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Abstract

Filled elastomers acquire their mechanical strength through fillers forming spanning branched
networks throughout the rubber matrix. In this work we apply molecular dynamics simu-
lations to study one reversibly breakable filler aggregate-to-filler aggregate contact within
a network branch and its contribution to dissipative loss. The investigated model system —
denoted as contact model — consists of a pair of spherical silica particles embedded in cis-
1,4- polyisoprene and is an extension of previous works [1, 2, 3]. Additional chemical options
include silanes attached to the particle surfaces at varying density and surface distribution
and cross-links between polymer chains as well as chemical bonding of the polymer chains
to the silica particles via silanes. In the first part of this thesis the necessary experimental
and theoretical background is presented. Subsequently, the contact model and its components
are introduced. Key properties of the contact model including density, thermal expansion,
diffusion coefficient and characteristic ratio of the pure polymer as well as the dependence
of the polymer network density on sulfur content and other more general quantities like the
density of hydroxyls on the particle surface are validated. The main part of this thesis starts
by analysing force-vs-inter particle separation curves for cyclic loading. From the resulting
hysteresis in the force-vs-inter particle separation diagram, energy dissipation in the contact
depending on the aforementioned chemical parameters and temperature is determined. This
step additionally confirms the viscosity of the polymer being the origin of the energy dissipati-
on. Consequently, by investigating loss-vs-temperature curves, the segmental relaxation peak
is tracked along the temperature axis while varying the filler particles displacement velocities,
corresponding to a change in frequency. The position of the segmental relaxation peak shows
good agreement with experimental data which enables the translation of the high frequency
results of atomistic simulations to the technically relevant frequency range. By increasing the
silica particles size, another loss mechanism due to spontaneous relative displacements (‘jolts’)
of the filler particles is confirmed. Compared to the viscous loss this new loss mechanism beco-
mes more important with increasing temperature. This has significant technical implications
for the control and reduction of tire rolling resistance as well as for many other elastomer
composite applications involving dynamic loading. The main part of this thesis closes with
an approach to calculate dynamical moduli directly from the contact model. In the following
chapter short studies on the contact model, including approaches to introduce polymer func-
tionalization and silane softening, are presented. The last chapter uses the contact model to
analyze structural and dynamical polymer properties in the vicinity of the particles. In the
context of the so called interphase, the results are discussed together with experimental and
simulative studies from literature. The major results of this thesis — primarly the investigation
and interpretation of the two loss mechanisms — are published in references [4, 5|.






