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Rozdziat 1

Wstep

1.1 Cel badan

Samoorganizacja kopolimeréw blokowych w skali nanometréw jest zjawiskiem fascynujacym
i wykorzystywanym w technologii [1, 2, 3, 4, 5]. Wtasno$¢ ta badana jest od wielu lat dla
réznego rodzaju kopolimeréw, m.in. niejonowych kopolimeréw blokowych oraz polielektroli-
téw [6, 7, 8, 9, 10, 11, 12, 13, 14, 15, 16]. W zaleznosci od parametréw, m.in. mikroarchi-
tektury, temperatury, ci$nienia, oddziatywan pomiedzy poszczegdlnymi segmentami w procesie
samoorganizacji powstaja rozmaite nanostruktury, réznigce sie wtasnosciami fizycznymi i che-
micznymi. Przyktadowo dla stopu polimeru dwublokowego utamek objetosciowy segmentéw
danego typu (f), stopien polimeryzacji (IV) oraz parametr niekompatybilnosci Flory-Hugginsa
(x) decyduja o powstaniu jednej z trzech klasycznych nanostruktur: warstw, cylindréw oraz
sfer [8]. Faza lamelarna uznawana jest za stabilng dla symetrycznych kopolimeréw, uporzadko-
wane dalekozasiegowo sfery wystepuja w przypadku znacznie asymetrycznych diblokéw, a oba
obszary rozdziela faza heksagonalnie upakowanych cylindréw. Ponadto odkryto réwniez, ze dla
tego polimeru stabilne s3 takze w waskim obszarze diagramu fazowego nanostruktury perfo-
rowanych warstw, struktura zyroidalna i nanofaza F'ddd z grupy przestrzennej O™ . Bogactwo
nanostruktur w przypadku kopolimeréw o bardziej ztozonej mikroarchitekturze jest wieksze,
co przyczynia sie do nowych zastosowar tych materiatéw [17, 18, 19].

Szczegdlng grupe kopolimeréw blokowych stanowia polielektrolity zawierajgce tadunki elek-
tryczne (np. grupe SO3 ), ktérych przyktadem sg kopolimery sulfonowane [13, 20, 21]. Moga
one by¢ wykorzystane m.in. do budowy nowoczesnych baterii i ogniw paliwowych o znacznej
wydajnosci [1, 2, 22]. Podobnie jak w przypadku niejonowych kopolimeréw blokowych, po-
lielektrolity posiadaja zdolno$¢ do samoorganizacji w rozmaite nanostruktury. Wyniki badan
opisanych w literaturze pokazuja jednak, ze w tego typu materiatach o separacji mikrofazowe;j
decyduja takze inne czynniki, m.in. poziom sulfonowania polimeru (p). Grupa kierowana przez
N. P. Balsare na Uniwersytecie Kalifornijskim w Berkeley prowadzi badania kopolimeréw sul-
fonowanych [12, 14, 15, 23, 24, 25, 26], m.in. poli(styrenu sulfonowanego — metylobutylenu),
ktére pokazuja, ze zachowanie fazowego tego typu jonomeréw jest odmienne od tego znanego
dla kopolimeréw niejonowych. Autorzy obserwowali m.in. faze zyroidalng w przypadku syme-
trycznych kopolimerdéw dwublokowych, a takze faze lamelarng dla znacznie asymetrycznych
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diblokéw.

Gtéwnym celem niniejszej rozprawy jest wykorzystanie prostego modelu gruboziarnistego
kopolimeru wieloblokowego do zbadania procesu separacji mikrofazowej kopolimeréw sulfono-
wanych. Bloki kopolimeru zbudowane sg z trzech odmiennych chemicznie segmentéw, a w
catym fancuchu mozemy wyréznié¢ dwie gtéwne czesci. Pierwsza, odpowiadajaca czesci sulfo-
nowanej oraz druga modelujaca w sposéb gruboziarnisty cze$¢ niejonowa. Badania przeprowa-
dzono metoda symulacji komputerowych, w ktérych wykorzystano parametry x o znacznych
wartosciach wyznaczone eksperymentalnie przez N. P. Balsare i wspétpracownikéw. Pozwolito
to na bezposrednie poréwnanie wynikéw symulacji z eksperymentem. Zastosowanie znacznie
uproszczonego modelu oraz stuszno$¢ wykorzystania tak duzych wartosci parametru niekompa-
tybilnosci Flory-Hugginsa nie jest oczywista, a opisane w tej pracy symulacje sa (wedtug wiedzy
autora) pierwsza préba zastosowania zaprezentowanego w pracy modelu do badania wtasno-
$ci kopolimeréw sulfonowanych. Do generowania kolejnych stanéw uktadu zaimplementowano
wydajny algorytm ruchéw kooperatywnych autorstwa T. Pakuty (rozdz. 3.3.2). Akceptacja
kolejnych konfiguracji uktadu odbywata sie w oparciu o znane od lat pieédziesiatych ubiegtego
wieku i wykorzystywane powszechnie w symulacjach kryterium Metropolisa, ktére potaczono z
algorytmem symulacji réwnolegtych okreslanym miedzy innymi metoda wymiany replik (ang.
parallel temepring, rozdz. 3.3.1). Symulacje sieciowe spowodowaty znaczne przyspieszenia ob-
liczen, a zastosowanie sieci powierzchniowo centrowanej o duzym wspdtczynniku upakowania
pozwolito na lepsze odwzorowanie gestych stopéw polimerowych (rozdz. 3.2).

Cato$¢ badan mozna podzieli¢ na kilka powigzanych ze soba czesci, w ktérych sprawdzano
jak zmiana wybranych parametréw (m.in. dtugosci faficucha, mikroarchitektury, poziomu sul-
fonowania, ograniczenia przestrzennego) wptywa na proces separacji mikrofazowej. Pierwsza
cze$¢ poswiecona zostata symulacji symetrycznych kopolimeréw sulfonowanych w przestrze-
ni nieograniczonej (rozdz. 4.1.1). Wykorzystano model kopolimeru wieloblokowego, w ktérym
symetrycznos$¢ oznaczata, ze tafcuch sktadat sie z dwéch czesci o réwnej objetosci, co w przy-
padku symulacji opisanych w tej rozprawie sprowadzi¢ mozna do réwnych dtugosci tahcucha.
Pierwsza, ztozona z blokéw zawierajacych segmenty A lub S oraz druga, zbudowana z elemen-
téow B. Rozmieszczenie monomerdéw sulfonowanych w badaniach eksperymentalnych nie jest
jednoznacznie okreslone. Przypuszcza sie, ze moze ono mieé charakter przypadkowy, jednak
nie ma pewnosci czy w procesie sulfonowania polimeru nie nastepuje ich klasteryzacja. Precy-
zyjne okreslenie mikroarchitektury prébki eksperymentalnej nie jest zadaniem prostym, dlatego
wykorzystujac trzy rézne sposoby rozmieszczenia segmentéw S (dla tego samego utamka ob-
jetosciowego elementéw S) przeprowadzono symulacje, ktérych celem byto wybranie sekwencji
dajacej wyniki najbardziej zblizone do badan eksperymentalnych.

Uwzgledniajac wnioski wyciagniete z tych symulacji wykonano kolejne badania kopolimeru
symetrycznego zmieniajac dtugo$¢ tancucha oraz poziom sulfonowania. Symulacje te pozwolity
na bardziej szczegétowe poréwnanie otrzymanych wynikéw z rezultatami badan eksperymental-
nych suchych polielektrolitéw (bez dodatku wody lub roztworéw soli), ktére wykonata grupa
N. P. Balsary. Nakreslono diagramy fazowe w funkcji efektywnego parametru oddziatywan
(p>xIN) oraz poziomu sulfonowania (p), a takze wyznaczono szereg wielkosci strukturalnych i
termodynamicznych, co stanowi cenne uzupetnienie dotychczasowej wiedzy na temat procesu
separacji mikrofazowej kopolimeréw sulfonowanych.

W drugiej czesci badan wykonano symulacje kopolimeru asymetrycznego o statym utam-
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ku objetosciowym segmentéw S, zmieniajac dtugos$¢ bloku niesulfonowanego (rozdz. 4.1.2).
Gtéwnym celem byto nakreslenie petnego diagramu fazowego w funkcji temperatury (7*) oraz
symetrycznosci tancucha (fas), ktéry dotychczas nie zostat wyznaczony eksperymentalnie.
W badaniach eksperymentalnych symetrycznych kopolimeréw sulfonowanych w temperaturze
pokojowe]j obserwowano szereg nanostruktur nielamelarnych, m.in. faze zyroidalng. Natomiast
w przypadku probek polimeréw niesymetrycznych, dla ktérych fag = 0.27 otrzymano w tem-
peraturze pokojowej faze lamelarng. Wykonane symulacje komputerowe potwierdzity m.in. ten
fakt, co pokazano na wyznaczonym diagramie fazowym.

Trzecig cze$¢ symulacji poswiecono samoorganizacji kopolimeréw sulfonowanych do fazy
zyroidalnej w cienkiej warstwie (rozdz. 4.1.3). W symulacjach opisanych w tej rozprawie ogra-
niczono sie jedynie do przypadku skrajnego, w ktérym grubos$é warstwy jest niewiele wieksza
od promienia zyracji fancucha polimerowego. Wykorzystywane w ogniwach paliwowych mem-
brany polimerowe zazwyczaj maja wieksza grubo$¢. Badano m.in. wptyw grubosci warstwy
polimerowej na proces powstawania fazy ciagtej. Symulacje ograniczono do jednego pozio-
mu sulfonowania polimeru i czterech grubo$ci warstwy, stanowigcych catkowitg wielokrotnosé
potowy dtugosci taricucha. Nakreslono diagram fazowy w funkcji temperatury (7*) oraz gru-
bosci filmu (L), a takze wyznaczono szereg parametréw strukturalnych i termodynamicznych
charakteryzujacych uktad. Otrzymane wyniki pozwolity na poréwnanie zachowania fazowego
uktadu w warstwie polimerowej z tym obserwowanym we wczesniejszych symulacjach w prze-
strzeni nieograniczone;.

Ostatnia cze$¢ badan poswiecona zostata niejonowym kopolimerom dwublokowym zto-
zonym z dwdch typdéw segmentdw. Przeprowadzono symulacje, podczas ktérych badano jak
zmienia sie zachowanie fazowe uktadu polimerowego ograniczonego w bardzo cienkiej war-
stwie polimerowej (rozdz. 4.2). Grubo$¢ warstwy (L.) dobrano tak, aby byfa zdecydowanie
mniejsza od charakterystycznej rozpietosci polimeru w stanie makroskopowym. Dla tak ma-
tych wartosci L. nie otrzymano fazy zyroidalnej, a jedynie warstwy utozone prostopadle do
interfejsu, faze heksagonalnie upakowanych dyskéw oraz nieuporzadkowane micele. Na podsta-
wie wykonanych symulacji wyznaczono réwniez granice micelizacji, w szczegdlnosci krytyczna
temperature micelizacji (CMT), a takze sprawdzono czy obserwowane w przypadku stanu ma-
kroskopowego przejscie do fazy uporzadkowanych sfer poprzedzone faza nieuporzadkowanych
micel ma miejsce takze w cienkiej warstwie polimerowej. Dodatkowo wykonano badania dla
selektywnie wybranych stezen polimeru zmieniajagc m.in. dtugos¢ tancucha, grubosé warstwy,
a takze utamek objetosciowy segmentéw. Dzieki poréwnaniu otrzymanych wynikéw z symu-
lacjami w przestrzeni nieograniczonej oraz w przestrzeni dwuwymiarowej uzyskano informacje
jak zmienia si¢ zachowanie fazowe, gdy grubo$¢ warstwy maleje od nieskoficzonosci (w stanie
makroskopowym) do zera (w przypadku symulacji 2D).

1.2 Polimery

Okreslenie polimer z jezyka greckiego oznacza wieloczesciowy, zbudowany z wielu elementéw.
Pojedyncza makroczasteczka homopolimeru zbudowana jest z identycznych, powtarzajacych
sie elementéw nazywanych czesto merami, ktérych liczba siega rzedu 103 — 10%. Pojedyncze
monomery, czyli zbiory atoméw, powigzane s3 ze sobg gtéwnie wigzaniami kowalencyjnymi, a
oddziatywania miedzyczasteczkowe w polimerach maja zazwyczaj charakter sit van der Waal-
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sa. Konformacja makroczgsteczki to utozenie przestrzenne tancucha polimerowego. Moze ona
ulega¢ zmianom w wyniku obrotu elementéw polimeru wokét wigzan z zachowaniem dozwolo-
nych dtugosci wigzan i katdéw obrotu, charakterystycznych dla danej grupy atoméw. Obroty te
nastepuja najczesciej w wyniku ruchéw termicznych lub pola elektromagnetycznego. Zdolnosé
makroczasteczki do zmiany konformacji zalezy od jej budowy chemicznej i wptywa na giet-
kos¢ tancucha polimerowego. Konfiguracja polimeru to wzgledne przestrzenne rozmieszczenie
meréw w makroczasteczce. Do najczesciej spotykanych konfiguracji naleza: liniowa, rozgate-
ziona, gwiezdzista oraz usieciowana, ktére przedstawiono na rys. 1.1. W literaturze opisywane
s3 takze bardziej rozbudowane konfiguracje przestrzenne [27].

a)-f} %

c) E ; E E z d)

Rysunek 1.1: Przyktadowe konfiguracje makroczasteczek polimerowych: a) liniowa, b) roz-
galeziona, c¢) gwiezdzista, d) usieciowana.

Ze wzgledu na bardzo duza réznorodno$¢ materiatéw polimerowych istnieje szereg kryte-
ridw ich klasyfikacji, m.in sposéb ich wytwarzania, budowa chemiczna lub fizyczna, wtasnosci
mechaniczne, a takze zastosowanie. NajczeSciej stosowanym kryterium jest podziat polimeréw
na naturalne oraz syntetyczne. Pierwsze z nich s3 wytwarzane w Srodowisku naturalnym przez
organizmy zywe i stanowig bardzo istotny element funkcjonowania tych organizméw. Wymie-
ni¢ tu nalezy chociazby kwasy nukleinowe lub biatka. Jednym z wazniejszych biopolimeréw
z punktu widzenia istnienia zycia jest kwas deoksyrybonukleinowy, zwany potocznie DNA.
Polimery syntetyczne, w odrdznieniu od naturalnych, sa wytworem syntezy chemicznej, poli-
meryzacji, dokonywanej w laboratoriach i zaktadach przemystowych. Wykorzystuje sie do tego
celu zwigzki chemiczne o matej masie czasteczkowej zwane merami lub tancuchy polimerowe o
niewielkim stopniu polimeryzacji zwane oligomerami. Proces polimeryzacji jest bardzo istotny
z punktu widzenia zastosowah materiatéw polimerowych w nanotechnologii, gdzie szczegdlnie
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wazna jest umiejetnos¢ precyzyjnej kontroli mikroarchitektury makroczasteczek polimerowych,
ktérych masa czasteczkowa jest duza. Ta precyzyjna kontrola mikroarchitektury faricucha poli-
merowego, czyli dtugosci oraz kolejnosci monomeréw réznego typu, ma najwieksze znaczenie w
przypadku kopolimeréw blokowych, ktére wykazuja fascynujaca zdolnos¢ do samoorganizacji w
rozmaite struktury w skali nano. Zjawisko to zostato szerzej opisane w rozdziale 2 poswieconym
separacji mikrofazowe] kopolimeréw blokowych. Nowe metody kontroli procesu polimeryzacji
powstaja od lat. Na szczegdlng uwage zastuguje metoda polimeryzacji rodnikowej z przenie-
sieniem atomu, okreslana skrétowo jako ATRP (ang. atom transtfer radical polymerization),
ktéra zostata opracowana w 1995r. przez K. Matyjaszewskiego i J.-S. Wanga [28, 29, 30].
Dzieki zastosowaniu specjalnego katalizatora mozliwa jest doktadniejsza kontrola przebiegu
polimeryzacji tancuchowej, co umozliwia uzyskanie polimeréw o wysokiej masie czasteczkowej
i niskiej polidyspersiji.

Polimery mozemy takze sklasyfikowaé ze wzgledu na ich budowe fizyczng na poziomie nad-
czasteczkowym. Mowa tutaj o sposobie przestrzennego rozmieszczenia i upakowania tancuchéw
polimerowych oraz sile oddziatywan pomiedzy tymi makroczasteczkami. Mozemy wyr6zni¢ kil-
ka postaci ich wystepowania, wéréd ktérych dwie najczesciej wymieniane to faza amorficzna
oraz faza krystaliczna. Pierwsza charakteryzuje sie przede wszystkim brakiem dalekozasiego-
wego uporzadkowania makroczasteczek i mata gestoscig ich upakowania. Faza krystaliczna,
w odréznieniu od postaci amorficznej, cechuje sie regularnoscig utozenia makroczasteczek, a
takze znacznym ich upakowaniem. Pod wptywem czynnikéw zewnetrznych, przyktadowo pod
wptywem zmiany temperatury lub jakosci rozpuszczalnika, moze nastepowad zmiana struktury
polimerowej. Czesto bywa tak, ze zawarto$¢ danej fazy w polimerze jest rézna, co wptywa na
jego wtasnosci.

Innym kryterium umozliwiajacym klasyfikacje materiatéw polimerowych jest sposéb przeno-
szenia naprezen pod wptywem dziatania sity zewnetrznej. Przed wprowadzeniem tej klasyfikacji
polimeréw warto wczesniej odnies¢ sie do pojecia temperatur charakterystycznych. Przyktadem
tego typu temperatur dla materiatéw polimerowych s3: temperatura zeszklenia (Ty), tempera-
tura ptyniecia (T),), temperatura rozktadu (1)) oraz temperatura topnienia (1,,). Ostatnia z
wymienionych temperatur zwigzana jest ze zjawiskiem topnienia fazy krystalicznej polimerdw,
natomiast pozostate trzy dotycza zaréwno postaci amorficznej jak i krystalicznej materiatéw
polimerowych. Biorac pod uwage czynnik zwigzany z przenoszeniem naprezen pod wptywem
dziatania sit zewnetrznych mozemy wyréznié trzy podstawowe stany mechaniczne materiatéw
polimerowych: sprezysty, wysokoelastyczny i plastyczny. Pierwszy wystepuje ponizej tempera-
tury zeszklenia. Stan wysokoelastyczny przypada na zakres temperatur od 7, do T}, natomiast
stan plastyczny ma miejsce dla przedziatu temperaturowego od 7}, az do momentu depolime-
ryzacji, czyli procesu odwrotnego do polimeryzacji tancuchéw, w temperaturze T,,.

Materiaty polimerowe wystepujace w stanie sprezystym zalicza sie do tworzyw sztucznych.
Sa one stosowane w przemysle jako substytuty tworzyw naturalnych poniewaz oprécz cech
ich naturalnych odpowiednikéw posiadaja takze ulepszone wiasnosci istotne dla danego za-
stosowania. Jako przyktad mozna podaé tworzywa PET (politereftalan etylenu) stosowane
od lat jako zamiennik szkta do produkcji butelek i opakowan. W odréznieniu od szkta ce-
chuje je lekko$¢, odpornos¢ na sttuczenia, tatwos¢ uformowania, jednak posiada takze wady,
m.in. brak mozliwosci pasteryzacji w wysokiej temperaturze lub dtugoterminowego przecho-
wywania produktéw. Elastomery to polimery charakteryzujace sie stanem wysokoelastycznym.
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Posiadajg one zdolno$¢ do odwracalnej deformacji pod wptywem dziatania zewnetrznych sit
mechanicznych. Przyktadem elastomeréw sa przede wszystkim kauczuki i gumy, stosowane w
wielu produktach codziennego uzytku, m.in. kauczuk butylowy powstajacy w procesie polime-
ryzacji izobutylenu lub izobutylenu z dodatkiem izoprenu. Polimer ten jest wykorzystywany do
produkcji opon, detek, izolacji elektrycznych, réznego rodzaju uszczelek, tkanin gumowych lub
klejow.

Polimery sa materiatami o szerokim spektrum wifasciwosci, np. lekkos$¢, elastycznos$¢ i
wytrzymatosé, a takze réznorodnos¢ koloréow. Mozliwo$¢ taczenia rozmaitych cech ze soba
sprawia, ze staja sie one coraz powszechniej wykorzystywanym materiatem i czesto wypieraja
stosowane dotychczas inne materiaty, np. metale. Jeszcze bardziej interesujaca cecha poli-
merdéw jest mozliwo$¢ taczenia ze soba tancuchdéw o réznorodnych wiasnosciach, w wyniku
czego powstaja makroczasteczki nazywane kopolimerami blokowymi posiadajace zdolnos¢ do
spontanicznej samoorganizacji w skali nanometrow.

1.3 Kopolimery blokowe

Kopolimery to rodzaj polimeréw, w ktérych tancuch zbudowany jest z co najmniej dwéch
typéw monomerdéw. Jak wspomniano pod koniec poprzedniego rozdziatu taczenie ze soba

&3
3,5}

Rysunek 1.2: Przyklady kopolimeréw: a) statystyczny, b) naprzemienny, ¢) gradientowy,
d) szczepiony.

monomeréw réznego typu pozwala na uzyskiwanie materiatéw polimerowych posiadajacych
jednoczesnie kilka pozadanych cech, czego nie mozna uzyskaé w przypadku homopolimeréw,
mieszanin homopolimerowych lub tez innych materiatéw (np. metalu). Warte podkreslenia
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jest to, ze wiasnosci kopolimeréw najczesciej nie s3 wypadkowa wiasnosci homopolimeréw
wchodzacych w ich sktad.

Rysunek 1.3: Przyklady kopolimeréw blokowych: a) dwublokowy, b) tréjblokowy zbudo-
wany z trzech odmiennych chemicznie segmentéw, c) trojblokowy zbudowany z dwd6ch
odmiennych chemicznie segmentow.

Istnieja rézne rodzaje tancuchéw kopolimerowych klasyfikowanych ze wzgledu na sekwen-
cje poszczegdlnych monomeréw w polimerze. Do najpopularniejszych nalezg kopolimery sta-
tystyczne, naprzemienne, gradientowe, szczepione, czy tez blokowe. Kopolimery statystyczne
(rys. 1.2a) to takie, w ktérych segmenty réznego typu rozmieszczone s3 zupetnie przypad-
kowo. Przyktadem kopolimeru statystycznego jest, stosowany m.in. do produkcji pojemnikéw
w akumulatorach samochodowych lub obudéw w sprzecie AGD, kopolimer SAN (poli(styren-
akrylonitryl)). Cechuje go potprzezroczysto$¢, wytrzymatosé oraz odporno$¢ chemiczna. W
kopolimerach naprzemiennych (rys. 1.2b) monomery réznego typu ufozone s3 na przemian,
natomiast w przypadku kopolimeréw gradientowych (rys. 1.2c) rozktad meréw jest losowy,
z tendencja do przewagi segmentdéw danego typu na jednym z koncéw tancucha. Kopolime-
ry szczepione (rys. 1.2d) charakteryzuja sie dotaczonymi elementami bocznymi do tfancucha
gtéwnego. Najbardziej popularng odmiane stanowia kopolimery blokowe, w ktérych segmen-
ty danego typu zgrupowane zostaty w bloki, potagczone w jeden tancuch. Mozemy wyr6znié
kilka rodzajow mikroarchitektur kopolimeréw blokowych. Najprostszym i najbardziej popular-
nym przyktadem jest kopolimer dwublokowy (rys. 1.3a), w ktérym kazdy z dwéch podblokéw
zbudowany jest z odmiennych chemicznie elementéw. Innym przyktadem s3 kopolimery tréj-
blokowe, zbudowane z trzech podblokéw. Wszystkie trzy podbloki moga by¢ odmienne che-
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micznie (rys. 1.3b) lub skrajne czesci tancucha moga sktadad sie z identycznych elementéw
(rys. 1.3c). Idac dalej mozemy wyréznié tetra-, pentabloki oraz kolejne, ktére czesto okreslane
sg mianem kopolimeréw wieloblokowych. Najprostszym przyktadem kopolimeru wieloblokowe-
go jest fancuch powstaty z potaczenia wielu kopolimerdéw dwublokowych, ktéry pokazano na
rys. 1.4a. Natomiast na rys. 1.4b przedstawiono kopolimer wieloblokowy powstaty z potaczenia
kilku tancuchéw tréjblokowych. Mozliwe sg takze przypadki, w ktérych poszczegélne podbloki
kopolimeru majg odmienng dtugosé, co pokazano na rys. 1.4c.

a)

Rysunek 1.4: Przyklady kopolimeréw wieloblokowych: a) powstaly z polaczenia czterech
symetrycznych diblokéw, b) powstaly z polaczenia czterech tréjblokéw, c¢) kopolimer o
réznej dlugosci podblokow.

Modele kopolimeréw blokowych sg wykorzystywane m.in. w biotechnologi do modelowania
biatek. Dzieki swojej wzglednej prostocie umozliwiaja badanie niektérych wtasnosci tak skom-
plikowanych struktur, bedacych podstawa funkcjonowania zycia na Ziemi. Biatka zbudowane
sg z aminokwaséw. Jedng z metod klasyfikacji aminokwaséw jest ich podziat na hydrofilowe
oraz hydrofobowe. Mozemy sobie zatem wyobrazi¢ tancuch kopolimeru wieloblokowego zbudo-
wany z dwoch rodzajéow segmentdéw, jedne odpowiadajace elementom hydrofilowym, a drugie
segmentom hydrofobowym. Tak prosty model kopolimeru wieloblokowego, jak pokazuja ba-
dania [31, 32, 33, 34], moze wykazywal biatkopodobne zachowanie tworzac pod wptywem
zmiany temperatury, jakosci rozpuszczalnika, ci$nienia, badz innego czynnika zewnetrznego
drugorzedowg strukture "naszyjnika z koralikami” (ang. pearl-necklace) oraz trzeciorzedowa
strukture super-globuli (ang. super-globule). Biodegradowalne kopolimery wieloblokowe bada
sie takze pod katem ich zastosowan medycznych, m.in. do tworzenia sztucznych implantéw
wszczepianych do organizmu, a takze jako nosniki lekéw [35]. Prowadzi sie takze badania nad
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wykorzystaniem kopolimeréw wieloblokowych w ogniwach paliwowych z membrang polimerowa
do wymiany protondéw (ang. proton exchange membrane fuel cell, PEMFC) [36, 37], o ktérych
szerzej wspomniano w kolejnym rozdziale. Innym przyktadem s3a kopolimery amfifilowe zbu-
dowane z blokéw hydrofilowych oraz hydrofobowych uzywane m.in. do produkcji detergentéw
lub farb emulsyjnych.

Proces polimeryzacji kopolimeréw blokowych jest trudniejszy niz w przypadku kopolime-
row statystycznych czy naprzemiennych. Posiadaja one jednak bardzo interesujaca wiasnosé,
zdolno$¢ do mikroseparacji blokéw, okredlanej czesto mianem samoorganizacji. Poszczegdlne
czesci kopolimeru blokowego zbudowane s3 z homopolimeréw odmiennych chemicznie, ktére
bardzo czesto nie mieszaja sie i separuja na oddzielne fazy. Poniewaz w kopolimerze bloki te
s3 potaczone ze soba wigzaniami kowalencyjnymi nie jest mozliwa ich separacja w skali ma-
kro, a jedynie separacja mikrofazowa. W jej wyniku nastepuje agregacja segmentéw jednego
rodzaju w domeny umieszczone w matrycy odmiennego typu. Dobér poszczegdlnych rodzajéw
monomerdw tworzacych kopolimer oraz ich stosunek iloSciowy przektada sie bezposrednio na
rodzaj struktur powstajacych w procesie samoorganizacji, ktérych przyktady zostaty oméwio-
ne w rozdziale 2.1. Takie materiaty kopolimerowe charakteryzuja sie wyjatkowym potaczeniem
réznego rodzaju skrajnych wiasnosci, np. wytrzymatosci i gietkosci, ktére moga mieé charakter
anizotropowy.

1.4 Polielektrolity

Opisane do tej pory przyktady polimeréw byty elektrycznie obojetne. Osobng klase polime-
réw stanowig jednak tanhcuchy polimerowe, w ktérych wystepuja natadowane mery wraz z
przeciwjonami. Przyktadem tego typu zwiazku s3 m.in. kwas poliakrylowy ([C3H4Ox],) i po-
limetakrylowy ([C4HgOz2],), ktére rozpuszczone w wodzie po dodaniu zwigzku zasadowego
tracg protony i staja sie ujemnie natadowane. Takze kwas deoksyrybonukleinowy, w skrécie
DNA, oraz szereg biatek rozpuszczonych w wodzie s3 polielektrolitami. Gdy energia zwigza-
na z fluktuacjami termicznymi jest mniejsza od energii oddziatywania kulombowskiego wtedy
przeciwjony pozostaja w bliskiej odlegtosci monomeréw natadowanych tworzac pary jonowe o
charakterze dipolowym. Mamy wtedy do czynienia z materiatami nazywanymi jonomerami. Gdy
fluktuacje termiczne s3 silniejsze od energii oddziatywan elektrostatycznych, nastepuje odry-
wanie przeciwjondw i ich wedréwka. W sytuacji takiej méwimy o polielektrolicie. Wspomniany
kwas poliakrylowy rozpuszczony w medium o duzej statej dielektrycznej, np. w wodzie, staje
sie polielektrolitem, natomiast w przypadku rozpuszczalnika o niskiej wartosci statej dielek-
trycznej mozemy moéwié¢ o jonomerze. Poniewaz stata dielektryczna polimeréw ma najczesciej
niewielkie wartosci, stad stopy polimeréw zawierajacych pewien utamek objetosciowy tadun-
kéw elektrycznych maja zazwyczaj charakter jonomeréw w ktérych wystepuja dipolowe pary
jonowe. Pary te z jednej strony s3 przywiazane wigzaniami kowalencyjnymi do tafncucha poli-
merowego, a z drugiej silnie oddziatuja ze soba prébujac w sposéb optymalny rozmiescié sie w
przestrzeni tworzac rozmaite nanostruktury.

Wiekszo$¢ opisanych w tej pracy badan dotyczy wiasnie separacji mikrofazowej jonome-
réow, ktére w ostatnim czasie staty sie obiektem zainteresowania wielu osrodkéw badawczych
ze wzgledu na ich potencjalne mozliwosci aplikacyjne, w szczegdlnosci wykorzystanie ich we
wspomnianych wczes$niej membranach polimerowych PEM do ogniw paliwowych oraz ekolo-
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gicznych i wydajnych baterii [38, 39, 40, 41, 42]. Ogniwa paliwowe umozliwiaja wytwarzanie
energii elektrycznej lub cieplnej powstajacej w wyniku reakcji chemicznej z udziatem paliwa
zasilajagcego, m.in. wodoru lub metanolu. Cechuja si¢ wysoka wydajnoscia, wzgledna prostota
dziatania, niewielkimi rozmiarami i znaczna skalowalnoscia. Zbudowane s3 z anody oraz katody
pomiedzy ktérymi umiejscowiony jest polielektrolit w postaci ptynnej lub statej umozliwiaja-
cy przeptyw jonéw. Wykorzystanie odpowiedniego elektrolitu ma istotny wptyw na wydajnosé
oraz wytrzymatos$é ogniwa. Jednym ze stosowanych jonomeréw s3 membrany polimerowe PEM
wykonane z Nafionu, losowego kopolimeru liniowego ztozonego z sulfonowanych i niesulfono-
wanych grup tetrafluoroetylenowych (C2F}), opracowanego w latach 60-tych przez jeden z
najwiekszych amerykanskich koncernéw chemicznych - DuPont [43, 44]. Nafion, podobnie
jak wiekszos$¢ kopolimerdéw, posiada zdolno$¢ do samoorganizacji w wyniku ktérej w uktadzie
powstaja jonowe domeny wielkosci rzedu 5nm. Umieszczenie tego materiatu polimerowego
w wilgotnym otoczeniu (wodzie lub roztworze soli) powoduje absorpcje rozpuszczalnika oraz
pecznienie jonowych domen, ktére tworzg kanaty zdolne do transportu tadunkéw. Struktu-
ra sieci utworzonej poprzez te kanaty oraz proces ich powstawania jest przedmiotem wielu
badan [45, 46]. Wymieni¢ mozna trzy gtéwne nurty zastosowania polimerowych ogniw paliwo-
wych: w stacjonarnych zrédfach energii, w urzadzeniach mobilnych takich jak samochody oraz
ogniwa niewielkich rozmiaréw stosowane w podrecznych urzadzeniach przenodnych, m.in. w
odtwarzaczach audio-wideo czy telefonach komérkowych. Kazdy z wymienionych przypadkéw
wymaga pokonania szeregu problemoéw zwigzanych z odpowiednim przewodnictwem membra-
ny, stabilnoscig uktadu w wykorzystywanym zakresie temperatur, czy tez osiggnieciem odpo-
wiednich wtasnosci mechanicznych membrany.

Od pewnego czasu podejmowane s3 proby stworzenia nowych materiatéw polimerowych,
m.in. w oparciu o kopolimery blokowe, ktére byé moze pozwolg na opracowanie bardziej wy-
dajnych i stabilnych membran polimerowych. Badania prowadzone w tym obszarze obejmuja
zaréwno kopolimery dwublokowe, jak i kopolimery tréj- oraz wieloblokowe [2]. Przyktadem
takiego materiatu jest poli(styren sulfonowany — metylobutylen) (PSS-PMB) [1, 17]. Jest to
kopolimer dwublokowy ztozony z polistyrenu i polimetylobutylenu, w ktérym do grup ben-
zenowych polistyrenu doczepione zostaty w procesie sulfonowania reszty kwasu siarkowego,
umozliwiajace przewodnictwo jonowe. Podobnie jak w przypadku oméwionych w poprzednich
rozdziatach kopolimeréw niejonowych, kopolimer PSS-PMB wykazuje zdolno$¢ to spontanicz-
nej separacji mikrofazowej w wyniku ktérej hydrofilowe elementy uktadu tworzg kanaty prze-
wodzace osadzone w hydrofobowej macierzy. Jak pokazuja badania zachowanie fazowe w tego
typu uktadach jest odmienne [13, 20] od tego znanego dla klasycznych kopolimeréw niejo-
nowych [47]. Nawet w przypadku suchego polielektrolitu (bez dodatku wody lub roztworu
soli) zfozonego z symetrycznych kopolimeréw dwublokowych otrzymano szereg nanostruktur
(w tym faze podwdjnego zyroidu) w zaleznosci od masy molekularnej polimeru oraz poziomu
sulfonowania ukfadu. Natomiast w przypadku znacznie asymetrycznych diblokéw obserwowa-
no faze lamelarng. By¢ moze selektywne sulfonowanie jednego z blokéw kopolimeru wptywa
w sposéb istotny na symetrycznos$¢ tancucha i jest powodem przesuniecia na diagramie fazo-
wym. Zjawisko to jest ciagle stabo zrozumiane i wymaga dalszych badan, ktére pozwolg na
opracowanie jaki$ uniwersalnych zaleznosci decydujacych o separacji mikrofazowej w tego typu
uktadach.

Kontrola uzyskiwanej nanofazy, a co sie z tym wiaze wielkoSci kanatéw przewodzacych
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w przypadku losowego Nafionu jest stosunkowo trudna. Przypuszczalnie wykorzystanie kopo-
limeréw blokowych pozwoli w wiekszym stopniu sterowal procesem separacji mikrofazowe;.
Wiadomo, ze potaczenie dwdch homopolimerdw o odmiennych witasnosciach umozliwia uzy-
skanie materiatéw taczacych skrajnie rézne cechy. Przyktadowo, potaczenie sulfonowanego i
niesulfonowanego bloku moze pozwoli¢ na uzyskanie zarébwno elastycznej, jak i wytrzymatej
matrycy polimerowej. Ponadto zmieniajac poziom sulfonowania czy utamek objetoéciowy blo-
ku sulfonowanego mozliwa bedzie precyzyjna kontrola rozmiaru kanatéw przewodzacych i ich
orientacji w przestrzeni [15, 23, 24, 25]. Ciagle istnieje jednak szereg probleméw, ktérych roz-
wigzanie wymaga dalszych badan w celu lepszego zrozumienia zjawiska separacji mikrofazowej
jonomeréw. Wymieni¢ mozna wsrdéd nich m.in. wptyw wody i roztworéw soli na proces sepa-
racji mikrofazowej, czy tez uzyskiwanie idealnego dalekozasiegowego uporzadkowanie kanatéw
przewodzacych, np. poprzez odpowiednia termiczng obrébke materiatu [12, 14, 26, 48]. Nie jest
to jednak proces prosty poniewaz sulfonowanie kopolimeru znaczaco podnosi jego temperature
zeszklenia. Problem ograniczenia przestrzennego oraz wptyw interfejsu na separacje mikrofa-
zowa w cienkiej warstwie membrany polimerowej nie jest takze dostatecznie przebadany [49].
Wymienione zagadnienia stanowia gtéwny nurt badan prowadzonych obecnie nad kopolime-
rami sulfonowanymi, a ich dostateczne zrozumienie pozwoli na coraz szersze wykorzystywanie
jonomerdw w przemysle, w szczegdlnosci w wydajnych ogniwach paliwowych.

1.5 Cienkie warstwy polimerowe

Zainteresowaniem naukowcéw cieszg si¢ w ostatnim czasie takze cienkie warstwy polimero-
we [4, 50, 51] ze wzgledu na szereg ich potencjalnych zastosowan, m.in. w no$nikach da-
nych o duzej gestosci zapisu, litografii, nanoelektronice, a takze materiatach nanoporowa-
tych [52, 53, 54, 55]. Przyktadowo, uporzadkowane cylindry utozone prostopadle do interfejsu
moga by¢ wykorzystane w pamieciach masowych do magazynowania danych, w kondensatorach
lub tez biochipach. Idealnie uporzadkowane dalekozasiegowo dyski powstate w procesie samoor-
ganizacji kopolimeréw dwublokowych w cienkie warstwy moga znalez¢ zastosowanie w litografii
i by¢ wykorzystywane m.in. do produkcji uktadéw scalonych w skali kilku lub kilkunastu nano-
metréw. Membrany polimerowe wspomnianych w poprzednim rozdziale kopolimeréw sulfono-
wanych wykorzystuje sie m.in. w ogniwach paliwowych oraz bateriach litowo-jonowych [15, 56].
Przewodnictwo jonowe w tego typu membranach uzaleznione jest od rodzaju nanostruktury,
orientacji, ksztattu i grubosci kanatéw przewodzacych. Gtebsze zrozumienie zachowania fazo-
wego takze w przestrzeni ograniczonej pozwoli lepiej kontrolowac proces samoorganizacji.
Zachowanie fazowe kopolimeréw blokowych w przestrzeni nieograniczonej (ang. bulk state)
uzaleznione jest od utamka objetosciowego segmentéw danego typu, masy molekularnej poli-
meru oraz parametru niekompatybilnosci x, ktéry zostanie zdefiniowany w kolejnej czesci pracy.
Odpowiedni dobér tych parametréw pozwala na uzyskanie wielu interesujacych nanostruktur,
w tym uporzadkowanych warstw, sfer czy tez cylindréw. W przypadku cienkiej warstwy poli-
merowej dodatkowy wptyw na proces separacji mikrofazowej ma grubos$¢ warstwy polimerowej
oraz oddziatywania polimeru z interfejsem [3, 57]. Wraz ze zmniejszaniem grubosci warstwy
efekt ograniczenia przestrzennego zaczyna odgrywac coraz wieksza role i staje sie szczegdlnie
widoczny w sytuacji, w ktérej grubos¢ ta jest mniejsza od periodycznosci nanofazy. Drugim
waznym czynnikiem jest rodzaj interfejsu. Jedna z metod klasyfikacji powala wymienié in-
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terfejsy neutralne oraz oddziatujace z prébka. Spoérdd drugiej grupy wyrdzniamy interfejsy
symetryczne oraz asymetryczne. W pierwszym przypadku materiat ograniczajacy warstwe po-
limerowa z obu stron cechuje sie takim samym oddziatywaniem z polimerem, natomiast drugi
typ charakteryzuje sie odmiennym oddziatywaniem prébki polimerowej z materiatem otaczajs-
cym. W przypadku kopolimeréw blokowych i mieszanin polimerowych wymieni¢ mozna takze
interfejsy selektywne, czyli takie, ktére w rézny sposéb oddziatujg z poszczegdlnymi blokami
kopolimeru. Rodzaj interfejsu wptywa nie tylko na typ nanostruktury, ale takze na jej orientacje
w warstwie. Przyktadowo, faza lamelarna utozona prostopadle do powierzchni warstwy otrzy-
mywana jest zazwyczaj dla interfejsédw neutralnych, stworzonych m.in. w oparciu o szczotki
polimerowe. W literaturze czesto spotyka sie wymiennie okreslenie prostopadtych warstw oraz
cylindréw utozonych réwnolegle do interfejsu. Selektywne i asymetryczne oddziatywania na-
tomiast preferuja réwnolegta orientacje fazy lamelarnej [51]. Dobér grubosci warstwy oraz
interfejsu pozwala takze na uzyskiwanie wielu hybrydowych nanostruktur bedacych potacze-
niem co najmniej dwéch nanofaz. Jako przyktad mozna wymieni¢ warstwy utozone réwnolegle
wzdtuz interfejsu i otaczajace faze cylindréw [58].

Szczegdlnie znaczacym zagadnieniem w przypadku wspomnianych zastosowan cienkich
warstw w nanotechnologii jest perfekcyjne dalekozasiegowe uporzadkowanie nanostruktury. W
tym celu stosuje sie szereg metod, ktére pozwalaja ulepszaé ta wtasnoéé nanofaz, m.in. pole
elektryczne, podfoza o specjalnej strukturze chemicznej, mieszaniny kopolimeréw z tancuchami
homopolimerowymi oraz rozpuszczalnikami [59]. Dodanie do stopu polimerowego rozpuszczal-
nika pozwala rozszerzy¢ zakres temperatur pomiedzy granicg zeszklenia a temperaturg depoli-
meryzacji. Rozpuszczalnik poprawia réwniez mobilno$¢ tancuchéw polimerowych, skraca czas
formowania nanofazy, a takze polepsza jej dalekozasiegowe uporzadkowanie [60, 61]. Wieksza
mobilno$¢ rozpuszczalnika w stosunku do polimeru pozwala takze na fatwiejsze eliminowa-
nie defektéw w powstatej nanofazie. Ponadto w roztworach polimerowych obserwuje sie, w
zaleznosci od stezenia polimeru i jakosci rozpuszczalnika, wiele nanostruktur otrzymywanych
w przypadku stopu kopolimerowego, m.in. warstwy, faze zyroidalna, cylindry oraz sfery. Dla
dostatecznie niskiej koncentracji polimeru w roztworze sfery traca swoje dalekozasiegowe upo-
rzadkowanie przechodzac w stan roztworu nieuporzadkowanych micel. Obnizajac koncentracje
polimeru jeszcze bardziej dochodzimy do granicy okre$lanej mianem krytycznej koncentracji
micelizacji (ang. critical micelle concentration, CMC) ponizej ktérej polimery nie tworza mi-
cel [62]. Proces przejscia z uporzadkowanych do nieuporzadkowanych sfer nie jest dostatecznie
zrozumiany zaréwno w stanie makroskopowym, jak i w cienkiej warstwie [63]. Micelizacja mo-
ze by¢ takze badana z innego punktu widzenia, zakfadajac stata koncentracje i zmieniajac
temperature. Dla pewnej wartosci okreslanej krytyczng temperatura micelizacji (ang. criti-
cal micelle temperature, CMT) obserwuje sie powstawanie sfer, ktére nie musza wykazywac
dalekozasiegowego uporzadkowania. Diagram fazowy dla roztworu symetrycznego kopolimeru
w stanie makroskopowym w funkcji temperatury oraz stezenia polimeru zostat opracowany
zaréwno eksperymentalnie [9], jak i metoda symulacji komputerowych [32]. Spodziewaé sie
nalezy, ze nie wszystkie fazy obserwowane w przestrzeni 3D wystapia w przypadku bardzo
cienkich warstw [64]. Na podstawie dostepnych informacji, petny diagram fazowy roztworu
polimeru dwublokowego w selektywnym rozpuszczalniku w ultracienkiej warstwie nie zostat
wczesniej okreslony, a proba jego nakreslenia jest jednym z celéw tej pracy.



