(out,”\n”);

}

felose(indata);
fclose(out);

}

Beispiel fiir den Programmaufruf:
asciicut infilename.mccd outfilename.asc 2048 1 939 1139 861 1061

Bedeutung der einzelnen Positionen:

e asciicut: Programmbefehl

infilename: Name des Ursprungsfiles ohne Endung

outfilename: Name des Ausgabefiles ohne Endung

2048: Zahl der Kanéle im Ursprungsfile

1: Befehl zur Handhabung des Byteswops
(0 = wird nicht durchgefiihrt; 1 = wird durchgefiihrt)

939 1139: Ausschnitt der Kanale von 939 bis 1139 in der Vertikalen

861 1069: Ausschnitt der Kanale von 861 bis 1060 in der Horizontalen
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B.1.2 Serielle Verarbeitung der ersten Datenreduktion

Das oben beschriebene Programm bearbeitet zunéchst nur eine Rontgenaufnahme.
Um die durchnummerierten Files eines gesamten Arrays abzuarbeiten wurde

zusétzlich das Pearl-Skript SERIENCUT benutzt, das fiir eine Serie von Da-
tensétzen jeweils das Programm ASCIICUT aufruft:

$start=@ARGV[0];
$ende=@ARGV[1];
@dateiname=@ARGV[2];
@Qdateiende=".mccd”;

@asciiendung=".asc”;

if(1@aARGV[2))

{

exec(”echo Parameter: Anfang Ende Dateiname_ohne_Endung”);
}

while($start<=$ende)

{

if($start<10)

{
$2us0="Q@dateiname”.”000";
}

elsif ($start<100)

{
$2us0="Q@dateiname”.”00”;
}

elsif ($start<1000)

{
$2us0="Q@dateiname”.”0”;
}

else

{

$2us0="Qdateiname”;

}

$2us1="$zus0”.”$start”;

$2us2="$2usl”.” @dateiende”;
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$Saus="%zus1”.” @asciiendung”;
$start++;

# ACHTUNG IN DER FOLGENDEN ZEILE GEWUNSCHTE PARAMETER # ER-
SETZEN:
system(”asciicut $zus2 $aus 2048 1 839 1239 761 11617);

FHAAAAAAT TS
}

printf "\n Fileserie abgearbeitet\n\n”;

Beispiel fiir den Programmaufruf:
seriencut.perl 1 400 Arrayname_

Bedeutung der einzelnen Positionen:

o seriencut.perl: Skriptbefehl
e [ : Nummer des ersten Files ohne vorangehende Nullen
e /00: Nummer des letzten Files ohne vorangehende Nullen

o Arrayname: Bestandteil des Filenames, der bei allen Files identisch ist

Das Skript wendet somit das Programm ASCIICUT auf alle Files von Array-
name_0001.mccd bis Arrayname_0400.mccd an. Das Ergebnis sind die Files von
Arrayname_0001.asc bis Arrayname_0400.asc. Der Aufruf von ASCIICUT mu$ je
nach gewiinschtem Bildausschnitt in der durch # hervorgehobenen Zeile modifi-

ziert werden.

B.1.3 Serielle Verarbeitung der Schnittdaten

Aus den in ASCII-Format verwandelten Streudaten wurden manuell Schnitte er-
stellt. Dieser Schritt konnte aus Kontrollgriinden nicht automatisiert werden (s.
Kap. 6.1.3). Fiir die fertigen Schnitte war die Serienverarbeitung wieder moglich.
Dies geschah mit verschiedenen Labtalk Makros unter dem Datenanalysepro-

gramm Microcal”™ Origin™ 5.0. Der Inhalt ist jeweils in den Kommentaren



B.1. AUTOMATISIERUNG DER DATENAUSWERTUNG 139

hinter # beschrieben:

Makro zur Bestimmung der Steigung

###Hier Werte einselzen:#####HH#HHH A H T AV AHAHH AN AR AATANS
m=400; # Gesamtzahl der Schnittdatensdtze

%n=Feld; # Arraybezeichung (Bestandteil des Filenamens)
w=0; # Winkel der Schnittrichtung (Bestandteil des Filenamens)
f=0.75; # Faktor der Untergrundkorrektur

HHAFHHFHHHHAHHAHH A HH A AT A I AR HH A A AAHAAA A
# legt Worksheet ”Slope” fiir Steigungsergebnisse an:

create Slope -w m;

# Untergrundmessung wird eingelesen:
create Datal -w 1853;
open -w c:\ Pfad_zu_den_Daten\ Feld_leer_0_-LAMPascii;

%p=Feldleer0;
for (i=1;i<=m;i+=1){

if (i<10)

%0=00%(i);

}

else{if (i<100){

%0=0%(i);

}

else{ %0=3(i);

}}.