Zusammenfassung

Die mechanische Stérke von Elastomer-Nanoverbundwerkstoffen ist eng verbunden mit der
Ausbildung von Fiillstoffnetzwerken innerhalb der Elastomere. In dieser Arbeit werden Mo-
lekulardynamik-Simulationen dazu verwendet, einen einzelnen Fillstoff-Fiillstoff-Kontakt im
Bezug auf seinen Beitrag zur dissipierten Energie zu untersuchen. Das untersuchte System,
welches als Kontaktmodell bezeichnet wird, besteht aus zwei sphérischen Silica-Partikeln, die
von cis-1,4-Polyisopren umgeben sind. Zusétzliche chemische Modifikationen beinhalten das
Anbringen von Silanen an den Partikeloberflichen mit variierender Dichte und Verteilung,
die Vulkanisation des Polymers sowie die kovalente Verbindung von Silanen und Polyme-
ren. Das Kontaktmodell ist eine Weiterentwicklung der in [1, 2, 3] vorgestellten Ansétze.
Im ersten Teil der Dissertation werden die notwendigen experimentellen und theoretischen
Grundlagen vorgestellt. Anschliefend findet die Einfithrung des Kontaktmodells unter ge-
nauer Beriicksichtigung der einzelnen Ingredienzen statt. Zentrale Eigenschaften des Kon-
taktmodells, wie Dichte, thermische Expansion, Diffusionskoeffizient und charakteristisches
Verhéltnis des Polymers sowie der Grad der Vulkanisation und allgemeinere Grofen, wie die
Oberflaichendichte der Hydroxylgruppen, werden iiberpriift. Der Hauptteil der Dissertation
beginnt mit der Analyse des Kraft-Abstand-Verhaltens bei zyklischer Offnung und Schliefung
des Zwei-Partikel-Kontakts. In der Kraft-Abstand-Ebene ergibt sich eine Hysterese, auf de-
ren Basis die dissipierte Energie in Abhéngigkeit der verwendeten chemischen Modifikationen
sowie der Temperatur bestimmt wird. Dieser Schritt ermdéglicht es zudem, den Ursprung der
dissipierten Energie auf die Viskositat des Polymers zuriickzufiihren. Es schliefst sich eine Un-
tersuchung des Verlusts in Abhéngigkeit der Temperatur und unter genauer Betrachtung des
Segmentmoden-Peaks an. Zuséatzlich wird die Geschwindigkeit, mit welcher die Partikel se-
pariert und aufeinanderzubewegt werden, entsprechend einer Variation der Frequenz variiert.
Die Position des Segmentmoden-Peaks in der Frequenz-Temperatur-Ebene zeigt gute Uber-
einstimmung mit experimentellen Ergebnissen, wodurch es moglich ist, die hochfrequenten
Simulationsergebnisse in den technisch relevanten Frequenzbereich zu transferieren. Durch
eine Vergroferung der Silica-Partikel tritt ein zusétzlicher Verlustmechanismus auf, der sich
durch Sprungbewegungen der Partikel &ufert. Im Vergleich zum viskosen Verlust gewinnt
dieser Mechanismus mit steigender Temperatur an Bedeutung. Das Auftreten der beiden
Verlustmechanismen ist von hoher Relevanz fiir das generelle Verstédndnis der mechanischen
Eigenschaften von Elastomer-Nanoverbundwerkstoffen und wird in dieser Arbeit insbesondere
im Bezug auf den Rollwiderstand diskutiert. Zum Abschluss des Hauptteils dieser Dissertation
wird ein Ansatz zur expliziten Bestimmung von dynamischen Modulen anhand des Kontakt-
modells vorgestellt. Das nachfolgende Kapitel beinhaltet kurze Studien am Kontaktmodell, die
Ansétze zur Funktionalisierung des Polymers sowie der Versteifung der Silane untersuchen. Im
letzten Kapitel wird das Kontaktmodell dazu verwendet, die strukturellen und dynamischen
FEigenschaften des Polymers in der Ndhe der Partikel zu untersuchen und im Kontext der
sogenannten Zwischenphase (engl.: Interphase) mit experimentellen und theoretischen Ergeb-
nissen aus der Literatur zu vergleichen. Die wichtigsten Resultate dieser Dissertation — primar
die Untersuchung und Interpretation der zwei Verlustmechanismen — sind in Referenzen [4, 5]
publiziert.
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KAPITEL 1

Einleitung

Das erste Kapitel dieser Arbeit zielt darauf ab, dem Leser sowohl eine Begriindung fiir die Wahl
des gewéhlten Themas als auch eine kurze Einfithrung in das bearbeitete Themenfeld zu geben.
Zudem wird das Kontaktmodell als grundsétzlicher Bestandteil dieser Arbeit vorgestellt. Das
Kapitel endet mit einer Vorstellung von Struktur und Aufbau des gesamten Dokuments.