Rozdziat 2

Samoorganizacja kopolimeréw

2.1 Nanostruktury

Najbardziej fascynujaca witasnoscig kopolimeréw jest ich zdolno$¢ do samoorganizacji w roz-
maite struktury przestrzenne nazywane mikro- lub mezofazami, ktérych rozmiary wynosza od
kilku do kilkudziesieciu, a niekiedy kilkuset nanometréw w zaleznosci od stopnia polimeryzacji
fancucha. Mezofazy te ze wzgledu na swoje nanometrowe rozmiary okreslane s3 takze w li-
teraturze nanostrukturami. Samoorganizacja ma miejsce w przypadku uktadéw polimerowych
ztozonych z duzej iloSci makroczasteczek polimerowych, znajdujacych sie powyzej temperatury
topnienia fazy krystalicznej (7},,) lub temperatury zeszklenia (7). Uktad taki ma postac gestej
cieczy polimerowej i jest nazywany stopem kopolimerowym. Proces samoorganizacji polime-
row zachodzi samoistnie pod wptywem zmiany jednego lub kilku czynnikéw, np. temperatury,
cis$nienia, jakosci rozpuszczalnika. Pod wptywem takiej zmiany polimery rozpoczynaja proces
separacji mikrofazowej, ktéry jest zjawiskiem odmiennym od separacji makrofazowej majacej
miejsce w przypadku mieszanin homopolimerowych. W tej sytuacji bloki polimerowe sg pota-
czone ze sobg wigzaniami kowalencyjnymi, co uniemozliwia ich rozseparowanie w skali makro.
Typ nanofazy powstajacej w procesie samoorganizacji jest wynikiem kompromisu pomiedzy
dwoma czynnikami. Pierwszy, entropowy, zwigzany z rozcigganiem fafncucha polimerowego i
jednoczesnie zwiekszajacy powierzchnie interfejséw zbudowanych z odmiennych chemicznie
elementédw. Drugi, zwigzany z minimalizacja energii oddziatywah proporcjonalnej do pola po-
wierzchni tych interfejséw. Powstate nanostruktury moga by¢ stabilne lub metastabilne. W
pierwszym przypadku mezofaza jest niezmienna w czasie jesli parametry uktadu pozostaja
state. Mikrofazy metastabilne natomiast ewoluuja w czasie do momentu przeksztatcenia w
struktury stabilne, ale proces ten moze by¢ bardzo wolny.

Przyktadem kopolimeréw s3 elastomery termoplastyczne. t3cza one w sobie co najmniej
dwa typy polimeréw, np. oznaczanych skrétowo A i B, zazwyczaj o odmiennych cechach. Jeden
z blokéw moze by¢ sztywny, charakteryzujacy sie temperaturg zeszklenia znacznie wyzsza od
temperatury uzytkowania. Przykfadem takiego zwigzku jest polistyren, ktérego T}, jest znacz-
nie wyzsze od temperatury pokojowej i wynosi ok. 95°C'. Drugi z blokéw moze cechowad sie
gietkoscia, tzn. jego temperatura zeszklenia powinna by¢ znacznie nizsza od temperatury uzyt-
kowania. Takie wtasnosci posiada chociazby polietylen, ktérego T, wynosi ok. —125°C'. t3czac

15
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Rysunek 2.1: Schemat separacji mikrofazowej kopolimeréw blokowych w mikrofaze: a)
warstw, b) micel.

ze soba dwa odmienne tafcuchy polimerowe uzyskujemy kopolimer blokowy. W zaleznosci od
stosunku iloéci jednego typu segmentu do drugiego mozliwa jest separacja mikrofazowa ukta-
déw w rézne nanostruktury, np. warstwy (rys. 2.1a) lub sfery (rys. 2.1b). Takie potaczenie
dwéch polimeréw o odmiennych wtasnosciach daje materiat cechujacy sie dobrg elastyczno-
$cig i wytrzymatoscia. Innym przyktadem wykorzystywania zjawiska separacji mikrofazowej w
uktadach kopolimeréw blokowych sg detergenty zbudowane z podblokéw hydrofobowych oraz
hydrofilowych. Zwigzkiem hydrofilowym stosowanym do produkcji detergentéw jest m.in. tlenek
etylenu, ktéry w potaczeniu z hydrofobowym tlenkiem propylenu tworzy kopolimer wieloblo-
kowy. Agreguja one w wodzie utatwiajac wyptukiwanie z niej zanieczyszczen, a takze obnizaja
napiecie powierzchniowe i powoduja zmiekczanie wody. Biodegradowalne kopolimery blokowe
wykorzystuje sie takze jako dodatki do proszkéw w celu ochrony ubrah podczas prania, a takze
sprzetu AGD.

Bogactwo nanostruktur uzyskiwanych w procesie separacji mikrofazowej jest bardzo du-
ze. Chcac oméwié kilka przyktadowych mikrofaz warto skupié sie na tych, uzyskiwanych w
procesie samoorganizacji najprostszych kopolimeréw blokowych, jakimi sg kopolimery dwublo-
kowe. Poczatkowe badania sugerowaty, ze liniowe kopolimery dwublokowe ulegaja separacji
mikrofazowej jedynie na trzy mezofazy okreslane mianem klasycznych: warstwy, heksagonalnie
upakowane cylindry (faza HEX) oraz sfery upakowane w sie¢ BCC [7]. Typ nanostruktury
uzalezniony jest od utamka objetosciowego segmentéw A i B w polimerze (f), a takze para-
metru oddziatywan Flory-Hugginsa (x), ktéry to jest odwrotne proporcjonalny do temperatury
i czesto na diagramach fazowych bywa zestawiany z dtugoscig polimeru jako xN. Warstwy
(rys. 2.2a), nazywane takze lamelami (oznaczane skrétowo jako L) powstaja w przypadku
symetrycznych kopolimeréw dwublokowych, czyli takich, w ktérych objetos¢ (dtugos$é) obu
blokéw jest poréwnywalna. Zwiekszajac stopniowo stosunek bloku A do B (lub B do A), uzy-
skujemy cylindry (C) (rys. 2.2b), a w przypadku najbardziej asymetrycznych fancuchéw sfery
(S) (rys. 2.2c). Poza klasycznymi nanofazami w literaturze mozna spotkac jeszcze kilka in-
nych, wéréd ktérych wymienié nalezy zyroid (G), mikrofaze o strukturze podwdjnego diamentu
(OBDD), perforowane warstwy (PL), a takze strukture z grupy przestrzennej O™. O ile wy-
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Rysunek 2.2: Nanostruktury klasyczne uzyskane podczas symulacji kopolimeréw dwublo-
kowych: a) warstwy, b) cylindry HEX, ¢) sfery BCC.

stepowanie trzech klasycznych faz na diagramie fazowym stopu kopolimeréw dwublokowych
zostato dosé dobrze przebadane i potwierdzone, o tyle stabilnosé kolejnych struktur wzbudza-
fa, a niekiedy ciggle wzbudza sporo watpliwosci. Perforowane warstwy uznane zostaty za faze
metastabilng, ktéra z czasem takze ulega przemianie do fazy G [65, 66]. Jednak ostatnie bada-
nie metoda symulacji komputerowych z wykorzystaniem techniki symulacji réwnolegtych (ang.
parallel temepring) pokazaty, ze faza ta jest stabilna w bardzo waskim obszarze diagramu fa-
zowego, na granicy przejécia porzadek-nieporzadek (ang. order-disorder transition, ODT) oraz
pomiedzy faza G a L [11]. Najnowsze badania eksperymentalne i teoretyczne pokazaty takze,
ze nowa struktura (grupa symetrii Fddd, O™) o niekubicznej i potréjnie periodycznej symetrii
zostata odkryta i uznana za stabilng w bardzo waskim obszarze diagramu fazowego kopolime-
réow dwublokowych. Mikrofaza ta wystepuje ponizej struktury G, pomiedzy faza cylindryczna
a lamelarna [67, 68, 69, 70, 71, 72].

b) c)

Rysunek 2.3: Faza zyroidalna uzyskana podczas symulacji kopolimeru dwublokowego: a)
dwie skladowe ciagle (pokazano w odmiennych kolorach) b) pierwsza sktadowa ciagla c)
druga sktadowa ciagla.

Ciagte struktury sieciowe rozciggaja sie w trojwymiarowe] przestrzeni dzielac ja na kil-
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ka rozseparowanych sktadowych [73]. Fazy te moze cechowaé m.in. szczegblna wytrzymato$é
mechaniczna, odporno$¢ na dziatanie sit zewnetrznych, czy tez lepsze przewodnictwo niz w
przypadku wspomnianych nanostruktur klasycznych. Dzieki temu wzbudzajg one spore zainte-
resowanie naukowcéw, ktérzy wymyslaja wiele potencjalnych zastosowan dla tych nanostruktur,
m.in. w materiatach porowatych, w bateriach stonecznych, ogniwach paliwowych, czy kryszta-
tach fotonicznych. Obecnie zidentyfikowano szereg ciggtych struktur sieciowych powstajacych
w procesie samoorganizacji polimeréw, m.in. gestych stopéw polimerowych, roztworéw polime-
rowych, czy mieszanin polimerowych. Jednym z parametréw pozwalajacych scharakteryzowaé
faze ciagfa jest podanie ilosci potaczen (odndg) kazdego wezta (a) oraz najmniejszej ilosci
weztéw niezbednej do utworzenia zamknietej petli w sieci (n). Notacja (n, a) stosowana przez
Wellsa [74] zostata takze wykorzystana przez Meulera i wspétpracownikéw w publikacji opisu-
jacej historie sieciowych nanostruktur powstajacych w kopolimerach blokowych [75], a takze
innych publikacjach poswieconych tego typu uporzadkowanym przestrzennie fazom sieciowym,
m.in. autorstwa Batesa [76] oraz Eppsa i wspdtpracownikéw [77].

Najbardziej interesujaca oraz najintensywniej badang obecnie nanostrukturg jest faza zy-
roidalna (rys. 2.3 i 2.4). Struktura ta pierwszy raz zostata zaobserwowana dla kopolimeréw
blokowych w roku 1994, zaréwno eksperymentalnie [78, 79], jak i teoretycznie [8]. W litera-
turze spotyka sie wymiennie okreslenie struktura zyroidu (G) lub podwdjnego zyroidu. Wynika
to z faktu, ze pojecie zyroidu pierwszy raz zostato uzyte w kontekscie powierzchni minimalnej
opisanej matematycznie w 1970 roku przez Schoena [80] i nazywanej czesto powierzchnig mini-
malna G Schoena. Struktura zyroidalna jest przyktadem periodycznej powierzchni minimalnej
o symetrii kubicznej z grupy przestrzennej 14132 (Q*'4, gdzie Q oznacza komérke kubiczna, a
liczba okre$la numer jednej z 230 grup przestrzennych), ktéra utworzona jest z jednej ciagtej
sktadowej przeplatajacej tréjwymiarowa przestrzen. Struktura zyroidalna wystepujaca w przy-
padku kopolimeréw dwublokowych to podwdjny zyroid ztozony z dwdch powierzchni G Schoena
przeplatajacych sie spiralnie w przestrzeni w taki sposéb, ze sa odizolowane od siebie poprzez
macierz utworzong z elementéw odmiennego typu. Jest to potrdjnie periodyczna struktura ku-
biczna opisana siecia (10, 3) w notacji (n, a), nalezaca do grupy przestrzennej Ia3d (Q**°). W
chwili obecnej faza G uznawana jest za stabilng dla stopu kopolimeru dwublokowego i umiej-
scowiona na diagramie fazowym pomiedzy strukturg lamelarna a faza cylindryczna [8, 78]. Dla
struktury zyroidalnej przewiduje sie wiele potencjalnych zastosowan podobnie jak w przypadku
innych struktur ciggtych, m.in. ze wzgledu na lepsza wytrzymato$¢ oraz wieksze przewod-
nictwo elektryczne. Obserwowana jest ona nie tylko w przypadku klasycznych (niejonowych)
kopolimeréw blokowych, ale takze w przypadku polielektrolitéw [13, 48] oraz cienkich warstw
polimerowych [81]. Poza tym faza G cechuje sie pigknym i specyficznym ksztattem, ktéry jest
wykorzystywany w wielu komputerowych dzietach artystycznych. Warto takze wspomnieé o
tego typu strukturze pojawiajacej sie w przyrodzie, chociazby na skrzydtach motyli, gdzie jest
ona odpowiedzialna za piekne kolorystyczne efekty ubarwienia motyli [82]. Kolejnym przykta-
dem wykorzystania fazy dwuciagtej w codziennym zyciu s3 badania prowadzone nad procesem
powstawania fazy zyriodalnej w roztworach i cieczach amfifilowych [83]. Ponad sze$¢ tysiecy
procesoréw i 17 teraflopéw mocy obliczeniowej to liczby charakteryzujace projekt badawczy
TeraGyroid, ktérego jednym z celédw w 2004 roku byto zbadanie jak poprawi¢ wyptywanie
ketchupu z butelki.

Struktura podwdjnego diamentu (OBDD - ang. ordered bicontinuous double diamond)
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Rysunek 2.4: Faza zyroidalna uzyskana podczas symulacji kopolimeru dwublokowego. Ry-
sunek przedstawia dwie ciggte sktadowe zaznaczone réznymi kolorami w pudetku symula-
cyjnym, ktore powielono trzykrotnie w kazdym kierunku.

Tabela 2.1: Przykladowe struktury sieciowe w kopolimerach blokowych.

Nazwa \ Skrét \ Grupa \ Symetria \ Typ sieci (n,a) ‘
pojedynczy zyroid G Schoen | Q%4 14,32 (10,3)
zyroid G Q™0 Ta3d (10,3)
”core-shell” zyroid Ges Q%0 Ta3d (10,3)
dwuciggly podwéjny diament | OBDD Q> Pn3m (6,4)
Fddd - o™ Fddd (10,3)
Pnna - 02 Pnna (10,3)
koszmar hydraulika PN 0?*» Im3m (4,6)

jest przyktadem potréjnie periodycznej, kubicznej struktury ciagtej (grupa przestrzenna Pn3m,
Q??*), minimalizujacej powierzchnie kontaktu niekompatybilnych segmentéw polimeru w przy-
padku, gdy utamek objetosciowy jednego ze sktadnikéw wynosi od okoto 0.27 do 0.38. Pierwszy
raz zostata zaobserwowana przez E. L. Thomasa w 1986 dla kopolimeréw gwiezdzistych [84].
Jest to takze pierwsza ze struktur dwuciagtych odkryta dla kopolimeréw dwublokowych, ktéra
zostata wstepnie zidentyfikowana przez H. Hasegawe i wspétpracownikéw w 1987 roku [85].
Kolejne badania doprowadzity jednak do wniosku, ze w obszarze silnej segregacji jest to struk-
tura metastabilna, co potwierdzity m.in. badania A. E. Likhtmana i wspdtpracownikéw [86].
Struktura OBDD w notacji (n,a) reprezentowana jest przez sie¢ (6,4), co oznacza, ze skfa-
da sie z weztéw posiadajacych 4-krotne rozgatezienie, a liczba takich weztéw niezbedna do
zamkniecia petli wynosi 6. Jak mozna zauwazy¢ fazy G i OBDD sa strukturami kubicznymi,
a zasadnicza réznica pomiedzy nimi jest wtasnie ilos¢ rozgatezien w weztach tworzacych sieé.
Faza Q%** uznawana jest obecnie w przypadku kopolimeréw dwublokowych za metastabilna,
ktéra ulega przeksztatceniu z czasem do nanostruktury zyroidalne;.

Struktury ciagte z grup przestrzennych Q%3°, O™ oraz ?** zwigzane z badaniami za-
chowania fazowego stopdéw kopolimeréw dwublokowych nie wyczerpuja petnego wachlarza
struktur ciggtych uzyskiwanych dla kopolimeréw blokowych. Prowadzi sie badania procesu
samoorganizacji kopolimeréw blokowych o bardziej ztozonej mikroarchitekturze, z czego naj-
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lepiej przebadana grupa poza kopolimerami dwublokowymi sa kopolimery tréjblokowe (ABC).
Dodanie dodatkowego, trzeciego bloku do tancucha polimerowego znaczaco wzbogaca zbidr
nanostruktur powstajacych w procesie separacji mikrofazowej. Otrzymuje sie szereg nanofaz
bedacych potaczeniem trzech klasycznych struktur, jak chociazby potaczenie warstw i cylindrow
lub warstw i sfer [76]. Diagram fazowy kopolimeréw tréjblokowych zawiera takze dodatkowe
fazy ciagte, ktére nie wystepowaty dla opisywanych wczesniej diblokéw. Pierwszg strukturg
ciggta odkryta dla tréjblokéw byta faza podwdjnego diamentu, okreslana tutaj struktura po-
tréjnie ciagta (OTDD, ang. ordered tricontinuous double diamond) [87, 88] ze wzgledu na
fakt, ze dwie sktadowe ciagte zbudowane s3 z odmiennych chemicznie meréw (np. A i B) i
zanurzone w macierzy typu C. Dalsze badania wykazaty podobnie jak w przypadku diblokéw,
ze faza ta jest metastabilna, a zidentyfikowana wczesniej struktura jest faza z grupy Q%'4,
ktéra nazwano naprzemiennym zyroidem (ang. alternating gyroid) poniewaz kazda z dwdch
powierzchni minimalnych G Schoena zbudowana jest z innego typu segmentéw. Kolejne bada-
nia kopolimeréw tréjblokowych doprowadzity do odkrycia innej odmiany struktury zyroidalnej
z grupy przestrzennej Q**°, o angielskiej nazwie Core-Shell Gyroid [89]. Struktura ta jest po-
dobna do fazy zyroidalnej dla diblokéw, a jedyna rbznica sa powtoki typu C otaczajace dwie
ciggte, odizolowane sktadowe typu A. Cato$¢ osadzona jest w macierzy typu B, tworzac pieé
niezaleznych sktadowych. Jeszcze przed odkryciem pierwszej struktury niekubicznej dla kopo-
limeréw dwublokowych, faza F'ddd ztozona z trzech niezaleznych sktadowych zbudowanych z
odmiennych chemicznie elementéw zostata odkryta dla kopolimerdw tréjblokowych ABC [77].
Réwniez inna niekubiczna struktura ciagta zostata zauwazona podczas badan nad kopolime-
rami tréjblokowymi przez E. W. Cochrana i F. S. Batesa [90]. Jest to struktura oparta o sie¢
rombowa (10, 3) z grupy przestrzennej Pnna (O°2).

Roztwory polimerowe oraz mieszaniny kopolimeréw dwublokowych i tréjblokowych z ho-
mopolimerami pozwalaja takze na uzyskiwanie wielu faz ciagtych [91, 92]. Wprowadzenie do
uktadu dodatkowego elementu w postaci homopolimeru wptywa na stabilnos¢ struktur siecio-
wych [93, 94, 95]. W przypadku czystych stopéw polimerowych wszystkie stabilne struktury
zbudowane byty w oparciu o sieci weztdéw zawierajacych trzy rozgatezienia. Badania mieszanin
polimerowych potwierdzity stabilnoé¢ fazy podwdjnego diamentu zawierajacej 4-krotne wezty
oraz nowej fazy, niespotykanej w czystych stopach polimerowych, zbudowanej z 6-krotnych
weztéw i nazywanej koszmarem hydraulika (ang. plumber’s nightmare). Struktura ta nalezy
do grupy przestrzennej Im3m (Q*2°). Takze kopolimery blokowe zamkniete w cienkiej war-
stwie wykazuja zdolno$¢ do samoorganizacji w rozmaite nanofazy. Jak wspomniano wczesniej
dodatkowym czynnikiem wptywajacym na proces separacji mikrofazowej jest w tym przypadku
grubo$¢ warstwy oraz oddziatywanie polimeru z interfejsem. W zaleznosci od tych parametréw
mozliwe jest uzyskanie podobnych faz jak w przypadku polimeréw w przestrzeni nieograniczo-
nej. Przyktadowo, dla kopolimeréw dwublokowych obserwowano warstwy utozone réwnolegle i
prostopadle do interfejsu, faze heksagonalnie upakowanych dyskéw, a takze strukture zyroidal-
na w zaleznosci od grubosci warstwy [81]. W przypadku kopolimeréw tréjblokowych A. Knoll
i inni [96] otrzymali m.in. warstwy oraz cylindry w zaleznosci od grubosci filmu.

Na podstawie tego krétkiego przegladu nanostruktur otrzymywanych dla wybranych mi-
kroarchitektur kopolimeréw blokowych mozna zauwazyé, ze zjawisko spontanicznej separacji
mikrofazowej jest zagadnieniem niezwykle interesujagcym, a bogactwo uzyskiwanych nanofaz
duze. Niewielka zmiana mikroarchitektury moze znaczaco wptyna¢ na zachowanie fazowe ukta-
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du. Dlatego niezbedne wydaja sie kolejne badania, dzieki ktérym mozliwe stanie sie jeszcze
lepsze zrozumienie procesu separacji mikrofazowej, co w przysztosci przyczyni sie do odkrywa-
nia nowych materiatéw polimerowych o przydatnych wtasnosciach.

2.2 Metody badan

Od okoto 1920 roku, kiedy to H. Staudinger wprowadzit pojecie makroczasteczek, rozpoczat
sie rozwdj metod badawczych, ktére pozwalaja na analize wtasnosci materiatéw polimerowych.
Podobnie jak w przypadku wiekszosci nauk przyrodniczych, wyrézni¢ mozemy metody ekspery-
mentalne i teoretyczne, do ktérych w pdzniejszym czasie dotaczyty symulacje komputerowe. S
to wzajemnie uzupetniajace sie metody, dzieki ktérym jesteSmy wstanie poznawad, analizowaé
i zrozumie¢ wtasnosci materiatéw polimerowych, w tym m.in. zjawisko separacji mikrofazowej.

W badaniach eksperymentalnych stosuje sie szereg technik pozwalajacych na badanie wta-
snosci materiatdw polimerowych, wyznaczanie granicy przejscia porzadek-nieporzadek oraz ty-
pu nanostruktur uzyskanych w wyniku samoorganizacji. Wymieni¢ nalezy m.in. metody spek-
troskopowe, polegajace na rejestrowaniu i analizie widm powstajacych w wyniku oddziatywania
réznego rodzaju promieniowania, zaréwno fal jak i czastek, na materie. Istnieje szereg odmian
tej techniki badawczej wykorzystywanych w laboratoriach, wsréd ktérych wymieni¢ mozna
m.in. spektroskopie magnetycznego rezonansu jadrowego (NMR, ang. nuclear magnetic re-
sonance). Metoda ta wykorzystywana jest w materiatach polimerowych do badania stopnia
krystalicznosci, oznaczania przej$¢ fazowych, wyznaczania temperatur charakterystycznych,
utamka objetosciowego meréw w kopolimerach, struktury chemicznej polimeru, a takze pozio-
mu sulfonowania w uktadach sulfonowanych. Innym przyktadem jest matokatowe rozpraszanie
promieni rentgenowskich (SAXS, ang. small angle X-ray scattering) stosowane do badania
prébek polimerowych w postaci niekrystalicznej. Metoda ta umozliwia m.in. wyznaczenie od-
legtosci oraz grubosci w fazie lamelarnej, a takze identyfikacje powstatej nanostruktury oraz jej
przestrzennego uporzadkowania. Innym przyktadem technik rozproszeniowych jest matokatowe
rozpraszanie neutronéw (SANS, ang. small-angle neutron scattering). Spo$réd metod stuza-
cych do analizy struktury powierzchni probki polimerowej wymieni¢ mozna m.in. elektronowy
mikroskop transmisyjny (TEM, ang. transmission electron microscope), pozwalajacy m.in. na
uzyskanie obrazu otrzymanych w procesie separacji mikrofazowe nanostruktur. Wymienione
metody stanowig jedynie przyktady technik doswiadczalnych stosowanych do badania wtasno-
$ci materiatéw, ktére wykorzystywane byty m.in. w badaniach eksperymentalnych kopolimeréw
sulfonowanych do ktérych wyniki opisanych tu symulacji nawigzuja.

Istnieje takze szereg modeli pozwalajacych w sposéb analityczny, a czeSciej w potaczeniu z
metodami numerycznymi na badanie wtasnosci polimeréw. Wymieni¢ wsréd nich nalezy cho-
ciazby sieciowe podejscie teorii Flory-Hugginsa, a takze zapoczatkowane przez S. F. Edwardsa
rozwazania z wykorzystaniem metod pola sredniego. Ponizej opisano wybrane metody teore-
tyczne wykorzystywane m.in. do badania zjawiska samoorganizacji kopolimeréw blokowych,
natomiast w rozdziale 3.1 opisano symulacje komputerowe, ktére stanowity podstawowe na-
rzedzie badawcze uktadéw kopolimerowych opisanych w tej pracy.
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2.2.1 Model tanincucha
Podejscie gruboziarniste

Istotnym elementem zaréwno metod teoretycznych, jak i omdéwionych w nastepnej czesci sy-
mulacji komputerowych jest wybér odpowiedniego modelu. W zaleznosci od jego konstrukgji
mozliwe jest badanie wtasnosci uktadu w réznej skali. Wykorzystanie modelu uwzgledniajacego
szczegbtowa budowe makroczastek wydaje sie w pierwszym podejsciu najbardziej wtasciwym
wyborem, jednak ze wzgledu na olbrzymia liczbe atoméw wchodzacych w sktad makroczs-
steczki, tego typu rozwigzanie okazuje sie czesto zbyt skomplikowane do analizy zaréwno
analitycznie, jak i z wykorzystaniem symulacji komputerowych. Wiele wtasnosci makroskopo-
wych polimeréw jest niezaleznych od szczegdtowej budowy makroczastki, dlatego pominiecie
ich maksymalnie jak tylko jest to mozliwe jest uzasadnione. Uzyskane przy pomocy takiego
modelu wtasnosci s3 uniwersalne dla zadanej klasy tancuchéw polimerowych.

W podejsciu okreslanym mianem modelu gruboziarnistego dokonujemy procedury renor-
malizacji tancucha, w ktérej pominiete zostaja szczegdty budowy chemicznej pojedynczych
monomeréw poprzez wprowadzenie nowego, gruboziarnistego segmentu (rys. 2.5). Najcze-
Sciej stosuje sie podejscie w ktérym grupa monomerdw zastepowana jest poprzez segment,
jednakze w najbardziej skrajnym przypadku pojedynczy segment zastepuje cata makrocza-
steczke. Tak skrajna renormalizacja jest stosowana rzadko, m.in. w badaniach roztworéw po-
limerowych [97, 98]. Oddziatywania pomiedzy elementami modelu gruboziarnistego powinny
uwzglednia¢ udrednione oddziatywania pomiedzy poszczegdlnymi atomami wchodzacymi w
sktad segmentu. llos¢ monomerdw zastepowana przez pojedynczy segment powinna by¢ réwna

Rysunek 2.5: Idea modelu gruboziarnistego kopolimeru dwublokowego A-B na przyktadzie
poli(styren-etylen) (PS-PE).

dtugosci persystentnej (ang. persistent length, l,). Jest to dystans powyzej ktérego w rzeczy-
wistym polimerze nastepuje zanik korelacji pomiedzy wigzaniami:

lp, = spb, (2.1)
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gdzie s, to persystentny segment (ang. persistent segment) - ilos¢ wzajemnie skorelowanych
meréw, a b to dtugos¢ wigzania. W przypadku idealnie gietkiego fancucha [, = b poniewaz
brak jest jakichkolwiek korelacji pomiedzy kolejnymi wigzaniami polimeru. Kazdy odpowied-
nio dtugi rzeczywisty polimer mozna zastgpi¢ modelem tancucha idealnie gietkiego poprzez
renormalizacje do modelu gruboziarnistego. Wprowadzony w ten sposéb tancuch o dtugosci
N, bedzie zbudowany z segmentédw powigzanych nieskorelowanymi wigzaniami o dtugosci b,
zwanej dtugoscia statystycznego segmentu Kuhna (ang. Kuhn length) [99]. Aby tak stworzony
fancuch miat statystycznie te same wiasciwosci co rzeczywisty polimer o dtugosci N musza
by¢ spetnione nastepujace warunki:

Nrbk = Rma:m (22)
N,b3 = Nb? (2.3)
Podstawiajac wyrazenie by, = Rﬁ:“ do réwnania 2.3 otrzymujemy wzér na dtugos¢ zrenorma-

lizowanego faficucha opisang wzorem:

R?TLG/CL’
Podobnie podstawiajagc wyrazenie N, = RbLk‘“” otrzymujemy wzoér na dtugo$¢ statystycznego

segmentu Kuhna:
Nb?

Rma:ﬂ

Jak zostanie pokazane w dalszej czesci podejscie gruboziarniste wykorzystywane jest we wszyst-

by, = (2.5)

kich opisywanych tutaj modelach, a takze zostato zastosowane w symulacjach przedstawionych
w tej pracy.

tancuch idealnie gietki

Najprostszym podejSciem opisu tafncucha polimerowego jest faricuch idealnie gietki, ktérego
matematycznym odpowiednikiem jest model btadzenia losowego (RW, ang. random walk) [100].
W modelu tym kazde wigzanie polimeru opisane wektorem r; mozna interpretowaé jako poje-
dynczy krok o dtugosci b badZz to w dowolnym kierunku przestrzeni, gdy mamy do czynienia
z modelem ciggtym, badz w wybranym sposréd z kierunkdéw sieci, w przypadku btadzenia
po sieci. Wektor R taczacy pierwszy segment polimeru umiejscowiony w poczatku uktadu
wspotrzednych z ostatnim elementem tancucha opisany jest wzorem:

N
R=)>r. (2.6)
=1

Dtugos¢ wektora R oznaczana jako R moze przyjmowal wartosci od 0 do R, = ND,
gdzie R4, to dfugosé konturowa polimeru opisujaca dtugosé maksymalnie rozciggnietego
tafncucha. Poniewaz wszystkie kierunki, ktére moga przybieraé poszczegdlne wektory r; s3a
jednakowo prawdopodobne, stad $rednia dtugo$é¢ wektora R jest réwna 0, (R) = 0. Bardziej
odpowiednim parametrem opisujacym rozpieto$¢ polimeru w przestrzeni jest sredni kwadrat
dtugosci wektora R réwny:

(R?) = Nb2, (2.7)
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Z powyzszego réwnania wynika zatem, ze Srednia rozpietos¢ tancucha idealnie gietkiego jest
proporcjonalna do pierwiastka z dtugosci polimeru, (R) N2 Wielkoscia opisujaca objetoéé
tafncucha polimerowego i czesciej stosowang w powiazaniu z badaniami eksperymentalnymi jest
promien zyracji polimeru (ang. radius of gyration) wyrazony wzorem:
1N
Ry =3 ((Ra— Rsar)?). (2.8)

n=1

N
gdzie Rsys = 5 Y. Ry, to srodek masy polimeru.
m=

a) b)

Rysunek 2.6: Parametry strukturalne na przyktadzie kopolimeru dwublokowego A-B: a)
odleglosé koniec-koniec catego lancucha (czerwony) oraz poszczegélnych blokéw A i B
(zielony, niebieski), b) promien Zyracji calego lancucha (czerwony) oraz poszczegdlnych
blokéw A i B (zielony, niebieski).

Chcac obliczy¢ funkcje rozktadu prawdopodobienstwa, ze fancuch polimerowy o dtugosci N
bedzie miat rozpietos¢ réwng R najlepiej rozpocza¢ od analizy przypadku jednowymiarowego,
w ktérym btadzenie odbywa sie wzdtuz osi X z jednakowym prawdopodobienistwem w kierunku
dodatnim lub ujemnym. Prawdopodobienstwo P(R,N) przebycia dystansu R wykonujac N
krokéw maleje wraz z odlegtoscia w jednakowy, symetryczny sposéb w obu kierunkach, po-
czawszy od najwiekszej wartosci dla R = 0, réwnej jednosci, az do najmniejszej, osiggnietej po
zajsciu na maksymalna odlegto$¢ réwna R,,... Rozktad opisujacy tego typu zaleznos¢ dla du-
zych N ma charakter rozktadu normalnego, nazywanego inaczej rozktadem Gaussa i przyjmuje
nastepujaca postaé w przestrzeni jednowymiarowej [100]:

1 R?
P(R,N) = Wel’p <_2<RQ)> . (2.9)

Poniewaz kazdy z kierunkéw btadzenia losowego jest niezalezny i tak samo prawdopodob-
ny, to mozna wykorzystaé powyzsze rozwigzanie do wyznaczenia funkcji rozktadu prawdo-
podobienstwa dla przypadku tréjwymiarowego (D = 3) lub w ogdlnosci dla przypadku D-
wymiarowego [100]:

L 2
Po(R, N) = <27r<€22>) exp (-ﬁ%) . (2.10)
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tancuch idealnie gietki jest przyktadem prostego modelu opisujacego wtasnosci polimeru
jednak nie odzwierciedlajagcym wielu podstawowych cech rzeczywistego polimeru, m.in. ogra-
niczen zwigzanych z katami pomiedzy poszczegdlnymi wigzaniami, czy efektu wytaczonej ob-
Jetosci (ang. excluded volume). Istnieje kilka podej$¢, ktére pozwalaja uwzgledni¢ wymienione
witasnoéci, m.in. model faricucha z ustalonymi katami walencyjnymi i rotacja swobodna, ktéry
zaktada stata warto$¢ kata pomiedzy sasiednimi wigzaniami (6) oraz dowolng, losowa wartosé
kata rotacji wigzania (¢). Dodajac do tego modelu warunek, ze katy # moga przyjmowaé war-
tosci bardzo mate, otrzymujemy model faricucha "worm-like”, w ktérym pojedyncze wigzanie
zmienia nieznacznie kierunek tancucha, nadajac mu lokalng sztywnos¢. W modelu polimeru z
zahamowang rotacja wewnetrzng dodatkowo uwzgledniono warunek zwiazany z katami rotacji
wiazania (). Moga one przyjmowaé wartosci z przedziatu (0;27) z prawdopodobiefnstwem
proporcjonalnym do czynnika Boltzmana, exp (%(T‘p)) We wszystkich trzech wspomnianych
modelach niesieciowych, pomimo natozenia pewnych warunkéw ograniczajacych wartos¢ kata
pomiedzy sasiednimi wigzaniami, dla dostatecznie dtugiego tancucha srednia wartos¢ odlegtosci
koficéw polimeru jest proporcjonalna do dtugosci polimeru ((R) oc N'1/2).

W przypadku tahcucha polimerowego mozemy méwi¢ o dwéch rodzajach oddziatywan, bli-
skiego i dalekiego zasiegu. Oddziatywania bliskiego zasiegu dotycza interakcji pomiedzy seg-
mentami potozonymi blisko wzgledem siebie wzdtuz tancucha. Oddziatywania dalekiego zasie-
gu dotycza interakcji pomiedzy segmentami dowolnie oddalonymi od siebie wzdtuz tancucha,
ale potozonymi blisko siebie w przestrzeni. Pierwsze z nich nie zapewniaja efektu wytaczonej
objetosci. Zapobiegaja one jedynie sytuacji w ktérej wigzanie r, 11 nie moze by¢ skierowane
przeciwnie to wektora r,,. Dodanie oddziatywan bliskiego zasiegu do modelu tancucha idealnie
gietkiego nie wptywa na skalowanie $redniego kwadratu odlegtosci koncow polimeru w funk-
cji dtugosci tancucha. Wtasnosci polimeru uwzgledniajacego oddziatywania dalekiego zasiegu
(efekt wytaczonej objetosci) mozna opisaé wykorzystujac matematyczny model bfadzenia lo-
sowego z unikaniem, zwany takze samowykluczajacym sie btadzeniem losowym (SAW, ang.
self-avoiding walk). Podobnie jak w przypadku modelu taicucha idealnie gietkiego zaktadamy
polimer ztozony z N wigzan o dtugosci b kazde, ktéry zajmuje objetos¢ V), proporcjonalng do
R3. Prawdopodobiefistwo znalezienia sie dwéch losowych monomeréw o objetosci V;,, w tym
samym miejscu przestrzeni proporcjonalne jest do wyrazenia %, a prawdopodobienstwo, ze
dwa przypadkowe segmenty nie beda sie przykrywac opisane jest zaleznoscig 1 — %. Praw-
dopodobienstwo wystapienia warunku wytaczonej objetosci dla jednej pary losowo wybranych
segmentéw opisane jest wzorem [100]:

(2.11)

N2V,
Pey (RN) ~ exp (-) .

2R3

Dla tancucha z objetoscia wytaczong prawdopodobienstwo, ze drugi koniec znajdzie sie w
odlegtosci z przedziatu (R; R + dR) wzgledem pierwszego korica mozna opisa¢ nastepujacym
réwnaniem:

PSAw(R,N)dR:PRw(R,N) X PEV7 (212)

gdzie Prw (R, N) oznacza prawdopodobienstwo wystapienia tej sytuacji dla taficucha idealnie
gietkiego i opisane jest réwnaniem [100]:

Prw (R, N)dR = 4 RQdR( 5 >§ea: L (2.13)
RWAH o7 2N P\ 7aNp2 ) '
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Podstawiajac wzér 2.11 oraz 2.13 do réwnania 2.12 otrzymujemy nastepujaca zalezno$¢ [100]:

3R? N2V,
P N) ~ R? - 2.14
saw (R, N) ~ R eXp( OND 2R3 ) (2.14)
ktérej maksimum przypada dla
N3v*V,, 2NV’R3
R = Ym | i (2.15)

2 3
Dla N > 1 drugi element po prawej stronie powyzszego wyrazenia mozna pominaé otrzymujac
nastepujaca zaleznos$¢ dtugosci wektora R od ilosci krokéw w modelu samowykluczajacego sie

btadzenia losowego:
R« N, (2.16)

ktéra odbiega od Nz dla modelu RW. Réznica ta jest efektem uwzglednienia w modelu oddzia-
tywan dalekiego zasiegu. Doktadne badania pokazaty, ze warto$¢ wspdtczynnika v w wyrazeniu
R o< NV jest réwna v = 0.5884 [101].

tancuch gaussowski

Opisane dotychczas modele zaktadaty staty dtugos¢ wiagzania, a odlegtos¢ pomiedzy dwoma
segmentami spetniata rozktad gaussowski przy zatozeniu, ze s3 one dostatecznie oddalone od
siebie. Model polimeru gaussowskiego zakfada natomiast, ze rozktad normalny obowiazuje w
dowolnej skali, nawet tej najmniejszej zwigzanej z pojedynczym wigzaniem. Zastapienie sztyw-

3kT (gdzie a to

nych wigzan o niezmiennej dtugosci sprezynami o statej sprezystosci réwne;j
$rednia réwnowagowa dtugosé wiazania) sprawia, ze zaréwno dowolny fragment fancucha, jak
i wigzanie pomiedzy sasiednimi segmentami podlegaja rozktadowi Gaussa i spetniajg zalez-
no$¢ 2.10. Podejscie to majace charakter dyskretnego tancucha gaussowskiego nazywane jest
takze w literaturze modelem "bead-spring” [102].

Bardziej wygodna forma opisu stosowang w analizach teoretycznych jest model ciggte-
go polimeru gaussowskiego, w ktérym polimer jest reprezentowany przez ciagta i elastyczng
krzywa r(s), gdzie s € [0, N] to zmienna konturowa okreslajagca potozenie kolejnych segmen-
téw wzdtuz polimeru. Energie potencjalng (hamiltonian Edwardsa) takiego ciggtego polimeru

gaussowskiego mozemy zapisa¢ w postaci [99]:

_ 3kT
T2 / ds

gdzie Uy][] jest funkcjonatem krzywej opisanej poprzez r(s). Sume statystyczna takiego polimeru

2.1
f) (2.17)

mozemy zapisa¢ z wykorzystaniem catki funkcjonalnej ([ Dr) w nastepujacej formie [99]:

2y = /Drexp(—[j]vsj[f}). (2.18)

W réwnaniu tym okre$lanym takze miarg Wienera, r(s) mozna poréwnaé do potozenia czastki
Browna w czasie s. Prawdopodobienstwo znalezienia sie konca tancucha o dtugosci s + As
w odlegfosci r od poczatku uktadu mozna zapisaé wykorzystujac wiedze na temat pofozenia
segmentu opisanego poprzez s [99]:

po(r,s + As) = /d(Ar)@(Ar; r — Ar)po(r — Ar, s), (2.19)
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gdzie ®(Ar) to prawdopodobienstwo przemieszczenia si¢ Ar startujac z r — Ar o As wzdtuz
krzywej s, ktére ma charakter gaussowski [99]:

3
3 \2 3|Ar|?
O(Ar) = (27’[’62A8> exp (— 2b2As> . (2.20)

Réwnanie catkowe okreslajace funkcje dystrybucji prawdopodobienstwa ciggtego tancucha gaus-

sowskiego (réwn. 2.19) mozna zapisaé¢ w formie réwnania rézniczkowego czastkowego, znanego
z teorii prawdopodobienstwa jako réwnanie Fokkera-Plancka [99]:

0 v?

apo(r,s) = EV2p0(r, s). (2.21)

Wyrazenie to ma postaé réwnania dyfuzji ze wspétczynnikiem dyfuzji réwnym b%/6, ktérego
rozwigzanie przy zatozeniu warunku poczatkowego py(r,0) = d(r) jest réwne [99]:

3 2
3 \?2 3|r|
po(r,s) = (27r5b2> exp (— 25b2> . (2.22)

Warto zauwazyé, ze gdy rozwazymy skale wieksza od pojedynczego segmentu to powyzsze

réownanie jest zgodne z réwnaniem 2.10 opisujacym dystrybucje segmentéw w tancuchu idealnie
gietkim.

Uogodlniajac powyzszy model tancucha gaussowskiego mozemy rozwazal pojedynczy po-
limer umieszczony w zewnetrznym polu w(r), dziatajacym na poszczegdlne segmenty tego
tancucha. W takim przypadku funkcje dystrybucji mozemy zapisa¢ w analogicznej do réwna-
nia 2.19 formie [99]:

p(r, s + As; [w]) = exp [~ Asw(r)] /dr'(b(r —1)p(r, s; [w)]), (2.23)

gdzie Ar = r — r’. Powyzsze réwnanie mozna przeksztatci¢ takze do réwnania Fokkera-
Plancka (z warunkiem poczatkowym réwnym p(r,0;[w]) = 1) rozwijajac je obustronnie w
szereg Taylora [99]:

2
Splr s []) = V(e 55 [o]) — (e, 55 o)) (2:29)

Réwnanie to, nazywane takze zmodyfikowanym réwnaniem dyfuzji, opisuje zachowanie po-
jedynczego tancucha gaussowskiego w zewnetrznym polu. Jak zostanie pokazane w kolejnej
czesci dotyczacej gestych uktadéw polimerowych pole to bedzie interpretowane jako pocho-
dzace od otaczajacych tancuch innych makroczasteczek polimerowych.

Przedstawione do tej pory rozwazania dotyczyty pojedynczego taicucha polimerowego,
czyli przypadku silnie rozcienczonego roztworu polimerowego, w ktérym makroczasteczki nie
przenikaja sie. Sytuacja w przypadku gestych roztwordéw oraz stopdédw polimerowych, w kté-
rych polimery przenikaja sie wzajemnie powinna by¢ bardziej skomplikowana. Jak sie jednak
okazuje wyglada to zupetnie odwrotnie, co po raz pierwszy wykazat Flory [103]. Zgodnie z
przedstawionym przez niego twierdzeniem polimery w gestych uktadach wykazujg cechy tahcu-
cha gaussowskiego, dlatego model ten pomimo, ze nie uwzglednia efektu wytaczonej objetosci,
okazuje sie przydatny do badania wtasnosci gestych uktadéw polimerowych.
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2.2.2 Teoria Flory-Hugginsa

Na poczatku lat czterdziestych dwudziestego wieku P. J. Flory oraz M. L. Huggins zapropo-
nowali stosunkowo prosty sposéb badania wtasnosci uktadéw polimerowych oparty o model
sieciowy oraz przyblizenie pola $redniego [104]. Ze wzgledu na zastosowanie pola $redniego
metoda ta daje poprawne wyniki dla gestych uktadéw polimerowych, w ktérych fluktuacje
s3 mate. Istotnym elementem opisywanej teorii jest energii swobodna mieszania (F},) beda-
ca w przypadku ukfadu dwusktadnikowego réznica energii uktadu jednorodnie wymieszanego
(Fomiz) oraz sumy energii swobodnych uktadéw idealnie rozseparowanych (Fip), co mozna
zapisa¢ nastepujacym réwnaniem:

Fry = Fniz — Fsep- (225)

W przypadku mieszaniny dwusktadnikowej ztozonej z n 4 elementéw typu A oraz np typu B
umieszczonych na sieci (zawierajacej n = n 4 +np wypetnionych weztéw) utamek objetosciowy
elementéw A wynosi 94 = %4 = ¢, a elementéw B jest réwny ¢p = "2 = (1 — ¢) (przy
zatozeniu, ze ukfad jest niescisliwy, ¢4 + ¢p = 1). W ujeciu termodynamicznym energia ta

moze by¢ wyrazona takze w nastepujacej postaci:
F,=E,—-TS,, (2.26)

gdzie F,, to energia oddziatywan pomiedzy sktadnikami typu A i B w trakcie mieszania, a S,
to entropia zwigzana ze zmiang konfiguracji uktadu. Mozemy rozwaza¢ dwa przypadki, pierwszy
okreslany mianem atermicznego, w ktérym brak jest oddziatywan (E,, = 0) oraz drugi, w
ktérym istniejg oddziatywania pomiedzy kazda para meréw (E,, # 0) opisane parametrem ¢;;,
gdzie i, 7 moga przyjmowac jedng z dwdch wartosci A lub B.