%
J%6k=%n_%o0-8(w)_-LAMPascii;

# Messung wird eingelesen:
create Datal -w 183;
open -w c¢:\ Pfad_zu_den_Daten\ %k;

# Untergrundsubtraktion:
%H_C=%H_B-f«%p_B;

# q-Fichung der Kandle:
GH-A=((2xpi)/5.857) (%H-Ax0.00867-0.00393);
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# Frzeugt doppellogarithmischen Plot:
Worksheet -s 3 0 8 0;
Worksheet -p 201 Iuebq.otp;

# Fuehrt linearen Fit an doppellogarithmischen Datenausschnitt (Kanal 20-50) # durch:
Ir-s %C -b 20 -e 50;

# Schreibt Steigung und Fehler in das Ergebnisworksheet: Slope_A[ij=round($(lr.b),1);
Slope_B[i]=round($(Ir.sdB),3);

}

Makro zur Bestimmung der integralen Streuintensitét

### Hier Werte einselzen: ##### #HH#HH A H A HHHHAH PR A A HAHAHHH
m=400; # Gesamtzahl der Schnittdatensdtze

Jin=Feld; # Arraybezeichung (Bestandteil des Filenamens)
w=0; # Winkel der Schnittrichtung (Bestandteil des Filenamens)
f=0.75; # Fuaktor der Untergrundkorrektur

b b b b b b b b b

# legt Worksheet ”Total” fiir Steigungsergebnisse an:

create Total -w m;

# Untergrundmessung wird eingelesen:
create Datal -w 183;
open -w c¢:\ Pfad_zu_den_Daten\ Feld_leer_0_-LAMPascii;

Y%p=Feldleer0;
for (i=1;i<=m;i+=1){

if (i<10){
%0=00%(1);

}

else{if (i<100){
%0=03(1);

}

else{ %0=3%(i);
%

}
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Y%k="%n_%o0_$(w)_LAMPascii;

# Messung wird eingelesen:
create Datal -w 183;
open -w c:\ Pfad_zu_den_Daten\ %k;

# Untergrundsubtraktion:
%H_C=%H_B-fx%p_B;

# q-Fichung der Kandle:

GH_A=((2xpi)/5.857)% (% H.Ax0.00867-0.00393);

# Frzeugt doppellogarithmischen Plot:
Worksheet -s 3 0 3 0;
Worksheet -p 201 Iuebq.otp;

# Fuehrt Integration durch:
integrate %C;

# Schreibt Integrationssumme und Fehler in das Ergebnisworksheet:

Total_A[i]=round($(integ.area),1);
Total_Bfij=round($(integ.y0),3);

}}.

B.2 Simulation des Kugelmodells

Vorgehen bei Anpassung der Daten:
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Das in Gleichung (6.8) enthaltene Integral ist nicht analytisch zu lésen und muf

daher mit einem Algorithmus numerisch durch seine Riemannsche Summe mit

hinreichend kleinen Intervallen angenédhert werden. Da wichtige Parameter der

Anpassung unter dem Integral stehten, ist ein Fitten mit iiblichen Fitalgorithmen

extrem zeitaufwendig. Daher erfolgt hier die Anpassung durch Simulation der

MeBdaten. Zur Bestimmung der Stiitzpunktabstéinde wurde die zu iiber r zu

integrierende Funktion

—(r —rp)?

202

f(r,q) =exp (

) (sin gr — qr cos qr)?



142 ANHANG B. ERLAUTERUNGEN ZU KAPITEL 6

(sin(qr)-gr cos(qr))’* mit q = 0.15 nm’™ (sin(ar)-qr cos(qr))’ mit q = 0.5 nm™ 3.5x10' (sin(qr)-qr cos(qr))’ mit q = 1.84nm"

L L L L L L L -5.0x10 L L L L
40 60 80 100 0 20 40 60 80 100 0 20 40 60 80 100

Abbildung B.1: Beispiele fiir den fluktuierenden Term aus Ausdruck B.1 in

Abhéngigkeit von r fiir verschiedene q.

2
Gaussverteilung, die im Wesentlichen aus dem Kurvenverlauf des zweiten Fak-

eingehend untersucht. Der erste Faktor (exp (7(%20)2)) beschreibt die Form der

tors ((singr — grcosgr)?) an der Stelle des mittleren Radius ein Fenster mit der
Breite der Verteilung ausschneidet. Abbildung B.1 zeigt den Verlauf dieses zwei-
ten Terms aus Ausdruck (B.1) fiir verschiedene q. Fiir das hochste in den MeB-

I sind die Fluktuationen am stérksten.

datensédtzen vorkommende q=1.81 nm™
Hier sind die Abstéinde der Minima etwa 2.7 nm. Zu einer ausreichenden An-
passung durch Riemann Intervalle mufl die Hélfte dieses Abstandes (1.35 nm)
unbedingt unterschritten werden. Es wird ein Kompromiss zwischen Genauigkeit
der Anpassung und Laufzeit des Simulationsalgorithmus angestrebt. Bei einer
Intervallbreite von 0.1 nm ist selbst im ungiinstigsten Fall des héchsten g-Wertes
noch eine Genauigkeit bis auf die zehnte Stelle gegeben. Die obere Integrations-
grenze wurde auf r = 10000 gesetzt. Eine hohere Grenze ist nicht erforderlich,
da die zu integrierende Funktion B.1 bereits so stark gegen Null abgefallen ist,
daf der Integrationsbeitrag fiir r > 10000 vernachléssigt werden kann. Die durch
die Simulation anzupassenden Parametern sind der mittlere Radius rg, die Brei-
te der Radienverteilung o sowie der Vorfaktor I, der die Hohe der Verteilung H
enthélt. Die Variation von 7y und o erfolgt durch ein Perlscript, das die jeweiligen
Werte an das Simulationsprogramm iibergibt. Der Vorfaktor Iy wird in direktem

Vergleich mit der Meflkurve angepaft.
C-Programm ”Kugelfit” zur Errechung der Simulationskurven:

#include< stdio.h>
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#include<math.h>
#include< string.h>

int main(int arge, char xargv/])

{

/* ———-Fitparameter: ——- x/
FILE xoutfile;

char xoutfilename;

double in[199];

mt qc,i;

double 10,10,si;

double q,7,v,u;

float pi=38.14159267;

double dr=0.1;

double myatof(char sf]);

int counter,local Counter;
printf("\nSyntaz: Kugelfit i0 r0 si”);
if (arge!=4)

printf( 7\ nFFAFERFAFAAEREE Falsche Anzahl an Argumenten! **¥FFFFER 7 )

else

{

i0=myatof(argv[1]);
rO=myatof(argv[2]);
si=myatof(argv[3]);

Y printf("\n i0=%.4/\n r0=2%.4/\n si=%.4/\n",i0,10,si);

outfilename=(charx )malloc(500);
outfilename=strepy(outfilename, "K27);
outfilename=strcat(outfilename, 7i”);
outfilename=strcat(outfilename, argv[1]);
outfilename=strcat(outfilename, "r”);
outfilename=strcat(outfilename, argv[2]);
outfilename=strcat(outfilename, ”s”);
outfilename=strcat(outfilename, argv[3]);

outfilename=strcat(outfilename, ”.f”);
for(qe=0;qc<199;++qc)

infqc]=0.0;

for(qc=1;qc<199;++qc)
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{

q=(double)((qc)x0.00867-0.00393)x (2xpi/5.837); /x q in (nm~) x/
v=0.0;

for(r=0;r<10000;r+=dr)

{
v+=(sin(gxr)-gkrxcos(qkr) )x (sin(qxr)-gxr*cos(qxr) Jxexp (- (T-10)x (1-10) / (2% ik $i) J* dr;
}

in[qe]=(i0x16xpixpixv) /(qxqraxqxqrq);

}

printf(”outfilename: %s\n”,outfilename);
outfile=fopen(outfilename,”w”);

for(qe=1;qc<199;++qc)

{

q=(float)((qc)x0.00867-0.00393 ) (2xpi/5.8537);

forintf(outfile,” %f %f \n”,q,inlqc]);

}

fclose(outfile);

return 0;

}
double myatof(char s/])

{

float val, power;

mnt 1=0, sign;

sign=(sfi] == =) 7 -1 : 1;
(sfi]=="+" || sfij=="")
+44;

for(val=0.0;s[ij>="0" & s[i]<="9";++1)
val=10.0xval+(sfif-0’);

if(sfi]==".")

i

for(power=1.0;s[i[>="0" & s[ij<="9";++i)
{

val=10.0xval+(s[i]-’0°);

powerk=10.0;

}
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return signkval/power;
}

Beispiel fiir den Programmaufruf:
Kugelfit 100 2 1

Bedeutung der einzelnen Positionen:

o Kugelfit: Programmaufruf
e 100 : Wert fiir I
e 2. Wert fiir rg

o 1: Wert fiir o

B.3 Vergleichsmessung an Probe PMMA 2

Zum Vergleich der beiden unabhéngigen Meflzeiten an ID13 wurde ein Exemplar
von Probe PMMA2 (M,, = 191 kg/mol, G, = (290 + 130) J/m?) in der zweiten
Meflzeit erneut gemessen. Auch hier brach die Probe durch Ausrif} in das um-
liegende Material (s. Abb. B.2a)). Das Scanfeld wird durch das graue Quadrat
angedeutet. Abbildung B.2 b) zeigt die zugehorigen Streubilder der einzelnen
MeBpositionen. Die Ergebnisse aus der Analyse der Streukurven (Abb. B.3) un-
terschieden sich in ihrer Aussage nicht von denen der ersten Mefzeit. Wie bei der
vorherigen Messung einer Probe von PMMAZ2 zeigen alle Streukurven im Defekt-
bereich ein Skalenverhalten in Abhéngigkeit von q. Es wurden Exponenten von
-4.9 bis -2.8 ermittelt. Die Daten sind im Anschlufl aufgefiihrt:
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a) 50pm

b)

Abbildung B.2: Ergebnisse des SM-SAXS Experiments der Probe PMMA2 aus
der Vergleichsmessung in der zweiten MeBzeit. Teil a): Mikroskopaufnahme der
Rifispitze. Der graue Rahmen deutet die Scanzone an. Teil b): Karte der an den ein-
zelnen MeBpositionen aufgenommenen zweidimensionalen SAXS Daten (121 Ein-

zelaufnahmen).
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a) a)