Aby znalez¢ wyrazenie na energie oddziatywan E,,, nalezy wyznaczy¢ wartos$¢ energii od-
dziatywan ukfadu jednorodnie wymieszanego (E,,;,) oraz rozseparowanego (Ep), ktérych
réznica jest réwna [103]:

Em = Zﬂ¢A¢B

1
eap — 5 (ean+ EBB)} : (2.27)
W powyzszym wzorze wyrazenie eAB—% (€44 + €pp) mozna zastapi¢ efektywnym parametrem
€, ktéry jest zwigzany z temperaturg efektywnym parametrem oddziatywan Flory'ego x w
nastepujacy sposéb [103]:

Z€ z 1
_ oz _1 2.2
X= T T T (EAB 5 (caa+ 633)) (2.28)

Uwzgledniajac powyzsze zaleznosci wzér 2.27 mozemy zapisa¢ w nastepujacej postaci:
Ey =nkpTx¢a¢B. (2.29)

Entropia uktadu wyrazona jest wzorem S = kpIn (), gdzie Q) to ilos¢ mozliwych konfiguracji
uktadu. Wyznaczajac réznice entropii uktadu jednorodnie wymieszanego (S)i.) oraz rozsepa-
rowanego (Sscp) Otrzymujemy nastepujace réwnanie na entropie mieszania [103]:

Sm = —nkp[palngs + ¢plngp]. (2.30)
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Wracajac do réwnania 2.26 i podstawiajac do niego wyrazenia na energie oddziatywan (réwn. 2.29)
oraz entropie (réwn. 2.30) otrzymujemy wzér:

Fn = nkpT (¢aln(pa) + ¢pIn(édp) + xpa9B) (2.31)
= nkgT fm, (2.32)

gdzie f,, to energia swobodna mieszania na jeden wezet sieci. W analogiczny sposéb mozemy
rozwazaé przypadek roztworu polimerowego czy tez mieszaniny polimerowej otrzymujac [100]:

F,, = nkpT ]\élngb—l—mln(l—qﬁ)—l—gb(l—qﬂx , (2.33)

w ktéorym N4 i Np to odpowiednio dtugosci polimerdw A i B, a ¢ to utamek objetosciowy
polimeréw typu A.

¢ 9t Py ¢ @* P
F=0 F=0 T
Fmix((p*)
F(oyp) l
F(oy) \ F iep(07)
F o (0%) oy
F(pp
Firix(@%)
a) b)

Rysunek 2.7: Energia swobodna mieszania dla: a) x > x¢ - faza jednorodnie wymieszana
stabilna, b) x > x¢ - faza jednorodnie wymieszana niestabilna.

Na podstawie analizy krzywej energii swobodnej (Fyniz(¢*)) mozemy okredli¢ stabilno$¢
fazy jednorodnej (zawierajacej co najmniej dwa sktadniki) [100, 105]. Gdy mieszalno$¢ obu
skfadnikéw jest nieograniczona to krzywa ta ma charakter wklesty (krzywizna krzywej skie-
rowana jest w dét) jak pokazano na rys. 2.7a. Na wykresie tym widad, ze energia swobodna
stanu rozseparowanego o przyktadowym stezeniu ¢* jest wyzsza od energii uktadu jednorodnie
wymieszanego, co oznacza, ze mieszanina jest stabilna. W sytuacji odwrotnej krzywa jest wy-
pukta (krzywizna skierowana jest ku gérze, rys. 2.7b), a stan jednorodny ma energie wyzsz3 i
jest niestabilny, co powoduje spontaniczng separacje ukfadu na dwie fazy. Mieszalno$¢ sktad-
nikbw jest uzalezniona od wartosci parametru y, ktéry zgodnie z réwn. 2.28 jest odwrotnie
proporcjonalny do temperatury. Dla matych x, w szczegélnosci dla x = 0 dominujacy wktad
do energii swobodnej wnosza efekty entropowe powodujace mieszalno$¢ uktadu. W obszarze
niskich temperatur, gdy x jest wieksze od pewnej krytycznej wartosci x. dominujace okazu-
ja sie oddziatywania pomiedzy elementami ukfadu. Mozliwe sa jednak sytuacje odwrotne, w
ktérych jednorodne mieszaniny polimerowe s3 bardziej stabilne w niskich temperaturach, np.
w przypadku mieszaniny poli(chlorku winylu) z poli(metakrylanem metylu).

W przypadku ograniczonej mieszalnosci sktadnikéw ksztatt krzywej energii swobodnej moze
by¢ bardziej ztozony, a znak krzywizny przemienny jak pokazano na rysunku 2.8a. Analizujac
wykresy energii swobodnej dla poszczegdlnych wartosci temperatury (lub parametru x) mozna
wyznaczy¢ dwie granice dzielace diagram fazowy (x, ¢) na trzy obszary. Pierwsza okreslana
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Rysunek 2.8: Diagram fazowy (b) opisujacy stabilno$¢ fazy jednorodnej w funkeji para-
metru y oraz stezenia ¢ stworzony na podstawie przykladowej krzywej energii swobodnej
dla danego x*(a). Strzalki oznaczaja kierunek wzrostu parametréw y oraz 7T

mianem binodali, oddziela stabilny obszar jednofazowy od obszaru dwufazowego. Wyznacza
sie ja z warunku réwnosci potencjatéw wymiany u dla poszczegdlnych faz tworzacych uktad

Nanoszac punkty spetniajace to kryterium i odpowiadajace lokalnym minimum energii swobod-

rozseparowany [100, 105]:

nej (np. punkty B i B’ na wykresie 2.8a) na diagram fazowy otrzymujemy krzywa nazywana
binodala. Druga z granic, nazywana spinodalg oddziela obszar dwufazowy metastabilny od ob-
szaru dwufazowego stabilnego. Punkty tworzace te granice odpowiadaja punktom przegiecia
na wykresie energii swobodnej (np. punkty S i S’ na wykresie 2.8a) dla danej wartosci y i
wyznaczamy je na podstawie drugiej pochodnej [100, 105]:

aQFmix
=0. 2.35
Innymi stowy w obszarze metastabilnym 82{%’5“ > 0, natomiast stabilnemu obszarowi dwufa-

zowemu odpowiada warunek 82;‘7’3” < 0. Ponadto w niestabilnym obszarze pomiedzy binodala



ROZDZIAL 2. SAMOORGANIZACJA KOPOLIMEROW 31

a spinodalg proces separacji fazowej zachodzi stopniowo poprzez zarodkowanie, w ktérym two-
rzone s3 nowe obszary faz zwiekszajace stopniowo swdj rozmiar. Utworzenie zarodka wymaga
pewnej energii aktywacji, a ukfad pozostaje stabilny wzgledem niewielkich fluktuacji koncen-
tracji. Natomiast w obszarze ograniczonym ramionami spinodali podziat fazowy ma charakter
dekompozycji spinodalnej zachodzacej spontanicznie i nie wymagajacej do rozpoczecia zadnej
energii aktywacji. Uktad jednofazowy jest niestabilny nawet wzgledem niewielkich fluktuacji
koncentracji. Obie krzywe, binodala i spinodala zbiegaja sie w jednym punkcie dla pewnej kry-
tycznej wartosci x.. Aby wyznaczy¢ ten punkt, bedacy ekstremum spinodali, konieczne jest
spetnienie dwéch warunkéw. Pierwszy, ktory zwiazany jest z istnieniem samej spinodali przed-
stawia réwnanie 2.35. Drugi warunek natomiast zwigzany jest z wyznaczeniem ekstremum tej
spinodali, czyli zerowaniem trzeciej pochodnej energii swobodnej, ktéry bedzie spetniony dla
pewnej krytycznej wartosci stezenia ¢, [100, 105]:

a3I777’Li:1:
0¢3

= 0. (2.36)

W przypadku mieszaniny dwdch typéw polimerdéw o tej samej dtugosci, N = N4 = Np,
wartos¢ ¢. = 0.5, a x. wynosi 2/N.

2.2.3 Przyblizenie pola $redniego

Badanie uktadu ztozonego z wielu makroczastek polimerowych wydaje si¢ zagadnieniem o wiele
bardziej skomplikowanym poniewaz nalezy uwzgledni¢ oddziatywania pomiedzy poszczegdliny-
mi polimerami. Istnieje jednak przyblizenie oparte na transformacji Hubbarda—Stratonovicha
w ktérym dokonuje sie konwersji modelu opartego na czastkach do modelu opisanego poprzez
pola potencjatéw. Metoda ta dla uktadéw polimerowych zostata po raz pierwszy zapropono-
wana przez S. F. Edwardsa [106] i E. Helfanda [107]. Zaktada ona, ze oddziatywania pomiedzy
poszczegdlnymi polimerami zastepowane sg poprzez oddziatywanie pojedynczego tancucha
z jednym lub kilkoma pomocniczymi polami. Pola te, pomimo ze ich Zrédtem s3 inne ma-
kroczasteczki ukfadu mozna traktowac jak zewnetrzne. Uwzgledniajac wspomniane wczesniej
twierdzenie Flory'ego o gaussowskim charakterze tancuchéw w gestych ukfadach polimero-
wych, mozna zrozumie¢ znaczenie wspomnianego wczesniej modelu tahncucha gaussowskiego
w zewnetrznym polu.
Sume statystyczng w podejsciu teorii pola mozemy zapisa¢ w postaci [99]:

Z= /Dw exp (—H[W]), (2.37)

gdzie H|w] to efektywny hamiltonian bedacy funkcjonatem pola w, zalezny od modelu tafncucha
i oddziatywan pomiedzy nimi. Oszacowanie energii swobodnej uktadu lub wyznaczenie $redniej
wartoéci obserwabli charakteryzujacej uktad wymaga policzenia powyzszej catki funkcjonalnej,
co zazwyczaj z racji ztozonej postaci hamiltonianu nie jest mozliwe analitycznie. Istnieje kilka
mozliwosci rozwigzania tego problemu polegajacych na zastosowaniu przyblizen analitycznych
lub rozwigzah numerycznych. Jednym z najbardziej znanych i powszechnie stosowanych do
badania wtasnosci polimeréw jest przyblizenie pola $redniego (ang. mean-field approximation).
Zaktada ono dominujacy wktad tylko jednego pola w*(r) do catki funkcjonalnej 2.37, ktére
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mozna wyznaczyC poprzez rozwigzanie nastepujacego warunku [99]:

0H[w

= 0. (2.38)

Podejscie takie, pomimo ze powoduje pominiecie fluktuacji, jest uzasadnione poniewaz w przy-
padku gestych uktadéw polimerowych Srednia liczba sasiadéw kazdej czastki jest znaczna, a
co za tym idzie fluktuacje s3 niewielkie. Réwnanie 2.38 moze mie¢ kilka rozwigzan okreslanych
mianem punktéw siodtowych, ktére moga by¢ jednorodne lub niejednorodne. W pierwszym
przypadku pole w*(r) nie zalezy od r, a rozwigzania te moga by¢ czesto wyznaczone metoda
analityczng. W drugim przypadku (gdy w*(r) zalezy od r) wykorzystuje sie najczesciej meto-
dy numeryczne, a uzyskane rozwiazania odpowiadaja poszczegdlnym stanom (fazom) uktadu,
ktére moga by¢ stabilne lub metastabilne.

Jednym z przyblizeh umozliwiajacych analityczne znalezienie niejednorodnych rozwigzan
réwnania 2.38 jest przyblizenie przypadkowych faz (ang. random phase approximation, RPA),
ktére zostato zaadoptowane do badania wtasnosci polimeréw przez P.-G. de Gennes'a [103] oraz
L. Leiblera [7]. Zaktada ono, ze zaburzenie uktadu jednorodnego jest niewielkie, dzieki czemu
energie swobodna bedaca funkcjonatem pola gestosci p(r) mozemy zapisa¢ w nastepujacej
formie [99]:

Flo] ~ Fo + 3. (k) Ap(k) Ap( k), (2.39)
k

gdzie Fp to energia swobodna uktadu jednorodnego, Ap(k) to transformata Fouriera zabu-
rzenia pola gestosci Ap(r) = p(r) — po, a T'(k) to tzw. wspdtczynnik kwadratowy, bedacy
odpowiedzig uktadu na zaburzenie. Wspétczynnik ten mozna powigzaé z czynnikiem struktu-
ry S(k) fazy jednorodnej proporcjonalnym do intensywnos$ci promieniowania rozproszonego w
badaniach eksperymentalnych i zdefiniowanym w nastepujacy sposéb [99]:

S(k) = % / dr / dr’ exp (—ik(r — ') (Ap(r) Ap(r')) (2.40)

gdzie usrednienie nastepuje po wszystkich konfiguracjach uktadu. Wspomniana zalezno$¢ w
przestrzeni Fouriera ma nastepujaca postac [99]:

82 F[p] Tk 1
OAp(k)OAp(—k) V.  VS(k)

(2.41)

Przyblizenie RPA jest wykorzystywane m.in. do wyznaczenia spinodali, okreslajacej na diagra-
mie fazowym granice stabilnosci fazy jednorodnej. Granice te okre$lamy na podstawie naste-
pujacego warunku:

I'k=0)=0. (2.42)

Wartos¢ wspédtczynnika kwadratowego dla homopolimeru w dobrym rozpuszczalniku jest réw-
na [100]:
1 1

sw "W VW) 28

gdzie fp() to funkcja Debye'a wyrazona wzorem fp(z) = I% [z + exp(—z) — 1]. S(k) dla
matych k przyjmuje warto$¢ réwng dtugosci polimeru, ktéra mozna wyznaczyé na podsta-
wie analizy intensywnosci promieniowania rozproszonego (rys. 2.9a). W przypadku mieszaniny
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polimerowej ztozonej z dwdch typéw polimeréw wspétczynnik kwadratowy (rys. 2.9b) ma na-
stepujaca postac [100]:

1 1 1
Sy~ W= ¢aNafp(k*R2) " ¢Npfp(k*R3)

Natomiast w przypadku stopu kopolimeréw dwublokowych A-B (rys. 2.9¢c), w ktérym utamek

— 2x. (2.44)

objetosciowy segmentéw A wynosi f, a dla segmentéw B jest réwny 1 — f, wartos¢ I'(k)
przybiera nastepujaca forme [100]:

gy 1R - 2N

S(k) N N ’

(2.45)
gdzie funkcje y(z, f) zdefiniowano wykorzystujac zmodyfikowang postac funkcji Debye'a (fp(f,
2 [fa + exp (— fz) — 1]) jako [100]:

_ fD(Lx) )
folf.2)fp(1— f,2) = 0.25[fp(1,2) — fo(f.2) — fp(1 — f,2)]°

W przeciwienstwie do mieszaniny polimerowej, warto$¢ funkgcji S(k) dla k — 0 dazy do zera.

v (@) (2.46)

Potaczenie blokéw A i B wigzaniem kowalencyjnym w kopolimerze powoduje, ze w odlegtosci
wiekszej od maksymalnej rozpietosci polimeru (w obszarze matych wektoréw falowych k) ilos¢
segmentéw danego typu jest stata, a wiec fluktuacje gestosci daza do zera. Zaréwno dla
matych, jak i duzych wektoréw falowych & funkcja S(k) przybiera zblizone wartosci, niezalezne
od parametru x. Natomiast w obszarze pos$rednim warto$¢ funkcji roénie wraz ze wzrostem
parametru x az do momentu, w ktérym nastepuje separacja mikrofazowa ukfadu. Istnieja takze

b) <)
50 10 T T T T T 40 T T T
duze XN duze XN
40 8 male XN -—-——-- - male XN -—-——--
30 b
~ 30 6 | i
% 20
20 4 F ]
10 2 | . 410
0 0 1 1 1 1 1 0
0 05 1 15 2 25 3
k k k

Rysunek 2.9: Przykladowy ksztalt krzywej S(k): a) pojedynczy polimer gaussowski (N =
50), b) mieszanina polimerowa (¢4 = ¢p = 0.5), ¢) stop symetrycznego kopolimeru
dwublokowego (f = 0.5).

inne przyblizenia analityczne, umozliwiajace rozwigzanie réwnania 2.38 [99], wéréd ktérych
mozna wymieni¢ chociazby przyblizenia dziatajace w obszarze silnej segregacji (ang. strong-
segregation limit, SSL) rozwijane przez M. W. Matsena [47, 108] oraz A. N. Semenova [109].

Zdecydowanie bardziej interesujacymi rozwigzaniami réwnania 2.38 sg te odpowiadajace
fazom niejednorodnym, ktére w wiekszosci przypadkéw wymagaja stosowania metod nume-
rycznych. Jedng z takich metod jest samouzgodniona teoria pola (ang. self-consistent field
theory, SCFT) zaproponowane przez S. F. Edwardsa [110] i P.-G. de Gennes'a [111], kt6-
rej idea opiera sie na znajdowaniu dominujacych pomocniczych pél metods iteracyjna, az do

z)
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uzyskania warunku samouzgodnienia. Przyktadowo, w przypadku stopu kopolimeréw dwublo-
kowych A-B wprowadza sie dwa pomocnicze pola W4(r) oraz Wp(r) dziatajace odpowiednio
na segmenty typu A i B. Kazdy fancuch (o = 1,2, ...,n) reprezentowany przez krzywa rq(s)
moze przybiera¢ dowolna konfiguracje gaussowska odpowiednio parametryzowang od s = 0 do
s = f dla segmentéw A oraz od s = f do s = 1 dla segmentéw B, gdzie f to utamek ob-
jetosciowy monomerdw A. Suma statystyczna pojedynczego taricucha w zewnetrznych polach
Wa(r) oraz Wg(r) ma nastepujaca postaé [112]:

Zo[Wa, Wg| = /Dra exp /dsWA ro(s /dsWB ro(s))|- (2.47)

Catkowanie [ Dr,(-) odbywa sie po trajektorii pojedynczego taicucha opisanego krzywa rq(s)
z miara Wienera zdefiniowang w nastepujacy sposéb Dr,, = Dr,Plry;0,1], gdzie

3 52 d
Plry; 81, 82] o< exp [_QNbQ/ dsldsra(s)ﬂ. (2.48)
s1

Suma statystyczna n oddziatujacych ze soba polimerdw, ktéra uwzglednia wszystkie oddziaty-
wania miedzyczasteczkowe jest wyrazona nastepujacym wzorem [112]:

Z = /i[l Dryd {1 — a4 — GZA)B} exp [_XPO(Z)A(ZASB}7 (2.49)

gdzie x to parametr niekompatybilnosci Flory-Hugginsa, opisujacy oddziatywania pomiedzy
segmentami A i B. Funkcja ¢ zapewnia niesci$liwo$¢ uktadu, natomiast mikroskopijne gestosci
segmentéw poszczegdlnego typu zdefiniowane s3 w nastepujacy sposéb (przy zatozeniu, ze
po = nN/V, a éredni kwadrat rozpietosci taficucha jest réwny Nb?):

z_j/ds 5(r — ra(s)), (2.50)

1
N n
= Poaz_:lf/ds 5(r —ro(s)). (2.51)

Dokonujac przeksztatcenia mikroskopijnych gestosci czastek na odpowiadajace im pola gestosci

otrzymujemy nastepujace wyrazenie na sume statystyczng z doktadnoscia do statej normaliza-

cyjnej [112]:

Floa,Wa, ¢p, Wp, V]
kgT ‘

Catkowanie odbywa sie po wszystkich polach, gdzie ¢(r) i ¢p(r) powigzane s3 ze znorma-

lizowanymi profilami gestosci, W(r) i Wg(r) odpowiadaja potencjatowi chemicznemu dzia-

Z = [ Doa()DWA()DOB()DWa()DU() exp |~

(2.52)

tajacemu na segmenty danego typu, a pole U(r) zapewnia niescisliwos¢ uktadu. Funkcjonat
energii swobodnej na jeden fancuch wyrazony w jednostkach k7" ma nastepujaca postaé [112]:
Flpa, Wa,¢5,Wp, 9] = IH*JF /dr [Nx¢a(r)op(r)

—WA( )¢a(r) — Wg(r)op(r)
—U(r) (1 —¢a(r) — ¢p(r))]. (2.53)
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Stosujac przyblizenie pola $redniego nalezy znalezé pola dajace dominujacy wktad do catki,

rozwigza¢ warunek punktu siodtowego ((;zTFA = 5‘;}; = ‘15/514 = (S(SWFB = g—g = 0), otrzymujac

nastepujacy uktad réwnan [112]:

Wa(r) = Nxoa(r)+¥(r), (2.54)
Wp(r) = NX¢B(V)+‘I’(V) (2.55)

1 = r)+ ¢5(r), (2.56)
6al) = o / ds q(r,5)q' (r.). (257)
bp(r) — Zo/f ds q(r, s)g' (r, 5), (2.58)

w ktérych % = %fdr q(r,1), a q(r,s) i ¢f(r,s) to tzw. propagatory do przodu i do tytu
bedace rozwigzaniem zmodyfikowanych réwnan dyfuzji analogicznych do réwnania 2.24.

Rozwigzanie ukfadu réwnan 2.54-2.58 stanowi kluczowy problem opisywanej teorii. Moz-
liwe jest to zaréwno w przestrzeni rzeczywistej, jak i Fouriera. W przypadku pierwszego po-
dejécia mozna wykorzystac aproksymacje komérki elementarnej (ang. unit cell approximation,
UCA) [6, 113], w ktérej komoérka elementarna Wignera-Seitza fazy moze zostaé przyblizona
poprzez D—wymiarowa sfere. Upraszcza to znacznie postaé zmodyfikowanego réwnania dy-
fuzji, ktére mozna rozwiazaé iteracyjnie metoda Cranka-Nicholsona. Wadg tego przyblizenia
(np. w przypadku kopolimeru dwublokowego) jest uwzglednianie jedynie trzech klasycznych
nanostruktur: warstw (L), cylindréw (C) oraz sfer (S). Ponadto nie da sie¢ w takim podejsciu
okresli¢ przestrzennego rozmieszczenia sfer czy tez cylindréw. Inne podejscie, zaproponowane
przez M.W. Matsena i M. Schicka [8] pozwala na wykonywanie doktadnych obliczeh zaréwno z
uwzglednieniem klasycznych nanostruktur, jak i bardziej ztozonych faz, m.in. takich jak zyroid
(G). Metoda ta polega na zatozeniu na starcie pewnej grupy przestrzennej opisanej przy pomo-
cy zestawu funkcji bazowych utatwiajacych rozwigzanie uktadu réwnan w przestrzeni Fouriera.
Pomimo, ze metoda ta jest dos¢ kosztowana obliczeniowo pozwolita na przeprowadzenie wielu
obliczen diagraméw fazowych, w szczegblnosci na okreslenie petnego diagramu fazowego ko-
polimeréw dwublokowych [114]. Wyniki uzyskane przy pomocy obliczen SCFT okazaty sie dos¢
dobrze zgodne z rezultatami badan eksperymentalnych i symulacyjnych. Istniata jednak pomie-
dzy nimi minimalna rozbiezno$¢ polegajaca na tym, ze w przypadku badan eksperymentalnych
obserwowano bezposrednie przejscie do fazy L, C lub S wraz z obnizaniem temperatury, co nie
miato miejsca na diagramach wyznaczonych metoda pola Sredniego. Rozbieznos¢ ta zostata
pézniej wyjasniona m.in. przez G. H. Fredriksona i E. Helfanda [115, 116] dzieki uwzglednieniu
w obliczenia SCFT fluktuacji, ktére pierwotnie byty zaniedbywane.



Rozdziat 3

Metodologia

3.1 Symulacje komputerowe

Symulacje komputerowe obok metod eksperymentalnych oraz teoretycznych staty sie podsta-
wowym narzedziem wykorzystywanym w badaniach naukowych. Stosowane s3 przez naukowcéw
od potowy dwudziestego wieku, ciggle sie rozwijaja i coraz bardziej upowszechniaja. Pierwsze
badania wykorzystujace te technike przeprowadzita w roku 1953 grupa N. Metropolisa. Wy-
korzystali oni nowa metode znang obecnie pod nazwa algorytmu Metropolisa i stosowang
powszechnie w symulacjach Monte Carlo [117]. Rok pézniej ukazata sie praca dotyczaca sy-
mulacji jednowymiarowego krysztatu przeprowadzona przez E. Fermiego, J. R. Pasta'e i S.
Ulama [118]. Pierwsze symulacje twardych kul metoda dynamiki molekularnej wykonano w
roku 1958 [119]. Kilkanascie miesiecy pdzniej przeprowadzono badania metoda dynamiki mo-
lekularnej modelujac proces niszczenia miedzi przez promieniowanie [120], a w roku 1964
ukazata sie praca A. Rahmana dotyczaca symulacji ciektego argonu, na podstawie ktérych
wyznaczono m.in. funkcje korelacji i statg dyfuzji. [121].

Istota symulacji opracowana ponad pét wieku temu pozostata niezmieniona po dzien dzi-
siejszy, jedynie szybki rozwdj technologii informatycznych, zaréwno pod wzgledem dostepnych
mocy obliczeniowych, jak i efektywnosci algorytméw symulacyjnych spowodowat, ze symulacje
stosuje sie dzi§ powszechnie w wielu dziedzinach nauki, m.in. w badaniach modeli fizycz-
nych i matematycznych, podczas analizy reakcji chemicznych, czy tez w badaniach wtasnosci
skomplikowanych ukfadéw biologicznych, a takze ekonomii. Potezne systemy komputerowe
nazywane klastrami obliczeniowymi wykorzystywane s3 do badania ztozonych uktadéw, czesto
niemozliwych do opisania analitycznie bez zastosowania przyblizen, np. wspomnianego wcze-
$niej przyblizenia pola $redniego. Dynamiczny rozwdj komputeréw spowodowat, ze symulacje
komputerowe staty sie cennym uzupetnieniem stosowanych wczes$niej metod teoretycznych i
eksperymentalnych. Dzieki nim jesteSmy w stanie nie tylko weryfikowac i poréwnywaé para-
metry uktadu wyznaczone doswiadczalnie, ale takze wyznacza¢ nowe, dodatkowe wielkosci
charakteryzujace ukfad, ktérych uzyskanie drogg eksperymentalng lub teoretyczna jest bardzo
trudne, a czesto wrecz niemozliwe.

W tej czesci pracy przedstawiono ogélny zarys metod symulacyjnych. Podano przyktady
klasyfikacji algorytméw symulacyjnych oraz oméwiono wybrane problemy ich zastosowania,

36
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gtdéwnie w kontekscie symulacji molekularnych. Opisano takze przyktady wykorzystania réznych
metod symulacji zwigzanych z badaniami uktadéw polimerowych. Na koniec przedstawiono
bardziej szczegdtowo zastosowany model i algorytmy, a takze opisano wyznaczone podczas
symulacji wielkosci charakteryzujace ukfad.

Metody deterministyczne i stochastyczne

Podstawowym elementem kazdej symulacji jest zdefiniowanie na poczatku modelu uktadu,
dla ktérego podczas procesu symulacji bedziemy wyznacza¢ wartosci parametréw charaktery-
zujacych ten uktad. Wielkosci te, czesto okreslane miane obserwabli sa wyznaczane poprzez
przemieszczanie uktadu w przestrzeni stanéw i wyznaczenie wartosci $redniej. Jednym ze spo-
sobéw klasyfikacji metod symulacji komputerowych jest ich podziat ze wzgledu na sposéb
probkowania przestrzeni stanéw. Generowanie kolejnych stanéw uktadu moze odbywaé sie w
sposéb deterministyczny lub stochastyczny. W obu przypadkach proces symulacji wyglada po-
dobnie. Rozpoczyna sie od ustalenia odpowiedniego stanu poczatkowego, co stanowi jeden z
warunkdw uzyskania poprawnych wynikéw koncowych. Czestg praktyka symulacji komputero-
wych, zwtaszcza uktaddw polimerowych, jest rozpoczynanie probkowania przestrzeni standéw z
konfiguracji atermicznej, w ktérej polimery s3 losowo rozmieszczone w pudetku symulacyjnym.
Nastepnie wykonywana jest symulacja, podczas ktérej uktad ewoluuje az do momentu, w kté-
rym osigga stan rownowagi termodynamicznej. W takim stanie nastepuje prébkowanie zadanej
przestrzeni stanéw w celu wyznaczenia $rednich wartosci obserwabli uktadu. Doktadno$é uzy-
skiwanych wynikéw jest tym lepsza, im wiekszy jest badany uktad, czas symulacji jest mozliwe
jak najdtuzszy, a prébkowanie przestrzeni stanéw najbardziej efektywne. Ze wzgledéw oczywi-
stych wielko$¢ uktadu i czas symulacji s3 ograniczone i konieczne jest stosowanie kompromisu
pozwalajacego uzyskac jak najbardziej doktadna warto$¢ obserwabli przy dostepnych zasobach
komputerowych. Aby ograniczyé wptyw efektu skoficzonego rozmiaru uktadu (ang. finite-size
effects) na uzyskiwane wyniki stosuje sie przyblizenie okreslane mianem periodycznych wa-
runkéw brzegowych (ang. periodic boundary conditions, rys. 3.1) [122]. |dea tej aproksymacji
polega na potaczeniu w kazdym z wymiaréw, konca pudetka symulacyjnego z jego poczatkiem.
W efekcie uzyskujemy pseudo nieskoficzong przestrzen, w ktérej czastki wychodzace z pudetka
symulacyjnego na jego koncu, wracaja do niego na poczatku. Przyktadem zastosowania perio-
dycznych warunkéw brzegowych w przestrzeni tréjwymiarowej jest przeksztatcenie szescianu w
torus. Zupetnie osobny problem stanowi czestotliwos¢ obliczania wielkosci charakteryzujacych
uktad, ktéra powinna by¢ tak dobrana, aby kolejne stany uktadu byty jak najmniej ze soba
skorelowane.

W przypadku symulacji deterministycznych stan ukfadu wyznaczany jest w oparciu o réw-
nania mechaniki. Przyktadem tego typu symulacji jest dynamika molekularna, w ktérej na pod-
stawie réwnanh ruchu Newtona wyznacza sie zaréwno wtasnosci statyczne, jak i dynamiczne
uktadu. Stosujac odpowiednie algorytmy mozliwe staje sie rozwigzanie tych réwnan i genero-
wanie kolejnych stanéw uktadéw. Wykorzystanie takich algorytméw opatrzone jest pewnymi
btedami wynikajacymi z zastosowania aproksymacji niezbednych do ich numerycznego rozwia-
zania. Jednym z algorytméw do numerycznego rozwigzywania uktaddéw réwnan rézniczkowych
jest algorytm Verleta [123]. Wykorzystywany jest do symulacji metoda dynamiki molekularnej
uktadéw o statej liczbie czastek, objetosci i energii. Wyrdézniamy trzy odmiany tego algorytmu,
réznigce sie pod wzgledem precyzji oraz szybkosci. Algorytm ten jest teoretycznie odwracalny
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a) b) C)

Rysunek 3.1: Periodyczne warunki brzegowe na przykltadzie dwuwymiarowej sieci kubicz-
nej, i-ty wezel (czerwony) wraz z czterema najblizszymi sasiadami (zielony) : a) dla wezta
na $rodku sieci, b) dla wezta w rogu sieci, ¢) dla wezta na brzegu sieci.

w czasie. Innymi stowy cofajac sie w czasie powinniSmy generowac doktadnie takie same stany
uktadu tylko w kolejnosci odwrotnej. Ze wzgledu na btedy zaokraglen zwigzane z operacja-
mi na liczbach zmiennoprzecinkowych zasada ta nie jest spetniona. W przypadku symulacji
uktadédw przy statfej ilosci czastek, objetosci oraz temperaturze wykorzystywany jest algorytm
Nose-Hoovera [124] wprowadzajacy do Hamiltonianu dodatkowe wirtualne stopnie swobody,
dzieki ktérym mozliwa jest wymiana energii z rezerwuarem.

W symulacjach stochastycznych generowanie kolejnych stanéw uktadu nastepuje w spo-
s6b losowy za pomoca procesu Markowa. Jego charakterystyczng wtasnoscia jest brak pamieci
wstecznej. Oznacza to, ze stan uktadu w kolejnym kroku symulacji wynika jedynie ze stanu
obecnego, a nie jest w zaden sposéb uzalezniony od stanéw uktadu z przesztosci. Innymi stowy
uktad nie pamieta swoich standw z przesztosci, a prawdopodobienstwo przejécia P(X; — Xy41)
do stanu X;;1 jest jedynie zalezne od stanu X; uktadu. Ciag stanéw Xy, ..., X; jest podob-
ny do tego wyznaczonego metodami deterministycznymi, jednakze tutaj zostat wygenerowany
w oparciu o rachunek prawdopodobiefistwa oraz mechanike statystyczng z wykorzystaniem
generatoréw liczb losowych. O ile w przypadku metod deterministycznych méwimy o prébko-
waniu uktadu w czasie, to w przypadku metod stochastycznych prébkowanie odbywa sie po
zespole statystycznym, a uzyty indeks ¢ oznacza kolejny stan uktadu, a nie rzeczywisty czas.
Przyktadem techniki stochastycznej bardzo powszechnie wykorzystywanej w symulacjach kom-
puterowych jest metoda Monte Carlo. Umozliwia ona wyznaczenie Sredniej warto$ci obserwabli
badanego ukfadu dla wielu ztozonych zagadnieh matematycznych i fizycznych z wykorzysta-
niem liczb losowych oraz zadanego rozktadu prawdopodobienstwa. Doktadno$¢ tej metody jest
w znacznym stopniu uzalezniona od jako$ci zastosowanego generatora liczb losowych, jednakze
metoda ta jest zazwyczaj szybsza od podejscia deterministycznego.

Istotnym pojeciem zwigzanym z metodami stochastycznymi jest ergodycznos¢. Aby ciag
byt ergodyczny musi by¢ nieredukowalny, a wszystkie jego stany musza by¢ aperiodyczne i re-
kurencyjne [125]. tancuch Markowa jest nieredukowalny, gdy jego przestrzeh stanéw stanowi
komunikujaca sie klase, czyli taka w ktérej kazda para standw jest wzajemnie dostepna. Stan
X' jest dostepny ze stanu X (X — X’), a takze X’ — X jesli prawdopodobienstwo przejscia
pomiedzy tymi stanami w zadanej liczbie n krokéw jest niezerowe, P(”)(X — X') #0. Je-
zeli po pewniej liczbie krokdow mozliwy jest powrdt do stanu wyjsciowego to méwimy, ze stan
ma okres k. Powrdt taki moze nastapi¢ dla réznej ilosci krokdéw (k1, k2, ...), a k stanowi naj-
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wiekszy wspdlny dzielnik tych krokéw. Stan nazywamy aperiodyczny jezeli k = 1, w sytuacji
przeciwnej (k > 1) stan nie jest aperiodyczny [125]. Stan rekurencyjny to taki, dla ktérego
istnieje niezerowe prawdopodobienstwo, ze zaczynajac z tego stanu jesteSmy wstanie do niego
powrdci¢ [125]. W symulacjach stochastycznych nalezy tak dobraé prawdopodobienstwo przej-
$cia pomiedzy stanami, aby byto zgodne z zadanym rozktadem R(X). Rozktad ten moze by¢
rozkfadem réwnowagowym (stacjonarnym), tzn. takim ktéry bedzie niezmienniczy niezaleznie
od ilosci wykonanych krokéw. Aby warunek réwnowagi szczegétowej byt spetniony musi by¢
spetniona nastepujaca réwnos¢ [125]:

R(X)P(X = X') = R(X")P(X' — X). (3.1)

Warunek ten, nazywany takze warunkiem mikroskopijnej odwracalnosci, oznacza takie samo
prawdopodobiefistwo przejécia ze stanu X do X’ oraz w kierunku odwrotnym z X’ do X.
Ergodycznos¢ uktadu jest wazna z punktu widzenia poprawnego wyznaczenia $redniej wartosci
obserwabli poniewaz pozwala na prébkowania catej przestrzeni stanéw. Dzieki temu, wyzna-
czona $rednia po zespole statystycznym jest réwna Sredniej po czasie.

Zespot statystyczny

Innym sposobem klasyfikacji algorytméw symulacyjnych jest ich podziat ze wzgledu na za-
stosowany zespdt statystyczny. W przypadku dynamiki molekularnej najbardziej naturalnym
jest zespot mikrokanoniczny okreslany skréotowo NVE. W zespole tym utrzymywana jest stata
liczba czastek (IV), objeto$¢ uktadu (V') oraz energia (E), a wielkoscia fluktuujaca podczas
symulacji jest temperatura (7). W ogélnosci badany uktad opisany jest poprzez hamiltonian
. W przypadku dynamiki molekularnej numerycznie rozwigzuje sie réwnania ruchu dla hamil-
tonianu bedacego funkcja wspotrzednych uogdlnionych oraz sprzezonych pedéw. W tym celu
mozna wykorzysta¢ wspomniany juz wczesniej algorytm Verleta. W symulacjach Monte Carlo
czton zwigzany z energia kinetyczna zostaje pominiety w hamiltonianie. Zamiast rozwigzywaé
réwnania ruchu, wielkosci opisujace ukfad wyznacza sie przy uzyciu sumy stanéw [125]:

Z-= / 5(A(X) — E)dX, (3.2)
Q

gdzie ¥ oznacza ustalong energie uktadu, a {2 przestrzen stanéw. W zespole tym wszystkie
stany maja jednakowa wage, a ich prébkowanie odbywa sie poprzez btadzenie przypadkowe
w przestrzeni stanéw. Zastosowanie w powyzszym réwnaniu delty Diraca pozwala wybra¢ z
catej przestrzeni standw tylko te o zadanej wartosci energii. Warto$¢ obserwabli A dla danego
stanu uktadu opisana jest poprzez funkcje A(X) z wykorzystaniem ktdrej mozemy wyznaczyé
jej $rednig warto$¢ po zespole statystycznym [125]:

(4) = % / A(X)3(A#(X) — B)dX. (3.3)
Q

Po wygenerowaniu stanu o ustalonej wartosci energii konieczne jest wprowadzenie do algorytmu
pewnego rodzaju zbiornika energii, okreslanego takze w literaturze demonem [125] o niezbyt
duzej pojemnosci. Rozwiagzanie to dopuszcza niewielkie odchylenia energii generowanych sta-
néw w stosunku do zadanej wartosci. Demon przenosi energie podczas wedréwki umozliwiajac
prébkowanie przestrzeni standéw o energii F.
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W zespole kanonicznym, NVT, stata jest liczba czastek (), objeto$¢ (V') oraz tempe-
ratura (7"). Poszczegdlnym stanom uktadu odpowiadaja rézne wagi dlatego nie jest mozliwe
prébkowanie przestrzeni stanéw poprzez proste btadzenie przypadkowe. Konstrukcji procesu
Markowa nalezy dokonaé w taki sposéb, aby generowane stany uktadu pojawiaty sie z praw-
dopodobienstwem dajagcym pozadany rozktad réwnowagowy dla tego zespotu statystycznego.
Prawdopodobienstwo pojawienia sie danego stanu opisane jest wzorem [125]:

P(X) = 3 exp (-%?) (3.4)

gdzie k to stata Boltzmana. Suma statystyczna zgodnie z warunkiem unormowania do jednosci
opisana jest réwnaniem [125]:

Z = Q/exp <—E]§j)f)>dX, (3.5)

natomiast $rednig warto$¢ obserwabli dla zespotu NVT opisuje nastepujace wyrazenie [125]:

(A) = % / A(X) exp <—ng)>dx. (3.6)
Q

Wyznaczenie sumy statystycznej w wiekszosci przypadkéw jest zadaniem bardzo trudnym,
a wrecz niemozliwym. Jednakze na podstawie wzoru 3.1 opisujacego warunek réwnowagi szcze-
gbtowej mozemy zauwazydé, ze stosunek prawdopodobienstwa przejs¢ pomiedzy stanami X oraz
X' zalezny jest jedynie od réznicy energii, AE = E(X') — E(X), tych dwdch stanéw:

P(X —X') p( AE>. 37

P(X' = X) kT

Generowanie stanéw, ktére przy dostatecznie duzej ilosci krokéw spetniaja zadany rozktad
R(X) bez znajomosci sumy stanéw to jedna z cech algorytmu Metropolisa [117], ktéry sto-
sowany jest od ponad pét wieku i cieszy sie obecnie najwieksza popularnoscia w badaniach
Monte Carlo. Symulacje algorytmem Metropolisa rozpoczynamy od wygenerowania konfigu-
racji poczatkowej X. W kolejnym kroku generujemy nowa konfiguracje X’ i jesli energia z nig
zwigzana, F(X'), jest nizsza od energii stanu poprzedniego, F(X), to akceptujemy nowy stan.
W przypadku przeciwnym, gdy energia nowego stanu jest wyzsza, akceptujemy go z prawdo-
podobienstwem odpowiadajacym rozktadowi Boltzmana. Aby tego dokonaé nalezy wylosowaé
liczbe r € (0,1) i porébwnac ja z czynnikiem Boltzmana b = exp(—AE/kT). W przypadku
gdy 7 < b to stan o wyzszej energii jest akceptowany, w sytuacji przeciwnej odrzucany. Innymi
stowy prawdopodobiefistwo przejscia ze stanu X do X’ ma nastepujaca postaé:

exp (—%), dla AE >0

(3.8)
1, dla AE <0

P(X - X" = {

Nastepnie generujemy kolejny stan uktadu i powtarzamy cata procedure jego akceptacji badz
odrzucenia.

Ostatnim z wymienionych przypadkéw jest wielki zespét kanoniczny w ktérym stata jest

objeto$¢ (V'), temperatura (1) oraz potencjat chemiczny (i). Metoda ta dopuszcza zmiane
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liczby czastek w uktfadzie w trakcie symulacji. Suma statystyczna dla tego zespotu opisana jest
nastepujacym réwnaniem [125]:

CLN N
Z= %: <N'> /eXp <—E(];XT)> dx™, (3.9)
Q

gdzie: a = exp (u/kT)(h?/2emkT)~3/2, h to stata Plancka, a m masa czastki. Srednia
warto$¢ obserwabli zdefiniowana jest w nastepujacy sposéb [125]:

G,N N
(A) = ;; <M> !A(XN)exp (-E(]j; )>dXN. (3.10)

Cata procedura symulacji podobna jest do tej stosowanej dla zespotu NVT, elementem dodat-

kowym jest doktadanie lub usuwanie czastek z uktadu, ktére nastepuje z zadanym prawdopo-

dobiefistwem [125]:
1 G VE B(XNE)
N£1y _ - _ __/
P(X7H) = Z <(N:|: 1)!> exp < T . (3.11)

Metody sieciowe i pozasieciowe

Kolejnym sposobem klasyfikacji symulacji komputerowych jest ich podziat ze wzgledu na za-
stosowang przestrzen symulacyjna. Mozemy wyr6zni¢ dwie klasy algorytméw symulacyjnych:
sieciowe oraz niesieciowe. W pierwszym przypadku elementy symulowanego uktadu moga przyj-
mowac Scisle okreslone wartosci potozenia w przestrzeni symulacyjnej, zazwyczaj okreslone po-
przez zadana z géry sie. Przyktady stosowanych struktur sieciowych zostaty zaprezentowane
na rysunkach 3.2 oraz 3.3. Na pierwszym rysunku pokazano najprostszg ze stosowanych sieci,
sie¢ kubiczna prosta (ang. simple cubic, SC). Krawedzie faczace najblizszych sasiadéw tej sieci
maja stata dtugos$¢ réwna a i tworzg ze sobg katy 90° lub 180°. Zalety sieci SC jest bar-
dzo prosty sposéb odwzorowania w pamieci komputera. Mata liczba koordynacyjna oraz niski
wspdtczynnik upakowania réowny 0.523 sprawiaja, ze jest ona rzadko wykorzystywana w symu-
lacjach gestych uktaddw, zwiaszcza stopéw polimerowych. Niewielka liczba koordynacyjna i
ograniczona warto$¢ kata pomiedzy wigzaniami powoduje takze znaczng sztywnos$¢ tancuchéw
polimerowych oraz ogranicza mozliwo$¢ ich ruchu w trakcie generowania kolejnych konformacji.
Na rys. 3.3 przedstawiono inny przyktad sieci kubicznej, sie¢ powierzchniowo centrowana (ang.
face-centered cubic, FCC), ktéra obok sieci przestrzennie centrowanej (ang. body-centered
cubic, BCC) stanowi jedng z powszechniej stosowanych sieci w symulacjach komputerowych
polimeréw. ll0o$¢ najblizszych sasiadéw dla tej sieci wynosi dwanascie, a dtugos¢ krawedzi tacza-
cej tych sasiadéw jest réwna av/2, gdzie 2a to bok umownej komérki elementarnej (rys. 3.3a).
Dtugosé krawedzi jest nieco inna od tej przyjetej w krystalografii, jednakze wprowadzenie ta-
kiej notacji znaczaco utatwia implementacje sieci FCC w pamieci komputera. Duzo wiekszy
wspbtczynnik upakowania, réwny 0.74 oraz dwukrotnie wieksza liczba koordynacyjna w sto-
sunku do poprzednio wspomnianej sieci kubicznej sprawiaja, ze sie¢ FCC do$¢ dobrze nadaje
sie do symulacji gestych uktadéw, w tym stopéw polimerowych. Dodatkowa zaleta sieci FCC
jest fakt, ze krawedzie sieci taczace najblizszych sasiadéw moga tworzy¢ wieksza iloscia ka-
téw (60°, 902, 120° i 180°) co nie tylko zmniejsza sztywno$¢ tanicucha, ale przede wszystkim
zwieksza mozliwo$¢ generowania jego konformacji.
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Rysunek 3.2: Sie¢ kubiczna prosta (SC) wykorzystywana w symulacjach: a) schemat wy-
cinka sieci, b) szesciu najblizszych sasiadéw.