Abbildung B.3: Darstellung der auf die geringste Streuung normierten integralen
Streuintensitét (links) und der Exponenten im Abfall der Streukurve (rechts) in
Graustufen. Die Teile a), b), ¢) und d) beziehen sich jeweils auf die verschiedenen
Schnittrichtungen 0°, 30°, 60° und 90°. Die Kodierung fiir die Intensitéitskarten ist
logarithmisch: 1 < Ij,,; < 10 (schwarz), 10 < I, < 100 (grau), 100 < I;,; < 1000
(weiB). Fiir die Steigungskarten ist sie linear: aw = -1.5 (weif§ = flachester Abfall)
bis zu o = -5 (schwarz = steilster Abfall) in einer Schrittweite von Aa = 0.1 in

den Graustufen.
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B.4 Ubersicht der Scanmatritzen

In den Strahlzeiten an ID13 wurden mehrere Proben gemessen. Da sich die Aus-
wertung jedoch als sehr aufwéndig herausstellte, konnten nur die oben disku-
tierten Scans ausfithrlich analysiert werden. Die Ubrigen sind hier als Ubersicht
dargestellt.

Es handelt sich hierbei um die Rohdaten. Sie sind nicht untergrundkorrigiert. Die
elliptische Streuung um den Beamstop in 0°-Richtung bei den Messungen der
ersten Strahlzeit wurde durch Streustrahlung des Primérstrahls am Beamstop
verursacht. Anderungen in der Farbschattierung des Hintergrundes sind durch
Neubefiillung des Synchrotrons mit Elektronen und damit durch eine hohere
Priméarstrahlintensitit bedingt. Wenn die Neubefiillung in der letzten Zeile eines
Scans auftrat, wurden diese Mef-Positonen nicht nachgeholt. Fehlende SAXS-
Bilder werden durch weifle Quadrate angezeigt.

In der ersten Mefizeit ist die Richtung der Grenzschicht durch die Scanrichtung
bedingt vertikal in den MeBpositionen des Scanfeldes angeordnet. In der zweiten
Strahlzeit wurde die Scanrichtung gedndert. Hier ist entsprechend die Grenzfliache

horizontal orientiert.



B.4. UBERSICHT DER SCANMATRITZEN 149

R
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Abbildung B.4: 1. Mefizeit, PMMA1 (M,, = 134 kg/mol), t.cq = 1558 min, G,
= (8047) J/m?, StrahlgroBe: 10 um, laterale Auflosung: 10 pm.
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Abbildung B.5: 1. Mefizeit, PMMA1 (M,, = 134 kg/mol), t,.q = 1683 min, G,
= (82410) J/m?, Strahlgrofe: 10 um, laterale Auflésung: 10 um.
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Abbildung B.6: 1. MeBzeit, PMMA (M, = 81 kg/mol), t,..q = 1546 min, G, nicht
mefibar, da so schwach, dal Probe bereits bei leichtem Druck brach, Strahlgrofie:
10 pm, laterale Auflésung: 10 pum.
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Abbildung B.7: 2. Mefizeit, PMMA1 (M,, = 134 kg/mol), t,..q = 2135 min, G,
= (115424) J/m?, StrahlgréBe: 5 um, laterale Auflésung: 10 um.
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Abbildung B.8: 2. Mefizeit, PMMA1 (M,, = 134 kg/mol), t,..q = 2135 min, G,
= (115424) J/m?2, StrahlgréBe: 5 um, laterale Auflssung: 100 pum.
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Abbildung B.9: 2. Mefizeit, PMMA2 (M,, = 191 kg/mol), t,..q = 1554 min, G,
= (203+86) J/m?, StrahlgréBe: 5 um, laterale Auflésung: 10 um.
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Abbildung B.10: 2. Mefizeit, PMMA2 (M,, = 134 kg/mol), t,.q = 1554 min, G,
= (203486) J/m?2, StrahlgréBe: 5 um, laterale Auflssung: 100 pm.



156 ANHANG B. ERLAUTERUNGEN ZU KAPITEL 6



Literaturverzeichnis

[ATKITS)

[BERR64]

[BOUCY6]

[RROWS]

[BROWS5)

[BROWO1]

[CHOBYO]

[COWIO1]

[CRETO1]

P.W. Atkins. Physical Chemistry. Ozford University Press, Oxford
1978.

J.P. Berry. General Theory of Brittle Fracture. Fracture Processes
in Polymeric Solids, John Wiley € Sons Ltd, New York, 157, 1964.

E. Boucher, J.P. Folkers, H. Hervet, L. Léger und C. Creton. Effects
of the Formation of Copolymer on the Interfacial Adhesion between
Semicrystalline Polymers. Macromolecules, 29, 774, 1996.

H.R. Brown, E.J. Kramer. Craze Microstructure from Small-Angle
X-Ray Scattering (SAXS). J. Macromol. Sci. - Phys. B, 19(3), 487,
1981.

H.R. Brown, P.J. Mills, E.J. Kramer. A SAXS Study of a Single Crack
and Craze in Plasticized Polystyrene. J. Polym. Sci., 23, 1857, 1985.

H.R. Brown. Relation between the Width of an Interface between
Two Polymers and Its Toughness. Macromolecules, 34, 3720, 2001.

K. Cho, H.R. Brown, D.C. Miller. Effect of a Block Copolymer on
the Adhesion Between Incompatible Polymers. I. Symmetric Test. J.
Polym. Sci., 28, 1699, 1990.

J.M.G. Cowie. Polymers: Chemistry and Physics of Modern Materi-
als. Chapman & Hall, London 1991.

c. Creton,E.J. Kramer, G. Hadzijoannou. Critical Molecular Weight
for Block Copolymer Reinforcement of Interfaces in a Two-Phase
Polymer Blend. Macromolecules, 24, 1846, 1991.

[CRET92a] C. Creton, E.J. Kramer und G. Hadziioannou. Craze fibril extension

ratio measurements in glassy block copolymers. Colloid. Polym. Sci.,
270, 399, 1992.

157



158

LITERATURVERZEICHNIS

[CRET92b] C. Creton, E.J. Kramer,C.-H. Hui, H.R. Brown. Failure Mechanisms

of Polymer Interfaces Reinforced with Block Copolymers. Macromo-
lecules, 25, 3075, 1992.

[CRET94a] C. Creton, H.R. Brown und V.R. Deline. Influence of Chain Entan-

[CRET99]

[CRETO1]
[DEGET1]
[DOIESG]

[ELIA97]

[EHRETS]

[FRANYG6]

[ESRF01]

[GEDDY5]
[GLATS2]

[GRIF20]
[GROS96]

[GROS9S]

glements on the Failure Modes in Block Copolymer Toughened In-
terfaces. Macromolecules, 27, 1774, 1994.

C. Creton. Mechanical Properties of Polymer Interfaces. Polymer
Surfaces and Interfaces I1I, John Wiley € Sons Ltd, New York 1999.

C. Creton. personliche Mitteilung, 2001.
P.G. De Gennes. J. Chem. Phys., 55, 572, 1971.

M. Doi und S.F. Edwards. The theory of polymer dynamics. Ozxford
University Press, Oxford 1986.

H.-G. Elias. An Introduction to Polymer Science. VCH, New York
1997.

G.W. Ehrenstein. Polymer-Werkstoffe, Struktur und mechanisches
Verhalten. Carl Hanser Verlag, Miinchen 1978.

A. Franck. Kunststoff-Kompendium. Vogel Fachbuch, Wiirzburg,
1996.

Information zur Meflstrecke ID13 auf den Internetseiten der ESRF
www. esrf.fr, Grenoble 2001

U.W. Gedde. Polymer Physics. Chapman € Hall, London 1995.

0. Glatter, O. Kratky. Small Angle X-ray scattering Academic Press,
London, 1982.

A.A. Griffith. Phil. Trans. R. Soc., A221, 163, 1920.

M. Grosse, A. Hempel, J. Boehmert, F. Eichhorn, C. Riekel,
P. Engstroem. SASX investigation of the structural changes in the
plastic zone ahead of a crack tip in ductile metals. J. molec. struct.,
383, 267, 1996.

M. Grofle, J. Boehmer, C. Riekel. Investigations of the structural
changes ahead of a crack tip in ductile aluminium, using scanning
microbeam, small-angle X-ray scattering. J. mat. sci. lett., 17, 1631,
1998.



LITERATURVERZEICHNIS 159

[HASY00]

[HUET90]

[HUI 91]

[IRWI64]

ISRA91]

[JONEOO]

[KANNT3]

[KAWAO1]

[KINL83]

[KINN84]

[KIRST75]

[KFA91]

[KFA96]

[KFA02]

Information zur Mef3strecke BW4 auf den Internetseiten des HASY-
LAB. www-hasylab.desy.de, Hamburg 2000.

S. Hiittenbach. Untersuchung der Grenzfldchendiffusion von kompa-
tiblen und inkompatiblen Polymeren mit Rontgen-und Neutronenre-
flexion. Dissertation, Mainz 1990.

C.Y. Hui, A. Ruina, C. Creton, und E.J. Kramer. Micromechanics
of Crack Growth into a Craze in a Polymer Glass. Macromolecules,
25, 3948, 1992.

G.R. Irwin. Appl. Mats. Res., 3, 65, 1964.

J.N. Israrelachvili Intermolecular and surface forces, 2nd Edition.
Academic Press, London 1991.

R.A.L. Jones. Commentary to ”Glass transitions in thin polymer
films”by P.G. de Gennes. Fur. Phys. J. E, 2, 205, 2000.

M.F. Kanninen. An augmented double cantilever beam model for
studying crack propagation and arrest. Int. J. Frac., 9, 83, 1973.

S. Kawana,R.A.L. Jones. Charakter of the glass transition in thin
supported polymer films. Phys. Rev. E, 63, 2001.

A.J. Kinloch, R.J. Young. Fracture behaviour of polymers. Applied
Science Publishers, London and New York 1983.

D.J. Kinning, E.L. Thomas. Hard-Sphere Interactions between Spe-
rical Domains in Diblock Copolymers. Macromolecules, 17, 1712,
1984.

R.G. Kirste, W.A. Kruse, K. Ibel. Polymer, 16, 120, 1975.

22. IFF-Ferienkurs des Forschungszentrums Jiilich. Physik der Poly-
mere. Forschungszentrum Jilich, Jilich 1991.

27. IFF-Ferienkurs des Forschungszentrums Jiilich. Streumethoden
zur Untersuchung kondensierter Materie. Forschungszentrum Jiilich,
Jiilich 1996.