Rysunek 3.3: Sie¢ powierzchniowo centrowana (FCC) wykorzystywana w symulacjach: a)
schemat wycinka sieci, b) dwunastu najblizszych sasiadow.

Druga odmiang symulacji s metody niesieciowe, w ktérych elementy uktadu, np. tafcuchy
polimerowe, s3 umieszczone w dowolnym potozeniu w pudetku symulacyjnym. Innymi stowy
sg one rozmieszczone nie z doktadnoscia do weztéw sieci, jak miato to miejsce w poprzednim
przypadku, ale z doktadnoscia, ktéra zapewniaja liczby zmiennoprzecinkowe. Poniewaz w wigk-
szosci przypadkéw precyzja tych liczb jest wystarczajaco dobra, mozemy méwié o symulacji w
przestrzeni ciggtej. Wada tej metody jest fakt, ze wszystkie kroki zwigzane z generowaniem
kolejnych stanéw uktadu, kolejnych konformacji polimeru, wymagajg operacji na liczba zmien-
noprzecinkowych, co znaczaco spowalnia symulacje. Takze wyszukiwanie czastek znajdujacych
sie w zasiegu oddziatywan wymaga wiekszego naktadu obliczen niz ma to miejsce w przy-
padku symulacji sieciowych, w ktérych oddziatywania czesto ograniczone s3 do najblizszych
sasiadow. Mozliwe jest w przypadku symulacji poza siecig zastosowanie szeregu optymalizacji,
ktérych celem jest poprawienie efektywnosci algorytmoéw, m.in. podziat pudetka symulacyj-
nego na sektory utatwiajgce analize odlegtosci pomiedzy czastkami, czy tez nie stosowania
wprost czastek rozpuszczalnika [34]. W przypadku symulacji polimeréw problemem jest takze
utrzymanie stafej dtugosci wigzania i nie dopuszczenie do sytuacji, w ktérej wigzanie ulegnie
zerwaniu. Pomimo wielu wad metody niesieciowe maja takze swoje zalety, m.in. t3, ze s3 bliz-
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sze rzeczywistosci, nie wprowadzaja tak radykalnych ograniczen na dtugos$¢ wigzania i katy
pomiedzy nimi.

Potencjaty oddziatywan

Istotnym elementem modeli s3 oddziatywania pomiedzy poszczegdlnymi czastkami. Ustala sie
je poprzez wprowadzenie odpowiedniego potencjatu, ktéry moze mieé charakter ciggty lub
dyskretny. W pierwszym przypadku warto$¢ oddziatywan opisana jest poprzez ciagta funkcje
odlegtosci, a najbardziej znanym przyktadem jest potencjat Lennarda-Jonesa, LJ. Mozemy
wyrézni¢ w nim dwa charakterystyczne zakresy, silnie odpychajacy rdzen, ktéry zapewnia spet-
nienie warunku wytaczonej objetosci oraz lekko odpychajacy ogon. W symulacjach stosuje
sie takze réznego rodzaju odmiany tego potencjatu, ktére m.in. pozwalaja zoptymalizowac i
przyspieszy¢ obliczenia. Mozliwe jest odciecie potencjatu LJ w odlegtosci na tyle duzej, ze
jego przyciaganie jest zaniedbywalnie mate. Inng odmiang jest potencjat WCA (ang. Weeks-
Chandler-Anderson) [126], ktéry ma charakter tylko odpychajacy. Jest to potencjat LJ odciety
w punkcie jego minimum i przesuniety w taki sposéb, aby zapewnié ciggtos¢. W przypad-
ku makroczastek polimerowych konieczne jest takze zapewnienie nierozerwalno$ci wigzan, co
mozna zrealizowa¢ wykorzystujac np. potencjat FENE (ang. finitely extendible non-linear ela-
stic) [127]. Potencjaty ciagfe sa najczesciej wykorzystywane w symulacjach dynamiki moleku-
larnej oraz pozasieciowych symulacjach stochastycznych. Przyktadowo, oddziatywania krétkie-
go zasiegu moga by¢ realizowane poprzez superpozycje potencjatu FENE oraz LJ, natomiast
oddziatywania dalekiego zasiegu realizowane s3 z wykorzystanie potencjatu LJ.

Potencjaty nieciagte charakteryzujg sie dyskretnymi, statymi wartosciami oddziatywan w
zadanym obszarze odlegtosci, oddzielonymi ostrymi, nieciggtymi granicami. Najbardziej zna-
nym przyktadem tego typu oddziatywan jest model twardych kul, w ktérym oddziatywanie
nastepuje tylko w momencie kontaktu kul ze soba. Innym przyktadem jest potencjat schodko-
wy stosowany m.in. w symulacjach czastek polimerowych. Sktada sie on z silnie odpychajace;j
czesdci zapewniajacej warunek wytaczonej objetosci oraz z lekko odpychajacego oddziatywania
o statej wartosci dziatajacego w pewnej zadanej odlegtosci, np. ograniczonej do najblizszych
sgsiadéw sieci. Poza tym obszarem brak jest oddziatywan pomiedzy segmentami polimeru. Po-
tencjaty nieciggte stosowane s3 czesto w symulacjach sieciowych poniewaz wykorzystywanie w
tego typu przypadku funkcji ciaggtych wigzatoby sie z niepotrzebnym wykonywaniem obliczen
wartosci oddziatywan, ktére ze wzgledu na dyskretyzacje potozen takze sg dyskretne.

Osobny problem stanowig sytuacje, w ktérych symuluje sie uktady czastek oddziatuja-
cych elektrostatycznie, jak np. polielektrolity. Oddziatywania takie maja zdecydowanie wiekszy
zasieg niz oméwione wczesniej potencjaty, a ich zaniedbanie w odlegtosciach wiekszych od
rozmiaru stosowanego pudetka symulacyjnego nie jest podejéciem prawidtowym. Aby uzyskaé
Jjak najbardziej rzeczywiste oddziatywanie nalezatoby wykonaé sumowanie nie tylko w ramach
badanego pudetka symulacyjnego, ale takze po wszystkich powielonych (w wyniku zastoso-
wania periodycznych warunkéw brzegowych) obrazach pudetka symulacyjnego. Jak tatwo sie
domysli¢ takie podejscie jest bardzo czasochtonne. Jednym z rozwigzan tego problemu jest
wykorzystanie tzw. sumy Ewalda, w ktérej sumowanie ograniczone jest do odlegtosci réwnych
kilku rozmiaréw pudetka symulacyjnego w przestrzeni rzeczywistej oraz dodatkowo dokonuje
sie sumowania w przestrzeni odwrotnej. W przypadku gestych uktadéw polielektrolitowych, w
ktérych ilos¢ czastek jest duza, wykorzystanie metody Ewalda jest stosunkowo czasochton-
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ne. Dlatego w opisanych w tej rozprawie symulacjach starano sie znalez¢ rozwigzanie, ktére
pozwolitoby znaczaco je przyspieszyé. W polielektrolitach o dostatecznym poziomie zjonizo-
wania wystepuje zjawisko ekranowania oddziatywan elektrostatycznych. Odlegtoé¢ dla ktérej
zachodzi wspomniane ekranowanie nazywana jest promieniem Debye’a. Badania teoretyczne
sugeruja, ze wystepujace w jonomerach dipolowe pary jonowe mozna w przyblizeniu traktowaé
jak neutralne czastki z efektywnie krétkim zasiegiem oddziatywan [128], a symulacje metoda
dynamiki molekularnej pokazuja, ze dtugos¢ Debye'a w gestych stopach polimerowych jest
mniejsza od rozmiaru segmentu [129]. Wydaje sie zatem uzasadnione zastosowanie przyblize-
nia polegajacego na ograniczeniu oddziatywan elektrostatycznych w symulacjach jonomeréw
do odlegtosci réwnej dtugosci segmentu, co jednoczesnie pozwoli na znaczne przyspieszenie
wykonywanych obliczen. Tego typu podejscie wykorzystano wtasnie w badaniach opisanych w
tej rozprawie.

Podsumowanie

Symulacje komputerowe jako narzedzie do badania wtasnosci polimeréw stanowia cenne uzu-
petnienie metod badawczych i dajg nowe mozliwoséci w stosunku do podej$¢ teoretycznych i
eksperymentalnych. Problemem w badaniu eksperymentalnym zachowania fazowego polime-
row sa dtugie czasy relaksacji makroczastek o znacznej masie molekularnej, a takze trudnosci
w przygotowaniu dobrych prébek. Wada metody pola sredniego (SCFT) jest m.in. koniecznos$é
zatozenia z gbéry symetrii oczekiwanej nanostruktury, a takze pominiecie fluktuacji. Problemy
te udaje sie co prawda ograniczaé, m.in. poprzez implementowanie nowych algorytméw SCFT
w przestrzeni rzeczywistej, startujacych z przypadkowej konfiguracji uktadu w celu uzyskania
struktury o minimalnej energii [130, 131], a takze poprzez wprowadzenie fluktuacji do obliczen
teorii pola [115, 116]. Symulacje komputerowe takze zwigzane s3 z ograniczeniami wynika-
jacymi gtownie z dostepnosci mocy obliczeniowych, jednakze dynamiczny rozwdj technologii
komputerowych i algorytméw symulacyjnych sprawiaja, ze trudnosci te s3 coraz mniej dotkliwe.

W przypadku symulacji polimeréw stosuje sie zaréwno metody stochastyczne, jak i determi-
nistyczne. O ile symulacje dynamiki molekularnej uktadéw ztozonych ze stosunkowo niewielkiej
ilosci makroczastek sa mozliwe do wykonania w rozsadnym czasie, o tyle badanie wtasnosci ge-
stych uktaddéw polimerowych, w szczegédlnosci stopdw kopolimerowych sktania do zastosowania
metod Monte Carlo, ktére s3 szybsze i wydajniejsze. Wykorzystanie metod sieciowych pozwala
usprawni¢ symulacje dzieki zastosowaniu arytmetyki catkowitej, ktéra przyspiesza obliczenia,
a tym samym umozliwia wykonywanie dtuzszych symulacji dla wiekszych uktadéw. Metody
sieciowe pozwalaja takze na ograniczenie ilosci obliczen poprzez wprowadzenie potencjatéw
dyskretnych (np. potencjatu schodkowego), ale z drugiej strony moga powodowad btedy wy-
nikajace z narzuconej z géry symetrii sieci. Kolejnym ograniczeniem symulacji komputerowych
jest efekt skali. Polega on na doborze wielkosci pudetka symulacyjnego oraz (w przypadku
symulacji sieciowych) rodzaju sieci w taki sposéb, aby uwzgledni¢ periodyczno$é nanostruk-
tury oraz zasieg korelacji w badanym ukfadzie. Rozmiar pudetka symulacyjnego powinien by¢
wiekszy od periodycznosci nanofazy. Czesto jest to trudne do zrealizowania poniewaz czas
symulacji potrzebny na doprowadzenie uktadu do stanu réwnowagi rosnie wraz ze wzrostem
wielkosci uktadu.

Nie da sie jednoznacznie okredli¢, ktéra metoda symulacji jest lepsza. Wybor zalezy od
wielu czynnikéw, m.in. od rodzaju i wielkosci badanego uktadu, interesujacych nas parame-



ROZDZIAL 3. METODOLOGIA 45

tréw opisujacych uktad, a takze dostepnych zasobow komputerowych. Niewatpliwe symulacje
sieciowe ze wzgledu na ograniczong ilo$¢ obliczen zmiennoprzecinkowych sa szybsze, co jest
szczegblnie istotne w przypadku badania stopéw polimerowych. Wtasnie ze wzgledu na znaczne
rozmiary uktadéw oraz duzg ich gesto$¢ w opisanych badaniach wykorzystano sieciowe metody
symulacji Monte Carlo wraz z algorytmem Metropolisa w zespole NVT. Podejscie takie po-
zwolito na przeprowadzenie badan w szerokim zakresie parametréw, m.in. temperatury czy tez
dtugosci i mikroarchitektury tancucha, w stosunkowo krétkim czasie.

3.2 Model

3.2.1 Model tancucha i pudetko symulacyjne

W przeprowadzonych badaniach wykorzystano model gruboziarnisty (opisany w rozdz. 2.2.1)
liniowego kopolimeru blokowego ztozonego z dwdch lub trzech typéw segmentéw oznaczonych
skrétowo literami A, B oraz S. Segmenty te zostaty zgrupowane w bloki poczawszy od naj-
prostszego przypadku kopolimer dwublokowy A — B, poprzez kopolimer tréj- i pentablokowy,
az po najbardziej ztozone kopolimery wieloblokowe zbudowane z trzech typéw segmentdéw.
Model zaktada nierozerwalnoéé wiazanh o statej dtugosci | = av/2, gdzie a to stata sieciowa.
Szczegdtowy opis mikroarchitektur zastosowanych w symulacji zostat przedstawiony w roz-
dziale 4 bezposrednio przed opisem wynikéw badan. Badano zaréwno geste stopy polimerowe
zawierajacy jedynie tancuchy polimeru, jak i roztwory polimerowe o réznym stezeniu ztozone z
polimeréw i rozpuszczalnika. Wszystkie tancuchy w danej prébce symulacyjnej miaty jednakowa
dtugo$é, co oznacza brak polidyspersyjnosci uktadu.

a) b) C)

Rysunek 3.4: Przyktady liniowych kopolimeréw blokowych umieszczonych na sieci FCC:
a) pojedynczy tancuch wieloblokowy, b) pudetko symulacyjne wypelnione regularnie roz-
mieszczonymi tancuchami, ¢) pudetko symulacyjne wypelnione przypadkowo rozmieszczo-
nymi tancuchami.

W symulacjach wykorzystano opisang wczesniej (rozdz. 3.1) sie¢ powierzchniowo centro-
wang, FCC'. Utworzona ona zostata w oparciu o sie¢ kubiczng prosta poprzez usuniecie tych
weztdw sieci, dla ktérych suma wspétrzednych x + y + z byta nieparzysta. Dla pudetka symu-
lacyjnego o wymiarach L, x L, x L, dostepnych jest n,, = (Ly - Ly - L.)/2 weztbw, z czego
wszystkie s3 wypetnione badz to segmentami polimeru, badzZ elementami rozpuszczalnika. Roz-
miary pudetka zostaty dobrane tak, aby odpowiadaty wielokrotnosci potowy dtugosci polimeru
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(rys. 3.4a). Szczegbtowe informacje na temat pudetek symulacyjnych zostaty takze podane
w rozdziale 4. Liczba tancuchéw w pudetku symulacyjnym (n,) moze wynosi¢ maksymalnie
nyw/N w przypadku stopu polimerowego. Dla roztworu polimerowego stezenie fancuchdéw (o)
zdefiniowano jako stosunek ilosci segmentéw polimeru (n, - N) do ilosci weztéw sieci (n,).
Przyktadowo, dla ¢ = 0.1 segmenty polimeru wypetniaja 10% weztéw sieci, a reszte stanowi
rozpuszczalnik.

W badaniach zastosowano standardowe periodyczne warunki brzegowe (rozdz. 3.1) w przy-
padku symulacji w stanie makroskopowym (ang. bulk state), okreslanych w tej pracy takze
symulacjami 3D. Przyblizenie to zostato wyfaczone w jednym z kierunkéw dla symulacji w
cienkiej warstwie, gdzie w zamian zastosowano nieprzepuszczalna bariere w postaci twardej
Sciany.

3.2.2 Oddziatywania i wielkosci charakteryzujgce ukfad

Parametr Flory'ego (x;;j) okreslajacy niekompatybilno$¢ pomiedzy i-tym i j-tym weztem sie-
ci powigzany jest, zgodnie z réwnaniem 2.28, z parametrem oddziatywan ¢;; nastepujacym
réwnaniem: 5 1
Z p—
Xij = 7]{,‘BT . (Eij — 5 (61'1' + 6jj)> . (312)

Oddziatywania pomiedzy segmentami tego samego typu s3 réwne 0 (€; = €;; = 0) dlatego
mozliwe jest uproszczenie powyzszego wyrazenia do nastepujacej postaci:

(z—2)eij

3.13
T (3.13)

Xij =
Oddziatywania pomiedzy segmentami réznego typu maja charakter odpychajacy o maksy-
malnej wartosci réwnej €. Parametr € uzywany jest ponadto w symulacjach jako jednostka
energii, stad mozliwos¢ wprowadzenia wielkosci zredukowanej €;; = €ij/€. Szczegdtowe infor-
macje dotyczace wartosci parametréw oddziatywan stosowanych w danej symulacji podano w
trakcie prezentacji wynikéw. Oddziatywania pomiedzy segmentami, a takze elementami roz-
puszczalnika zostaty ograniczone do 12 najblizszych sasiadéw sieci FCC, a energia oddziatywan
pojedynczego elementu ukfadu dana jest wzorem:

12
Ef=> e, (3.14)
j=1

natomiast catkowita zredukowana energia oddziatywan uktadu wyrazona jest réwnaniem:

Ny 12

E* = %Z > e (3.15)

i=1j=1

Temperatura uktadu zostata takze wyrazona w sposéb bezwymiarowy jako stosunek energii

termicznej do energii oddziatywan:
kgT
T* = 252 (3.16)

€

Symulacje prowadzone s3 w zespole kanonicznym (rozdz. 3.1) dlatego zaréwno liczba czastek,
jak i objetos$¢ oraz temperatura s3 state. Dla tak zdefiniowanego modelu mozliwe jest wyznacze-
nie ciepta wiasciwego bedacego miara fluktuacji energii wewnetrznej uktadu i zdefiniowanego
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w nastepujacy sposéb:

(B~ (E"))
an*Q '

Oprécz wymienionych wielko$ci termodynamicznych podczas symulacji wyznaczono takze

C, = (3.17)

szereg wielkosSci strukturalnych charakteryzujacych badany uktad. Pierwsza z nich jest $redni
kwadrat odlegtosci koncéw polimeru, ktéry jak wspomniano wczesniej (rozdz. 2.2.1) dla fan-
cucha idealnego jest proporcjonalny do dtugosci polimeru i jest zdefiniowana w nastepujacy
sposéb:

R? = ((Rn - R1)). (3.18)

Symbol (...) oznacza $rednig po zespole statystycznym w danej temperaturze oraz po wszyst-
kich n,, tancuchach w pudetku symulacyjnym. Wielkos¢ ta zostata wyznaczona zaréwno dla ca-
fego tancucha oraz, w wybranych symulacjach, dla poszczegélnych blokéw kopolimeru. Druga z
wielkosci strukturalnych jest promien zyracji, bedacy miarg rozpietosci polimeru w przestrzeni:

1Y 1 Y ’
Rﬁ:Nz<<Rn—<N2Rm>> > (3.19)
n=1 m=1
Podobnie jak w poprzednim przypadku wyznaczony zostat dla catego polimeru, a takze dla
poszczegdlnych blokéw tancucha. Dla wybranych symulacji wyznaczono takze Srednig ilo$¢ kla-
stréow (IN.) przypadajaca na pudetko symulacyjne, przy czym klaster zdefiniowano jako grupe
segmentéw tego samego typu bedaca w bezposrednim kontakcie ze soba. Innymi stowy do
danego klastra zalicza sie wszystkie segmenty tego samego typu bedace w odlegtosci rowne;j
dtugosci wigzania od innego dowolnego elementu klastra. Wykorzystujac ta wielko$¢ wyzna-
czono takze $rednig ilo$¢ polimeréw przypadajaca na jeden klaster uktadu (P, = N./N).
Wielkoscia pozwalajaca identyfikowaé otrzymane nanofazy oraz poréwna¢ wyniki symulacji
z badaniami eksperymentalnymi jest czynnik struktury (ang. structure factor), S(k), ktéry jest
proporcjonalny do intensywnosci promieniowania rozproszonego w badaniach eksperymental-
nych. W ogdlnosci zdefiniowany jest w nastepujacy sposéb [99]:

Sk) = — {g(k)g(-k)), (3.20)

gdzie n,, to ilos¢ elementdw typu « (ilos¢ segmentdédw rozpraszajacych), a g(k) to transformata
Fouriera gestosci lokalnej zdefiniowana w nastepujacy sposob:

k) =3 / exp (ikr)d(r — r)dr = S exp (ikry,). (3.21)
n:l_oO n=1

W przypadku uktadéw izotropowych réwnanie 3.20 mozna zapisa¢ w nastepujacej postaci:

Sk) = la Z (exp (ikry,) exp (—ikr,,))
— nla Z (exp (ik (rp, — 1))
1

= = Z (exp (ikrpm)) - (3.22)

n
X n.m
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Poniewaz wektor r,,, w uktadach jednorodnych moze przyjmowaé dowolna wartos¢, stad moz-
liwe jest usrednienie po wszystkich katach § zawartych pomiedzy wektorami k oraz rym:

1 .
Sk) = — Z (exp (ikrpm cos (5)))
N n,m
) 1
- ¥ / exp (ikrmm cos (8))d (cos (8)) - (3.23)
2Nna nom
Korzystajac z postaci trygonometrycznej liczb zespolonych obliczamy warto$¢ catki dla czesci
rzeczywistej, ktéra wynosi 2sin(kr)/kr. Cze$¢ urojona znika z réwnania poniewaz catka dla

niej jest rowna 0. Ostatecznie réwnanie 3.23 przybiera postac:

1 sin (k7pm) 1 sin (krpm)
k) = — =1 — _ .24
S(k) = - %:n p— + ¥ ;;n p— (3.24)

Jak wspomniano wczesniej (rozdz. 2.1), kopolimery blokowe posiadaja zdolno$¢ do samo-
organizacji, w wyniku ktérej powstaja periodyczne przestrzennie nanostruktury. Takie uporzad-
kowanie sprawia, ze ukfad polimerowy staje sie anizotropowy dlatego stosowanie powyzszego
réwnania jest mozliwe jedynie w zakresie temperatur zdecydowanie wyzszych od temperatury
przejécia porzadek-nieporzadek (ODT). W przypadku periodycznie przestrzennych faz nalezy
wykorzystac¢ inng postac wyrazenia na czynnik struktury. Uwzgledniajac periodyczno$é pudetka
symulacyjnego wynikajaca z zastosowania periodycznych warunkéw brzegowych (rozdz. 3.1)
rownanie 3.20 przyjmuje nastepujaca postac:

S = - (g (3.25)

Z wiasnosci modutu liczby zespolonej otrzymujemy wyrazenie:

Sk) = ni <<§: cos (krn)> + (% sin (krn)> >, (3.26)
« n=1 n=1

ktére wykorzystano do wyznaczania warto$ci czynnika struktury nanofaz uzyskanych w trak-
cie symulacji. Nalezy zwréci¢ uwage, ze aby uzyskal lepsza doktadnos$¢ obliczen na liczbach
zmiennoprzecinkowych uwzgledniono optymalizacje polegajaca na obliczaniu kolejnych wartosci
funkgji trygonometrycznych (sin (ik*ry) oraz cos (ik*ry), dla i > 1) na podstawie nastepuja-
cej zaleznosci (stosujac wzory na sin(a + 3) oraz cos(a + f3)):

sin (tk*rn) = sin((i — 1)k'rn + k'ry), (3.27)
cos (tk*rn) = cos((i —1)k*rn + k'ryp). (3.28)

Czynnik struktury S(k) zostat wyznaczony jako $rednia po wszystkich S(k), takich ze |k| jest
rowna k. Ponadto w przypadku symulacji sieciowych wartosci wektora falowego k sa Scisle
powigzane z rozmiarem pudetka symulacyjnego w taki sposéb, ze przyjmuja postaé

k =k (ng, Ny, Nz) , (3.29)

gdzie k' nalezy do przedziatu (27/L, 27 /1), natomiast wielkosci n,n,, n, przyjmuja wartosci
catkowite z przedziatu (—L/l,+L/1).
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Tabela 3.1: Polozenie kolejnych pikéw S(k) dla wybranych nanostruktur.

[ Faza [ Grupa | Stosunek k/k*
L 1,2,3,4,5,6,7, ..
HEX Pémm 1, (3)1/2, ()2, (1)1/2, (9)1/2, (12)1/2, ...
OBDD Pn3m 1, (3/2)1/2, (2)1/2, (3)1/2, (4)1/2, (9/2)1/2, (5)1/2, (11/2)1/2, (6)1/2, ...
G Ia3d | 1, (4/3)1/2, (7/3)1/2, (8/3)1/2, (10/3)1/2, (11/3)1/2, (12/3)1/2, (13/3)1/2, ...
G Schoen | I4432 1, (3)1/2, ()12, (T)V/2, (8)1/2, (10)1/2, (11)1/2, (12)1/2, (13)1/2, ...

Wraz z obnizaniem temperatury w ukfadzie pojawia sie coraz wiecej klasteréw stanowiacych
zarodki powstajacej nanofazy. Powoduje to wzrost intensywnosci promieniowania rozproszone-
go w badaniach eksperymentalnych oraz wzrost wartosci S(k) w symulacji. Ponizej przejscia
ODT pojawiaja sie kolejne piki na wykresie S(k) $wiadczace o periodycznym uporzadkowaniu
polimeréw w pudetku symulacyjnym. Na podstawie potozenia pierwszego piku (k*) mozna
wyznaczy¢ periodyczno$¢ otrzymanej nanofazy, d = 2x/k*. Analiza potozenia kolejnych pikéw
wzgledem pierwszego pozwala okresli¢ grupe przestrzenna powstatej struktury, a tym samym
jej rodzaj [132, 133]. Pozycje pierwszych kilku pikéw dla nanostruktur otrzymywanych w tych
badaniach podano w tab. 3.1.

3.3 Metoda

Jak wspomniano na poczatku tego rozdziatu, w badaniach przeprowadzonych w ramach tej roz-
prawy wykorzystano sieciowe symulacje Monte Carlo wraz z standardowym algorytmem Metro-
polisa [117], a takze metoda symulacji réwnolegtych (ang. parallel tempering, PT) [134, 135].
Symulacje prowadzono w zespole kanonicznym, a algorytm Metropolisa zapewniat generowa-
nie ciggu Markowa z prawdopodobienstwem dajacym przy dostatecznie duzej ilosci krokdw
pozadany rozktad réwnowagowy. Wazne jest, aby przed rozpoczeciem wyznaczania Srednich
wartosci obserwabli po zespole statystycznym doprowadzi¢ uktad do stanu réwnowagi termo-
dynamicznej. W tym celu mozna stosowac szereg metod termicznej obrébki uktadu: powolne
chtodzenie (ang. slow cooling), hartowanie (ang. quenching) oraz powolne ogrzewanie (ang.
slow heating) uktadu. Pierwsza z metod polega na bezposrednim umieszczeniu polimeru w za-
danej temperaturze, natomiast w przypadku drugiej metody obnizanie temperatury nastepuje
stopniowo, poczawszy od najwyzszej, az do docelowej. Metoda powolnego ogrzewania polega
na stopniowym podnoszeniu temperatury uktadu startujac z niskotemperaturowej konfigura-
cji. Porébwnanie tych metod z wykorzystaniem algorytméw stosowanych w tej pracy zostato
opisane w literaturze [136]. Zgodnie z przedstawionymi analizami technika hartowania da-
je najbardziej zbiezne z teorig i eksperymentem wyniki. Niestety problemem s3 symulacje w
obszarze niskich temperatur, w ktérych bardzo czesto uktad zostaje uwieziony w lokalnym
minimum energetycznym odpowiadajacym fazie metastabilnej. Istnieja inne metody symulacji,
ktére lepiej radza sobie z probkowaniem przestrzeni standw przez co umozliwiaja uzyskanie
lepszej statystyki wynikéw. Wsréd nich wymieni¢ mozna m.in. metode Wanga-Landaua [137]
oparta o funkcje gestosci stanéw i umozliwiajaca wyznaczenie entropii oraz energii swobodne;j.
Algorytm ten stosowany jest takze w badaniach polimeréw [138, 139, 140]. Innym przyktadem
jest wspomniana juz metoda symulacji réwnolegtych (PT), ktérej poswiecono rozdz. 3.3.1.
Istotnym elementem uzyskiwania poprawnej statystyki otrzymanych wynikéw jest ich usred-
nienie po wielu niezaleznych symulacjach. Kazda taka runda symulacji powinna by¢ wykonana
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na podstawie niezaleznej konfiguracji startowej. Konfiguracje tego typu dla uktadéw polime-
rowych najtatwiej otrzymaé poprzez wykonanie symulacji atermicznej (1/7* — 0), w ktérej
brak oddziatywan pomiedzy poszczegdlnymi segmentami fancuchéw, a wszystkie ruchy ge-
nerujace kolejne stany uktadu s3 akceptowane. W wyniku symulacji atermicznej uzyskujemy
przypadkowo wymieszane tancuchy polimerowe o losowych i nieskorelowanych konformacjach.

Kolejnym zagadnieniem zwigzanym z symulacja komputerowa jest okreSlenie algorytmu
tworzenia konfiguracji uktadu, generowania kolejnych elementéw ciggu Markowa. W przypadku

a) b) c)

Rysunek 3.5: Podstawowe ruchy generowania konformacji tancucha: a) rotacja segmentu,
b) rotacja grupy elementéw, c¢) translacja polimeru.

tancuchéw polimerowych mozemy wyréznié trzy podstawowe ruchy: zwiazane z rotacja poje-
dynczego segmentu, rotacja grupy elementéw oraz translacja taficucha (fig. 3.5). W pierwszym
przypadku wybrany segment polimeru poddany jest rotacji wokét prostej przechodzacej przez
dwa sasiadujace monomery polimeru. W przypadku takiego obrotu nalezy zwréci¢ uwage na
nierozerwalnos¢ oraz dtugosé wigzan. Mozliwe jest takze wykonanie obrotu grupy elementéw
polimeru przy zachowaniu warunku wytaczonej objetosci. Obroty te s3 jednak trudne do zreali-
zowania dla duzej grupy segmentéw, zwtaszcza w uktadach o wiekszej koncentracji polimeru.
Ostatni typ ruchu polega na pefznieciu polimeru i realizowany jest poprzez uciecie segmentu
z jednego konca i dodaniu go pod losowym katem na drugim koncu. Dla kopolimeréw blo-
kowych istotne jest, aby zachowal (zaktualizowa¢) mikroarchitekture taficucha zaburzona w
trakcie ruchu. Opisane ruchy sprawdzaja sie doé¢ dobrze w przypadku symulacji pojedynczych
tafncuchéw lub roztworéw polimerowych o niewielkim stezeniu. W takiej sytuacji wykonanie
ruchu segmentu poprzez przemieszczenie go w miejsce wolnego wezta lub wezta zajmowanego
przez rozpuszczalnik jest zazwyczaj mozliwe. W przypadku gestych roztworédw polimerowych
sytuacja zaczyna sie komplikowaé ze wzgledu na maty odsetek wolnych weztéw sieci. W ge-
stym stopie polimerowym, ktéry wypetnia wszystkie wezty sieci wykonywanie tego typu ruchéw
staje sie niemozliwe. Stad konieczno$¢ zastosowanie innej metody, ktéra umozliwi generowanie
kolejnych stanéw uktadu. Jednym z najbardziej efektywnych algorytméw do symulacji gestych
polimeréw jest algorytm ruchéw kooperatywnych (ang. cooperative motion algorithm, CMA)
opracowany przez T. Pakute [141, 142]. Ten wtasnie algorytm w oparciu o sie¢ FCC, ktére-
go szczegbty opisano w kolejnym rozdziale (rozdz. 3.3.2), zostat wykorzystany w badaniach
przedstawionych w tej pracy. Istnieja takze wersje algorytmu CMA wykorzystywane do symula-
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cji polimeréw o topologii odmiennej od liniowej [143], a takze na sieci tréjkatnej w symulacjach
dwuwymiarowych [144, 145]. Mozliwe jest takze badanie wtasnosci dynamicznych polimeréw
z wykorzystaniem algorytmu dynamicznej cieczy sieciowej (ang. dynamic lattice liquid, DLL)
opracowanego pod kierunkiem tego samego autora [146, 147].

3.3.1 Metoda wymiany replik

Jednym z podstawowych probleméw symulacji komputerowych jest wygenerowanie ciagu Mar-
kowa odzwierciedlajacego przestrzen standéw w réwnowadze termodynamicznej podczas roz-
sadnej ilosci krokéw, okreslanych mianem krokéw Monte Carlo (MCS). We wszystkich przed-
stawionych symulacjach pojedynczy krok MCS zdefiniowano jako prébe poruszenia wszystkich
elementéw ukfadu. Standardowa metoda Monte Carlo wykorzystujaca algorytm Metropolisa
(SM) umozliwia wygenerowanie takiego ciggu standw, jednakze bardzo czesto ilos¢ krokdw
niezbedna do osiggniecia réwnowagowego rozkfadu jest znaczna. Metoda SM jest jedng z

11 T T T T

—_
(=]

N W R N NN 0 O

MCS [107]

Rysunek 3.6: Przyktadowa Sciezka poruszania sie trzech replik w przestrzeni temperatur
dla stopu kopolimeru dwublokowego 10A-10B podczas wykonania 5 - 10° MCS.

powszechniej wykorzystywanych technik symulacji dajaca dosé dobre rezultaty, zwtaszcza w
obszarze wysokich temperatur, powyzej przejscia porzadek-nieporzadek (ODT). W obszarze
niskich temperatur czesto pojawia sie problem putapkowania ukfadu w lokalnym minimum
energii swobodnej, co zaburza statystyke otrzymywanych wynikéw. W literaturze opisano kilka
przyktadéw optymalizujacych ten problem [136, 137, 148] o czym wspomniano na poczatku
tego rozdziatu.

Chcac poprawié statystyke prowadzonych badan oraz osiggnac¢ lepsze zréwnowazenie ukta-
déw w symulacjach wykorzystano poza wspomnianym algorytmem Metropolisa, metode wy-
miany replik (ang. parallel tempering, PT) [134, 135] znanga takze pod inn3 angielska nazwa
replica exchange. ldea tego algorytmu polega na réownolegtej symulacji M replik uktadu w za-
danym przedziale temperatur, poczawszy od 11 az po Ty, przy czym T < T < ... <Tpr—1 <
Ty Kazda z replik rozpoczyna symulacje w jednej z zadanych temperatur, wykonujac S kro-
kéow MCS w oparciu o standardowa metode SM. Nastepnie, w losowej kolejnosci, wykonywana
jest préba zamiany stanu ukfadu dla kazdej sasiadujacej pary replik z prawdopodobienstwem
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Rysunek 3.7: Prawdopodobienstwo zamiany repliki w temperaturze T z replika 777 ; dla
pierwszej (plusy) oraz drugiej (krzyzyki) rundy algorytmu FO wraz z wykresem C,, (linia
ciagta) dla stopu kopolimeru dwublokowego 10A-10B.

opisanym wzorem:
p(Ri < Riy1) = min[l, exp(—(8; — Bi+1) (B — E7))], (3.30)

gdzie 5; = 1/kT}, a E to energia potencjalna uktadu w temperaturze T*. Wymiana ukfadéw
pomiedzy temperaturami sprawia, ze konfiguracje uwiezione w lokalnej putapce energetycznej
moga przeskoczy¢ do wyzszej temperatury i pokonaé bariere energetyczna. Rys. 3.6 przedsta-
wia przyktadowa wedréwke trzech wybranych ukfadéw dla symulacji kopolimeru dwublokowego
10A-10B w pudetku szesciennym o boku 20. Podczas symulacji wykorzystano 24 repliki wy-
konujac 3 min. krokéw MCS. Ten modelowy ukfad postuzy w dalszej czesci rozdziatu do
przedstawienia kilku probleméw zwigzanych z symulacja algorytmem PT.
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Rysunek 3.8: Histogram f[T;"] dla pierwszej (plusy) oraz drugiej (krzyzyki) rundy algo-
rytmu FO (wraz z wzorcowa prosta) dla stopu kopolimeru dwublokowego 10A-10B.

Aby wykonaé symulacje stosujac metode PT niezbedne jest ustalenie kilku parametréw,
ktére wptywaja na efektywnos¢ metody, m.in. iloé¢ replik, czestotliwo$¢ zamiany uktadéw, czy
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tez rozktad temperatur [149, 150, 151, 152, 153]. W przypadku skrajnie ztego doboru tych
parametréw symulacja metoda PT zostanie sprowadzona do zwyktej symulacji standardowym
algorytmem Metropolisa. Nie ma jednoznacznego kryterium doboru tych parametréw, ktére
zaleza m.in. od ilosci przej$¢ fazowych w danym zakresie temperatur (ksztattu ciepta wtasci-
wego) oraz wielkosci uktadu. Optymalng ilo$¢ replik mozna dobieraé empirycznie wykonujac
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Rysunek 3.9: Poréwnanie standardowej metody MC (kétka) z algorytmem PT (kwadraty)
dla geometrycznego rozkladu temperatur na przyktadzie stopu kopolimeru dwublokowego
10A-10B: a) energia na jeden wezel (EY), b) cieplo wlasciwe (Cy), c¢) Sredni kwadrat
odlegloéci koficéw polimeru (R?).

wiele préb przy tej samej ilosci krokéw MCS i okres$lajac, ktéra warto$é parametru M przynio-
sta najbardziej zadowalajace efekty. Jako kryterium mozna przyjac czas jaki replika potrzebuje
na przejécie z najnizszej temperatury do najwyzszej i z powrotem (ang. round-trip time, RT),
ktéry powinien by¢ jak najkrétszy. Mozna takze poddad analizie prawdopodobienstwa przejsé
pomiedzy sasiednimi replikami, ktére rosng wraz ze wzrostem ilosci replik. A. Kone i D. A.
Kofke [150] oraz N. Rathore i inni [154] podaja, ze optymalny jest ptaski rozktad prawdopo-
dobienstwa na poziomie ok. 20 — 23%. Jednakze w przypadku ukfadéw, dla ktérych ciepto
wiasdciwe nie jest state, taki rozktad prawdopodobienstwa nie zawsze okazuje sie optymalny.
Jedne z badan przeprowadzonych w ramach tej rozprawy pokazaty, ze w przypadku pojednycze-
go tancucha homopolimerowego prawdopodobienstwo to jest nie tylko zalezne od temperatury,
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ale takze $rednio trzykrotnie wyzsze [155]. llosc replik uzalezniona jest takze od wielkosci ukta-
du i jak podaje literatura skaluje sie ona z pierwiastkiem z wielkosci ukfadu [135, 149]. Badania
przeprowadzone w oparciu o pojedynczy fancuch homopoliemrowy sugeruja natomiast, ze M
jest proporcjonalne do wielkosci ukfadu [155], jednakze oparte zostaty one na matej ilosc pré-
bek. Dystans pomiedzy skrajnymi warto$ciami temperatur podzielony jest na M — 1 odcinkéw
pokonywanych przez losowo dyfundujace w przestrzeni temperatur repliki. Wzrost wartosSci
M, ktéry powiazany jest z wigkszg iloscig tych odcinkéw, moze nie by¢ rekompensowane wy-
starczajagcym wzrostem prawdopodobienstwa zamiany replik, co spowoduje wydtuzenie czasu
wedréwki od najwyzszej do najnizszej temperatury. Dlatego w przypadku gestych uktadéw o
znacznej wielkosci nie nalezy przesadzi¢ z liczba replik poniewaz nie zawsze musi to polepszy¢
statystyke uzyskiwanych wynikéw.

Rozktad temperatur wptywa rowniez na jako$¢ uzyskiwanych wynikéw, a dobranie optymal-
nego zestawu temperatur nie jest proste i uzaleznione od charakteru badanego uktadu. Istnieje
wiele metod generowania takiego rozktadu temperatur [151, 153, 156] opartych m.in na sta-
tym wzro$cie entropii pomiedzy sasiednimi replikami uktadu. Mozliwe s3 takze standardowe
podejécia, w ktérych rozktad temperatur jest liniowy lub geometryczny. W pierwszym przy-
padku odstep pomiedzy temperaturami jest jednakowy, natomiast w drugiej sytuacji nastepuje
zageszczenie punktéw temperaturowych w obszarze niskich 7. H. G. Katzgraber i inni [152]
zaproponowali takze algorytm nazwany "feedback-optimized” (FO) generujacy nowy rozktad
temperatur w oparciu o analize wedréwki replik dla zadanego rozktadu. W metodzie tej na
poczatku kazda z replik nie posiada etykiety. W momencie gdy dotrze do minimalnej (77) lub
maksymalnej (T};) temperatury otrzymuje odpowiednio flage up lub down. Na podstawie tych
etykiet w trakcie symulacji tworzone sg histogramy f,,,[1] oraz faouwn|T;’]. Gdy przed zamiana
ukfadéw replika o indeksie 77 posiada odpowiednio flage up lub down to nastepuje inkremen-
tacja odpowiedniego histogramu. Po zakonczeniu symulacji na ich podstawie wyznaczany jest
histogram wedtug nastepujacej zasady:

T
fUP[n*] + fdown [Tz*] '

Na jego podstawie tworzony jest nowy, bardziej optymalny rozktad temperatur, a pojedyncza

fI7] (3.31)

symulacja majaca na celu wygenerowanie nowego rozkfadu temperatur nazywana jest run-
da. Po wykonaniu kilku rund uzyskany rozktad temperatur powinien byé optymalny, tzn. taki
dla ktérego najwieksze zageszczenie temperatur przypada w miejscu, gdzie replika napotyka
najwiekszg bariere, np. w obszarze przejécia fazowego. Pierwsza runde symulacji z wykorzy-
staniem algorytmu "feedback-optimized” mozna rozpoczac z dowolnego rozktadu temperatur,
najczesciej jest to rozktad liniowy lub geometryczny. Jak mozna zauwazy¢ na rys. 3.7 startu-
jac z geometrycznego rozktadu prawdopodobienstwo zamiany replik jest najnizsze w obszarze
przejécia porzadek-nieporzadek. Juz dla drugiej rundy algorytmu FO prawdopodobiefistwo to
zostaje widocznie zwiekszone i zarazem jest najwyzsze w zakresie ODT. Dla optymalnego
rozktadu T histogram f[T;*] powinien by¢ liniowy, co pokazano dla wspomnianego ukfadu
modelowego na rys. 3.8. Przedstawiony tam histogram juz dla drugiej rundy algorytmu FO
jest bliski funkgji liniowej w poréwnaniu z runda startowa.