33. IFF-Ferienkurs des Forschungszentrums Jiilich. Soft Matter. For-
schungszentrum Jilich, Jiilich 2002.



160

[KOBESO]

[KUHL99)

[KUNZ94]

[KUNZ96]

[LEGRS3]

[LIUR92]

[LODE9S]

IMASU70]
[MICH92)

[PARET79)

[PATKO00]

[ROUS53]
[RULATI]

[SAKUS5)

LITERATURVERZEICHNIS

J.T. Koberstein, B. Morra, R.S. Stein. The Determination of Diffuse-
Boundary Thicknesses of Poylmersn by Small-Angle X-ray Scatte-
ring. J. Appl. Cryst., 13, 34, 1980.

T. Kuhlmann. Untersuchung der Interdiffusion in ultradiinnen Poly-
merfilmen mit Neutronenreflexion. Dissertation, Mainz 1999.

K.P. Kunz. Interdiffusion von Polymeren an Grenzflichen. Disserta-
tion, Mainz 1994.

K.P. Kunz und M. Stamm. Initial Stages of Interdiffusion of PMMA
across an Interface. Macromolecules, 29, 2548, 1996.

D.G. LeGrand,C.M. Forth. Positional Small-Angle X-Ray Scattering
from Crazes. J. Polym. Sci., Polym. Letters FEd., 21, 853, 1983.

Y. Liu, R. Reiter, K. Kunz, M. Stamm. Investigation of the Interdiffu-
sion between Poly (methyl methacrylate) Films by Marker Movement.
Macromolecules, 26, 2134, 1993.

U. Lode. Untersuchung von Versagensmechanismen in Polycarbonat
mittels Synchrotronstrahlung (Ultrakleinwinkelstreuung). Disserta-
tion, Shaker Verlag, Ulm, 1998.

T. Masuda, K. Kitagawa, S. Onogi. Polym. J., 1, 418, 1970.

G.H. Michler.
Miinchen, 1992.

Kunststoff-Mikromechanik.  Carl Hanser Verlag,

E. Paredes, E.W. Fischer. Rontgenkleinewinkel-Untersuchungen zur
Struktur der Crazes (FlieBzonen) in Polycarbonat und Polymethyl-
methacrylat. Makromol. Chem., 180, 2707, 1979.

A. Patkowski, Th. Thurn-Albrecht, E. Banachowicz, W. Steffen,
P. Bosecke, T. Narayanan, E.W. Fischer. Long-range density fluc-
tuations in orthoterphenyl as studied by means of ultrasmall-angel
x-ray scattering. Phys. Rev. E, 61, 6906, 2000.

P.E. Rouse. J. Chem. Phys., 21, 1272, 1953.

W. Ruland. Small-Angle Scattering of Two-Pase Systems: Determi-
nation and Significance of Systematic Deviations from Porod’s law.
J. Appl. Cryst., 4, 70, 1971.

J.J. Sakurai. Modern quantum mechanics. Benjamin, Menlo Park,
1985.



LITERATURVERZEICHNIS 161

[SALO99]

[SCHNO7]

H.J. Salomons, M.A. Singh, T. Bardouille, W.A. Foran und M.S. Ca-
pel. Small-angle X-ray scattering analysis of craze-fibril structures.
J. Appl. Cryst., 32, 71, 1999.

R. Schnell. Untersuchung von Grenzflachen zwischen unvertréglichen
Polymeren und deren Einflul auf das mechanische Haftvermogen.
Dissertation, Mainz 1997.

[SCHM91a] P.W. Schmidt, D. Avnir, D. Levy, A. Hohr, M. Steiner, A. RolL

Small-angle X-ray Scattering from the surfaces of reversed-phased
silicas: Power-law scattering exponents of magnitudes greater than

four. J. Chem. Phys., 94, 1474, 1991.

[SCHM91b] P.W. Schmidt. Small-Angle Scattering Studies of Disordered, Porous

[SCHNO7]

[SCHNOS]

[SCHN9Y]

[WASH92]

[WASH94]

[WEST39]

[WILL55]

[WOLO64]

[XIAO92]

and Fractal Systems. J. Appl. Cryst., 24, 414, 1991.

R. Schnell. Untersuchung von Grenzflachen zwischen unvertréglichen
Polymeren und deren Einflufl auf das mechanische Haftvermogen.
Dissertation, Mainz, 1997.

R. Schnell, M. Stamm und C. Creton. Direct Correlation between
Interfacial Width and Adhesion in Glassy Polymers. Macromolecules,
31, 2284, 1998.

R. Schnell;, M. Stamm und C. Creton. Mechanical Properties of Ho-
mopolymer Interfaces: Transition from Simple Pullout To Crazing
with Increasing Interfacial Width. Macromolecules, 32, 3420, 1999.

J. Washiyama, C. Creton, E.J. Kramer. TEM Fracture Studies of
Polymer Interfaces. Macromolecules, 25, 4751, 1992.

J. Washiyama, E.J. Kramer, C.F. Creton und C.-Y. Hui. Chain
Pullout Fracture of Polymer Interfaces. Macromolecules, 27, 2019,
1994.

H.M. Westergaard. J. Appl. Mech., A June, 46, 1939.

M.L. Williams, R.F. Landel und J.D. Ferry. J. Am. Chem. Soc., 77,
3701, 1955.

I. Wolock, S.B. Newman. Fracture Topography. Fracture Processes
in Polymeric Solids, John Wiley € Sons Ltd, New York, 235, 1964.

F. Xiao, C.Y. Hui und E.J. Kramer. Analysis of a mixed mode frac-
ture specimen: the asymmetric double cantilever beam. J. Mat. Sci.,
28, 5620, 1993.



162 LITERATURVERZEICHNIS

[ZEISS] Produktinformation zum Auflichtmikroskop Axiotech 25H von Zeiss.



Publikationen

Journale

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, O. Wunnicke, C. Cassignol, M. Burghammer,
C. Riekel, M. Stamm

yocanning microfocus small-angle X-ray scattering: A new tool to investigate defects
at polymer-polymer interfaces”,

Langmuir, to be published

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, T. Ittner, J. Kraus, B. Mahltig, S. Cunis,
G.v. Krosigk, R. Gehrke, C. Creton, M. Stamm,
,Crack propagation and defect formation at polymer interfaces investigated by ultra-

small angle X-ray scattering”,
Phys. Chem. Chem. Phys. 5, 1235 (2003)

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, J. Kraus,
»Nucleated dewetting of thin polymer films”,
Appl. Phys. A 74, 383 (2002)

O. Wunnicke, C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, V. Leiner, M. Stamm,
,Retardation of the dewetting process due to the addion of functional copolymers at
polymer-polymer interfaces”,

Appl. Phys. A 74, 445 (2002)

P.Miiller-Buschbaum, J.S.Gutmann, C.Lorenz-Haas, O. Wunnicke, M. Stamm, W. Pe-

try,
»,Dewetting of thin diblock copolymer films: Spinodal dewetting kinetics”,

Macromolecules 35, 2017 (2002)

163



164 PUBLIKATIONEN

O. Wunnicke, P. Miiller-Buschbaum, M. Wolkenhauer, B. Mahltig, C. Lorenz-Haas,
M. Stamm,

»Structure formation of confined polystyrene films on polymer substrates: A GISAX
and SFM study”,

submitted to J. Colloid Interfaces Sci.

P.Miiller-Buschbaum, J.S.Gutmann, C.Lorenz-Haas, B. Mahltig, M. Stamm, W. Petry,
,Early stages of film creation in thin diblock copolymer films”,
Macromolecules 34, 7463 (2001)

H.Walter, P.Miiller-Buschbaum, J.S.Gutmann, C.Lorenz-Haas, C.Harrats, R.Jerome,
M.Stamm,

,Lateral structures of thin films of ampholytic diblock copolymers adsorbed from dilute
aqueous solution at the solid/liquid interface”,

Langmuir 15, 6984 (1999)

P.Miiller-Buschbaum, J.S.Gutmann, C.Lorenz, T.Schmitt, M. Stamm,
,Decay of interface correlation in thin polymer films”,

Macromolecules 31, 9265 (1998)

Jahresberichte

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, M. Stamm,
yocanning-USAX and scanning-microfocus SAXS as tools to investigate defects at

polymer-polymer interfaces: A comparison”,
Jahresbericht des Lehrstuhls E13 Physik Department TU-Miinchen 2002

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, C. Cassignol, O. Wunnicke, C. Riekel, M. Bur-
ghammer, M. Stamm

»ocanning microfocus SAXS as a new tool to investigate failure at polymer interfaces”,
Jahresbericht des Lehrstuhls E13 Physik Department TU-Miinchen 2001

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, T, Ittner, O. Wunnicke, M. Stamm,
»Scanning USAX at polymer interfaces”,
Jahresbericht des Lehrstuhls E13 Physik Department TU-Miinchen 2000



165

P. Miiller-Buschbaum, T. Ittner, C. Lorenz-Haas, O. Wunnicke, M. Stamm, A. Meyer,
R. D6hrmann, W. Petry,

,Barly stages of film creation an morphology evolution in thin diblock copolymer films”;
Jahresbericht des Lehrstuhls E13 Physik Department TU-Miinchen 2000

O. Wunnicke, C. Lorenz-Haas,
,2Influence of copolymers on thin film stabilisation at polymer-polymer interfaces”, ILL
Jahresbericht 2000

C. Lorenz-Haas, C. Cassignol, O. Wunnicke, P. Miiller-Buschbaum, M. Stamm,
»In-situ observation of plastic zone formation during crack propagation in polymer ad-
hesion”,

ESRF Jahresbericht 2000

C. Lorenz-Haas, T. Ittner, J. Kraus, B. Mahltig, O. Wunnicke, S. Cunis, G. v. Grosigk,
R. Gehrke, P. Miiller-Buschbaum, M. Stamm,

yocanning USAX at polymer interfaces”,
HASYLAB-Jahresbericht 2000

B. Mahltig, P. Miiller-Buschbaum, O. Wunnicke, C. Lorenz-Haas, G. v. Grosigk, R. Gehr-
ke, J.-F. Gohy, R. Jerome,

,Lateral structures of adsorbed polyampholyte micelles on silicon”,
HASYLAB-Jahresbericht 2000