Omoédwiona metoda optymalizacji rozktadu temperatur zostata sprawdzona na przyktadzie
pojedynczego homopolimeru [155] i okazata sie obiecujaca. Jednakze nie jest ona pozbawiona
wad. W sytuacji, w ktérej zmieniony zostanie zakres temperatur, wygenerowany rozktad T*
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staje sie bezuzyteczny i konieczne jest znalezienie nowego wraz z optymalng iloscig replik.
Wymaga to znacznych mocy obliczeniowych i czasu procesora, co jest szczegdlnie istotne w
przypadku duzych uktadéw. Algorytm ten wykazat takze pewna niestabilno$¢ generujac spo-
radycznie rozktad temperatur zawierajagcy waskie gardto, uniemozliwiajace wedréwke replik.
Poniewaz badane w ramach tej pracy ukfady sa w znacznej czesci gestymi stopami polimero-
wymi o duzej ilosci czastek dlatego, poza sporadycznymi przypadkami, nie zdecydowano sie
na stosowanie algorytmu "feedback-optimized” ze wzgledu na potrzebna zbyt duza moc ob-
liczeniowa. Nalezy jednak podkresli¢, ze sama metoda PT z wykorzystaniem geometrycznego
rozktadu temperatur znaczaco poprawifa statystyke uzyskanych wynikéw w poréwnaniu do al-
gorytmu SM. Jako przyktad na wyk. 3.9 poréwnano metode PT dla geometrycznego rozktadu
temperatur z algorytmem SM dla stopu kopolimeru dwublokowego 10A-10B wykonujac 3 min.
krokéw MCS. Mozna zauwazy¢ niewielkie rozbieznosci na wykresie C,, w obszarze przejscia
ODT, a takze do$¢ istotne réznice w zakresie niskich temperatur. Dla wiekszych uktadéw,
efekt ten staje sie jeszcze bardziej dostrzegalny.

3.3.2 Algorytm ruchéw kooperatywnych

Jedna z najbardziej efektywnych metod do symulacji gestych uktadéw polimerowych na sieci
jest algorytm ruchéw kooperatywnych (ang. cooperative motion algorithm, CMA) opracowany
przez T. Pakute [141, 142], ktérego idea polega na kooperatywnym przestawianiu elementéw
uktadu. Tego typu ruchy sa charakterystyczne dla gestych cieczy dlatego mozna przypusz-
czalé, ze jest to jak najbardziej naturalne podejscie. Ponadto, jak pokazuja badania, algorytm
ten jest najbardziej wydajna metoda symulacji w przypadku stopéw polimerowych [157, 158].
Metoda CMA jest wykorzystywana od ponad dwéch dekad do symulacji réznych uktadéw poli-
merowych [159, 160, 161], a uzyskane wyniki konfrontowano z badaniami eksperymentalnymi
oraz innymi metodami symulacji. Poréwnywano ja m.in. z algorytmem sieciowym wykorzystu-
jacym jedynie ruchy lokalne (ang. simple motion algorithm, SM) oraz metoda niesieciowg w
badaniach pojedynczego kopolimeru wieloblokowego uzyskujac zgodne jakoSciowo i ilosciowo
wyniki [32, 33].

W symulacjach przeprowadzonych w ramach tej rozprawy wykorzystano wersje algorytmu
ruchéw kooperatywnych oparta o sie¢ powierzchniowo centrowang. Zastosowanie metody sie-
ciowej pozwolito pozby¢ sie wielu obliczen zmiennoprzecinkowych zwigzanych z wyznaczeniem
potozenia elementéw uktadu, co znaczaco przyspiesza symulacje. Kazdy wezet sieci przechowu-
je informacje niezbedne do wykonywania ruchéw generujacych nowe konformacje polimeréw,
m.in. typ segmentu, kierunek do poprzedniego i nastepnego monomeru w tancuchu, a takze
informacje o ewentualnym poczatku i koncu polimeru. Zgodnie z opisem sieci zawartym w
rozdz. 3.1, kazda para wigzan przypisana do segmentu tancucha moze tworzyé jeden z czte-
rech mozliwych dla sieci FCC katéw: 60°, 90°, 120° oraz 180°. Dodatkowo w przypadku skraj-
nych elementéw tancucha, do ktérych przypisane jest tylko jedno wigzanie, a takze elementéw
rozpuszczalnika, ktére nie posiadaja wigzan, zaktada sie kat 0°. Standardowe periodyczne wa-
runki brzegowe zostaty uwzglednione we wszystkich szesciu $cianach pudetka symulacyjnego
w przypadku symulacji w przestrzeni nieograniczonej, symulacji 3D. W symulacjach w cienkiej
warstwie nie uwzgledniono tego przyblizenia dla dwdéch réwnolegtych do siebie $cian pudetka,
stosujac tam niepenetrowalng twarda Sciane. Podczas symulacji algorytmem CMA spetniono
zatem nastepujace zafozenia:
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e wytaczona objetos$é, a co za tym idzie brak mozliwosci umiejscowienia kilku segmentow
polimeru w tym samym weZle sieci;

e zachowanie mikroarchitektury tancucha, wtacznie z jego dtugoscia;

e wprowadzenie oddziatywan zapewniajacych statg dtugos$¢ i nierozerwalno$¢ wigzan w
polimerze;

e uwzglednienie oddziatywan wynikajacych z niekompatybilnosci elementéw, ktére ograni-
czono do najblizszych sasiadéw na sieci.

Efekt wytaczonej objetosci oraz oddziatywania dotyczace wigzan w polimerze s3 niezalez-
ne od temperatury, natomiast oddziatywania wynikajace z niekompatybilnosci s3 zalezne od
temperatury i uwzgledniane zgodnie z warunkiem Metropolisa (réwn. 3.8). Doktadniejszy opis
zawierajacy szczegdty dotyczace implementacji algorytmu oraz struktur danych zastosowanych
w celu optymalizacji zostat zawarty w dysertacjach S. Wotoszczuka [162] oraz P. Polanowskie-
go [147].

Rysunek 3.10: Schemat kooperatywnego przestawienia grupy segmentow po wybranej
Sciezce.

Algorytm CMA umozliwia symulacje gestych uktadéw polimerowych, czyli réwniez takich
w ktérych wszystkie wezty sieci wypetnione sa segmentami polimeréw. W takim przypadku ko-
nieczne jest opracowanie metody generowania kolejnych konformacji tancuchdéw, poniewaz nie
sg mozliwe ruchy lokalne wykorzystujace dziury na sieci. Wszystkie przestawienia segmentéw,
a takze ewentualnego rozpuszczalnika musza odbywad sie w sposéb kooperatywny. Polega
to na zsynchronizowanym przemieszczeniu wszystkich elementéw znajdujacych sie na pew-
nej wybranej Sciezce (petli). Na rys. 3.10 pokazano na przyktadzie pojedynczych elementéw
(czastek rozpuszczalnika) jak przebiega proces kooperatywnego przestawienia 9 elementdw.
Element pierwszy wedruje na miejsce drugiego, drugi natomiast na pozycje trzeciego i tak do
momentu, az element ostatni w petli przemiesci sie na miejsce pierwszego. Warto zaznaczy¢,
ze w przypadku tancuchdéw polimerowych $ciezka ta musi zostaé tak dobrana, aby zapewnié
wspomniane wczesniej warunki statej dtugosci wigzania i jego nierozerwalnosci, a takze nie-
zmiennej mikroarchitektury polimeru. W tym celu wprowadza sie do uktadu pewnego rodzaju
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Rysunek 3.11: Sytuacje umozliwiajace rozpoczecie wedréwki demona (zielony) poprzez lo-
sowe wybranie (czerwony): a) elementu rozpuszczalnika, b) skrajnego segmentu polimeru,
c) wewnetrznego segmentu z wiazaniami tworzacymi dozwolony kat.

defekt, ktérego zadaniem jest przemieszczenie sie po uktadzie i wyszukanie odpowiedniej $ciez-
ki. Defekt ten, okreslany tez mianem demona, powstaje poprzez losowe wybranie wezta sieci i
tymczasowe usuniecie z niego jego zawartosci, segmentu tafncucha lub elementu rozpuszczal-
nika. W wyniku tej operacji w ukfadzie brakuje czastki rozpuszczalnika lub jeden z polimeréw
zostaje skrécony o segment. Uwzgledniajac wspomniane zatozenia oraz topologie sieci mozliwe
sg trzy sytuacje wyboru pozycji startowej demona:

e wezet, z ktérego demon ma wyruszyé zawiera element rozpuszczalnika, a kierunek jego
ruchu wskazuje réwniez na rozpuszczalnik;

e segment, ktéry ma zostac usuniety z uktadu jest skrajnym monomerem polimeru (pierw-
szym lub ostatnim);

e kat pomiedzy wigzaniami segmentu, z ktérego ma rozpocza¢ wedréwke demon wynosi
60°.

W pierwszej sytuacji (rys. 3.11a) wylosowany element rozpuszczalnika jest wyciggany z ukfadu,
a czastka rozpuszczalnika na ktéra wskazuje demon zostaje specjalnie oznaczona. W sytuacji w
ktérej losowo wybrany kierunek ruchu wskazuje na segment polimeru dokonujemy ponownego
wyboru miejsca startowego. W drugim przypadku (rys. 3.11b) usuwany jest jeden ze skrajnych
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monomerdéw faicucha, a jego bezposredni sasiad (segment drugi lub przedostatni) zostaje
specjalnie oznaczony, aby skrécony tancuch mégt zostaé pdzniej naprawiony. W ostatnim
przypadku (rys. 3.11c) mozliwe jest usuniecie wewnetrznego segmentu polimeru poniewaz
mozna potaczyé ze soba dwa sasiadujace z nim monomery wigzaniem o dozwolonej dtugosci.
Po usunieciu segmentu, wybrany losowo jeden z jego dwdch sasiaddw zostaje takze specjalnie
oznaczony.

¢

Rysunek 3.12: Schematyczne przedstawienie ruchu demona (zielony) polegajace na wcia-
gnieciu losowo wybranego elementu (niebieski) i przeskoczeniu na jego miejsce.

Majac ustalony punkt startowy mozna przystapi¢ do poszukiwania petli po ktérej zostanie
wykonany ruch kooperatywny. W tym celu wybieramy dla demona losowo jeden z dwunastu
kierunkéw ruchu na sieci FCC i jeéli jest to mozliwe to demon zasysa wskazywany przez ten
kierunek element wciagajac go na swoje miejsce, a sam przeskakuje na nowa pozycje (rys. 3.12).
Demon przemieszcza sie w sposéb losowy po sieci przestawiajac napotkane po drodze elementy,
az do momentu w ktérym znajdzie sie w bezpos$rednim sasiedztwie oznaczonego specjalnie
wezta (oznaczonego podczas wyboru miejsca startowego), a kierunek jego nastepnego ruchu
wskazuje na ten wezet. Wtedy mozliwe jest wstawienie w miejsce dziury wczesniej usunietego
elementu ukfadu, naprawienie defektu i zamkniecie petli po ktérej nastagpito kooperatywne
przestawienie elementéw.

o— o— ®

Rysunek 3.13: Sytuacja I: ruch niemozliwy do wykonania, ktéry spowodowatby zmiane
dtugosci wigzania.

Warto jeszcze kilka stéw poswieci¢ wedréwce demona po sieci, na ktérej umieszczone s3
tancuchy polimerowe. W takiej sytuacji nie wszystkie ruchy demona s3 dozwolone gdyz mogty-
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Rysunek 3.14: Sytuacja II: przemieszczenie elementu rozpuszczalnika.

I

Rysunek 3.15: Sytuacja III oraz IV: wejscie demona w tancuch, ktére moze sie odbyé¢ na

poczatku lub konicu polimeru.

Rysunek 3.16: Sytuacja V oraz VI: wejscie demona w tancuch na $rodku i ruch wzdtuz
niego, ktéry moze si¢ odbywaé¢ w strone poczatku lub konca polimeru.

by tama¢ zatozenia algorytmu. Mozliwych jest pietnasci sytuacji, ktére demon moze napotkad
na swojej drodze i ktére wynikaja z utozenia wigzan w tancuchu. Opis mozliwych sytuacji zostat
zilustrowany schematami, na ktérych demon oznaczono kolorem zielonym, element wskazywa-
ny przez kierunek ruchu demona na czerwono, a monomer do niego poprzedni i nastepny s3a
wskazywane odpowiednio przez wektor p’ oraz 7. Sytuacja | to ruch niemozliwy do wykona-
nia (rys. 3.13) poniewaz katy pomiedzy kierunkiem ruchu demona a wigzaniami wybranego
segmentu s3 rézne od 60°. Akceptacja takiego ruchu spowodowataby rozerwanie (zmiane dtu-
gosci) wiazania poniewaz demon nie znajduje sie w bezposrednim sasiedztwie monomeréw
wskazywanych przez wektory 7i oraz p. Sytuacja Il (rys. 3.14) ma miejsce wtedy, gdy demon
zasysa element rozpuszczalnika. W przypadku symulacji gazu sieciowego jedynie tego typu
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Rysunek 3.17: Sytuacja VII oraz VIII: ruch demona wzdtuz tancucha, ktéry moze sie
odbywa¢ w kierunku poczatku lub konca polimeru.

1) 22

Rysunek 3.18: Sytuacja IX oraz X: demon opuszcza tancuch na jednym z koncow polimeru.

A

Rysunek 3.19: Sytuacja XI oraz XII: demon opuszcza tancuch w srodku podczas wedréwki
do przodu lub tytu polimeru.

ruchy sa wykonywane, natomiast podczas symulacji gestego stopu polimerowego ruch ten nie
wystepuje. Sytuacje Il oraz IV (rys. 3.15) to przypadki w ktérych demon wskazuje na pierw-
szy lub ostatni segment polimeru. Wtedy méwimy, ze dziura wchodzi do tancucha tworzac
nowe wigzanie pomiedzy demonem a skrajnym segmentem polimeru i zasysajac ten monomer.
Mozliwa jest takze sytuacja w ktérej dziura wnika w tancuch na jego srodku i porusza sie do
przodu lub tytu polimeru. Mamy wtedy do czynienia odpowiednio z sytuacjg V lub VI, ktére
s3 mozliwe do zrealizowania, gdy kierunek ruchu demona tworzy z jednym z wiazan wskazy-
wanego segmentu kat 60°, a z drugim kat rézny od 60°. Wtedy, zgodnie z tym co pokazano
na rys. 3.16, dodawane s3 wigzania tgczace demona z polimerem, a dziura zasysa wskazywany
segment. W przypadku VIl oraz VIII demon bedzie poruszat sie wzdtuz polimeru odpowiednio
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Rysunek 3.20: Sytuacja XIII oraz XIV: demon obraca skrajny (pierwszy lub ostatni) seg-
ment tancucha.

ANRINV

Rysunek 3.21: Sytuacja XV: demon obraca srodkowy segment tancucha.

w kierunku jego poczatku lub konca (rys. 3.17). Przejécie dziury przez fancuch odpowiada
pojedynczemu pefznieciu polimeru z zachowaniem sekwencji segmentéw. Kolejny przypadek
to sytuacja IX i X (rys. 3.18), w ktérej demon wedrujacy przez tancuch doszedt do miejsca,
kiedy wskazuje na pierwszy lub ostatni element polimeru. Wtedy zasysa on ten skrajny ele-
ment i opuszcza tancuch. Moze sie zdarzy¢ tez tak, ze demon bedzie mégt opusci¢ polimer
przed dojéciem do jednego z jego koncéw. Mamy wtedy do czynienia z sytuacja Xl lub XII
(rys. 3.19), w zaleznosci czy wedrowat on do przodu czy do tytu makroczasteczki. Ostatnie trzy
przypadki zwigzane s3 z obrotem segmentéw polimeru. W sytuacji XIII oraz XIV (rys. 3.20)
dziura zasysajac odpowiednio pierwszy lub ostatni segment tancucha dokonuje jego obrotu.
Ruch ten jest dopuszczalny tylko w sytuacji, w ktérej kierunek demona tworzy z wigzaniem
skrajnego segmentu kat 60°. Natomiast obrét Srodkowego segmentu mozna wykonad tylko
wtedy, gdy kierunek ruchu demona tworzy z kazdym z wigzan wskazywanego segmentu kat
60°. Mamy wtedy do czynienia z sytuacja numer XV (rys. 3.21). Nalezy podkresli¢ takze, ze w
kazdym z opisanych przypadkéw (poza ruchem niemozliwym do wykonania) moze sie zdarzy¢,
ze kierunek ruchu demona wskazuje na specjalnie oznakowany podczas rozpoczynania petli
wezet. Wtedy demon nie zasysa wskazywanego elementu, a zamiast tego w miejsce dziury
wstawiany jest tymczasowo usuniety element, koficzac w ten sposéb cykl wedréwki demona.
Nastepnie znéw zostaje wybrany nowy element startowy, a cata procedura powtérzona. Wiecej
szczegdtédw dotyczacych wedréwki oraz zamykania cyklu demona zwigzanych z implementacja
mozna znalez¢ w rozprawie doktorskiej S. Wotoszczuka [162] i P. Polanowskiego [147].



Rozdziat 4

Wyniki badan

4.1 Stop kopolimeréw sulfonowanych

Kopolimery sulfonowane sg w ostatnich latach intensywnie badane, m.in. w kontekscie ich
wykorzystania w nowoczesnych ogniwach paliwowych i bateriach. Jednym z o$rodkéw, ktéry
prowadzi badania polimeréw jonowych jest Uniwersytet Kalifornijski w Berkeley, gdzie grupa
N. P. Balsary wykonuje badania eksperymentalne, dzieki ktérym mozliwe stanie sie lepsze zro-
zumienie procesu separacji mikrofazowej oraz wtasnosci polimerdéw sulfonowanych. Zachowanie
fazowe w tego typu uktadach, jak pokazuja badania odbiega od tego znanego dla kopolime-
réw niejonowych i wymaga lepszego zrozumienia. Nie jest dostatecznie jasne jak temperatura,
dtugos¢ polimeru, jego mikroarchitektura, a takze utamek objeto$ciowy segmentéw sulfono-
wanych wptywaja na rodzaj otrzymywanych nanostruktur. W badaniach eksperymentalnych
obserwowano chociazby fazy inne niz warstwy w przypadku symetrycznych kopolimeréw sul-
fonowanych w zaleznosci od poziomu sulfonowania oraz stopnia polimeryzacji [13]. Natomiast
dla asymetrycznych tancuchéw, dla ktérych w przypadku kopolimeréw klasycznych wystepuja
cylindry, obserwowano warstwy [20]. Dodanie do stopionego polimeru wody lub roztworu soli
takze wptywa na proces samoorganizacji. Dodatkowo stosowane w ogniwach membrany poli-
merowe stanowig przyktad cienkiej warstwy polimerowej. Tego typu ograniczenie przestrzenne
rowniez, jak wspomniano w poprzednich rozdziatach, ma znaczenie w procesie mikroseparacji
kopolimeréw blokowych. Wszystkie te czynniki przektadaja sie m.in. na przewodnictwo jonowe
oraz wytrzymatos¢ i stabilno$¢ membrany. Dlatego dobre zrozumienie wszelkich aspektéw zwia-
zanych z kopolimerami sulfonowanymi jest wazne przed ich wykorzystywaniem do produkcji w
skali przemystowej.

W tym rozdziale opisano symulacje kopolimeréw sulfonowanych w stanie suchym. Zro-
zumienie procesu separacji fazowej roztopionego polimeru bez dodatku wody lub roztworu
soli bedzie dobrym punktem wyjSciowym do ewentualnych dalszych badan uktadéw zawie-
rajacych wode, ktéra jest istotnym elementem zwigzanym z przewodnictwem membrany. W
pierwszej czesci (rozdz. 4.1.1) tego rozdziatu opisano badania, ktérych celem byto sprawdzenie
jaki wptyw na proces separacji mikrofazowej ma sekwencja segmentéw sulfonowanych i kté-
ra z nich najbardziej odzwierciedla wyniki eksperymentalne. W tej samej czesci (rozdz. 4.1.1)
przedstawiono takze wyniki badan symetrycznych kopolimeréw w zaleznosci od poziomu sulfo-

62
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Rysunek 4.1: Trzy typy mikroarchitektur uzyte podczas symulacji (realistyczny zestaw €):
a) ALT - naprzemienne rozmieszczenie segmentéw S, b) 2B - segmenty S zgrupowane w
dwa bloki, ¢) 1B - segmenty S zgrupowane w jeden blok.

%60 =

Rysunek 4.2: Trzy typy mikroarchitektur uzyte podczas symulacji (uproszczony zestaw €):
a) ALT - naprzemienne rozmieszczenie segmentéw S, b) 2B - segmenty S zgrupowane w
dwa bloki (pentablok), ¢) 1B - segmenty S zgrupowane w jeden blok (tr6jblok).

nowania oraz dtugosci polimeru. Rozdziat 4.1.2 zawiera opis wynikéw dla kopolimeréw o réznej
symetrycznosci. W szczegdlnosci opisano wyniki symulacji tancuchéw, dla ktérych otrzymano
faze lamelarna pomimo, ze blok niesulfonowany byt blisko trzy krotnie dtuzszy od bloku sul-
fonowanego. W ostatniej czesci tego rozdziatu (rozdz. 4.1.3) przedstawiono wyniki symulacji,
ktérych celem byto zbadanie wptywu ograniczenia przestrzennego w postaci cienkiej warstwy
na powstawanie fazy dwuciagtej w uktadach sulfonowanych. Kontynuacja tych badan sg wyniki
zawarte rozdziale 4.2, w ktérym badano zachowanie fazowe roztworu niejonowych kopolimeréw
dwublokowych w bardzo cienkiej warstwie polimerowej. Otrzymane wyniki symulacji kompu-
terowych poréwnano z wynikami eksperymentalnymi kopolimeréw sulfonowanych poli(styren
sulfonowany — metylobutylen) (PSS-PMB) autorstwa N. P. Balsary i wspétpracownikéw. Ba-
dania przeprowadzone dla skrajnie cienkiej warstwy polimerowe]j zostaty natomiast poréwnanie
do symulacji podobnych ukfadéw w przestrzeni nieograniczonej (S. Wotoszczuk i inni [32])
oraz do badan eksperymentalnych poli(styren - izopren) (T. P. Lodge i inni [9]), a takze do
symulacji w przestrzeni dwuwymiarowe] (autorstwa P. Polanowskiego).

Jony w suchym (pozbawionym wody lub roztworu soli) kopolimerze sulfonowanym s3 osa-
dzone w macierzy polistyrenowej lub polimetylobutylenowej o niskiej statej dielektrycznej, w
ktérej kationy i aniony moga wiazac sie w pary jonowe. W pierwszym przyblizeniu takie pary
jonowe mozna traktowaé jak neutralne czastki, a oddziatywania pomiedzy nimi mozna opi-



ROZDZIAEL 4. WYNIKI BADAN 64

Tabela 4.1: Mikroarchitektury badane dla kopolimeréw symetrycznych o statej dtugosci
(N) i poziomie sulfonowania (p) oraz réznej sekwencji segmentow S.

[ Symbol [ N [ P [ Mikroarchitektura ]
ALT 34 | 0.412 | ASASASASASASASAAA-17B
2B 34 | 0412 | AAASSSSAAAASSSAAA-17TB
1B 34 | 0412 | AAAAASSSSSSSAAAAA-17TB

saé parametrem Y, ograniczajac ich zasieg do dtugosci réwnej rozmiarowi segmentu. Stosujac
powyzsze przyblizenia, w symulacjach wykorzystano prosty model kopolimeru wieloblokowego
ztozonego z trzech typdéw segmentéw: A, S oraz B, ktére w sposéb gruboziarnisty modeluja
odpowiednio monomery styrenu (S), styrenu sulfonowanego (SS) oraz metylobutylenu (MB)
we wspomnianym kopolimerze PSS-PMB. Oddziatywania pomiedzy segmentami zostaty ogra-
niczone do najblizszych sasiadéw i jak pokazano w dalszej czesci tego rozdziatu, mimo tak
znacznego uproszczenia uzyskano wyniki zgodne w znacznym stopniu z eksperymentem. War-
to w tym miejscu wyraznie zaznaczy¢, ze w pracy podczas opisu wynikéw symulacji stosowane
jest pojecie segmentdéw sulfonowanych pomimo, ze oddziatywania elektrostatyczne dalekiego
zasiegu, zgodnie z przyjetym w modelu uproszczeniem, nie zostaty w modelu uwzglednione.

Chcac bezposrednio poréwnaé otrzymane wyniki symulacji z eksperymentem w badaniach
wykorzystano parametry ¢ wyznaczone zgodnie z wzorem 3.13 na podstawie parametréw x
ustalonych w badaniach eksperymentalnych [13]. Nie jest oczywiste, czy zastosowanie tak du-
zych wartosci parametru x ma sens fizyczny. By¢ moze s3 one jedynie efektem niedoskonatosci
teorii wykorzystanej do ich wyznaczenia, ktéra oryginalnie jest stosowana dla stabych oddzia-
tywan niejonowych. Opisane badania pozwolg m.in. na zweryfikowanie tych watpliwosci. W
symulacjach zastosowano nastepujacy zestaw parametréw e:

eap = 0.042¢ (4.1)
egs = 0.792¢
eas = 1.000€,

ktéry okreslany bedzie w tej pracy mianem realistycznego i bedzie stanowit podstawowy ze-
staw parametréw oddziatywan w wiekszosci symulacji kopolimeréw sulfonowanych. Jak mozna
zauwazy¢ oddziatywania pomiedzy segmentami A i B sg zdecydowanie stabsze od oddziatywan
tych segmentéw z monomerami S. Dlatego w pierwszej czesci badan zastosowano takze do-
datkowy zestaw parametréw, okreslany jako uproszczony i zdefiniowany w nastepujacy sposéb:

eap = 0.0 (4.2)
egs = 1.0e
€as = 1.0e.

4.1.1 Kopolimer symetryczny
Sekwencja segmentéw sulfonowanych

Sekwencja monomeréw sulfonowanych w polimerach badanych eksperymentalnie nie jest zna-
na i jednoznacznie okre$lona. Nie ma pewnosci, czy w procesie sulfonowania nie nastepuje
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Rysunek 4.3: Diagram fazowy dla uktadéw sulfonowanych w funkcji temperatury zreduko-
wanej (T™) oraz sekwencji segmentéw S w bloku sulfonowanym. DISORDERED oznacza
faze nieuporzadkowana, L - warstwy, PL - perforowane warstwy, G - faze zyroidalna, C -
faze ciagta, HEX - heksagonalnie upakowane cylindry.

klasteryzacja, ktora sprawia, ze monomery sulfonowane grupuja sie w bloki. Dlatego pierwsza
cze$¢ badan poswiecona zostata znalezieniu optymalnej sekwencji segmentéw S w fancuchu
polimerowym, czyli takiej, ktéra bedzie najbardziej odpowiadata wynikom eksperymentalnym.
W tym celu wykorzystano symetryczny kopolimer dwublokowy o dtugosci N = 34, w ktérym
jedna cze$¢ sktadata sie z segmentéow A lub S, a druga z monomeréw typu B. Zastosowano
trzy sposoby rozmieszczenia elementéw sulfonowanych w taincuchu (tab. 4.1). We wszystkich
przypadkach poziom sulfonowania (utamek objetosciowy segmentéw S w bloku sulfonowanym)
byt identyczny i wynosit p = 0.412. W pierwszym przypadku elementy A i S rozmieszczono na-
przemiennie (ALT) tak jak pokazano to na rys. 4.1a. W drugim przypadku segmenty S zostaty
zgrupowane w dwa bloki (2B, rys. 4.1b), a w trzeciej wersji wszystkie elementy sulfonowane
tworza jeden blok (1B, rys. 4.1c). Innymi stowy, mikroarchitektury te réznia sie poziomem zblo-
kowania segmentéw sulfonowanych. Ponadto wykonano symulacje tych samych kopolimeréw
z wykorzystaniem uproszczonego zestawu parametréw e, w ktérych mikroarchitektury 2B oraz
1B s3 réwnowazne odpowiednio kopolimerowi trdj- i piecioblokowemu (rys. 4.2). W symula-
cjach standardowa metoda Monte Carlo (SM) wykorzystano pudetko o wymiarach 34 x 34 x 34,
zawierajace n, = 578 fancuchéw. Ponadto, dla wybranych punktéw temperaturowych prze-
prowadzono symulacje w pudetku 68 x 68 x 68 uzyskujac zgodne wyniki. Dla kazdego punktu
temperaturowego wykonano od 3 do 5min. krokéw MCS, powtarzajac kazdorazowo symulacje
co najmniej trzykrotnie z niezaleznej konfiguracji atermicznej. W obszarze niskich temperatur
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e) 1B (T* = 2.25) f) 1B (T* = 2.58) g) 1B (T* = 2.58) h) 1B (T* = 2.92)

Rysunek 4.4: Wybrane nanostruktury dla realistycznego zestawu e: (a) ALT: faza L, (b)
2B: faza L, (c) 2B: faza G, (d) 1B: faza L, (e) 1B: faza G, (f) 1B: faza HEX (*siedem
cylindréw typu S pokazano w heksagonalnym ulozeniu, centralny w ciemniejszym odcieniu
zieleni), (g) 1B: faza HEX (ulozone heksagonalnie cylindry typu A bedace otoczka cylin-
dréw zbudowanych z segmentéw S), (h) 1B: niezidentyfikowana faza ciagla. Zastosowano
ten sam zestaw kolorystyczny jak na rys. 4.1.

zastosowano ponadto, poza metoda hartowania, takze metode powolnego chtodzenia ukta-
du. Dla kazdej symulacji potowa krokéw MCS przeznaczona zostata na doprowadzenie uktadu
do stanu réwnowagi termodynamicznej, a druga cze$¢ na wyznaczenie wielkosci fizycznych
charakteryzujacych uktad.

Figura 4.3 przedstawia zebrane w postaci diagramu fazowego wyniki dla trzech mikroar-
chitektur w funkcji temperatury zredukowanej (1) z zastosowaniem realistycznego zestawu
€. W przypadku mikroarchitektury ALT uzyskano faze lamelarng ponizej T* = 2.2, ktéra w
niektérych przypadkach zawierata perforacje. Okresdlenie na podstawie konfiguracji oraz ana-
lizy czynnika struktury przestrzennego rozmieszczenia perforacji byto niemozliwe. Na wykre-
sie 4.5 przedstawiono wybrane parametry strukturalne i termodynamiczne w funkcji tempera-
tury wyznaczone podczas symulacji. Dla modelu ALT widoczny jest brak piku C,, jednakze
dla T* = 2.2 przypada gwattowny wzrost wartoéci R? sugerujacy przejécie z fazy nieupo-
rzadkowanej do warstw. Potwierdza to takze analiza czynnika struktury, ktéry przedstawiono
w funkcji wektora falowego k& oraz 1™ na wyk. 4.6, a takze dla wybranych punktéw tem-
peraturowych na wyk. 4.7. Dla T* = 2.25 widoczny jest gwattowny wzrost intensywnosci
S(k), a dalsze obnizanie temperatury powoduje pojawienie sie pikéw wyzszego rzedu. Ich po-
fozenie zgodnie z tab. 3.1 jednoznacznie wskazuje na uzyskanie fazy lamelarnej. Przyktadowa
faza L, odpowiadajagca wspomnianemu wykresowi S(k) zostata zaprezentowana na rys. 4.4a.
Dla mikroarchitektury 2B natomiast zaobserwowano najpierw przejscie porzadek-nieporzadek
(ODT) dla T* = 2.5 do fazy ciagtej, a nastepnie przejScie porzadek-porzadek (OOT) do
warstw, ktére podobnie jak w poprzednim przypadku sporadycznie zawieraty perforacje o nie-
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Rysunek 4.5: Wyniki symulacji dla trzech mikroarchitektur o réznym stopniu zblokowania
segmentéw typu S: ALT (pierwsza kolumna), 2B (druga kolumna) oraz 1B (trzecia ko-
lumna). Poréwnanie wybranych wielko$ci: energia na wezel (E* - pierwszy wiersz), ciepto
wlasciwe (C, - drugi wiersz) oraz $redni kwadrat odlegloéci koncéw taficucha (R? - trzeci
wiersz) dla dwéch réznych zestawéw parametrow e (realistyczny - kwadraty, uproszczony

- kélka).

Rysunek 4.6: Czynnik struktury (S(k)) dla mikroarchitektury ALT i realistycznego zesta-
wu € wyznaczony dla segmentéw S w funkeji T* oraz k. Strzalki okreslaja polozenie pikdéw

1, 2, 3 oraz 4 identyfikujacych faze L.
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Rysunek 4.7: Czynnik struktury (S(k)) w funkcji k& dla realistycznego zestawu e oraz
mikroarchitektur: ALT (pierwsza kolumna), 2B (druga kolumna), 1B (trzecia kolumna),
wyznaczony dla segmentéow S. Strzatki okreslaja potozenie pikéw i identyfikuja nastepu-
jace nanostruktury: ALT w 7% = 1.67 (1, 2, 31 4) - faza L, ALT w T"* = 2.25 - faza
nieuporzadkowana, ALT w T = 10.0 - faza nieuporzadkowana, 2B w T* = 1.67 (1, 2, 3 i
4) - faza L, 2B w T* = 1.92 (1,\/4/3,1/7/3,1/8/3,2,/10/3,,/11/3 i \/12/3) - faza G, 2B w
T* = 10.0 - faza nieuporzadkowana, 1B w T* = 1.50 (1, 2, 3,4, 5,6, 7, 819) - faza L, 1B
w T* = 2.25 (1,,/4/3,\/7/3,/8/3,,/10/3,,/12/3 i \/13/3) - faza G, 1B w T* = 2.58 (1,
V3, V4 \ﬁ) - faza HEX.

okreslonym rozmieszczeniu. Analizujac wykres C,, (fig. 4.5) mozna zaobserwowaé dwa mocno
zlane piki, pierwszy przypadajacy dla T* = 2.5 oraz drugi, potozony w T* = 1.88 i powia-
zane z gwattownym wzrostem R2. Analiza konfiguracji uktadu (rys. 4.4b-c) oraz wykreséw
S(k) (wyk. 4.7) pozwolita na identyfikacje wspomnianej nanostruktury ciagtej jako fazy G,
natomiast w obszarze niskich temperatur otrzymano faze L/PL. Jak pokaza badania prze-
prowadzone z wykorzystaniem bardziej efektywnej metody symulacji réwnolegtych opisane w
dalszej czesci rozprawy, wspomniana faza G okaze sie najprawdopodobniej fazg metastabilng
dla tego utamka objetosciowego segmentéw S. Najbardziej bogate zachowanie fazowe otrzy-
mano dla mikroarchitektury 1B, gdzie dla T* = 3.5 przypada przejscie ODT do fazy ciagtej,
nastepnie dla T* = 2.85 przejécie OOT do fazy heksagonalnie upakowanych cylindréw. Dal-
sze obnizanie temperatury powoduje przeksztatcenie sie fazy HEX ponownie w faze ciggty dla
T* = 2.5, a nastepnie w faze L dla T* = 1.66. Na wykresie C', widoczne s3 dwa piki, pierwszy
przypadajacy dla ok. T* = 4.0, ponizej ktérego obserwowana jest wspomniana faza ciagta.
Analiza konfiguracji (rys. 4.4h) oraz wykresu S(k) (wyk. 4.9a) nie pozwolita na identyfikacje
otrzymanej fazy. Przejéciom OOT do fazy HEX, a nastepnie ponownie do fazy ciggtej nie od-
powiadaja piki ciepta wiasciwego. By¢é moze s3 one zlane w widoczny na wykresie jeden duzy
pik. Na wykresie 4.7 przedstawiono takze czynnik struktury dla T = 2.25 oraz T* = 2.58
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a)ALT (T*=1.17) b) ALT (T* = 2.0) c) 2B (T* =2.08)

d) 2B (T* = 2.25) e) 1B (T* = 2.67) f) 1B (T* = 2.83)

Rysunek 4.8: Wybrane nanostruktury dla uproszczonego zestawu e: (a) ALT: faza L, (b)
ALT: faza L, (c) 2B: faza L z perforacjami, (d) 2B: faza ciagla, (e) 1B: faza G (dwie ciagte
skladowe zbudowane z segmentéw S pokazano w odmiennych odcieniach zieleni), (f) 1B:
faza HEX (wyrdzniono siedem cylindréw ulozonych heksagonalnie). Zastosowano ten sam
zestaw kolorystyczny jak na rys. 4.1.
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Rysunek 4.9: Czynnik struktury (S(k)) w funkcji & wyznaczony dla segmentéw S oraz
mikroarchitektury 1B: a) realistyczny zestaw e, T* = 2.92 - niezidentyfikowana faza ciagla,
b) realistyczny zestaw e, T* = 2.25 (1,,/4/3,\/7/3,:/8/3,,/10/3,:/12/3 i \/13/3) - faza G,
¢) uproszczony zestaw €, T* = 2.67 (1,,/4/3,\/7/3,,/8/3 1 \/11/3) - faza G.
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Rysunek 4.10: Diagram fazowy dla uktadéw sulfonowanych w funkcji p?xN oraz sekwencji
segmentéw S w bloku sulfonowanym. DISORDERED oznacza faze nieuporzadkowana,
L - warstwy, PL - perforowane warstwy, G - faze zyroidalna, C - faze ciagla, HEX -
heksagonalnie upakowane cylindry.

pozwalajacy zidentyfikowaé odpowiednio otrzymane fazy jako G oraz HEX, co potwierdzaja
réwniez przyktadowe konfiguracje uktadu (rys. 4.4e-g). Ponizej T* = 1.66 otrzymano warstwy
(rys. 4.4d), ktére takze sporadycznie zawieraty nieregularne perforacje o czym $wiadcza m.in.
silne fluktuacje dla 7% = 1.5 na wykresie S(k) (wyk. 4.7).

Dokonano takze poréwnania wynikdéw otrzymanych dla realistycznego i uproszczonego ze-
stawu e. Wyniki sg jakosSciowo zgodne, zauwazy¢ mozna jedynie niewielkie przesuniecie w
strone wyzszych temperatur w przypadku zestawu uproszczonego, co pokazano na wyk. 4.5.
Na wykresie 4.9(b-c) poréwnano m.in. czynniki struktury dla fazy G w przypadku obu zestawéw
parametréw oddziatywan. Przyktadowe konfiguracje fazy lamelarnej, zyroidu oraz heksagonal-
nie upakowanych cylindréw dla uproszczonego zestawu € pokazano na rys. 4.8.

Obserwowanie faz odmiennych od warstw dla modelu 2B i 1B nie jest by¢ moze bardzo za-
skakujace poniewaz decydujacym czynnikiem wptywajacym na separacje mikrofazowa s3 silne
oddziatywania pomiedzy sulfonowanymi i niesulfonowanymi segmentami, a utamek objetoscio-
wy tych pierwszych w tancuchu stanowi 0.21. Bardziej zaskakujace jest obserwowanie perfo-
racji w przypadku mikroarchitektury ALT. Stosowanie modelu gruboziarnistego w przypadku
niejonowych kopolimeréw naprzemiennych nie wymaga szczegdlnej uwagi. Kopolimer polisty-
renu jest przyktadem takiego tahcucha naprzemiennego zbudowanego z segmentéw C'Hy oraz
C7Hg, ktéry w badaniach wtasno$¢ termodynamicznych traktowany jest jako homopolimer.
Na podstawie opisanych wynikdéw mozna wywnioskowaé, ze byé moze w przypadku tancuchéw
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Rysunek 4.11: Diagram fazowy eksperymentalny (autorstwa M. J. Park i N. P. Balsa-
ry [163]) dla uktadéw sulfonowanych w funkeji p>x N dla dwéch pozioméw sulfonowania:
a) p=0.381b) p=0.51. DISORDERED oznacza faze nieuporzadkowana, L - warstwy,
HPL - heksagonalnie perforowane warstwy, G - faze zyroidalna. Diagram utworzono na
podstawie polimeréw o dwdéch dlugodciach, N = 54 oraz 99, linia kreskowana oznacza
granice pomiaru okna eksperymentalnego.

polimerowych opisanych duzymi parametrami y stosowanie modelu gruboziarnistego wymaga
wiekszej rozwagi i przemyslenia.

Zgodnie z teorig kopolimeréw losowych (ang. random copolymer theory, RCT) [164] ener-
gie mieszania proporcjonalng do efektywnego parametru oddziatywan pomiedzy sulfonowanym
i niesulfonowanym blokiem kopolimeru (x.f) mozemy zapisa¢ w nastepujacej formie:

em = XABPAPB + XA5PA0Ss + XBSPBOS, (4.3)

gdzie ;; okresla oddziatywania pomiedzy segmentami typu ¢ oraz j, a ¢; oznacza utamek
objetosciowy segmentéw typu i. W przyjetym modelu blok sulfonowany nalezy interpretowaé
jako kopolimer losowy zbudowany z segmentéw typu A oraz S, natomiast blok niesulfonowa-
ny to homopolimer typu B. Uwzgledniajac uproszczony zestaw parametréw € w powyzszym
réwnaniu mozemy podstawi¢ x = x4s = XBs oraz xap = 0 uzyskujac wyrazenie:

em = X(0a + ¢B)os. (4.4)

Woprowadzajac utamek objetosciowy bloku sulfonowanego ¢ a5 = ¢4 + ¢ oraz podstawiajac
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oA = (1 —p)oas, s = ppas oraz ¢p =1 — ¢ a5 otrzymujemy nastepujace wyrazenie:

xp(1 = p)dhs + xppas(l — das)
= xp*dasdp + xp(1 — p)das, (4.5)

€m

w ktérym wyraz liniowy w ¢ 45 po prawej stronie nie liczy sie do energii mieszania [103], a
efektywny parametr oddziatywan x.s jest réwny p?x. Zatem, aby poréwnaé otrzymane wyniki
symulacji z badaniami eksperymentalnymi przedstawiono opisany wczesniej diagram z fig. 4.3
w funkgji p?x N (fig. 4.10), gdzie p?>x N moze by¢ traktowane wiaénie jako efektywny parametr
oddziatywan pomiedzy sulfonowanym i niesulfonowanym blokiem. W tym przypadku poziom
sulfonowania wynosi 0.412. Dla modelu ALT obserwowano przejécie ODT dla p?xN = 27.
Dla mikroarchitektury 2B, przejécie ODT przypada dla p?xIN = 23, natomiast przejécie OOT
do fazy L/PL dla p?>xN = 31. Przejécie porzadek-nieporzadek w modelu 1B przypada dla
p?>xN = 17, natomiast kolejne przejécia OOT przypadaja dla 20, 23 oraz 35 okreélajac granice
wystepowania faz HEX, G oraz L/PL.

Diagramy eksperymentalne wyznaczone przez M. J. Park i N. P. Balsare [163] dla dwdch
pozioméw sulfonowania, p = 0.38 (fig. 4.11a) oraz p = 0.51 (fig. 4.11b) stworzono w opar-
ciu o wyniki badan kopolimeréw PSS-PMB o dtugosciach N = 54 oraz 99. Oba diagramy
eksperymentalne s3 jakosciowo zgodne. W przypadku kopolimeru o dtugosci 54 obserwowano
przejscie ODT do fazy G, podczas gdy w przypadku kopolimeru dtuzszego widoczne jest tylko
przejscie OOT z fazy L do heksagonalnie perforowanych warstw (HPL). Do konstrukcji diagra-
méw przyjeto prosty model w ktérym x = p? x 6.54 x 298 /T, gdzie 6.54 to warto$¢ parametru
niekompatybilnosci pomiedzy PSS a PS w temperaturze pokojowej opisana w literaturze [13],
ktéra moze by¢ ekstrapolowana do wyzszych T' poprzez zalezno$¢ 1/T. Linie przerywane na
diagramie eksperymentalnym oznaczajg granice okna eksperymentalnego. Przejscia ODT ob-
serwowane eksperymentalnie przypadaja dla p?>x N = 47 i 66 odpowiednio dla p = 0.38 i 0.51.
Bezposrednie przejscie OOT z fazy G do L nie wystepuje w eksperymencie jednakze dla obu
poziomdw sulfonowania przejécie G - L jest obserwowane podczas zwiekszenia dtugosci polime-
ru i moze by¢ w przyblizeniu zlokalizowane pomiedzy oknami eksperymentalnymi. Dodatkowo
eksperymentalnie obserwuje sie przejscie OOT pomiedzy faza L a HPL, ktére nie ma miejsca
w badaniach symulacyjnych.

Faza lamelarna obserwowana jest w symulacjach w przypadku wszystkich trzech modeli dla
wysokich wartoéci p? N i jest to zgodne z tym co uzyskano w badaniach eksperymentalnych.
Bezposrednie przejécie ODT do fazy G otrzymano podczas symulacji mikroarchitektury 2B co
rowniez zgadza sie z diagramem eksperymentalnym. Natomiast ztozone zachowanie fazowe
uktadu 1B w ktérym uzyskano takze faze HEX nie byto obserwowane w badaniach ekspery-
mentalnych. Poréwnujac diagram fazowy symulacyjny (fig. 4.10) z diagramami eksperymen-
talnymi (fig. 4.11) mozna wyciagnac wniosek, ze mikroarchitektura 2B odpowiada najlepiej
wynikom eksperymentalnym. Nie mozna oczywiscie stwierdzi¢, ze model 2B jest identyczny
w stosunku do probek badanych eksperymentalnie poniewaz niewatpliwie kopolimery sulfo-
nowane PSS-PMB stanowig zdecydowanie bardziej ztozony uktad. Jednakze przedstawione
badania sugeruja, ze wykorzystanie tak prostego modelu gruboziarnistego pozwoli byé mo-
ze na znalezienie pewnych jakosciowych zgodnos$ci pomiedzy tym modelem symulacyjnym a
badanymi eksperymentalnie kopolimerami sulfonowanymi. Niewatpliwie przedstawione wyniki
sugeruja, ze w przypadku tego typu uktaddéw istotne jest rozmieszczenie segmentéw S w bloku
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Tabela 4.2: Mikroarchitektury badane dla kopolimeréw symetrycznych o réznej dtugosci
(N) i poziomie sulfonowania (p).

[ Symbol [ N [ p [ Mikroarchitektura ]
N34/S3 34 | 0.176 SAAAAAAASAAAAAAAS-1TB
N34/S6 34 | 0.353 SSAAAAAASSAAAAASS-17B
N34/S9 34 | 0.529 SSSAAAASSSAAAASSS-17B
N34/S10 | 34 | 0.588 SSSAAAASSSSAAASSS-17B
N34/S11 | 34 | 0.647 SSSAAASSSSAAASSSS-17B
N34/S12 | 34 | 0.706 SSSSAAASSSSAASSSS-17B
N52/S9 52 | 0.346 AAASSSAAAAASSSAAAAASSSAAAA-26B
N52/S12 | 52 | 0.462 AAASSSSAAAASSSSAAAASSSSAAA-26B
N52/S15 | 52 | 0.577 AAASSSSSAAASSSSSAAASSSSSAA-26B
N68/S9 64 | 0.265 | AAAAAASSSAAAAAASSSAAAAAASSSAAAAAAA-34B
N68/S12 | 64 | 0.353 AAAAAASSSSAAAAASSSSAAAAASSSSAAAAAA-34B
N68/S15 | 64 | 0.441 AAAAASSSSSAAAASSSSSAAAASSSSSAAAAAA-34B
N68/S18 | 64 | 0.529 AAAASSSSSSAAAASSSSSSAAAASSSSSSAAAA-34B
N68/S21 | 64 | 0.618 AAASSSSSSSAAASSSSSSSAAASSSSSSSAAAA-34B

sulfonowanym. Dla tego samego poziomu sulfonowania granica przejScia ODT przypada dla
réznych wartoéci efektywnego parametru oddziatywania (p?>xN) w zaleznosci od klasteryza-
cji segmentéw S. Srednia wartosé p?(xN)opr wyniosta ok. 22.3, a odchylenie standardowe
byto réwne 23%. Byé moze w przypadku badanych eksperymentalnie prébek monomery sul-
fonowane ulegaja klasteryzacji w procesie sulfonowania, co jednak nie zostato potwierdzone
eksperymentalnie. Wptyw na dystrybucje monomeréw sulfonowanych moze mie¢ takze sto-
sowanie réznych technik sulfonowania préobek, czego wynikiem jest m.in. duza rozbieznosci
parametréw niekompatybilnoéci pomiedzy PSS a PS opisana w literaturze [13, 21, 165].

Poziom sulfonowania i dtugo$¢ polimeru

W poprzedniej czesdci opisano wyniki symulacji symetrycznych kopolimeréw o trzech réznych
mikroarchitekturach, ale statej dtugosci fancucha i poziomie sulfonowania. Przedstawione ba-
dania sugeruja, ze rozmieszczenie elementéw S w bloku sulfonowanym ma istotne znaczenie
w procesie separacji mikrofazowej. Jak zauwazono najbardziej zblizone wyniki uzyskano dla
uktadu 2B, w ktérym monomery S zgrupowane zostaty w dwa krétkie bloki. Wyniki przedsta-
wione w tej czeSci pracy pozwalaja na znacznie szerszy wglad w zachowanie fazowe tego typu
uktaddéw dzieki przeprowadzeniu symulacji dla kopolimeréw o réznej dtugosci oraz utamku ob-
jetosciowym segmentdw sulfonowanych. Sugerujac sie wnioskami z poprzedniej czesci badan,
w symulacjach opisanych w tym rozdziale wykorzystano mikroarchitektury w ktérych segmenty
S zostaty zgrupowane w trzy krétkie bloki rozdzielone monomerami typu A. Wykonano symu-
lacje tancuchéw o trzech dtugosciach, N = 34, 51 oraz 68. Dla najkrétszego polimeru zbadano
uktady o szesciu réznych poziomach sulfonowania, poczawszy od p = 0.176 az po p = 0.706.
W przypadku posredniej dtugosci przeprowadzono symulacje polimeréw o trzech réznych po-
ziomach sulfonowania, a dla najdtuzszych tancuchéw przebadano uktady dla pieciu réznych
wartosci p. Szczegbdty dotyczace wszystkich mikroarchitektur, dla ktérych wyniki s prezento-
wane w tej czesci rozprawy zostaty zebrane w tab. 4.2. Symulacje wykonane zostaty w szerszym
zakresie wartosci parametru p niz w przypadku badan eksperymentalnych opisanych w literatu-
rze [13], do ktérych wyniki symulacji zostang poréwnane. Nie ma jednak pewnosci czy utamek
objetoéciowy segmentéw S w stosowanym modelu moze by¢é powigzany z eksperymentalnym
poziomem sulfonowania w stosunku jeden do jednego. W przypadku symulacji kopolimeru o
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Rysunek 4.12: Poréwnanie symulacji standardowa metoda MC (linia ciaglta) z symulacja
PT (kétka) na przyktadzie ukladu 2B: a) energia na jeden wezel (E*), b) ciepto wlasciwe
(Cy), ¢) éredni kwadrat odlegtoéci koficéw taficucha (R?).

dtugosci 34 badania przeprowadzono w pudetku symulacyjnym o wymiarach 34 x 34 x 34.
Dla wybranych punktéw wykonano takze symulacje w pudetku 68 x 68 x 68 uzyskujac zgodne
wyniki. Dla $redniej dtugosci polimeru stosowano pudetko o wymiarach 26 x 26 x 26, natomiast
dla kopolimeru najdtuzszego pudetko 34 x 34 x 34. Podobnie jak w przypadku tancucha o dtu-
gosci 34, tutaj takze kontrolowano ewentualny wptyw wielkosci pudetka poprzez wykonanie
selektywnie symulacji dla pudetek o osmiokrotnie wiekszej objetosci.

Symulacje opisane w poprzedniej czeSci pracy zostaty przeprowadzone z wykorzystaniem
standardowej metody Monte Carlo (SM). W celu poprawienia statystyki uzyskiwanych wynikéw
oraz lepszego prébkowania przestrzeni stanéw w obszarze niskich temperatur w badaniach opi-
sanych w tym rozdziale zastosowano bardziej wydajna metode symulacji réwnolegtych (PT),
ktéra oméwiono szczegdtowo w rozdz. 3.3.1. Zazwyczaj stosowano 24 lub 36 replik symu-
lowanych réwnolegte w zadanym zakresie temperatur, natomiast w wybranych przypadkach
liczba replik byty wieksza, jednak nigdy nie przekroczyta 50. Kazda z symulacji powtdrzono
co najmniej trzykrotnie startujac z niezaleznej atermicznej konfiguracji. Symulacje réwnolegte
przeprowadzono w réznym zakresie temperatur, wykonujac w kazdym przypadku od 3 do 5
min. krokéw MCS. Préba zamiany replik w zdecydowanej wiekszosci przypadkéw dokonywa-
na byta co 3 tys. krokéw MCS. W sporadycznych przypadkach stosowano inng czestotliwo$é
wymiany replik i nie zaobserwowano wptywu zmiany tego parametru na uzyskiwane wyniki.
Nalezy podkresli¢, ze szczegdtowa analiza wptywu ilosci krokéw MCS pomiedzy kolejnymi
wymianami nie byfta przedmiotem badahn w ramach tej pracy. Poniewaz wszystkie wyniki sy-
mulacji komputerowych polimeréw sulfonowanych opisanych w tej rozprawie s3 poréwnywane
do badan eksperymentalnych przeprowadzonych przez grupe N. P. Balsary, dlatego w bada-
niach prezentowanych w tej czesci pracy stosowano jedynie realistyczny zestaw parametréw
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Rysunek 4.13: Diagram fazowy w funkcji p?>xN oraz p dla kopolimeréw symetrycznych o
roznych dlugosciach. Linia ciggta okreéla granice przejscia ODT dla tancucha o dtugoéci:
N = 34 (tréjkaty), 52 (kdtka) oraz 68 (kwadraty). Linia przerywana oddziela obszary
o réznym poziomie sulfonowania. Wypelnione punkty odpowiadaja przejsciom ODT w
badaniach eksperymentalnych. DISORDERED oznacza faz¢ nieuporzadkowana, L - war-
stwy, PL - perforowane warstwy, G - faze zyroidalna, DD - faze podwojnego diamentu,
HEX - heksagonalnie upakowane cylindry.

oddziatywan.

Na poczatku chcac poréwnacé obie metody powtdrzono symulacje uktadu 2B w najbardziej
interesujacym zakresie temperatur metoda PT i poréwnano otrzymane wyniki z symulacjag SM
(fig. 4.12). Jak mozna zaobserwowal otrzymane rezultaty s do$¢ dobrze zgodne poza roz-
bieznoscia na wykresie C,,. Pik ciepta wtasciwego przypadajacy dla 7" = 1.9 w symulacjach
metoda PT jest zdecydowanie bardzie ostry i wyrazny. W przypadku metody SM obserwo-
wano przejécie ODT do fazy ciagtej dla T* = 2.5, a nastepnie przejscie OOT do warstw
dla T* = 1.88. Analizujac konfiguracje oraz wykresy S(k) otrzymane metoda PT stwier-
dzono bezposrednie przejécie do fazy L/PL przypadajace dla T* = 1.9. Najprawdopodobnie;j
obserwowana w symulacjach SM faza ciaggta, ktéra zostata wstepnie zidentyfikowana jako na-
nostruktura zyroidalna jest strukturg metastabilng, nie obserwowang w badaniach metoda PT,
ktéra uchodzi za bardziej efektywna i wydajng. Niemniej jednak faza G zostata uzyskana dla
symetrycznych tancuchéw polimerowych badanych metoda PT przy nieco wyzszych poziomach
sulfonowania, co zostanie pokazane w dalszej czesci pracy.

Wyniki symulacji komputerowych dla trzech réznych dtugosci symetrycznych polimeréw
oraz réznych wartosci poziomu sulfonowania zostaty zebrane w postaci diagraméw fazowych
na rys. 4.13. W wszystkich trzech przypadkach mozna zauwazy¢ tendencje wzrostu granicy
ODT wraz ze wzrostem poziomu sulfonowania, co nie jest zaskakujace poniewaz najwiekszy
wktad do oddziatywan decydujacych o separacji mikrofazowej maja te pomiedzy segmentami
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Rysunek 4.14: Wyniki symulacji dla symetrycznego kopolimeru o dtugosci N = 34: energia
na wezel (E* - pierwsza kolumna), cieplo wlasciwe (C), - druga kolumna) oraz $éredni
kwadrat odlegtoéci koncéw tancucha (R? - trzecia kolumna). W poszczegdlnych wierszach
przedstawiono wyniki dla réznych pozioméw sulfonowania, zgodnie z oznaczeniami po
lewej stronie.
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Rysunek 4.15: Wplyw powielenia pudetka na rozdzielczo$é¢ wektora falowego k na wykre-
sach czynnika struktury (S(k)) na przykladzie mikroarchitektury N52/512 w pudetku: a)
26 x 26 x 26 b) 52 x 52 x 52. Strzalki okreslaja polozenie pikéw dla fazy OBDD uzyskane;
w temperaturze T* = 1.99 (1,4/3/2,v/2,v/3,v/4,,/9/2,/5,,/11/2 i V/6).

sulfonowanymi i niesulfonowanymi. Ponadto, wraz ze wzrostem dtugosci polimeru granica ODT
przesuwa sie nieznacznie w strone nizszych wartosci p?xN (wyzszych temperatur). Dla naj-
krétszego kopolimeru o dtugosci 34 otrzymano faze nieuporzadkowana dla dwéch najnizszych
poziomdéw sulfonowania. Nalezy zaznaczyé¢, ze minimalna badana temperatura zredukowana
wynosita T* = 1.25, co jest réwnowazne p>xN = 8.5 oraz 33.9 odpowiednio dla p = 0.176
i 0.353. W przypadku posrednich wartodci p otrzymano warstwy, a dla najwyzszych wartosci
utamka objetosciowego segmentéw S wystepuje faza dwuciagta. Bezposrednie przejscie ODT
do fazy G obserwowane byto dla dwdch wartoéci p, natomiast dla p = 0.706 przejscie do
nanostruktury G poprzedza faza perforowanych warstw.

Fig. 4.14 przedstawia wyniki wybranych wielkosci fizycznych wyznaczonych podczas sy-
mulacji dla kopolimeréw o dtugosci 34 w funkcji temperatury zredukowanej. Dla pierwszych
dwéch prébek o najnizszym poziomie sulfonowania (p = 0.176 i 0.353 - 2 pierwsze wier-
sze) brak jednoznacznego piku C), pozwalajacego na okreslenie granicy przejscia fazowego.
Analiza czynnika struktury oraz konfiguracji uktfadu potwierdzaja fakt wystepowania fazy nie-
uporzadkowanej w catym badanym zakresie T*. Dla uktadu N34/59 (p = 0.529) otrzymano
w temperaturze T = 1.6 pik C, zwigzany z przejSciem ODT do warstw, ktéremu towarzyszy
gwattowny spadek energii oraz wzrost wartoéci R?. Dla p = 0.588 oraz 0.647 mozna zauwazy¢
dwa piki C,, przypadajace odpowiednio dla 7% = 1.86 i 1.6 oraz T* = 2.1 i 1.6. Pierwszy,
przypadajacy w wyzszej temperaturze, zwigzany jest w obu przypadkach z przejscie ODT do
nanofazy G, natomiast niskotemperaturowe piki nalezy powigzaé z przejsciem OOT do warstw.
W przypadku modelu N34/S11 ponizej temperatury 7% = 1.6 obserwowano bardzo czesto
oprécz fazy L, nanostrukture G. Dla prébki o najwyzszym poziomie sulfonowania (p = 0.706)
obserwowano takze dwa piki C,, pierwszy dla T* = 3.7 zwiazany z przejSciem ODT do fazy
perforowanych warstw. Okreslenie przestrzennego uporzadkowania perforacji nie byto mozliwe
ani na podstawie analizy konfiguracji, ani czynnika struktury. Dla T = 2.2 przypada ponadto
pik zwigzany z przejScie OOT do nanostruktury G.

Poza analiza wspomnianych konfiguracji, identyfikacji otrzymanych nanostruktur dokona-
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Rysunek 4.16: Wybrane nanostruktury dla kopolimeréw symetrycznych o réznej wartosci
N i p: a) L (z defektami), b) G (macierz typu S), ¢) G (dwie ciagle sktadowe), d) G
(pojedyncza skladowa), e) G (dwie ciagte skladowe), f) G (macierz typu A/S), g-h) L,
i) OBDD j) L (pofalowane), k) OBDD (dwie ciagte sktadowe), 1) OBDD (pojedyncza
skladowa), m) OBDD (dwie ciagle sktadowe), n) L, o) OBDD (macierz typu S), p) OBDD

(dwie ciagle sktadowe), q) L (z perforacjami), r) OBDD (dwie ciagte sktadowe), s-t) HEX.
Kolorystyka zgodna z rys. 4.1.
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Rysunek 4.17: Czynnik struktury (S(k)) w funkcji & wyznaczony dla segmentéw B oraz
trzech dlugosci polimeru: N = 34 (pierwsza kolumna), N = 52 (druga kolumna), N = 68
(trzecia kolumna). Strzalki okreslaja polozenie pikéw i identyfikuja nastepujace nano-
struktury: N34/510 T* = 1.79 (1,/4/3,3/7/3,2/8/3,:,/10/3,,/11/3,\/12/3 i \/13/3) - faza
G, N34/S11 T* = 1.61 (1,/4/3,\/7/3,:/8/3,,/10/3,/11/3,,/12/3 i \/13/3) - faza G,
N34/S11 T* = 1.61 (1,v/3,vV4,V/7,/8,3v/10,/11,1/12 i 4/13) - faza G Schoen, N52/59
T* =1.50 (1,2,3 i 4) - faza L, N52/512 T* = 1.50 (1,3 i 4) - faza L, N52/S15 T* = 2.00
(1,/3/2,V/2,v/3,v/4,,/9/2,/5,,/11/2 i /6) - faza OBDD, N68/S18 T* = 1.50 (1,2,3,4,5 i
6) - faza L, N68/S18 T* = 1.79 (1,/3/2,v/2,v/3,7/4,,/9/2,4/5,,/11/2 i /6) - faza OBDD,
N68/S21 T* = 2.32 (1,V/3,V4,V/7,v/91 V12) - faza HEX.

no takze na podstawie czynnika struktury. Dlatego warto kilka stéw poswieci¢ w tym miejscu
temu zagadnieniu. Jak wspomniano w rozdziale 3.2.2, warto$¢ wektora falowego k jest $ci-
$le powigzana z wymiarem pudetka. W przypadku symulacji algorytmem PT stosowanie zbyt
duzych pudetek symulacyjnych znaczaco pogarsza efektywno$¢ metody dlatego nalezato uzy-
ska¢ kompromis, ktéry pozwolit na ograniczenie efektu pudetku przy jednoczesnie akceptowal-
nym czasie trwania symulacji. Po pierwsze wszystkie symulacje przeprowadzane metoda PT
w mniejszych pudetkach symulacyjnych byty powtarzane selektywnie dla wiekszych pudetek.
Ponadto, przeprowadzano takze symulacje kontrolne metode SM dla wybranych punktéw tem-
peraturowych w celu poréwnania otrzymanych wynikéw. Chcac uzyskaé lepsza rozdzielczosé
wektora falowego k, w wybranych punktach diagramu fazowego powielano otrzymane metoda
PT nanostruktury uzyskujac pudetko symulacyjne o odmiokrotnie wiekszej objetosci. Nastepnie
wykonywano symulacje algorytmem SM, startujac z tej powielonej konfiguracji dla tej samej
wartosci temperatury przez kolejne 3 do 5 min. krokéw MCS uzyskujac w kazdym przypadku
te sama nanofaze. Dla tak powielonego pudetka symulacyjnego wyznaczano czynnik struktury,
ktéry pozwalat na identyfikacje otrzymanej nanofazy. Na wyk. 4.15 przedstawiono poréwna-
nie S(k) wyznaczonego dla tej samej nanofazy podwdjnego diamentu uzyskanej dla prébki
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N52/512 metoda PT w pudetku symulacyjnym 26 x 26 x 26 oraz w pudetku 52 x 52 x 52,
ktére byto dodatkowo symulowane metoda SM. Jak mozna zauwazy¢ rozdzielczo$¢ wektora
falowego dostepna dla mniejszej sieci FCC nie pozwala na jednoznaczng identyfikacje grupy
przestrzennej, natomiast w wyniku powielania pudetka mozliwe stato sie wyodrebnienie pierw-
szych dziewieciu pikéw identyfikujacych faze podwdjnego diamentu. Podkresli¢ nalezy takze,
ze nanostruktury uzyskiwane metodg PT byty zdecydowanie lepiej uksztattowane i zawieraty
mniej defektow w poréwnaniu do symulacji metoda SM, co miato swoje odzwierciedlenie na
wykresach S(k)

Przyktadowe nanostruktury dla fancucha o dtugosci 34 zostaty pokazane na rys. 4.16a-f.
Na wyk. 4.17 przedstawiono takze w pierwszej kolumnie przyktadowe wykresy S(k) pozwa-
lajace na identyfikacje otrzymanej nanostruktury jako zyroid. Wykres dla prébki N34/510
w temperaturze T* = 1.79 odpowiada konfiguracji na rys. 4.16¢c, na ktérym pokazano dwie
ciggte sktadowe fazy zyroidalnej typu B oznaczone w dwdch réznych odcieniach niebieskiego.
Kolejne dwa wykresy dla probki N34/S511 w temperaturze T* = 1.61 identyfikuja odpowied-
nio nanostrukture G oraz faze pojedynczego zyroidu okreslang takze powierzchnig minimalng
G Schoena. Faza G sktada sie z dwoch ciagtych powierzchni minimalnych Schoena przeplata-
jacych sie w przestrzeni i odizolowanych macierza innego typu [82, 166]. Potozenie pikéw na
pierwszym z wykreséw dla T = 1.61, ktéremu odpowiada konfiguracja na rys. 4.16e pozwala
zidentyfikowa¢ otrzymang nanofaze jako nalezaca do grupy przestrzennej Ia3d. Na drugim
z wykresdéw przedstawiono czynnik struktury wyznaczony dla jednej z ciagtych sktadowych
tej samej fazy G, przedstawionej na rys. 4.16d. Potozenie pierwszych dziewieciu pikéw, poza
k/k* = /2, oznaczone na wykresie strzatkami identyfikuje grupe przestrzenng I4,32, zgodnie
z tab. 3.1. By¢ moze wspomniany niepasujacy pik jest efektem sieci lub powielenia pudetka
symulacyjnego.

Srodkowy diagram na rys. 4.13 przedstawia podsumowanie symulacji dla kopolimeru o dtu-
gosci 52. Dla niskich wartosci p zarejestrowano bezposrednie przejscie ODT do fazy lamelarnej,
natomiast w przypadku dwdch pozostatych pozioméw sulfonowania przejscie do fazy podwdj-
nego diamentu lub perforowanych warstw. By¢ moze faza OBDD (oznaczona na diagramie
skrétowo jako DD) jest efektem sieci lub wymiaréw pudetka symulacyjnego poniewaz w wielu
badaniach uznawana ona jest za strukture metastabilng. Ponadto w obu przypadkach obser-
wowano takze przejécie OOT do warstw, ktére sporadycznie zawieraty nieregularne perforacje.
Na wyk. 4.18 przedstawiono wybrane parametry strukturalne i termodynamiczne dla kopoli-
meru o dtugosci 52. Dla prébki N52/59 (p = 0.346) nie mozna wyodrebni¢ wyraznego piku
w cieple wtaéciwym. Jednakze na podstawie analizy konfiguracji oraz czynnika struktury udato
sie ustali¢ granice ODT dla T* = 1.95. Ponizej tej temperatury obserwowano faze lamelarna,
ktérej przyktad dla T = 1.5 przedstawiono na rys. 4.16g wraz z odpowiadajacym jej wykresem
S(k) (fig. 4.17). W przypadku p = 0.462 mozna wyrdzni¢ trzy piki C,. Pierwszy, przypadajacy
dla T* = 2.05, ktéremu towarzyszy takze gwattowny spadek wartoéci R?, powigzany jest z
przejsciem ODT do nanostruktury OBDD. Przyktadowy zrzut konfiguracyjny fazy podwdjnego
diamentu w temperaturze T* = 1.96 pokazano na rys. 4.16i. Drugi pik C, dla T* = 1.73
identyfikuje przejscie OOT do fazy L. Jak wspomniano wcze$niej faza ta w niektérych przy-
padkach zawierata perforacje, ktérych przestrzennego utozenia nie mozna okresli¢. Przejsciu
temu towarzyszy spadek wartoéci R?, ktéry staje sie jeszcze bardziej gwattowny dla 7% = 1.57.
W tym obszarze przypada ponadto kolejny pik C, zwigzany z reorientacja warstw w pudetku
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Rysunek 4.18: Wyniki symulacji dla symetrycznego kopolimeru o dtugosci N = 52: energia
na wezel (E* - pierwsza kolumna), cieplo wlasciwe (C), - druga kolumna) oraz $éredni
kwadrat odlegtoéci koncéw tancucha (R? - trzecia kolumna). W poszczegdlnych wierszach
przedstawiono wyniki dla réznych pozioméw sulfonowania, zgodnie z oznaczeniami po
lewej stronie.

symulacyjnym. Przyktadowa konfiguracja fazy lamelarnej dla T* = 1.5 pokazana zostata na
rys. 4.16h wraz z odpowiadajacym jej wykresem S(k) (wyk. 4.17).

Diagram fazowy po prawej stronie fig. 4.13 przedstawia podsumowanie wynikéw symulacji
dla najdtuzszego tancucha polimerowego, dla ktérego N = 68. W zakresie niskich pozioméw
sulfonowania obserwowano bezposrednie przejécie ODT do fazy L, natomiast dla posrednich
wartosci p wystepuje zaréwno faza PL jak i OBDD podobnie jak w przypadku opisywanego
wczesniej kopolimeru o dtugosci 52. Dodatkowo dla p = 0.618 pojawia sie takze faza hek-
sagonalnie upakowanych cylindréw (HEX). Fig. 4.19 przedstawia szczegdtowe wyniki symula-
cji w funkcji temperatury zredukowanej dla najdtuzszego kopolimeru symetrycznego. Wykres
C, dla prébki N68/S9 (p = 0.265) nie pozwala jednoznacznie wyznaczy¢ granicy przejscia
ODT. Positkujac sie konfiguracjami z symulacji, a takze analizujac S(k) mozna stwierdzi¢,
ze przypada ono dla T* = 2.2, gdzie nastepuje takze najgwattowniejszy wzrost wartoéci R?.
Podobna sytuacja ma miejsce dla kopolimeru N68/S12 (p = 0.353), gdzie takze trudno wy-
znaczy¢ granice przejécia do fazy lamelarnej, ktéra zidentyfikowano na podstawie konfiguracji
uktadu oraz analizy S(k). Dla T* = 2.81 widoczne jest wyptaszczenie na wzniesieniu C),
ktére mozna powigzaé z przejSciem porzadek-nieporzadek. Przyktadowa faze L w temperatu-
rze T* = 1.61 pokazano na rys. 4.16n. Nalezy zwréci¢ uwage, ze dla T* = 1.95 przypada
takze wyrazny pik C, powigzany z lokalng separacja silnie oddziatujacych segmentéw A oraz
S. Aby potwierdzi¢ ten fakt wyznaczono profile gestoéci powstatej nanostruktury lamelarnej,
ktérego przyktad pokazano na wyk. 4.20. Fig. 4.20a przedstawia profil gestosci dla T* = 2.19,
czyli po prawej stronie niskotemperaturowego piku, natomiast fig. 4.20b prezentuje profil dla
temperatury przypadajacej po lewej stronie piku C,. W temperaturze T* = 2.19 separacja



ROZDZIAL 4. WYNIKI BADAN 82

R
12 240 T T T T T

o 1 220 | -

1]

2 08 200 | -
Z 06 180 |- )
0.4 160 ! L L

1.6 225
=12 210 |
% 195
z 03 180
0.4 165 ! L L
R2
16 240 T T T T T
E 12 220 | 4
2 200 _
z 08 180 -
0.4 160 ! L L
R2
1.6 240 T T T T T
[ele]
Z 12 220
38
<08 200
0.4 180
1.6 240
5 12 F 4 02} 4 225
3
L 08 4 01} 4 210 | -
04 1 1 1 1 1 0 1 1 1 1 1 195 1 1 1 1 1
125 20 3040 60 100 125 20 3040 60 100 125 20 3040 60 100
k 3k 3k
T T T

Rysunek 4.19: Wyniki symulacji dla symetrycznego kopolimeru o dtugosci N = 68: energia
na wezel (E* - pierwsza kolumna), cieplo wlasciwe (C, - druga kolumna) oraz Sredni
kwadrat odlegtoéci koncéw lancucha (R? - trzecia kolumna). W poszczegdlnych wierszach
przedstawiono wyniki dla réznych pozioméw sulfonowania, zgodnie z oznaczeniami po
lewej stronie.

monomeréw A i S jest bardzo staba, a widoczne maksima i minima w profilu gestosci obu
rodzajéow segmentéw s3 jedynie wynikiem zblokowania na state grup segmentéw danego ty-
pu w kopolimerze (wynikiem mikroarchitektury kopolimeru). W drugim przypadku widoczna
jest wyrazna separacja segmentéw A (zaznaczonych kolorem czerwonym) oraz S (kolor zie-
lony). Monomery sulfonowane tworza faze otoczona przez cienkie warstwy segmentéw typu
A. Warto takze zwréci¢ uwage na fakt, ze separacja stabo oddziatujacych segmentéw A i B
nie jest tak ostra i wyrazna. Analizujac wykres C,, dla modelu N68/S15 (p = 0.441) mozna
wyrézni¢ trzy piki. Pierwszy, staby i szeroki, przypadajacy dla T* = 2.6 zwiazany z przej-
$ciem fazowym porzadek-nieporzadek do perforowanych warstw. Podobnie jak w poprzednich
przypadkach nie da sie jednoznacznie okresli¢ rozmieszczenia perforacji w warstwie. Nastepnie
dla T* = 2.15 widoczny jest pik zwigzany z przejéciem OOT do fazy podwdjnego diamentu.
Przyktadowa konfiguracja tej nanostruktury w temperaturze T* = 1.71 zostata pokazana na
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Rysunek 4.20: Profil gestosci fazy L dla kopolimeru N68/S12 w temperaturach 7% =
2.19 (a) oraz T* = 1.50 (b). Na wykresach zaprezentowano profil dla segmentéw typu A
(kwadraty), B (kétka) oraz S (tréjkaty). Kolory zgodne z rys. 4.1.

rys. 4.160-p, gdzie przedstawiono zaréwno macierz utworzon3 przez segmenty typu S, jak i
dwie ciggte sktadowe typu B pokazane w réznych odcieniach koloru niebieskiego. Dodatkowo
dla T* = 1.67 widoczne s3 dwa ostre i potozone blisko siebie piki powigzane z przejéciem do
fazy lamelarnej. Podczas tworzenia diagramu fazowego te dwa piki potraktowano jako jeden
identyfikujacy przejécie OOT, poniewaz s3 one najprawdopodobniej wynikiem pojawienia sie w
obszarze tego przejécia nieregularnych perforacji w warstwach. Podobne wyniki otrzymano dla
p = 0.529, gdzie wystepuje bezposrednie przejScie ODT do fazy PL dla T* = 2.9 wyznaczone
na podstawie pofozenia szerokiego piku C,. W obszarze tym ma miejsce spadek wartosci R2.
Przejécie OOT pomiedzy fazg PL a OBDD ma miejsce dla T* = 2.04, gdzie przypada ostry i
wyrazny pik ciepta wtasciwego, a takze gwattowny wzrost R?. Nalezy zauwazy¢, ze w obszarze
wystepowania fazy PL pomiedzy T* = 2.9 a 2.04 widoczne s3 pewne fluktuacje wartoéci R2.
Najprawdopodobniej zwigzane s3 one z iloscig oraz wielkoscig perforacji w warstwie, ktérych,
jak wspomniano wcze$niej, przestrzenne uporzadkowanie byto trudne do okreslenia. Przyktad
fazy OBDD pokazano na rys. 4.16r wraz z odpowiadajagcym mu wykresem S(k) (fig. 4.17),
na ktérym dopasowano pierwszych dziewieé pikéw identyfikujacych grupe przestrzenng Pn3m
zgodnie z tab. 3.1. Ostatni z pikéw C, przypadajacy dla 7" = 1.75 okresla potozenie ponow-
nego przejécia OOT do fazy PL i towarzyszy mu gwattowny spadek wartosci R2. W przypadku
kopolimeru o najwyzszym poziomie sulfonowania (p = 0.618) obserwowano natomiast trzy ty-
py nanostruktur. Dla T* = 7.54 widoczny jest pik C,, zwigzany z przejéciem ODT do warstw.
W tym samym zakresie temperatur nastepuje takze gwattowny wzrost R? oraz spadek wartosci
E*. Nastepnie dla T* = 3.2 przypada kolejny pik C,, wraz z gwattownym spadkiem R? wyzna-
czajacy przejécie OOT do fazy heksagonalnie upakowanych cylindréw (HEX). Przyktad fazy
HEX dla T* = 2.32 zaprezentowano na rys. 4.16s-t, a odpowiadajacy jej wykres S(k) na kté-
rym udato sie okresli¢ potozenie pierwszych szesciu pikéw identyfikujacych grupe przestrzenng
P6mm pokazano na rys. 4.17. Dalsze obnizanie temperatury powoduje przejécie OOT do fazy
PL przypadajace dla T* = 1.95, gdzie widoczny jest pik C,, oraz gwattowny spadek R?.
Przedstawione wyniki symulacji komputerowych (fig. 4.13) warto poréwnaé z wynikami
eksperymentalnymi opisanymi w literaturze przez M. J. Park i N. P. Balsare (ref. [13]). Eks-
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Rysunek 4.21: Symulacyjne i eksperymentalne granice przejs¢ ODT (p?(xN)opr) w funk-
¢ji p dla réznych dtugosci tancucha. Puste tréjkaty odpowiadaja wynikom symulacji dla
N = 34, kotka - N = 52, a kwadraty - N = 68. Wypelnione tréjkaty oraz kétka odpowia-
daja eksperymentalnym polimerom o dhugosci N = 54 i 99. Linia ciggla okresla fit kwa-
dratowy do wszystkich punktéw symulacyjnych za wyjatkiem tych oznaczonych gwiazdka.
Ponadto na wykresie przedstawiono jako referencje wyniki dla kopolimeru symetrycznego
(dla p = 1) oraz rezultaty obliczen SCFT (krzyzyki).
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Rysunek 4.22: Czynnik struktury (S(k)) w funkcji k& wyznaczony dla segmentéw typu o
i kopolimeru o dlugo$ci N = 52 powyzej temperatury przejscia ODT: a) p = 0.346 i
T* T pp = 118, b) p = 0.462 i T* /T pyp = 1.34, ¢) p = 0.577 i T* /Ty = 1.11

peryment zostat wykonany dla kopolimeréw o stopniu polimeryzacji (N.) od 54 do 347. Nie
jest jednoznaczne, czy eksperymentalna dtugos$¢ tancucha (N.) moze by¢ przyréwnana do
symulacyjnego parametru N w stosunku jeden do jednego. Dla kopolimeru PSS-MB o naj-
mniejszej masie molekularnej (N, = 54, prébka P1) autorzy obserwowali faze nieuporzadko-
wang dla niskich pozioméw sulfonowania oraz bezposrednie przejécie ODT do nanostruktury G
dla wyzszych wartosci p. Pomimo jako$ciowe] zgodnosci z wynikami symulacji dla kopolimeru
o dtugosci N = 34 istnieje pewna rozbiezno$¢ co do wartosci p dla ktérych obserwowa-
no przejécie ODT do fazy zyroidalnej. Kopolimer o dtugoéci N = 52 mozna poréwnaé do
eksperymentalnego tancucha o dtugoéci N. = 99 (prébka P3), dla ktérego otrzymano faze
lamelarna dla niskich wartosci p oraz perforowane heksagonalnie warstwy dla wyzszych pozio-
mow sulfonowania. W przypadku kopolimeréw o wiekszej masie molekularnej nie obserwowano
eksperymentalnie granicy przejscia porzadek-nieporzadek, ktéra znajdowata sie poza zakresem
okna eksperymentalnego (powyzej temperatury depolimeryzacji). Dla prébki P4 (N, = 141)
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Rysunek 4.23: Wybrane konfiguracje fazy nieuporzadkowanej dla kopolimeru o dtugosci
N =52:a)id) p=0.346, b) i e) p = 0.462, c) i f) p = 0.577. Kolorystyka zgodna z
rys. 4.1.

faza zyroidalna, lamelarna oraz perforowane warstwy pojawiaty sie wraz ze wzrostem poziomu
sulfonowania. Heksagonalnie upakowane cylindry ztozone z monomeréw niesulfonowanych i
umieszczone w jonowej macierzy obserwowano natomiast eksperymentalnie dla dwéch dtugo-
$ci kopolimeru, N, = 184 oraz 347. Najbardziej zgodne zachowanie fazowe dla najdtuzszego
symulacyjnego kopolimeru w badaniach eksperymentalnych otrzymano dla N, = 184 (prébka
P5), dla ktérego sekwencja faz L - HPL - HEX pojawia sie wraz ze wzrostem poziomu sulfo-
nowania. Pomimo pewnych ilosciowych rozbieznosci uzyskane wyniki s3 znaczaco jakosciowo
zgodne z eksperymentem. Bezposrednie iloSciowe poréwnanie pomiedzy wynikami symulacji i
eksperymentu jest mozliwe jedynie pomiedzy kopolimerami o dtugosci NV = 52 i N, = 54,
co pokazano na diagramie fazowym (fig. 4.13b), gdzie zestawiono potozenie granic przejscia
porzadek-nieporzadek. Nalezy jednak zauwazy¢, ze w symulacjach obserwowano dla tego poli-
meru przejscie ODT do faz L, OBDD lub PL, natomiast w eksperymencie dla N, = 54 pojawia
sie faza G. Wydaje sie zatem, ze aby uzyskac lepszg iloSciowa zgodno$¢ nalezatoby przeskalo-
wac zaréwno N, jak i p. Ponizej zaprezentowano wstepna prébe ustalenia zaleznosci pomiedzy
symulacyjnym (p) i eksperymentalnym (p.) poziomem sulfonowania, jednakze konieczne jest
wykonanie w przysztosci dodatkowych badan, ktére pozwola lepiej zrozumieé to zagadnienie.

Na podstawie analizy przejé¢ OOT wraz ze wzrostem poziomu sulfonowania podjeto prébe
okre$lenia wspomnianego stosunku symulacyjnego poziomu sulfonowania (p) do eksperymen-
talnego (pe). W przypadku krétkiego polimeru faza G pojawia sie powyzej p = 0.5585 oraz
pe = 0.321 co daje stosunek p/p. = 1.74. W eksperymencie mamy do czynienia z przejéciem
do struktury dwuciagtej bezposrednio z fazy nieuporzadkowanej, natomiast w symulacji wyste-
puje najpierw dla p = 0.441 przejécie ODT do fazy L, a nastepnie dla p = 0.5585 granica OOT
rozdzielajaca faze L i G. Dla kopolimeru o posrednim stopniu polimeryzacji ponizej p = 0.404
i pe = 0.319 obserwowano faze L, natomiast powyzej tych wartosci wystepujg nanostruktu-



ROZDZIAEL 4. WYNIKI BADAN 86

Tabela 4.3: Poréwnanie symulacyjnych i eksperymentalnych pozioméw sulfonowania, dla
ktorych obserwowano przejscia typu OOT.

Ekperyment Symulacja
Ne | pe | pr=pe*1.388 ] typ OOT N[ p ] typ OOT [ p/pe
54 0.321 0.445 DISORDERED — G 34 0.5585 | DISORDERED — G 1.74
99 0.319 0.443 L — L+HPL, HPL 52 0.404 L — L+PL, DD 1.27
184 | 0.3015 0.418 L—HPL 68 0.397 L — PL,DD 1.32
184 0.470 0.652 HPL — HEX 68 | 0.5735 PL,DD — HEX 1.22

ry L/PL i DD w symulacji oraz L/HPL i HPL w eksperymencie. Stosunek p/p. wyznaczony
na podstawie potozenia tych granic wynosi 1.27. W przypadku najdtuzszego fancucha poli-
merowego obserwowano dwa przejécia OOT wraz ze wzrostem p. Pierwsze dla p = 0.397 i
pe = 0.301 rozdzielajace obszary fazy L i PL/DD w symulacji oraz L i HPL w eksperymencie.
Drugie, przypadajacy dla p = 0.573 i p. = 0.470 powyzej ktérego w symulacji wystepuje faza
HEX oraz L/PL, a w eksperymencie jedynie nanostruktura HEX. Stosunek p/p. dla obu tych
granic wynosi odpowiednio 1.32 i 1.22. Srednia wartoé¢ stosunku symulacyjnego i ekspery-
mentalnego poziomu sulfonowania wynosi zatem 1.388 i jak mozna zaobserwowaé w tabeli
podsumowujacej opisane przejscia (tab. 4.3) jedynie dla krétkich tancuchéw wystepuje wyraz-
ne odstepstwo od sredniej. Uwzgledniajac jednak dla najkrétszego kopolimeru granice przejscia
od fazy nieuporzadkowanej do nanostruktury L, ktéra przypada dla p = 0.441, otrzymujemy
bardziej zblizony do $redniej stosunek p/p. = 1.37. Nalezy jednak jeszcze raz zaznaczy¢, ze w
symulacji najpierw otrzymano przejscie do fazy L, a dopiero dla p > 0.5585 przypada obszar
fazy G. W przypadku eksperymentu obserwowano bezposrednie przejscie do struktury dwucia-
gtej. Byé moze powodem tego jest fakt, ze w przypadku krétkich tancuchdéw polimerowych
wptyw modelu gruboziarnistego jest bardziej znaczacy.

Na rys. 4.21 zestawiono symulacyjne wartosci p?>xN na granicy przejécia ODT (punk-
ty niewypetnione) w funkcji poziomu sulfonowania dla kopolimeréw o réznych dtugosciach.
Wiekszos¢ punktéw dla p < 1 wykazuje tendencje wzrostowa zgodnie z funkcjg kwadratowa:

p*xN = f(p) = 10.5 + 33.0p + 99.8p>. (4.6)

Jedynie trzy punkty oznaczone gwiazdka odbiegaja od tendencji wyznaczonej przez krzywa.
S3 to punkty odpowiadajace najwyzszym poziomom sulfonowania dla poszczegdlnych dtugosci
polimeru. W przypadku, gdy p — 0 dtugos¢ symetrycznego kopolimeru A-B dazy do nieskon-
czonosci i zgodnie z przewidywaniami teorii pola wartoéé¢ p>x N w takim przypadku powinna
dazy¢ do 10.5. W przypadku p = 1 mamy do czynienia z symetrycznym kopolimerem S-B o
skonczonej dtugosci, dla ktérego metoda symulacji komputerowych otrzymano $rednig war-
tos¢ p?(xIN)opr réwna 25.9. Odstepstwo od przewidywanej teoretycznej wartosci 10.5 jest
efektem uwzglednienia w symulacjach fluktuacji, ktére pominieto w obliczeniach metoda pola
$redniego. Na wykres naniesiono takze granice przejs$¢ ODT otrzymane w badaniach ekspe-
rymentalnych (figury wypetnione), ktére okazaty sie dos¢ dobrze zgodne z dopasowana do
wynikéw symulacyjnych krzywa.

Dodatkowo na omawianym wykresie pokazano takze wyniki dla uproszczonej mikroarchi-
tektury (siedmiobloku odpowiadajacego symulowanym faficuchom, w ktérym podobnie jak w
przypadku uproszczonego zestawu parametréw €, pominieto oddziatywania pomiedzy segmen-
tami A i B) uzyskane metoda SCFT. Wyniki te postuzyty jako warto$¢ referencyjna pozwalajaca
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na oszacowanie fluktuacji, ktérych miarg bedzie réznica pomiedzy granica przejécia ODT z sy-
mulacji, a ta przewidywana przez teorie pola $redniego. Jak mozna zauwazyé p?(xN)opr we
wszystkich przypadkach wynosi ok. 10.5, a minimalne odstepstwo od tej wartosci wynika z
faktu, ze badana metoda SCFT uproszczona mikroarchitektura (dla p < 1) odpowiadata nie-
idealnie symetrycznemu diblokowi. Mozna zatem wywnioskowa¢, ze tak znaczna rozbiezno$é
symulacyjnej i teoretycznej granicy ODT jest efektem fluktuacji, co jest szczegdlnie widoczne
dla posrednich wartosci poziomu sulfonowania. Przebieg granicy ODT zalezy jedynie od p, a
jest niezalezny od x i V. Dla kazdej dtugosci taricucha obserwowano jednak odstepstwo od fitu
okresélonego réwnaniem 4.6 dla pewnej krytycznej wartosci poziomu sulfonowania p. w punk-
tach oznaczonych gwiazdk3. Odstepstwo to ma miejsce takze dla p = 1, gdzie odtworzono
wyniki uzyskiwane metoda symulacji komputerowych dla stopu symetrycznych kopolimeréw
dwublokowych [8, 161]. W obszarze 0 < p < p.(N) wystepuja najsilniejsze fluktuacje powo-
dujace stabilnos¢ fazy nieuporzadkowanej. Jest to najprawdopodobniej efektem klasteryzacji
segmentéw S. Na rys. 4.22 przedstawiono czynnik struktury wyznaczony dla kopolimeru o dtu-
gosci 52 oraz trzech réznych pozioméw sulfonowania w temperaturze powyzej granicy ODT.
Krzywa S(k) wyznaczona dla segmentéw B we wszystkich trzech przypadkach ma ksztatt
typowy dla fazy kopolimeru dwublokowego powyzej granicy ODT. Natomiast wykres S(k) po-
liczony dla segmentéw S zawiera dwa piki w przypadku p < p. i ma ksztatt zgodny z S(k)
obliczonego dla o« = B powyzej krytycznego poziomu sulfonowania. Wspomniany drugi pik
(wyk. 4.22a i b) nalezy powiaza¢ z klasteryzacja segmentéw sulfonowanych. Na rys. 4.23 za-
prezentowano wybrane konfiguracje uktadu odpowiadajace omawianym wykresom S(k). Na
rys. 4.23a i d wida¢ wyrazne klastry monomeréw S powodujace silne fluktuacje. Wraz ze wzro-
stem poziomu sulfonowania (rys. 4.23b i €) monomery S zaczynaja formowac ciggta sktadowsa,
ktéra powyzej p. zaczyna jednorodnie wypetnial przestrzen, co w efekcie powoduje ostabienie
fluktuacji (rys. 4.23c i f).