P. Miiller-Buschbaum, T. Ittner, C. Lorenz-Haas, O. Wunnicke, A. Meyer, R. Déhrmann,
M. Stamm, W. Petry

,Harly stages of film creation and morpholgy evolution in thin diblock copolymer films”,
HASYLAB-Jahresbericht 2000

O. Wunnicke, P. Miiller-Buschbaum, C. Lorenz-Haas, T. Ittner, A. Meyer, R. D6hrmann,
M. Stamm,

wInfluence of copolymers on the dewetting process at polymer-polymer interfaces”,
HASYLAB-Jahresbericht 2000



166 PUBLIKATIONEN

C. Lorenz-Haas, T. Kuhlmann, B .Mahltig, W. Hauf3ler,P. Miiller-Buschbaum, A. Mey-
er, R. Déhrmann,R. Gehrke, M. Stamm,
»Stress relaxation in polymers”,

HASYLAB-Jahresbericht 1999

O. Wunnicke, P. Miiller-Buschbaum, B. Mahltig, W. Héssler, C. Lorenz-Haas, K. Page,
A. Meyer, R. Dohrmann, M. Stamm,

»In-situ observation of the early stages of dewetting”,

HASYLAB-Jahresbericht 1999

J.S. Gutmann, P. Miillerbuschbaum, C. Lorenz-Haas, R. Weidisch, S. Cunis, G. v. Gro-
sigk, R. Gehrke, M. Stamm,

,Copolymers as compatibilizers in multicomponent polymer blend films”,
HASYLAB-Jahresbericht 1999

H. Walter, J. Gutmann, C. Lorenz, P. Miiller-Buschbaum, M. Stamm, S. Cunis, G. v. Gro-
sigk, R. Gehrke, C. Harrats, R. Jerome,

,Lateral structures in thin polyampholyte layers adsorbed on silicon substrates”,
HASYLAB-Jahresbericht 1998

P. Miiller-Buschbaum, J. Gutmann, C. Lorenz, T. Schmitt, M. Stamm, S. Cunis,
G. v. Krosigk, R. Gehrke,
,Roughness correlations in thin polymer films”,

HASYLAB-Jahresbericht 1998

Konferenzbeitrige

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, C. Creton, M. Stamm,

,,Defect mechanisms in adhesion at polymer interfaces”,

Vortrage auf dem COST-P1 Workshop in Paris 2001 und auf der DPG-Friihjahrstagung
in Berlin 2001

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, J. Kraus,
»Nucleated dewetting of thin polymer films”,
Poster auf der ICNS in Miinchen 2001



167

O. Wunnicke, P. Miiller-Buschbaum, M. Wolkenhauer, B. Mahltig, C. Lorenz-Haas,
M. Stamm,

,Dewetting and structure formation in thin polymer films”,

Poster auf dem HASYLAB Nutzertreffen, Hamburg 2001

C. Lorenz-Haas, P. Miiller-Buschbaum, C. Creton, M. Stamm,
,Measurement of correlation between adhesion and interdiffusion of polymers”,
Poster auf der DPG-Friihjahrstagung in Potsdamm 2000

C. Lorenz-Haas, T. Ittner, J. Kraus, B. Mahltig, S. Cunis, G. v. Grosigk, R. Gehrke,
P. Miiller-Buschbaum, C. Creton, M. Stamm,

»Adhesion and failure mechanisms at polymer interfaces”,

Poster in Halle 2000

O. Wunnicke, P. Miiller-Buschbaum, M. Wolkenhauer, B. Mahltig, C. Lorenz-Haas,
M. Stamm,

,Dewetting of thin polymer films on polymer layers under toluene vapour: An X-ray
and neutron scattering study”,

Poster auf dem Deutsch-Franzosichen Treffen iiber Entnetzungsverhalten, DPG Ta-

gungszentrum Bad Honnef 2000

J.S. Gutmann, P. Miiller-Buschbaum, C. Lorenz-Haas, R. Weidisch, S. Cunis, G. v. Gro-
sigk, R. Gehrke, M. Stamm,

»Interfacial and buried morphologies of ultra-thin polymer blend films”,

Poster auf dem HASYLAB Nutzertreffen, Hamburg 2000

C. Lorenz-Haas, R. Schnell, C. Creton, M. Stamm,
»Measurement of correlation between adhesion and interdiffusion of polymers”,

Poster ESF-Tagung ”Interfaces and colloidal systems” auf Kreta 1999

P. Miiller-Buschbaum, J.S. Gutmann, C. Lorenz, T. Schmitt, M. Stamm, S. Cunis,
G. v. Krosigk, R. Gehrke,

,Roughness correlation in thin polymer films”,

Poster auf dem HASYLAB Nutzertreffen, Hamburg 1999



168 PUBLIKATIONEN
P. Miiller-Buschbaum, J.S. Gutmann, C. Lorenz, M. Stamm,
,Observation of nano-dewetting structures”,

Poster auf der DPG-Friihjahrstagung, Regensburg 1998