4.1.2 Kopolimer asymetryczny

W poprzednim rozdziale przedstawiono wyniki symulacji symetrycznych kopolimeréw sulfono-
wanych o trzech réznych dtugosciach oraz w szerokim zakresie poziomu sulfonowania. Badania
te potwierdzity obecnos$¢ faz réznych od lamelarnej i byty w znacznej stopniu zgodne jakoscio-
wo z badaniami eksperymentalnymi. Jak wspomniano wczesniej, ta sama grupa naukowcéw
pod kierunkiem N. P. Balsary przeprowadzita takze badania asymetrycznych kopolimeréw w
ktérych blok sulfonowany byt zdecydowanie krétszy od bloku PMB, a jego utamek objetosciowy
wynosit 0.27 — 0.28 [20]. Dowiodty one obecnosci fazy lamelarnej dla tego typu mikroarchi-
tektury w temperaturze pokojowej, gdy prébka nie zawierata wody, co okazato sie réwnie
zaskakujace jak wystepowanie nanostruktury G dla kopolimeréw symetrycznych. W tej cze-
Sci pracy chcac odnies¢ sie do wspomnianych wynikéw eksperymentalnych opisano symulacje
kopolimeru asymetrycznego o réznej wartoséci utamka objetosciowego bloku sulfonowanego,
poczawszy od fas = 0.65 az do fas = 0.27. W pierwszym przypadku mamy do czynienia
z sytuacja w ktérej blok AS jest kréotszy od czesci niesulfonowanej, nastepnie ilos¢ segmen-
tow B jest stopniowo zwiekszana do momentu, w ktérym czes¢ niesulfonowana jest blisko
trzy krotnie dtuzsza od bloku sulfonowanego. Punktem wyjscia w opisanych badaniach byta
mikroarchitektura N34/510 o wartosci f4s = 0.5 dla ktérej obserwowano nanostrukture G.
Warto podkresli¢, ze badania eksperymentalne przeprowadzono jedynie dla dwéch przypad-
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Rysunek 4.24: Diagram fazowy w funkcji temperatury zredukowanej (7*) oraz ulamka
objetosciowego bloku sulfonowanego (fag) dla kopolimeréw asymterycznych o stalym po-
ziomie sulfonowania, p = 0.588. DISORDFERED oznacza faze¢ nieuporzadkowana, L - war-
stwy, PL - perforowane warstwy, G - faze zyroidalng, HEX - heksagonalnie upakowane
cylindry.

Tabela 4.4: Mikroarchitektury badane dla kopolimeréw niesymetrycznych o staltym pozio-
mie sulfonowania, p = 0.588.

[ Symbol [ N | fas | Mikroarchitektura |

N26/S10 | 26 | 0.65 | SSSAAAASSSSAAASSS-09B
N28/S10 | 28 | 0.61 | SSSAAAASSSSAAASSS-11B
N30/S10 | 30 | 0.57 | SSSAAAASSSSAAASSS-13B
N34/S10 | 34 | 0.50 | SSSAAAASSSSAAASSS-17B
N38/S10 | 38 | 0.45 | SSSAAAASSSSAAASSS-21B
N42/S10 | 42 | 0.40 | SSSAAAASSSSAAASSS-25B
N48/S10 | 48 | 0.35 | SSSAAAASSSSAAASSS-31B
N56/S10 | 56 | 0.30 | SSSAAAASSSSAAASSS-39B
N60/S10 | 60 | 0.28 | SSSAAAASSSSAAASSS-43B
N64/S10 | 64 | 0.27 | SSSAAAASSSSAAASSS-47B

kéw, w pierwszym dla kopolimeru symetrycznego uzyskujac faze G (ref. [13], prébka P1), oraz
dla odpowiadajacego mu asymetrycznego kopolimeru uzyskujac faze L (ref. [20], probka A2).
Symulacje komputerowe, ktérych wyniki przedstawiono w tej czesci objety natomiast zdecy-
dowanie szerszy zakres wartosci parametru fag dzieki czemu udato sie dla zadanego poziomu
sulfonowania (p = 0.588) nakresli¢ caty diagram fazowy w funkcji 7% oraz fag. Szczegbty
dotyczace mikroarchitektur wykorzystanych w symulacji przedstawiono w tab. 4.4.

Podobnie jak w poprzedniej czesci badan, w tym przypadku takze wykorzystano metode
symulacji réwnolegtych dla 24 lub 36 replik. Dla kazdej mikroarchitektury przeprowadzono
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Rysunek 4.25: Wyniki symulacji dla asymetrycznego kopolimeru: energia na wezet (E* -
pierwsza kolumna), cieplo wlasciwe (C, - druga kolumna) oraz $redni kwadrat odlegto-
éci koncoéw tancucha (R? - trzecia kolumna). W poszczegélnych wierszach przedstawiono
wyniki dla réznych wartosci fag, zgodnie z oznaczeniami po lewej stronie.

symulacje w réznym zakresie temperatur wykonujac od 3 do 5 min. krokéw MCS, z czego
pierwsza cze$¢ przeznaczona zostata na doprowadzenie uktadu do stanu réwnowagi termody-
namicznej. Ponadto kazda symulacja zostata powtdérzona co najmniej trzykrotnie, startujac z
niezaleznej konfiguracji atermicznej. W celu sprawdzenia uzyskanych wynikéw dla wybranych
punktéw temperaturowych przeprowadzono takze badania metodg SM, a uzyskane wyniki byty
zgodne. W symulacjach wykorzystano pudetka szescienne o réznych rozmiarach poczawszy od
26 x 26 x 26 az do 68 x 68 x 68 dobranych tak, aby stanowity potowe lub catkowita dtugosé
polimeru. Poniewaz badania dotycza gestego stopu polimerowego rozmiar pudetka zostat do-
brany takze tak, aby miescit catkowita wielokrotnosci tancuchéw, a sie¢ nie zawierata wolnych
weztéw. W przypadku kazdej mikroarchitektury starano sie wykonaé symulacje dla co najmniej
dwdch wielkosci sieci chcac ograniczy¢ efekt rozmiaru pudetka. Ponadto w wybranych przypad-
kach wykonywano badania w pudetkach réznych od sze$cianu. Przyktadowo symulacje probki
N26/510 wykonywano na sieci o wymiarach 26 x 26 x 26, a takze selektywnie w pudetkach
52 x 52 x 52 i 26 x 34 x 34. We wszystkich przypadkach uzyskane wyniki byty zgodne.

Na rys. 4.24 przedstawiono diagram fazowy w funkcji temperatury zredukowanej oraz utam-
ka objetosciowego bloku sulfonowanego. Mozemy wyrdzni¢ na nim dwie zasadnicze cze$ci. W
pierwszej, przypadajacej dla tancuchéw symetrycznych od fag = 0.61 do fas = 0.5, w ktorej
obserwujemy bezposrednie przejscie ODT do fazy G, a nastepnie przejscie OOT do warstw
czesto zawierajacych perforacje. Takze w przypadku asymetrycznych kopolimeréw okreslenie
przestrzennego rozmieszczenia perforacji w warstwie byto niemozliwe. Dla wartosci fas mniej-
szej od 0.45 wyrdézni¢ mozna natomiast obszar wystepowania fazy lamelarnej. Ponadto dla
najbardziej niesymetrycznych tancuchéw otrzymano najpierw bezposrednie przejscie ODT do
fazy HEX, a nastepnie wraz z obnizaniem temperatury pojawiata sie faza L. Obszar zamalowa-
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a) N26/S10 (T* =1.35)  b) N28/S10 (T* =1.42) ¢)N28/S10 (T*=1.52) d) N28/510 (T* = 1.52)

e) N28/S10 (T*=1.66)  f)N30/S10 (T*=1.46) g)N30/S10 (T*=1.59) h) N30/S10 (T* = 1.64)

i) N38/S10 (T*=1.67)  j) N38/S10 (T* = 2.28) k) N42/S10 (T*=2.50) 1) N48/S10 (T* = 2.09)

m) N56/S10 (T* =2.27) n)N60/S10 (T*=1.67) o) N60/S10 (T*=1.75) p) N60/S10 (T* = 2.20)

q) N60/S10 (T*=2.64)  r) N64/S10 (T* = 1.54) s) N64/S10 (T*=1.83) 1) N64/S10 (T* = 2.64)

Rysunek 4.26: Wybrane nanostruktury dla kopolimeréw asymetrycznych o réznej wartosci
N i fas: a-b) L/PL, ¢-d) G (dwie ciagle sktadowe), e) G (macierz typu S), f) L, g) G
(pojedyncza skltadowa), h) G, i-j) L/PL, k-0) L, p-q) HEX, r-s) L, t) HEX. Kolorystyka
zgodna z rys. 4.1.
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Rysunek 4.27: Czynnik struktury (S(k)) w funkcji & wyznaczony dla segmentéw B
kopolimeréw o roznej asymetrycznosci. Strzatki okreslaja polozenie pikéow i identyfi-
kuja nastepujace nanostruktury: N26/S10 T* = 1.35 (1,2 i 4) - faza L, N28/510
T* = 1.52 (1,\/4/3,\/7/3,2/8/3,,/11/3 i /13/3) - faza G, N30/S10 T* = 1.59
(1,7/4/3,3/7/3,1/8/3,:,/10/3,,/11/3 i \/12/3) - faza G, N38/510 T* = 2.28 (1 i 2) - faza
L, N42/5S10 T* = 2.50 (11 2) - faza L, N48/S510 T* = 2.09 (1,2,3 1 4) - faza L, N56/510
T* = 227 (1,2,3 i 4) - faza L, N60/S10 T* = 2.20 (1,/3,V/4,V/7 i V9) - faza HEX,
N64/5S10 T* = 1.83 (1,2,3,4,51 6) - faza L.

ny na zielono na diagramie fazowym okresla zakres temperaturowy, dla ktérego w przypadku
symetrycznego kopolimeru N34/S510 otrzymano nanostrukture G. Warto zauwazy¢, ze w tym
samym zakresie temperatur dla najbardziej asymetrycznego tancucha, dla ktérego fag = 0.27
oraz 0.28 wystepuje faza lamelarna. Potwierdzaja to wyniki badan eksperymentalnych w przy-
padku ktérych dla symetrycznej prébki P1 [13] wystepowata faza G, a dla odpowiadajacej jej
prébki asymetrycznej A2 [20] otrzymano warstwy w temperaturze pokojowe;.

Fig. 4.25 przedstawia wyznaczone podczas symulacji wyniki energii (E*), ciepta wtasciwe-
go (C,) oraz $redniego kwadratu odlegtosci koficéw polimeru (R2) dla fs mniejszego od 0.5.
W przypadku prébki N26/S10 obserwujemy jeden ostry pik C,, przypadajacy dla 7% = 1.67
i wyznaczajacy granice przejcia ODT do fazy L/PL. Oznacza to, ze ponizej tej temperatury
obserwowano warstwy, ktére czasami zawieraty nieregularne perforacje. Dla tej temperatury
przypada takze gwattowny spadek energii oraz wzrost R?. Na rys. 4.26a przedstawiono przykfta-
dowa faze PL w temperaturze T* = 1.35 wraz z odpowiadajacym jej wykresem S(k) (fig. 4.27).
Liczne fluktuacje czynnika struktury dla probki N26/S510 zwigzane s3 wtasnie z nieregularnymi
perforacjami warstwy. W przypadku prébki N28/510 oraz N30/510 widoczne s3 dwa piki C,.
Pierwszy, przypadajacy dla f45 = 0.61 oraz 0.57 odpowiednio w temperaturze T* = 1.71 oraz
1.76, zwiazany jest z przejéciem ODT do fazy G. Dla tej samej temperatury przypada takze
w obu przypadkach gwattowny spadek wartoéci R2. Fig. 4.26c-e przedstawiaja przyktadowe
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konfiguracje nanostruktury G dla kopolimeru o dtugosci 28 w temperaturze T* = 1.52 oraz
1.66. Czynnik struktury dla temperatury T* = 1.52, na ktérym okreélono potozenie szesciu z
pierwszych o$miu pikéw grupy przestrzennej Ia3d pokazano na rys. 4.27. Fig. 4.26g-h przed-
stawia przyktad tej samej nanostruktury uzyskanej dla kopolimeru N30/S10 w temperaturze
1.59 oraz 1.64, a na wyk. 4.27 pokazano czynnik struktury nanofazy G dla T* = 1.59, na
ktérym dopasowano zgodnie z tab. 3.1 pozycje pierwszych siedmiu pikéw identyfikujacych fa-
ze zyroidalng. Dla T* = 1.5 (w przypadku prébki N28/510) oraz 1.44 (N30/510) przypada
drugi pik C, zwiazany z przejsciem OOT do fazy L/PL. Przykfady fazy lamelarnej pokazano
na rys. 4.26b dla kopolimeru o dtugosci 28 oraz na rys. 4.26f dla tancucha o dtugosci 30.
Szczegdtowe wyniki symulacji dla kopolimeru N34/510 opisano w poprzedniej czesci pracy
dotyczacej kopolimeréw symetrycznych. Fig. 4.28 przedstawia natomiast wyniki symulacji ko-
polimeréw, dla ktérych fas jest mniejsze od 0.5. Na wykresie C,, dla prébki N38/510 widoczne
s3 dwa piki. Pierwszy, delikatny przypadajacy dla T* = 2.63 zwigzany z przejsciem ODT do
fazy L/PL. Dodatkowo dla T = 1.69 przypada drugi pik C,, ponizej ktérego takze wystepuje
faza L/PL. Podobna sytuacja bedzie miata miejsce w przypadku trzech kolejnych prébek, dla
ktérych otrzymano faze lamelarng. Najprawdopodobniej jest to pik zwigzany z lokalng sepa-
racja silnie oddziatujacych segmentéw A oraz S w bloku sulfonowanym. Efekt ten zostanie
bardziej szczegbtowo opisano w dalszej czesci rozdziatu. Przyktady otrzymanych nanostruktur
dla kopolimeru o dtugosci 38 pokazano na rys. 4.26i-j, a wykres S(k) potwierdzajacy uzyskanie
fazy L dla T = 2.28 przedstawia wyk. 4.27. W przypadku modelu N42/510 oraz N48/510
zarejestrowano jedynie bezposrednie przejécie ODT do fazy L, wyznaczone na podstawie po-
fozenia pikéw C, w T* = 3.17 oraz 2.96 odpowiednio dla f4s5 = 0.4 oraz 0.35. Przyktady
nanostruktur lamelarnych w temperaturze T = 2.5 oraz 2.09 pokazano na rys. 4.26k-l, wraz
z odpowiadajacymi im wykresami S(k) na wyk. 4.27. W przypadku kopolimeru o dtugosci 56
zaobserwowano dwie fazy. Dla T* = 4.2 widoczne jest wyptaszczenie na zboczu wykresu C,
powiagzane z gwattownym wzrostem R?. Dodatkowo analiza konfiguracji uktadu oraz czynnika
struktury pozwolita wyznaczy¢ w tej temperaturze przejscie ODT do fazy PL. Dalsze obnizanie
temperatury sprawia, ze ponizej T* = 2.65 perforacje w warstwie zanikaja, a na wykresie C,
pojawia sie delikatny pik wyznaczajacy granice przejécie OOT. Fig. 4.26m przedstawia przyktad
fazy L dla prébki N56/510 w temperaturze T = 2.27, a wyk 4.27 odpowiadajacy jej czynnik
struktury. Mozna zauwazy¢ przygladajac sie wspomnianej konfiguracji uktadu, ze segmenty
B (nie pokazane na grafice) tworza grubsza cze$¢ warstwy, natomiast segmenty A oraz S wy-
mieszane wypetniaja przestrzen pomiedzy nimi. Jak wspomniano podczas analizy poprzednich
trzech prébek, w obszarze niskich temperatur widoczny jest dodatkowy szeroki pik C), zwigzany
najprawdopodobniej z lokalng separacja segmentéw A oraz S. Podobna sytuacja miata miejsce
w przypadku fazy L dla kopolimeréw symetrycznych. Chcac doktadniej zbadaé to zagadnienie
wyznaczono profil gestosci warstwy, a takze poddano szczegdtowe]j analizie czynnik struktury
dla @ = A w obszarze temperaturowym obejmujacym pik C,,, ktéry dla prébki N56/S510 przy-
pada w T = 2.08. Wyniki tych obliczen przedstawiono na wyk. 4.29. Powyzej temperatury
T* = 2.0 widoczne s3 piki przypadajace dla k/k* = 1, 2, 3 oraz 4 identyfikujace faze L,
natomiast dla temperatur nizszych od 7% = 2.0 pik k/k* = 2 znika. Swiadczy to o powstaniu
warstwy o okreslonej periodycznosci. We wspomnianym przyktadzie po mikroseparacji segmen-
téw A oraz S dla jednej periodycznoéci fazy przypadajg dwie cienkie warstwy segmentéw A.
Innymi stowy nastepuje przeksztatcenie warstwy ztozonej z sekwencji A/S - B w warstwe o
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Rysunek 4.28: Wyniki symulacji dla asymetrycznego kopolimeru: energia na wezet (E* -
pierwsza kolumna), cieplo wlasciwe (C, - druga kolumna) oraz $redni kwadrat odlegto-
éci koncoéw tancucha (R? - trzecia kolumna). W poszczegélnych wierszach przedstawiono
wyniki dla réznych wartosci fag, zgodnie z oznaczeniami po lewej stronie.

sekwencji A - S - A - B. Fig. 4.30 prezentuje profile gestosci fazy L w temperaturze T = 2.32
oraz 1.59. Dla temperatury T™ = 2.32, czyli powyzej niskotemperaturowego piku C,, widocz-
na jest separacja segmentéw B oraz A/S jednakze brak wyraznego lokalnego rozseparowania
monomeréw A i S. W drugim przypadku widaé wyrazng separacje segmentéw S, dla ktérych
profil osigga ostre maksimum w miejscu, w ktérym przypada minimum dla monomeréw A.
Dla dwdéch najbardziej asymetrycznych mikroarchitektur uzyskano zaréwno faze heksago-
nalnie upakowanych cylindréw (HEX) w zakresie wysokich temperatur, jak i faze L w obszarze
niskich T*. Piki zwigzane z przejéciem ODT zaréwno dla N60/510, jak i N64/S10 sa trudne
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Rysunek 4.29: Czynnik struktury (S(k)) w funkcji & wyznaczony dla segmentéw A kopo-
limeru N56/510 dla wybranych wartosci T*. Strzalki okreslaja polozenie pikéw 1, 2, 3
oraz 4 i identyfikuja faze L.
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Rysunek 4.30: Profil gestosci fazy L dla kopolimeru N56/510 w temperaturach 7% = 2.32
(a)1T* = 1.59 (b). Na wykresach zaprezentowano profil dla segmentéw typu A (kwadraty),
B (kétka) oraz S (tréjkaty). Kolory zgodne z rys. 4.1.

do jednoznacznego okreslenia. W obu przypadkach dla T* = 4.2 widoczne jest wyptaszczenie
wykresu ciepta whaéciwego powigzane takze z gwattownym wzrostem R2. Analiza konfiguracji
oraz wykreséw S(k) pozwolita na wyznaczenie dla tej temperatury przejscia ODT do fazy
HEX. Przyktadowe konfiguracje fazy cylindrycznej pokazano na rys. 4.26p-q dla tafncucha o
dtugosci 60 oraz rys. 4.26t dla kopolimeru ztozonego z 64 segmentéw. Na wyk. 4.27 przed-
stawiono takze przykfadowy czynnik struktury dla prébki N60/S10 w temperaturze T* = 2.2
wyodrebniajac na nim pie¢ kolejnych pikéw identyfikujacych grupe przestrzenng P6mm. War-
to jeszcze wspomnieé o delikatnym piku C;, widocznym szczegdlnie dla kopolimeru o dtugosci
64 dla T* = 2.3. Analiza konfiguracji wykazata, ze zwigzany jest on takze z lokalng separacja
segmentéw A oraz S. Ponizej tej temperatury segmenty A tworza cylindry otoczone najpierw
monomerami S, a nastepnie ponownie segmentami A. Dla T* = 2.0 oraz 1.9 przypadaja ko-
lejne wyrazne i ostre piki C, odpowiednio dla f4g = 0.28 oraz 0.27 zwigzane z przejSciem
OOT do fazy L. Dla tych temperatur widoczny jest gwattowny spadek energii oraz R%. Przy-
ktady nanostruktur lamelarnych dla najbardziej asymetrycznych mikroarchitektur pokazano na



ROZDZIAEL 4. WYNIKI BADAN 95

DISORDERED
35

2.5

L5

17 34 51 68 bulk

Rysunek 4.31: Diagram fazowy w funkcji temperatury zredukowanej (T™*) oraz grubosci
warstwy (L) dla kopolimeru N34/S11 w cienkiej warstwie. DISORDERED oznacza fa-
z¢ nieuporzadkowana, L, - faz¢ lamelarng prostopadla do interfejsu warstwy, L - faze
lamelarng rownolegla do interfejsu warstwy, G - faze zyroidalna.

rys. 4.26n-o oraz rys. 4.26r-s, a fig. 4.27 przedstawia przyktadowy wykres S(k) dla prébki
N64/510 w temperaturze T = 1.83.

4.1.3 Faza dwuciggta w cienkiej warstwie

Jak wspomniano na poczatku tej rozprawy, jednym z potencjalnych zastosowan kopolimerdw
sulfonowanych s3 membrany polimerowe wykorzystywane w ogniwach paliwowych. W tej czesci
rozdziatu opisano wyniki symulacji jednej z wybranych mikroarchitektur kopolimeru symetrycz-
nego wtasnie w cienkiej warstwie. Ograniczono sie jedynie do przypadku skrajnego, w ktérym
grubo$¢ warstwy byta stosunkowo niewielka (maksymalnie kilkukrotnie wieksza od promienia
zyracji polimeru w przestrzeni nieograniczonej). Gtéwnym celem tych symulacji byto zbadanie
wptywu ograniczenia przestrzennego w postaci cienkiej warstwy na proces powstawania fazy
zyroidalnej. W badaniach zastosowano metode symulacji réwnolegtych, a takze podobnie do
poprzedniej czesci symulacji, dla wybranych punktéw temperaturowych wykonano symulacje
SM. Wykorzystano 24 lub 36 replik badajac kazdy uktad w ré6znym zakresie temperatur. Kazda
symulacja byfa powtarzana co najmniej trzykrotnie i trwata od 3 do 5 min. krokéw MCS, z
czego pofowa zostata przeznaczona na doprowadzenie uktadu do stanu réwnowagi termody-
namicznej. Zastosowano realistyczny zestaw parametréw oddziatywan podobnie jak to miato
miejsce w poprzednich przypadkach, a takze nie wprowadzono wprost oddziatywan segmen-
tow polimeru z interfejsem cienkiej warstwy. Jak zostanie to przedstawione w dalszej czesci
rozdziatu, interfejs ten efektywnie byt jednak selektywny.

W przeprowadzonych symulacjach ograniczono sie do warstw, ktérych grubosé stanowita
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Rysunek 4.32: Wyniki symulacji dla kopolimeru N34/S11 w cienkiej warstwie: energia
na wezel (E* - pierwsza kolumna), cieplo wlasciwe (C, - druga kolumna) oraz $éredni
kwadrat odlegtoéci koncéw tanicucha (R? - trzecia kolumna). W poszczegdlnych wierszach
przedstawiono wyniki dla réznych grubosci warstwy L., zgodnie z oznaczeniami po lewej
stronie.

catkowita wielokrotno$¢ potowy dtugosci tainicucha. Wykonano symulacje uktadu N34/511 dla
czterech grubosci, L, = 17, 34, 51 i 68. W stanie makroskopowym (ang. bulk state) obser-
wowano bezposrednie przejscie ODT do fazy G. Dodatkowo w obszarze niskich temperatur
wystepowata zaréwno faza L, jak i G, co moze Swiadczyé o zblizonych wartosciach energii
swobodnych tych struktur w badanym obszarze diagramu fazowego. Podsumowanie wynikéw
badan w funkcji temperatury zredukowanej (7) oraz grubosci warstwy (L) zostato przed-
stawione na rys. 4.31. Dla L, = 17 nie obserwowano fazy dwuciagtej, a jedynie bezposrednie
przejécie ODT do fazy L w temperaturze T* = 3.75. W tej temperaturze nie ma wyrazne-
go piku C,, a jedynie wyptaszczenie, ktére powigzane jest takze z gwattownym wzrostem R?
(fig. 4.32 - pierwszy wiersz). Analiza konfiguracji uktadu pozwolita stwierdzié, ze faza lamelarna
jest zorientowana réwnolegle do interfejsu cienkiej warstwy (fig. 4.33b). Dalsze obnizanie tem-
peratury powoduje przejécie OOT do fazy L prostopadtej wzgledem interfejsu dla T = 1.69,
gdzie przypada pik C,, a takze gwattowny spadek R? i E*. Przykfad tego typu nanofazy w
temperaturze T* = 1.59 pokazano na rys. 4.33a.

Faza G pojawia sie poczawszy od grubosci warstwy réwnej 34. W przeciwienstwie do sy-
mulacji w stanie makroskopowym, gdzie obserwowano bezposrednie przejscie ODT do fazy G,
w cienkiej warstwie otrzymano najpierw przejscie ODT do nanostruktury lamelarnej utozone;j
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Rysunek 4.33: Wybrane nanostruktury dla kopolimeru symetrycznego N34/S11 w cien-
kiej warstwie o réznej grubosci (L,): a) L prostopadle do interfejsu, b) L réwnolegle do
interfejsu, c-d) G (dwie ciagle sktadowe i macierz S), e) L réwnolegle do interfejsu, f)
G (dwie ciagle skladowe i macierz typu S), g-h) L réwnolegte do interfejsu, i) G (dwie
ciagle skladowe), j) G (dwie ciagte sktadowe), k-1) L réwnolegle do interfejsu. Kolorystyka
zgodna z rys. 4.1.

réwnolegle do interfejsu cienkiej warstwy, a nastepnie przejécie OOT do fazy G. We wszyst-
kich trzech przypadkach, tj. dla L, = 34, 51 oraz 68, pik zwigzany z ODT jest bardzo stabo
widoczny i pojawia sie w postaci wyptaszczenia na zboczu C, odpowiednio dla T* = 3.6,
3.35 oraz 3.14 w zaleznosci od grubosci warstwy. W tym samym zakresie temperatur widocz-
ny jest takze najbardziej gwattowny wzrost wartoéci R2. Przyktady réwnolegtej nanostruktury
lamelarnej dla réznych grubosci warstwy pokazano na rys. 4.33e,g,h,k oraz I. W temperaturze
T* = 1.92, 2.0 oraz 2.02 widoczne s3 kolejne piki C, odpowiednio dla L, = 34, 51 oraz 68.
Zwigzane one s3 ze wspomnianym przejéciem OOT do fazy G, ktérych przyktady zaprezento-
wano na rys. 4.33c,d,f,i oraz j, a takze na rys. 4.35. Dodatkowo w obszarze niskich temperatur
mozna wyodrebni¢ kolejne piki C,, przypadajace dla T* = 1.66, 1.6 oraz 1.61 odpowiednio dla
warstwy o grubosci 34, 51 i 68. Ponizej tych pikéw, podobnie jak w przypadku symulacji w sta-
nie makroskopowym obserwowano zaréwno faze G, jak i nanostrukture L. Warto zaznaczy¢,
ze lamele te nie byty utozone ani réwnolegle, ani prostopadle do interfejsu. Oznacza to, ze
wszystkie trzy sktadowe wektora normalnego do interfejsu lameli byty niezerowe. W przypadku
warstwy o grubosci 68 oba piki niskotemperaturowe byty bardzo stabo rozréznialne.
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Rysunek 4.34: Profil gestosci cienkiej warstwy w ktérej powstata faza L réwnolegta do
interfejsu dla L, = 34 (lewa kolumna) oraz L, = 51 (prawa kolumna) w wybranych
temperaturach. Na wykresach zaprezentowano profil dla segmentéw typu A (kwadraty),
B (kétka) oraz S (trojkaty). Kolory zgodne z rys. 4.1. ATH oznacza symulacje atermiczna.

Na podstawie otrzymanych wynikdw mozna wyciagnaé wniosek, ze struktura dwuciagta
pojawia sie w przypadku, gdy grubos¢ warstwy jest zdecydowanie wieksza niz periodycznosci
fazy G. Dla kopolimeréw symetrycznych periodyczno$¢ nanostruktury zyroidalnej wyznaczona
na podstawie potozenia pierwszego piku S(k) wynosita okoto kilkunastu statych sieciowych.
Przyktadowo dla probki N34/S11 w temperaturze T* = 1.61 warto$¢ ta byta réwna w przybli-
zeniu 14. Wystepowanie fazy G w cienkiej warstwie byto badane m.in. w przypadku niejonowych
kopolimeréw dwublokowych [81], gdzie autorzy obserwowali strukture ciagta jedynie dla sto-
sunkowo grubych warstw, a takze przesuniecie granicy ODT w strone wyzszych temperatur
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Rysunek 4.35: Faza G (dwie ciagle skladowe i macierz S) w cienkiej warstwie o réznej
grubosci (L,): a) 34, b) 51, c¢) 68, d) stan makroskopowy (3D). Kolorystyka zgodna z
rys. 4.1.

wraz ze spadkiem grubosci warstwy.

Warto kilka stéw poswieci¢ takze fazie lamelarnej rownolegtej do interfejsu warstwy, wy-
stepujacej w zakresie temperaturowym, w ktérym w stanie makroskopowym uktad byt nieupo-
rzadkowany. Przesuniecie granicy ODT w przypadku cienkiej warstwy polimerowe]j uzaleznione
jest m.in. od grubos$ci warstwy, ale takze oddziatywan z interfejsem. Jak zostanie pokazane w
nastepnym rozdziale w przypadku roztworu kopolimeréw symetrycznych, dla ktérych interfejs
jest neutralny, granica ODT przesuwa sie w strone nizszych T%. W opisywanych symulacjach nie
wprowadzono wprost oddziatywan poszczegdlnych segmentéw z interfejsem, mimo to nie jest
on neutralny. Oddziatywania monomerdw sulfonowanych z niesulfonowanymi s3 zdecydowanie
silniejsze od oddziatywan pomiedzy segmentami A i B. Sprawia to, ze efektywnie interfejs war-
stwy jest atrakcyjny dla kopolimeréw S poniewaz skrajne ptaszczyzny sieci posiadaja nie 12, a
8 najblizszych sasiadéw. Jesli zatozymy, ze segmenty w uktadzie s3 jednorodnie wymieszane, co
ma miejsce powyzej granicy ODT, to w takim przypadku monomery S zdecydowanie preferuje
przebywanie w poblizu interfejsu cienkiej warstwy. Eliminuja w ten sposéb cztery przypadkowe
kontakty z najblizszym otoczeniem, ktére statystycznie patrzac moga by¢ zdecydowanie sil-
niejsze niz cztery oddziatywania wyeliminowane w momencie, w ktérym w poblizu interfejsu
pojawia sie segment A lub B. Fakt ten potwierdzajg profile gestosci warstwy polimerowej po-
kazane na rys. 4.34. W przypadku uktadu atermicznego, w ktérym brak oddziatywan (pierwszy
wiersz wyk. 4.34), rozktad wszystkich segmentéw wzdtuz przekroju poprzecznego filmu jest
staty. Juz w T = 10.0, zdecydowanie powyzej ODT, widoczne s3 na granicy interfejsow zie-
lone ogony wznoszace, oznaczajace atrakcyjnos¢ interfejsu dla segmentdéw S oraz w pewnym
stopniu segmentéw A, ktére sa w bliskim kontakcie z monomerami sulfonowanymi ze wzgledu
na wigzania. W przypadku monomeréw B ogony te skierowane s3 ku dotowi, co $wiadczy o ich
odsuwaniu od interfejsu. Wraz ze spadkiem temperatury tendencja ta zaczyna sie pogtebiaé, az
do momentu w ktérym nastepuje separacja mikrofazowa. Zjawisko to wymusza powstawanie
fazy L réwnolegtej do interfejsu i przesuniecie granicy ODT w strone wyzszych temperatur.
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4.2 Roztwoér symetrycznego kopolimeru dwublokowego w cien-
kiej warstwie

Oméwione do tej pory symulacje dotyczyty polimeréw sulfonowanych. Zachowanie fazowe opi-
sanych kopolimeréw wieloblokowych jest do$¢ ztozone i zalezne od wielu parametréw. W tej
czesci pracy prezentowane s3 natomiast wyniki badan roztworéw polimerowych w bardzo cien-
kiej warstwie. Ograniczono sie jedynie do symulacji niejonowych, w wiekszoéci symetrycznych
kopolimeréw dwublokowych w selektywnym rozpuszczalniku. Roztwér taki zostat dos¢ dobrze
przebadany w stanie makroskopowym (3D) zaréwno metoda symulacji komputerowych [32],
jak i w badaniach eksperymentalnych kopolimeru poli(styren - izopren) z dodatkiem rozpusz-
czalnika o réznej selektywnosci [9]. Symulacje wykonane i opisane w tej rozprawie ograniczono
do warstw o stosunkowo niewielkiej grubosci, ktére mozna nazwa¢ ultracienkimi (T'F'). Wyniki
te zestawiono z rezultatami symulacji dwuwymiarowych (2D) na sieci tréjkatnej wykonany-
mi przez P. Polanowskiego, a takze z wynikami symulacji w przestrzeni nieograniczonej (3D)
autorstwa S. Wotoszczuka. Pozwolito to na poréwnanie zachowania fazowego roztworu poli-
merowego na skutek zmiany ograniczenia przestrzennego, najpierw z 3D na T'F', a nastepnie
zTF do 2D.

W badaniach wykorzystano kopolimer o dtugosci N = 32 ztozony z 16 segmentédw typu
A oraz 16 segmentéw typu B. Wykonano symulacje dla dziesieciu réznych stezen polimeru
poczawszy od ¢ = 1.0 az do ¢ = 0.1, zmieniajac ¢ co 0.1. W pierwszym przypadku mamy do
czynienia z gestym stopem polimerowym, w ktérym wszystkie wezty sieci zajmowane sg przez
tancuchy. W przypadku najmocniej rozcienczonego roztworu (¢ = 0.1) polimer zajmowat 10%
weztéw sieci, pozostate byty wypetnione przez selektywny rozpuszczalnik. Ponadto wykonano
symulacje dla kilku dodatkowych wartosci ¢ w obszarze granic OOT, w szczegdlnosci w zakresie
stezenia roztworu, dla ktérego sfery traca dalekozasiegowe uporzadkowanie. W symulacjach
wykorzystano pudetka symulacyjne o wymiarach 128 x 128 x5 oraz 48 x 48 x 5, a takze dla kilku
wybranych punktéw diagramu fazowego wykonano badania w pudetkach 32x32x 5, 64 x32x5
oraz 64 x 64 x 5 uzyskujac zgodne wyniki. Jak mozna zauwazy¢ symulacje przeprowadzono dla
statej grubosci warstwy réwnej 5, ktéra jest rzedu promienia zyracji kopolimeru o dtugosci 32
w stanie atermicznym. Zachowanie fazowe roztworu kopolimeru blokowego w cienkiej warstwie
byto badane stosunkowo rzadko [167]. W przypadku badan eksperymentalnych interfejs ma
zazwyczaj charakter selektywny, natomiast w opisanych tu symulacjach ograniczono sie jedynie
do przypadku neutralnego interfejsu.

Wykorzystano zarédwno metode symulacji réwnolegtych, jak i standardowa metode Monte
Carlo z algorytmem ruchdéw kooperatywnych. Badania zostaty wykonane w réznym zakresie
temperaturowym stosujac 24 lub 36 replik i powtarzajac symulacje co najmniej trzykrotnie
startujac z niezaleznych konfiguracji atermicznych. Czas trwania kazdej symulacji wynosit od
3 do 5 min. krokéw MCS, z czego potowe przeznaczono na doprowadzenie uktadu do stanu réw-
nowagi termodynamicznej. Podobnie jak we wszystkich opisanych przypadkach oddziatywania
ograniczono do najblizszych sasiadéw stosujac nastepujacy zestaw parametréw e:

eap = 1.0¢, (4.7)
epr = 1.0¢,

ear = 0.0,
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Rysunek 4.36: Diagram fazowy w funkcji temperatury zredukowanej (7™*) oraz stezenie
polimeru (¢) w selektywnym rozpuszczalniku. DISORDERED oznacza faze nieuporzad-
kowana, L - warstwy, PL - perforowane warstwy, G - faza zyroidalna, C - cylindry upa-
kowane heksagonalnie, H - faze heksagonalna, S - sfery, M - nieuporzadkowane micele.
Indeks T'F oznacza symulacje w cienkiej warstwie, gdzie granice ODT i OOT nakreslo-
no linia ciagla wraz z kétkami. Granice micelizacji (CMT) oznaczono ciagla czerwona
linia. Indeks 3D odnosi sie do symulacji w przestrzeni nieograniczonej (autorstwa S. Wo-
loszczuka i innych [32]) dla ktérej granice ODT oraz OOT oznaczono linia przerywana
z kwadratami, natomiast indeks 2D oznacza wyniki symulacji dwuwymiarowych (autor-
stwa P. Polanowskiego) dla ktérej granice ODT oraz OOT oznaczono linig kropkowana z
tréjkatami.

gdzie R oznacza rozpuszczalnik. Rozpuszczalnik byt selektywny, czyli oddziatywat w odmienny
sposéb z segmentami A i B. W przypadku monomeréw A jest to rozpuszczalnik dobry w catym
zakresie temperatur, dla segmentéw B jego jako$¢ pogarsza sie wraz z obnizaniem temperatury.
Mozna réwniez powiedzieé, ze tak zdefiniowany rozpuszczalnik jest typu A.

Fig. 4.36 przedstawia diagram fazowy w funkcji temperatury zredukowanej (7*) oraz ste-
zenia polimeru (¢) podsumowujacy wyniki przeprowadzonych symulacji w cienkiej warstwie
(TF). Na diagramie naniesiono takze granice ODT i OOT (linie przerywane) z symulacji iden-
tycznego uktadu w przestrzeni nieograniczonej (3D) (S.Wotoszczuk i inni [32]) oraz (linie
kropkowane) w przestrzeni 2D (autorstwa P. Polanowskiego). W badaniach nie uwzglednia-
no granic separacji makrofazowej. W cienkiej warstwie polimerowe] wyrézni¢ mozemy cztery
obszary: faza nieuporzadkowana (DISORDERED), nieuporzadkowane micele (Mrr), fa-
za heksagonalna, nazywana takze heksagonalnie upakowanymi dyskami (Hpp) oraz warstwy
utozone prostopadle do interfejsu (Lpr). Granice rozdzielajace te obszary zostaty naniesione
przy pomocy linii ciggtych. Dodatkowo w postaci grubej ciagtej czerwonej linii zaznaczono
granice krytycznej temperatury micelizacji (ang. critical micelle temperature, CMT), czyli
temperature, w ktérej obserwowano widoczne micele nie wykazujace cech dalekozasiegowe-
go uporzadkowania. W przypadku symulacji w przestrzeni 3D obserwowano sze$¢ faz: nie-



ROZDZIAEL 4. WYNIKI BADAN 102

uporzadkowana (DISORDERED), sfery (S3p), heksagonalnie upakowane cylindry (Csp),
nanostrukture zyroidalng (Gsp), perforowane warstwy (PL3sp) oraz warstwy (Lsp). W prze-
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Rysunek 4.37: Wyniki symulacji symetrycznego kopolimeru w selektywnym rozpuszczalni-
ku dla wybranych wartosci stezenia polimeru: ¢ = 0.1 (pierwsza kolumna), ¢ = 0.2 (druga
kolumna). W poszczegélnych wierszach zaprezentowano nastepujace parametry: energia
na wezel (E*), ciepto wlaéciwe (C,), $redni kwadrat odlegtoéci koticéw taficucha (R?),
éredni kwadrat odlegtoéci koticéw bloku A (R? - kwadraty) oraz B (R% - kétka), iloéé
klastréw (V. - kwadraty) oraz ilos¢ tancuchéw w klastrze (P, - kotka). Wyniki symulacji
w cienkiej warstwie (figury pelne) poréwnano z wynikami symulacji 2D (figury puste)
autorstwa P. Polanowskiego.

strzeni nieograniczonej sfery byty nieuporzadkowane oraz upakowane zaréwno w sie¢ FCC jak
i BCC w zaleznos$ci od stezenia i temperatury. W symulacjach 2D podobnie jak w T'F obser-
wowano faze nieuporzadkowang (DISORDERED), lamelarna (Lap), heksagonalng (Hap)
oraz nieuporzadkowane micele w przypadku roztworu o niewielkim stezeniu (¢ < 0.3).
Zgodnie z przewidywaniami faza nieuporzadkowana jest stabilna w obszarze wysokich tem-
peratur dla wszystkich wartosci ¢. Granica ODT przesuwa sie w strone nizszych temperatur
przechodzac od przestrzeni nieograniczonej, poprzez symulacje w cienkiej warstwie, az do
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symulacji 2D, co obserwowano dla stopu kopolimerowego ograniczonego neutralnym interfej-
sem [168]. W badaniach sulfonowanych kopolimeréw symetrycznych opisanych w poprzednim
rozdziale (rozdz. 4.1.3) widoczne byto przesuniecie granicy ODT w kierunku wyzszych T po-
niewaz interfejs warstwy byt selektywny i preferowat jeden z typdéw segmentdéw. Faza micel,
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Rysunek 4.38: Wyniki symulacji symetrycznego kopolimeru w selektywnym rozpuszczalni-
ku dla wybranych wartosci stezenia polimeru: ¢ = 0.3 (pierwsza kolumna), ¢ = 0.4 (druga
kolumna) oraz ¢ = 0.5 (trzecia kolumna). W poszczegdlnych wierszach zaprezentowano
nastepujace parametry: energia na wezel (E*), cieplo wlasciwe (C,), $redni kwadrat odle-
glodci koficéw taficucha (R?), $redni kwadrat odlegloéci koficéw bloku A (R - kwadraty)
oraz B (R% - kétka), ilogé¢ klastréw (N, - kwadraty) oraz iloé¢ tanicuchéw w klastrze (P. -
kétka). Wyniki symulacji w cienkiej warstwie (figury pelne) poréwnano z wynikami symu-
lacji 2D (figury puste) autorstwa P. Polanowskiego. *Wartosci N, zostaly przemnozone
przez 10.

ktére nie s uporzadkowane dalekozasiegowo jest stabilna dla silnie rozcienczonych roztworéw,
ponizej ¢ = 0.26. Warstwy wystepuja dla ¢ wiekszego od ok. 0.7 i w we wszystkich przypadkach
sg zorientowane prostopadle do interfejsu. Pomiedzy tymi dwoma obszarami obserwowano faze
heksagonalnie upakowanych dyskéw, okredlang takze jako heksagonalnie upakowane cylindry
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prostopadte do powierzchni filmu. W przeciwienstwie do symulacji w przestrzeni nieograniczo-
nej, w warstwie o bardzo niewielkiej grubosci nie obserwowano nanostruktury G. Jak pokazano
w poprzednim rozdziale, dla grubosci warstwy zblizonej oraz mniejszej od periodycznosci fa-
zy, otrzymanie struktury zyroidalnej jest niemozliwe. W literaturze spotkaé mozna przypadki
wystepowania fazy G dla kopolimeréw dwublokowych, gdy grubos$¢ filmu byta przynajmniej
kilkukrotnie wieksza od charakterystycznej dtugosci polimeru [81], natomiast w opisywanych
badaniach jest rzedu promienia zyracji.
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Rysunek 4.39: Czynnik struktury (S(k)) w funkcji k£ wyznaczony dla segmentéw B: ¢ = 0.1
- nieuporzadkowane micele, ¢ = 0.3 - uporzadkowane micele (faza H z defektami), ¢ = 0.5
- faza H, ¢ = 0.6 - faza H, ¢ = 0.7 - faza L powyzej T = 3.8 oraz faza H ponizej T* = 3.8,
¢ = 0.9 - faza L. Wykresy dla poszczegdlnych T* zostaly odpowiednio przesuniete dla
przejrzystosci.

Szczegbdlng uwage poswiecono na wyznaczenie krytycznej temperatury micelizacji (CMT).
W tym celu poddano analizie zaréwno konfiguracje uktadu jak i szereg parametréw wyzna-
czonych w trakcie symulacji takich jak czynnik struktury, ciepto wtasciwe oraz $redni kwadrat
odlegtosci koncéw polimeru. Na podstawie analizy tych danych przyjeto nastepujace kryterium
okreslania charakterystycznych granic na diagramie fazowym. Krytyczna temperature miceli-
zacji wyznaczono na podstawie pofozenia piku ciepta wtasciwego, ktéry powiazany byt takze
z gwattowna zmiana wartosci R?, a takze ilosci polimeréw w klastrze (P.) oraz ilosci klastréw
w ukfadzie (V). Granice ODT wyznaczono na podstawie analizy czynnika struktury przyjmu-



ROZDZIAEL 4. WYNIKI BADAN 105

H

T 10.0 5.00 3.34 2.50 2.00 T 10.0 5.00 3.34 2.50 2.00
0.2

0.16 T T T T 0=02 T T T ©0=023
o _ =0. T T T 1 =0
o1 T=60 1 oi1s L ras - -
< 0.08 | 1 o1 [ oo s 2 o 1
— 0.04 1 0.05 0.15 025 035 045 T
0 . o\f()‘).o.o.ooooloo.ooooloo ° 0 °°?om.o 0000 o oe
0.24 i i 0.24 - . ; .
0.18 s 1 7MY o T=i9 TSy ) @07
2 5 ' i PiT=38
g 012 Rugioooosocos o g 1 012 T .
— 0.06 0.15 0.25 035 045 4 0.06 0.15 0.25 035 045 N
0 Z - 0
0.28 T T T T (p—OS 0~28 T T
3k —=U. £
021 p T=133 L s 1 021 b T=148
y'M | _"Q - | i L
g 014 s oo o 0.14
— 007 | N 0.1 015 02 025 4 007 F Y
oy N
0 > Comlino oo < + 0 + g 2 + +
0.0 0.1 0.2 03 0.4 05 00 0.1 0.2 03 0.4 0.5
1t 1t

Rysunek 4.40: Odwrotnosé czynnika struktury (1/S(k*)) w funkcji odwrotnosci tempera-
tury (1/77*) dla wybranych wartoéci utamka objetosciowego polimeru (¢): 0.2, 0.3, 0.6,
0.7, 0.8 1 0.9. Dodatkowe wykresy przedstawiajg powiekszenia w obszarze przejécia ODT.
Kotka puste prezentuja wyniki symulacji metoda PT w pudetku 48 x 48 x 5, kotka pelne
to symulacje metoda SM w pudetku 128 x 128 x 5

jac, ze uktad jest uporzadkowany dalekozasiegowo, gdy pojawiaja sie piki wyzszego rzedu na
wykresie S(k) pozwalajace na okreslenie gruby przestrzenne;j.

Szczegdtowe wyniki dla ¢ = 0.1 oraz 0.2 przedstawiono na wyk. 4.37, gdzie pokazano
zmiane w funkgcji T* energii (E*), ciepta wtasciwego (C,), $redniego kwadratu odlegtosci kon-
céw tahcucha (R?), $redniego kwadratu odlegfoéci dla poszczegélnych blokéw A i B (R124/B),
ilosci klastréw (micel) (IN.) oraz ilosci taficuchéw w klastrze (P.). Pik C,, w obu przypadkach
przypada dla 7" = 5.0 i wyznacza granice CMT. W tej samej temperaturze widoczny jest takze
gwattowny wzrost parametréw R? oraz iloéci polimeréw w klastrze. Spada natomiast gwattow-
nie ilo$¢ klastréw, co Swiadczy o sytuacji w ktérej pojedyncze polimery zaczynaja grupowac sie
w micele. Na rys. 4.39 pokazano takze wykresy S(k) w funkgji temperatury dla ¢ = 0.1, na
ktérym mozna zauwazy¢ jedynie pojedynczy szeroki pik pojawiajacy sie wraz z obnizaniem tem-
peratury, $wiadczacy o braku dalekozasiegowego porzadkowania micel. Potwierdzaja to takze
przyktadowe konfiguracje uktadu pokazane na rys. 4.43a-b. Rys. 4.40 przedstawia wykres od-
wrotnosci intensywnosci pierwszego piku czynnika struktury (1/S(k*)) w funkgcji odwrotnosci
temperatury (1/7*). Dla ¢ = 0.2, powyzej T* = 6.0 zalezno$¢ ta jest liniowa funkcja co
jest zgodne z przewidywaniami teorii pola $redniego. Nastepnie liniowos$¢ ta zostaje zaburzona
poniewaz uktad przestaje by¢ jednorodny. Ponizej T* = 5.0, gdzie przypada pik C,, widoczna
jest stabilizacja funkcji 1/S5(k) na statym poziomie.

Na rys. 4.38 oraz 4.41 przedstawiono wyniki symulacji roztworu o stezeniu od ¢ = 0.3 do
0.7, gdzie obserwowano faze H. Niektérzy autorzy sugeruja, ze przejscie do fazy uporzadkowa-
nych dyskéw odbywa sie poprzez faze micel w stanie nieuporzadkowanym [63, 169]. We wspo-
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Rysunek 4.41: Wyniki symulacji symetrycznego kopolimeru w selektywnym rozpuszczal-
niku dla wybranych wartosci stezenia polimeru: ¢ = 0.6* (pierwsza kolumna), ¢ = 0.7*
(druga kolumna). W poszczegdlnych wierszach zaprezentowano nastepujace parametry:
energia na wezel (E*), cieplo wlasciwe (C,), $redni kwadrat odleglosci koncéw tancucha
(R?), éredni kwadrat odlegtosci koficow bloku A (R% - kwadraty) oraz B (R% - kotka),
iloé¢ klastréw (N, - kwadraty) oraz ilos¢ lancuchéw w klastrze (P, - kétka). Wyniki sy-
mulacji w cienkiej warstwie (figury pelne) poréwnano z wynikami symulacji 2D (figury
puste) autorstwa P. Polanowskiego. *Wartosci N, zostaly przemnozone przez 10.

mnianym zakresie stezenia roztworu polimerowego w cienkiej warstwie réwniez obserwowano,
ze przejscie ODT do fazy H poprzedzone byto faza micel nie wykazujacych dalekozasiegowego
uporzadkowania. Dla ¢ = 0.3 pik C), okreslajacy granice CMT przypada dla T* = 5.1. W tej
temperaturze widoczny jest takze gwattowny spadek energii oraz ilodci klastréw w uktadzie,
a takze wzrost wartosci P. oraz R%. Dla T* = 4.4 $redni kwadrat odlegtosci koncéw bloku
B, ktdre tworza rdzen micel, osiaga maksimum (wyk. 4.38). Ponizej tej temperatury widoczny
jest takze na wykresie S(k) (wyk. 4.39) garb na prawym zboczu gtéwnego piku, przypadajacy
dla k/k* = /3 identyfikujacy faze H. Na rys. 4.40 pokazano takze wykres 1/S(k*) w funkgji
1/T*, gdzie dla T* = 4.4 mozna zaobserwowa( stabilizacje zwigzang z przejsciem ODT. Ze
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Rysunek 4.42: Wyniki symulacji symetrycznego kopolimeru w selektywnym rozpuszczalni-
ku dla wybranych wartosci stezenia polimeru: ¢ = 0.8 (pierwsza kolumna), ¢ = 0.9 (druga
kolumna) oraz ¢ = 1.0* (trzecia kolumna). W poszczegdlnych wierszach zaprezentowano
nastepujace parametry: energia na wezel (E*), cieplo wlasciwe (C,), sredni kwadrat odle-
glodci koficéw taficucha (R?), $redni kwadrat odlegloéci koficow bloku A (R - kwadraty)
oraz B (R% - kétka). Wyniki symulacji w cienkiej warstwie (figury petne) poréwnano z
wynikami symulacji 2D (figury puste) autorstwa P. Polanowskiego.

wzgledu na niewielki rozmiar uktadu oraz niskie stezenie roztworu brak widocznej nieciggtosci
funkcji w granicy przejscia porzadek - nieporzadek, ktéra bedzie lepiej dostrzegalna dla gestych
uktadéw. Wyniki otrzymane dla ¢ = 0.4 oraz 0.5 pokazane na rys. 4.38 s3 jakoSciowo zgodne z
rezultatami opisanymi dla ¢ = 0.3. Pik C,, okreslajacy granice CMT przypada odpowiednio dla
T* = 5.2 oraz 5.3. Dodatkowo na wykresie S(k) dla ¢ = 0.5 (wyk. 4.39) widoczny jest poza
pikiem /3 takze pik k/k* = /T ponizej T* = 4.6 potwierdzajacy istnienie fazy H i okreélajacy
granice ODT. Nalezy takze zwréci¢ uwage na pewna zmiane tendencji parametréw N, i P.
poczawszy od ¢ = 0.5. Dla silnie rozcienczonych roztwordw ilo$¢ klastréw malata na granicy
CMT, a ilo$¢ polimeréw w klastrze rosta, natomiast od ¢ = 0.5 tendencja sie odwraca. Jest to
wynikiem sposobu liczenia ilosci micel, w ktérym klaster zdefiniowano jako grupe segmentéw
tego samego typu bedaca w bezposrednim kontakcie ze soba. W przypadku gestego roztworu
jednorodnie wymieszane segmenty typu B s3 w znacznym stopniu w bliskim kontakcie ze sobg
tworzac wedtug podanej definicji kilka, w skrajnym przypadku jeden duzy klaster perkolacyjny.
W momencie pogarszania jakosci rozpuszczalnika segmenty te zaczynaja faktycznie grupowaé
sie tworzac od kilku do kilkudziesieciu (w zaleznosci od wielkosci pudetka) micel. Dla ¢ = 0.5
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Rysunek 4.43: Wybrane nanostruktury dla symetrycznego kopolimeru w selektywnym
rozpuszczalniku o réznej wartosci ¢ (pudetko symulacyjne 123 x 128 x 5): a-b) faza M, c)
zalazek fazy H, d-h) faza H, i-1) faza L. Kolorystyka: segmenty A (zielony), B (czerwony),
rozpuszczalnik (niebieski).

maksimum N, przypada w temperaturze ok. 5.5, a nastepnie obnizajac temperature mozna za-
obserwowac¢ gwattowny chociaz niewielki spadek ilosci klastréw powigzany takze ze wzrostem
RQB. W obszarze tym nastepuje wzrost wielkosci micel, ktére osiggaja wartos¢ maksymalna dla
T* = 4.6 przyjmujac uporzadkowanie heksagonalne. Fig. 4.41 przedstawia wyniki dla stezenia
0.6 oraz 0.7. W pierwszym przypadku obserwowano jedynie bezposrednie przejécie ODT do
fazy H ponizej T* = 4.7, poprzedzone faza nieuporzadkowanych micel pomiedzy temperatura
T* = 4.7 a temperatura, dla ktérej przypada pik C, (T = 5.5). Ponizej granicy ODT widocz-
ne s na wykresie S(k) wyrazne piki k/k* = /3 oraz \/7 identyfikujace faze H. Na wyk. 4.40
pokazano takze odwrotno$¢ intensywnosci czynnika struktury w funkcji 1/7* dla tej warto-
$ci ¢. Poza liniowa zaleznoscig funkcji w obszarze wysokich temperatur obserwowano takze
(na powiekszeniu, zwtaszcza dla duzego pudetka symulacyjnego) nieciagtos¢ dla T = 4.7
wyznaczajaca przejscie fazowe. Przyktadowe konfiguracje fazy H dla réznych stezen roztworu
pokazano na rys. 4.43c-h.

Szczegdlnie interesujace jest zachowanie fazowe uktadu dla ¢ = 0.7, gdzie przypada gra-
nica OOT pomiedzy fazg uporzadkowanych micel a warstwami prostopadtymi do powierzchni
filmu. Fig. 4.41 (prawa kolumna) prezentuje zmiane wybranych wielkosci w funkgji tempera-
tury dla tego stezenia. Na wykresie C, widoczne s3 trzy piki, pierwszy dla T* = 6.0, gdzie
przypada takze maximum niewielkiego wzrostu N.. Analizujac konfiguracje uktadu w tym za-
kresie temperatur mozna dostrzec stabo uporzadkowane klastry (micele), ktére czesto maja
ksztatt podtuzny. Dalsze obnizanie temperatury powoduje taczenie sie¢ wspomnianych klastréw
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i powstawanie warstw. Pomiedzy T* = 6.0 a 5.0 widoczny jest gwattowny wzrost ilosci po-
limeréw w klastrze powiazany ze spadkiem N. co Swiadczy o powstawaniu fazy L. Fakt ten
potwierdza takze analiza S(k), gdzie dla T* = 5.15 pojawia sie najpierw staby pik k/k* = 2,
a nastepnie dodatkowo pik k/k* = 3 potwierdzajace istnienie fazy lamelarnej (rys. 4.39). W
temperaturze T* = 5.0 widoczne jest minimum C), rozdzielajace oba piki ciepta wtasciwego.
Drugie maksimum C,, przypada dla T = 4.3 w miejscu, w ktérym wystepuje takze gwattowny
spadek P, oraz wzrost N.. Wzrost ilosci klastréw oznacza, ze struktura lamelarna zaczyna
sie dzieli¢ na mniejsze czesci przechodzac w faze miecelarng. W tym zakresie temperatur ob-
serwujemy takze spory szum na wykresach S(k), na ktérych mozna dopatrzec sie zaréwno
pikow identyfikujacych faze H, jak i L. Dla T* = 3.8 nastepuje stabilizacja N, i P., a takze
mozna wyodrebni¢ na wykresie S(k) piki k/k* = /3 oraz /7 identyfikujace faze H. Warto
takze zauwazy¢ niskotemperaturowy pik C, dla T* = 2.5 wraz z niewielkim spadkiem N,
i wzrostem P,., ktéry zwigzany jest ze wzrostem wielkosci micel. Odwrotno$¢ intensywnosci
S(k*) w funkcji 1/T* dla ¢ = 0.7 przedstawiono na wyk. 4.40. Szczegdlnie interesujace sa dwa
punkty temperaturowe pokazane na powiekszeniu. Pierwszy, przypadajacy dla T = 5.2 okre-
$lajacy granice ODT, gdzie dla symulacji w pudetku 128 x 128 x 5 wida¢ nieciggtos¢ funkgji.
Drugi punkt, zwigzany z przejSciem OOT, w ktérym funkcja gwattownie maleje przypada dla
T* = 3.8. Przyktadowe konfiguracje uktadu dla omawianego stezenia pokazano na rys. 4.43h
oraz i, gdzie przedstawiono odpowiednio faze H oraz L w temperaturze 7" = 3.0 i 4.2.

Szczegbtowe wyniki symulacji dla trzech najwiekszych stezeh zostaty zaprezentowane na
rys. 4.42. W przypadku gestych uktadéw, dla ¢ wiekszego od 0.7, granica CMT wyznaczo-
na na podstawie potozenia piku C, zlokalizowana jest bardzo blisko granicy ODT. Zatem
we wszystkich przypadkach obserwowano bezposrednie przejscie ODT do fazy lamelarnej. Dla
¢ = 0.8 pik C, przypada dla T* = 6.7, natomiast juz dla T* = 6.6 obserwowano staby pik
k/k* = 2 na wykresie S(k) oraz gwattowny wzrost R? éwiadczace o powstawaniu fazy L.
Dla temperatury T = 6.55 widoczna jest takze gwattowna zmiana wartosci funkcji 1/S5(k*)
(wyk. 4.40). Dodatkowo dla T* = 2.6 przypada niewielki pik C, zwigzany ze wzrostem grubo-
$ci fazy lamelarnej. Interesujace jest takze zachowanie fazowe uktadu o stezeniu 0.9 oraz 1.0.
Najpierw w temperaturze T™ = 8.5 oraz 9.6 odpowiednio dla ¢ = 0.9 i 0.8 przypada pierwszy
szeroki pik C,, ktéremu towarzyszy niewielki wzrost R?. Niewiele ponizej tych wartosci tem-
peratur pojawia sie poczatkowo staby pik k/k* = 3 identyfikujacy faze lamelarna. Nastepnie
dla T* = 6.9 oraz 7.3 odpowiednio dla 90% roztworu i stopu polimerowego przypada wyrazny
pik ciepta wtaéciwego wraz z gwattownym wzrostem R2. W tej temperaturze interfejsy fazy
L wygtadzaja sie i staja sie bardziej wyrazne, a intensywno$¢ pikéw wyzszego rzedu na wy-
kresie S(k) wzrasta (rys. 4.39). Fig. 4.40 przedstawia ponadto wykres 1/S(k*) dla stezenia
¢ = 0.9, na ktérym dla T* = 8.35 widoczna jest pierwsza zmiana tendencji funkcji zwtaszcza
dla wynikéw pochodzacych z symulacji PT, a nastepnie dla T = 6.9 pojawia sie kolejny skok
intensywnosci. Wybrane nanostruktury lamelarne pokazano na rys. 4.43i-1.

Na wyk. 4.37, 4.38, 4.41 i 4.42 przedstawiono dla poréwnania wyniki wybranych para-
metréw strukturalnych i termodynamicznych wyznaczonych przez P. Polanowskiego podczas
symulacji roztworéw symetrycznych kopolimeréw w przestrzeni 2D. W celu uzyskania zgodnych
wartosci parametru x, temperature dla symulacji na sieci tréjkatnej o liczbie koordynacyjne;j
z = 6 przemnozono przez wspdtczynnik 10/4 zgodnie z wzorem 3.13 (z — 2 = 10 dla sieci
FCC oraz 4 dla sieci trdjkatnej). Uzyskane wyniki symulacji 2D s3 zgodne, jednakze widoczne
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Rysunek 4.44: Temperatura przejscia porzadek-nieporzadek (Topr) w funkcji dlugosci
polimeru (N) (a) oraz temperatury przejscia ODT (wyrazona jako stosunek T, do
temperatury przejécia porzadek-nieporzadek w stanie makroskopowym) w funkcji grubosci
warstwy (L) (b) dla trzech wybranych stezen roztworu kopolimeru symetrycznego 16A-
16B: ¢ = 0.2 (kwadraty), ¢ = 0.6 (kotka), ¢ = 1.0 (tréjkaty).

jest wyrazne przesuniecie granic ODT w strone nizszych wartosci 7. W celu sprawdzenia jak
zmienia sie potozenie granicy ODT wraz ze zmiang grubosci cienkiej warstwy polimerowej o
interfejsach neutralnych wykonano dodatkowo symulacje na sieci FCC dla trzech wybranych
koncentracji polimeru, ¢ = 0.2 odpowiadajacej silnie rozcienczonemu roztworowi, ¢ = 1.0 dla
ktérej mamy stop kopolimerowy oraz dla koncentracji posredniej, ¢ = 0.6. Symulacje te wy-
konano dla czterech grubosci warstwy, L, = 5, 10, 15 i 20. Na wyk. 4.44b pokazano stosunek
temperatury dla ktérej przypada granica ODT do temperatury przejécia porzadek-nieporzadek
w stanie makroskopowym w funkcji grubosci warstwy. Dla kazdej wartosci ¢ widoczne jest
niewielkie przesuniecie granicy ODT w strone nizszych temperatur, az do pewnej granicznej
wartosci L, dla ktérej nastepuje bardziej gwattowny spadek. W przypadku silnie rozcienczo-
nych roztworéw polimerowych wspomniana warto$¢ graniczna jest wieksza niz w przypadku
¢ = 0.6 oraz 1.0. Dla ¢ = 0.2 przypada ona ponizej L, = 15, natomiast dla dwdch po-
zostatych koncentracji polimeru spadek ten rozpoczyna sie ponizej L, = 10. Potwierdza to
sformutowany wczesniej wniosek, ze w przypadku neutralnego interfejsu warstwy granica ODT
przesuwa sie w strone nizszych T wraz ze spadkiem grubosci warstwy, a efekt ten staje sie
szczegblnie wyrazny ponizej pewnej granicznej wartosci L,. Na wyk. 4.44a przedstawiono tak-
ze jak zmienia sie granica ODT w funkcji dtugosci polimeru (). Badania wykonano dla tych
samych trzech przyktadowych stezen (¢ = 0.2, 0.6, 1.0). W przypadku roztworu polimerowego
zmiana Tppr jest na tyle mata, ze trudno jednoznacznie stwierdzi¢ czy nastepuje przesuniecie
tej granicy. Dodatkowe symulacje wykonane dla kolejnych dtugosci polimeru pozwolitby na
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Rysunek 4.45: Diagram fazowy w funkcji temperatury zredukowanej (7%) oraz ulam-
ka objetosciowego segmentéw B (¢p) dla kopolimeru symetrycznego (16A-16B, kétka)
oraz asymetrycznego (8A-24B, kwadraty) w selektywnym rozpuszczalniku. DISORDE-
RED oznacza faze nieuporzadkowana, L - warstwy, H - faze heksagonalng. Indeks T'F
oznacza symetryczny kopolimer, a AS kopolimer asymetryczny. Linia kropkowana okresla
maksymalng warto$¢ ¢p w przypadku kopolimeru symetrycznego, dla ktérej wystepuje
stop kopolimerowy.

bardziej jednoznaczne wnioski. Natomiast w przypadku gestego stopu polimerowego granica
ta wyraznie przesuwa sie w strone wyzszych temperatur wraz ze wzrostem dtugosci polimeru.

Na wspomnianych wykresach (4.37, 4.38, 4.41 i 4.42) przestawiono takze poréwnanie war-
tosci R? bedacego miarg rozpietosci taficucha w przestrzeni. Dla tej wielkoéci fizycznej jako
jednostke przyjeto odlegto$¢ do najblizszego sasiada, ktéra w przypadku sieci tréjkatnej jest
réwna statej sieciowej, a w przypadku sieci FCC statej sieciowej przemnozonej przez v/2. Jak
wiadomo rozpieto$¢ tancucha polimerowego zmienia sie réznie w zaleznosci od koncentracji
polimeru. W przypadku silnie rozcienczonych roztworéw polimerowych uzalezniona jest ona
m.in. od jakosci rozpuszczalnika. Dla dobrego rozpuszczalnika mamy do czynienia z mocno
rozwinietym polimerem, ktéry kurczy sie stopniowo, zapadajac sie do postaci globuli wraz z
pogarszaniem jakosci rozpuszczalnika [32, 33, 155, 170]. Dla stopéw polimerowych rozpieto$¢
polimeru zmienia sie w mniejszym zakresie i jest uzalezniona m.in. od mikroarchitektury tancu-
cha [171, 172]. Jak mozna zaobserwowac na wspomnianych wykresach rozpietos¢ polimeru w
przypadku symulacji w cienkiej warstwie oraz 2D jakosciowo zmienia sie identycznie w funkgcji
temperatury. Wykresy w przypadku symulacji metoda PT' s3 bardziej gtadkie, a granice przejs$é
wyrazniejsze. llosciowe réznice na wykresach s3 wynikiem zastosowania réznych modeli oraz
innego ograniczenia przestrzennego.

Uzupetnieniem opisanych badan sa symulacje przeprowadzone dla asymetrycznego kopo-
limeru 8A — 24B i kilkunastu wybranych wartosci ¢. Efektem tych badan byto nakreélenie
wstepnego diagramu fazowego w funkcji T™ oraz utamka objetoSciowego segmentéw typu B
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(6B = np/ny), ktéry zaprezentowano na rys. 4.45. W zakresie ¢p pokrywajacym obszar
badan kopolimeru symetrycznego (dla ¢p < 0.5) granica ODT jest niemalze stata, jedynie
dla ¢p réownego okoto 0.5 zaczyna delikatnie male¢ osiggajac minimum réwne T = 5.2 dla
¢p = 0.6. Gdy zblizamy sie do czystego stopu polimerowego, widoczny jest gwattowny wzrost
Topr, az do wartosci réwnej 8.1 dla ¢p = 0.75. Na diagramie naniesiono takze wstepnie
nanostruktury uzyskane dla kopolimeru asymetrycznego. W zakresie ¢ = 0.125 do 0.375
otrzymano faze heksagonalnie upakowanych dyskéw, ktére w niektérych przypadkach wspét-
istniaty z fazg wydtuzonych micel. Powyzej ¢p = 0.375 wystepuje faza lamelarna utozona
prostopadle do interfejsu filmu, ktéra przeksztatca sie ponownie w faze heksagonalng dla ¢p
wiekszego od 0.65. W tym przypadku, w przeciwienstwie do fazy H dla silnie rozcienczonego
roztworu polimerowego, dyski te zbudowane byty z segmentéw typu A w macierzy typu B.
Przedstawiony diagram fazowy, podobnie jak w przypadku kopolimeru symetrycznego jest w
znacznym stopniu jakoSciowo zgodny z diagramem eksperymentalnym wyznaczonym dla ko-
polimeru polistyren-poliizopren w ftalanie dietylu, dla ktérego utamek objetosciowy polistyrenu
byt réwny 0.23 [9]. NakreSlenie bardziej precyzyjnego diagramu wymaga przeprowadzenia w
przysztosci dodatkowych symulacji.



Rozdziat 5

Podsumowanie wynikow badan i
whnioski koncowe

Celem opisanych symulacji byto przede wszystkim wykorzystanie prostego modelu kopolimeru
wieloblokowego do badania wtasnosci roztopionych polimeréw sulfonowanych bez dodatku wo-
dy lub roztworu soli, w szczegdlnosci nakreslenie szeregu diagraméw fazowych w funkgji takich
parametréw jak temperatura, poziom sulfonowania, dtugo$¢ tancucha, czy jego asymetrycz-
no$¢. Diagramy takie pozwalaja na analize zachowania fazowego uktadéw polimerowych, okre-
$lenie rodzaju nanostruktury powstatej dla zadanych parametréw, a takze wycigganie wnioskéw
dotyczacych wiasnoéci badanych polimeréw. Cze$é badan zostata réwniez poswiecona symu-
lacjom kopolimeréw blokowych w cienkich warstwach o réznej grubosci filmu i selektywnosci
rozpuszczalnika. Wszystkie przedstawione wyniki symulacji starano sie poréwnaé z badaniami
eksperymentalnymi dostepnymi powszechnie w literaturze. Mozliwa byfa takze obszerniejsza
analiza wielu aspektéw badan dzieki wspotpracy z grupa N. P. Balsary z Uniwersytetu Kalifor-
nijskiego w Berkeley oraz P. Polanowskim z Politechniki t.6dzkie;j.

W symulacjach zaproponowano prosty model kopolimeru wieloblokowego ztozony z trzech
typow segmentdw, ktore w sposéb gruboziarnisty modelowaty odpowiednio monomery polisty-
renu, polistyrenu sulfonowanego i polimetylobutylenu w kopolimerze poli(styren sulfonowany
— metylobutylen). Polimery te s3 w ostatnim czasie intensywnie badane, m.in. przez grupe N.
P. Balsary w kontekscie potencjalnego zastosowania w ogniwach paliwowych. Zastapienie wy-
korzystywanych obecnie materiatéw, m.in. polimeru losowego jakim jest Nafion, kopolimerem
blokowym pozwolitoby przypuszczalnie na lepsza kontrole procesu samoorganizacji i powstawa-
nia kanatéw przewodzacych. Dlatego wazne jest dostateczne zrozumienie zachowania fazowego
wspomnianych materiatéw i petna kontrola uzyskiwanych nanostruktur.

Pierwsze zagadnienie badane w ramach tej rozprawy byfo zwigzane z rozmieszczeniem
segmentéw S w kopolimerze. Precyzyjne okreslenie mikroarchitektury badanych eksperymen-
talnie tancuchéw polimerowych nie jest tatwe. Przypuszczalnie monomery sulfonowane moga
ulegaé klasteryzacji w procesie sulfonowania. Chcac znalez¢é najbardziej odpowiedni sposdb
rozmieszczenia elementéw S w bloku sulfonowanym przeprowadzono symulacje symetrycznych
tancuchéw o trzech réznych mikroarchitekturach, o réznym poziomie zblokowania elementéw
S, okredlanych skrétowo jako ALT, 2B oraz 1B. W badaniach wykorzystano takze dwa zesta-
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wy parametréw oddziatywan. Pierwszy, nazywany realistycznym, ustalony zostat na postawie
wyznaczonych eksperymentalnie przez M. J. Park i N. P. Balsare parametréw x. Pozwolito
to na bezposrednie poréwnywanie wynikdéw symulacji z badaniami eksperymentalnymi. Ponad-
to uwzgledniajac fakt, ze oddziatywania monomerdéw sulfonowanych z niesulfonowanymi s3
zdecydowanie silniejsze od oddziatywan PS z PMB wykorzystano takze uproszczony zestaw
parametréow e. Gtéwnym efektem pracy byt diagram fazowy nakre$lony dla trzech réznych
mikroarchitektur w funkcji p?xN, ktéry zostat poréwnany z diagramami eksperymentalny-
mi [163]. W przypadku mikroarchitektury ALT obserwowano bezposrednie przejscie ODT do
fazy L/PL, w przypadku prébki 2B otrzymano wraz ze spadkiem temperatury sekwencje faz
DISORDERED - G - L/PL. Najbardziej bogate zachowanie fazowe zarejestrowano dla ko-
polimeru 1B, otrzymujac poza fazami DISORDERED, L/PL i G takze nanostrukture HEX
oraz faze ciagta o nieokreslonej grupie przestrzennej. Na podstawie analizy wynikéw symulacji
stwierdzono, ze najbardziej zblizong sekwencje faz do badan eksperymentalnych otrzymano dla
mikroarchitektury 2B. W oparciu o ta cze$¢ badan udato sie wyciagnaé nastepujace wnioski:

e Stosowanie wysokich wartosci parametréw niekompatybilnosci y okazato sie uzyteczne
w przypadku symulacji kopolimeréw PSS-PMB. Na podstawie przeprowadzonych symu-
lacji mozna przypuszczaé, ze znaczna rozbiezno$¢ parametréw oddziatywan pomiedzy
monomerami sulfonowanymi i niesulfonowanymi opisana w literaturze moze by¢ wyni-
kiem klasteryzacji monomerdéw sulfonowanych, a takze zastosowaniem réznych technik
sulfonowania.

e Symulacje pokazaty, ze sekwencja segmentéw S jest szczegdlnie wazna i znaczaco wptywa
na zachowanie fazowe kopolimeru, zwtaszcza w przypadku stosowania znacznych warto-
$ci parametréw niekompatybilnosci. Wykonanie badan eksperymentalnych pozwalajacych
potwierdzi¢ rozmieszczenie monomerdéw sulfonowanych w prébkach jest niezbedne, aby
rozwiaé ostatecznie watpliwosci.

e Wykorzystanie prostego modelu kopolimeru wraz z duzymi wartoéciami parametréw y
pozwolito potwierdzi¢ obecnos¢ faz nielamelarnych dla kopolimeréw symetrycznych. Nie-
watpliwie uzycie bardziej wyrafinowanego modelu umozliwi w przysztosci na uzyskanie
lepszej jakosciowej zgodnosci symulacji z eksperymentem.

Uwzgledniajac wnioski z poprzedniej czeSci badan dotyczace grupowania segmentéw S w
krétkie bloki, w kolejnej czesci przeprowadzono symulacje kopolimeréw symetrycznych o trzech
dtugosciach, w ktérych monomery S zgrupowano w trzech blokach. W przeciwienstwie do po-
przednich badan, gdzie poziom sulfonowania byt staty, w tym przypadku zmieniano utamek
objetosciowy elementéw S w szerokim zakresie, od p = 0.176 do 0.706. Umozliwito to bardziej
dokfadne poréwnania otrzymanych wynikéw z badaniami eksperymentalnymi [13]. W przy-
padku krétkiego kopolimeru obserwowano faze nieuporzadkowana dla niskich wartosci p oraz
nanostrukture G dla wysokich pozioméw sulfonowania. Dodatkowo pomiedzy tymi obszarami
otrzymano takze faze L. Podobny diagram fazowy dla kopolimeru o dtugosci 54 obserwowano
eksperymentalnie (ref. [13], probka P1 - fig.7a). W przypadku tancucha o dtugosci N = 52
mozna na diagramie fazowym wyrézni¢ dwa obszary. Pierwszy przypadajacy dla p = 0.346,
gdzie otrzymano faze L oraz drugi przypadajacy dla p = 0.462 i 0.577, dla ktérego otrzy-
mano strukture PL oraz OBDD, a takze w obszarze niskich 7™ faze L/PL. Zaktadajac, ze
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nanostruktura OBDD jest czesto w literaturze opisywana jako faza metastabilna, mozna przy-
puszczaé, ze jest ona efektem pudetka symulacyjnego lub zastosowania sieci. W badaniach
eksperymentalnych (ref. [13], probka P3 - fig.7c) najbardziej zblizonym do symulacyjnego jest
diagram fazowy otrzymany dla kopolimeru o dtugosci N = 99, gdzie obserwowano faze L oraz
L/PL (dokfadnie heksagonalnie perforowane warstwy) odpowiednio dla niskiego i wysokiego
p. Dla najdtuzszego kopolimeru widoczne s3 trzy obszary na diagramie fazowym, pierwszy w
ktérym wystepuje faza L dla dwéch najnizszych wartosci p, drugi w ktérym podobnie jak dla
kopolimeru o dtugosci 52 otrzymano faze PL i OBDD oraz trzeci obszar, gdzie wystepuje faza
HEX oraz L/PL. Zblizona sekwencje faz L - PL - HEX wraz ze wzrostem wartosci p mozna
zauwazy¢ w badaniach eksperymentalnych dla kopolimeru o dtugosci 184 (ref. [13], prébka P5
- fig.7d). Podsumowujac czes¢ badanh dotyczaca symetrycznych kopolimeréw sulfonowanych
mozna sformutowaé nastepujace wnioski:

e Granice przejécia p*(xN)opr w funkcji poziomu sulfonowania cechuje wspélna zaleznoéé
zgodna z wyznaczonym wielomianem kwadratowym dla wszystkich pozioméw sulfono-
wania ponizej pewnej krytycznej wartosci p.(N) zaleznej od N. Zalezno$¢ ta spetniaja
takze eksperymentalne granice ODT.

e Réwniez granice OOT po uwzglednieniu wyznaczonej zaleznosci eksperymentalnego i
symulacyjnego poziomu sulfonowania réwnej ok. 1.388, wykazujg znaczng zgodnos¢.

e W obszarze posrednich wartosci poziomu sulfonowania obserwowano silne fluktuacje,
ktérych maksimum przypada dla p. réwnego ok. 0.6. Sa one najprawdopodobniej spo-
wodowane klasteryzacjg segmentéw S i powoduja przesuniecie granicy ODT oraz stabili-
zacje fazy nieuporzadkowanej w tym obszarze p. W granicy p = 0 oraz p = 1 otrzymano
wartoéci p?(xN)opr zgodne z przewidywaniami teoretycznymi i symulacyjnymi dla ko-
polimeru symetrycznego.

e Nanostruktury otrzymane w symulacji w wiekszosci przypadkéw s3 zgodne z tymi obser-
wowanymi w eksperymencie. Faza lamelarna jest stabilna gtéwnie w obszarze niskich i
wysokich pozioméw sulfonowania, natomiast w obszarze silnych fluktuacji obserwowano
nanostruktury nielamelarne.

e Zastosowany prosty model sieciowy, w ktérym nie uwzgledniono wprost oddziatywan
dalekozasiegowych, umozliwit uzyskanie zaskakujaco wielu zgodnosci z wynikami ekspe-
rymentalnymi ztozonych uktadéw sulfonowanych.

Zachowanie fazowe symetrycznych kopolimeréw sulfonowanych znaczaco odbiega od tego,
ktére znane jest dla niejonowych polimeréw. Réwnie odmienne fazy obserwowano eksperymen-
talnie w przypadku asymetrycznych tancuchéw sulfonowanych, gdzie w obszarze wystepowania
fazy HEX (na diagramie kopolimeréw niejonowych) Wang i inni [20] obserwowali faze L w tym
samym zakresie temperaturowym, w ktérym dla korespondencyjnej prébki symetrycznego ko-
polimeru PSS-PMB wystepowata nanostruktura G. Petny eksperymentalny diagram fazowy
w funkcji temperatury oraz parametru asymetryczno$ci tancucha nie zostat jeszcze okreslony.
W ramach opisywanych badanh podjeto sie préby nakreslenia takiego diagramu na podstawie
wynikéw symulacji komputerowych. Rezultaty tych obliczen dla asymetrycznych kopolimeréw
sulfonowanych, ktérych kluczowym efektem byto nakreslenie wspomnianego symulacyjnego
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diagramu fazowego przedstawiono w jednym z rozdziatéw tej pracy. Wyrézni¢ mozna na tym
diagramie dwa obszary. Pierwszy dla tancuchéw bliskich symetrycznosci, gdzie otrzymano bez-
posrednie przejécie ODT do fazy G oraz w obszarze niskich 7™ faze L/PL. Drugi obszar obej-
muje faze lamelarng i wystepuje dla niesymetrycznych kopolimeréw. Dodatkowo, w przypadku
najbardziej asymetrycznych tancuchéw otrzymano przejscie ODT do fazy HEX, a nastepnie
do struktury lamelarnej. Przeprowadzone badania pozwolity na wyciagniecie nastepujacych
whnioskow:

e Granica ODT przesuwa sie w strone wyzszych T™ wraz ze wzrostem dtugosci polimeru
(spadkiem fAS)-

e Zastosowany model kopolimeru sulfonowanego pokazuje zupetnie odmienne zachowanie
fazowe niz w przypadku klasycznych kopolimeréw dwublokowych. W obszarze symetrycz-
nego tancucha otrzymano faze dwuciagta, a dla polimeréw asymetrycznych obserwowano
strukture lamelarna.

e Symulacje potwierdzity wyniki eksperymentalne, w ktérych dla najbardziej asymetrycz-
nych polimeréw wystepuje struktura L w zakresie temperatur, w ktérym dla symetrycz-
nego tancucha otrzymano nanostrukture G.

Przypuszczalnie faza ciagta otrzymywana dla kopolimeréw sulfonowanych moze okaza¢ sie
kluczowa dla jej potencjalnego zastosowania w ogniwach paliwowych ze wzgledu na dobre
parametry wytrzymatosciowe i znaczne przewodnictwo. Dlatego nieco wiecej uwagi poswieco-
no tej nanostrukturze, wykonujac takze badania powstawania fazy G w cienkich warstwach
polimerowych w zaleznosci od grubosci tej warstwy. Ograniczono sie jedynie do stosunkowo
niewielkich grubosci bedacych catkowita wielokrotnoscig potowy dtugosci tancucha. Uzyskane
wyniki pozwolity na uzupetnienie dotychczas ustalonych wnioskéw dla uktadéw kopolimeréw
sulfonowanych o kilka dodatkowych zwigzanych z ograniczeniem przestrzennym:

e Powstawanie fazy G w cienkiej warstwie polimerowej jest mozliwe, gdy grubo$¢ cienkiej
warstwy jest wieksza od charakterystycznej periodycznosci nanostruktury. W sytuacji,
w ktérej grubo$¢ filmu zaczynata sie zbliza¢ sie do tego charakterystycznego rozmiaru
nanofazy, obserwowano jedynie faze L prostopadta do interfejsu warstwy.

e Efektywna selektywno$¢ interfejséw preferujacych segmenty S powoduje przesuniecie
granicy ODT w strone wyzszych temperatur. Efekt ten jest tym silniejszy im ciefsza jest
warstwa. Selektywno$¢ ta spowodowana jest dysproporcja pomiedzy oddziatywaniami
segmentéw sulfonowanych i niesulfonowanych, a oddziatywaniami monomeréw A z B.

e W przeciwienstwie do symulacji w przestrzeni nieograniczonej, gdzie otrzymano bezpo-
$rednie przejscie ODT do fazy G, w warstwie polimerowej obserwowano najpierw przejscie
ODT do fazy L réwnolegtej do interfejsu warstwy, a nastepnie przejscie OOT do struktury
dwuciagftej.

Ostatnia cze$¢ badan poswiecona zostata symulacjom polimerdéw w bardzo cienkiej war-
stwie o neutralnych interfejsach. Chcac mie¢ mozliwos¢ poréwnania wynikéw z badaniami w
stanie makroskopowym, ograniczono sie gtéwnie do symulacji symetrycznych kopolimeréw nie-
jonowych w selektywnym rozpuszczalniku, dla ktérych petny diagram fazowy w przestrzeni 3D
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znany jest zaréwno z symulacji [32], jak i eksperymentu [9]. Gtéwnym efektem tych prac byt
diagram fazowy w funkcji 7™ oraz utamka objetosciowego polimeru (¢). Dla silnie rozcienczo-
nego roztworu otrzymano faze nieuporzadkowanych micel, a dla gestego stopu polimerowego
warstwy prostopadte do interfejsu. Oba obszary rozdziela faza heksagonalnie upakowanych
dyskéw. Przeprowadzone badania pozwolity na sformutowanie nastepujacych wnioskow:

e Temperatura przejécia ODT przesuwa sie w strone wyzszych temperatur wraz ze wzro-
stem stezenia roztworu polimerowego zaréwno w przypadku symulacji w przestrzeni nie-
ograniczonej, cienkiej warstwie polimerowej, jak i w symulacjach dwuwymiarowych.

e Wraz ze spadkiem grubosci warstwy, przechodzac od symulacji 3D poprzez TF, az po 2D
obserwowano obnizania granicy ODT, co jest zgodne z opisana w literaturze tendencja
dla interfejséw neutralnych. Pokazano takze, ze spadek ten staje sie bardziej gwattow-
ny ponizej pewnej charakterystycznej grubosci warstwy, zaleznej od stezenia roztworu
polimerowego.

e Poza wyznaczeniem granic ODT i OOT udato sie dla ¢ = 0.26 wyznaczy¢ krytyczne
stezenie, ponizej ktérego sfery traca dalekozasiegowe uporzadkowanie. Natomiast kry-
tyczna temperatura micelizacji znajduje sie powyzej granicy przejscia ODT dla roztwordw
polimerowych i zbliza sie do granicy ODT wraz ze wzrostem stezenia polimeru. Dla roz-
tworéw polimerowych najpierw ma miejsce przejscie do fazy nieuporzadkowanych micel,
a nastepnie micele te porzadkuja sie dalekozasiegowo tworzac faze heksagonalna.

e Ograniczenie przestrzenne wptywa na typ uzyskiwanych nanostruktur. W szczegédlnosci
dla skrajnie cienkiej warstwy polimerowej nie obserwowano fazy dwuciagtej. Poniewaz
interfejs warstwy byt neutralny, otrzymana faza lamelarna byfa utozona prostopadle do
interfejsu.

e Objetos¢ (dtugosé) polimeru nie wptywa na rodzaj uzyskiwanych nanostruktur.

Opisane wyniki w gtéwnej mierze po$wiecone byty kopolimerom sulfonowanym, ktére sta-
rano sie badaé z wykorzystaniem prostego modelu kopolimeru wieloblokowego. Opisany w
pracy model zostat, wedtug wiedzy autora, zastosowany po raz pierwszy do badania wtasnosci
kopolimeréw sulfonowanych. Nalezy podkresli¢, ze jonomery sa ukfadami znacznie bardziej
ztozonymi od zaproponowanego modelu i nie ulega watpliwosci, ze nie da sie catkowicie od-
kry¢ ich wtasnosci stosujac tylko i wytacznie tego typu przyblizenie. Warto jednak zaznaczyé,
ze pomimo zastosowania tak prostego modelu, udato sie potwierdzi¢ wiele wnioskéw ekspe-
rymentalnych i otrzymaé w znacznym stopniu jakosSciowo zgodne rezultaty. Uzyskanie lepszej
ilosciowej zgodnosci wigze sie niewatpliwie z zastosowaniem bardziej ztozonych modeli, m.in.
uwzgledniajacych oddziatywania jonowe, ktére wymagaja wiekszej mocy obliczeniowej i czasu
niezbednego na przeprowadzenie badan. Zaletg stosowania prostego modelu jest uzyskanie w
stosunkowo krétkim czasie szerokiej perspektywy wynikéw, dzieki ktérym mozliwe bedzie wy-
odrebnienie szczegdlnie interesujacych obszaréw, w ktérych w przysztosci mozna przeprowadzi¢
bardziej szczegdtowe badania. Nakre$lone diagramy fazowe i ich analiza s3 dobrym uzupetnie-
niem opisanych do tej pory w literaturze wynikéw eksperymentalnych i przypuszczalnie beda
pomocne w dalszym planowaniu badan kopolimeréw sulfonowanych, ktére docelowo pozwola
na ich praktyczne zastosowanie.
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