1.1 Motivation

Der Reifen — als essenzielles Bauteil einer Vielzahl von Fortbewegungsmitteln — ist fester
Bestandteil des téglichen Lebens. Auf seine einwandfreie und technologisch fortschrittliche
Funktion verlassen sich téglich viele Millionen Verkehrsteilnehmer. Doch trotz mehr als 100
Jahren Erfahrung bleiben die entscheidenden molekularen Prozesse, welche die Eigenschaften
eines Reifens bestimmen, unverstanden. Das ist in erster Linie auf die Komplexitét und Viel-
falt der verwendeten Ingredienzen zuriickzufiihren. Hinzu kommt, dass bei der Entwicklung
neuer Reifenmaterialien jahrzehntelang vor allem empirische Ansétze verfolgt wurden. Durch
diese Vorgehensweise wurden enorme Mengen an experimentellen Daten produziert, die, eine
gute Datenverwaltung vorausgesetzt, trotzdem niemals ausreichen kénnen, um den gegebenen
Testraum potentieller Reifenmaterialien vollends zu erschlieffen. Anhand eines einfachen und
im Folgenden présentierten Beispiels kann dieser Behauptung Gewicht verliehen werden.
Gewdhnliche Mischungen von PKW-Reifen enthalten etwa 10 — 15 unterschiedliche Ingre-
dienzen (vgl. Tabelle 1.1 aus [6]). Darunter fallen Polymere, Fiillstoffe, Vernetzungsmaterialien
und weitere Chemikalien, die zur Steuerung der ablaufenden Prozesse, wie zum Beispiel der
Vulkanisation, hinzugegeben werden. Unter der Annahme, dass fiir jede Zutat 10 sinnvol-
le Abstufungen der hinzugefiigten Menge existieren, resultieren bereits 10 Milliarden unter-
schiedliche Rezepte. Dabei ist die Verwendung unterschiedlicher Polymere und Fiillstoffe mit
entsprechenden Haftvermittlern nicht eingerechnet. Hinzu kommt der Mischprozess selbst,
der weitere Variablen wie Temperatur, Druck und Zeit hinzufiigt. Auch die Art der Mischung,
die wiederum von den verwendeten Maschinen abhéngt, ist nicht zu vernachléssigen. Die ge-
nannte Zahl von 10 Milliarden stellt demnach eine deutliche Unterschitzung des tatsichlichen
Testraumes dar. Um eine Vorstellung des zeitlichen Aufwands zu erhalten, kann die zur Her-
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stellung der 10'® Mischungen benétigte Zeit auf 2 - 10% Arbeitsjahre! abgeschétzt werden. Im
Vergleich zu den folgenden Werkstofftests und Analysen stellt dies noch den weitaus gerings-
ten Anteil des zeitlichen Aufwands dar. Aufgrund von langjihriger Erfahrung ist es sicher
moglich, die Zahl der zu untersuchenden Mischungen einzuschrianken. Es gilt jedoch zu be-
denken, dass auch Erfahrungswerte in den meisten Féllen an einzelne Personen gebunden und
damit, speziell in Zeiten vor der elektronischen Datenverarbeitung, vergénglicher Natur sind
bzw. waren. Unabhéngig von der Betrachtungsweise wirft das angefiithrte Beispiel die Frage
nach Alternativen zur sukzessiven Untersuchung aller moglichen Mischungen auf.

Die einzige wirkliche Alternative zu den empirischen Ansétzen liegt in der Erforschung
der zugrunde liegenden Zusammenhénge. Dabei bieten — neben experimenteller und theo-
retischer Forschung — Computersimulationen die Moglichkeit, polymere Materialien auf mi-
kroskopischer Ebene zu untersuchen. Wegen des rechentechnischen Aufwandes ist es jedoch
nicht mdoglich, atomare Simulationen von makroskopischer Gréfe durchzufiihren, um so die
Eigenschaften unterschiedlicher Gummimischungen auf Basis der atomaren Zusammenset-
zung exakt vorherzusagen. Es geht vielmehr darum, die zugrunde liegenden Mechanismen
mittels atomistischer Simulationen und geeigneter Modellsysteme zu verstehen. Im Vergleich
zu den expliziten Rezepten sind hierbei eher abstrakte Erkenntnisse zu erwarten. Ein Beispiel
konnte der Einfluss der Steifigkeit verschiedener langkettiger Molekiile (Silane, Polymere) auf
bestimmte Zielfaktoren, wie z.B. den Rollwiderstand, sein. Je nachdem, in welche Richtung
die Tendenzen zeigen, kann der Reifenentwickler ein weicheres oder steiferes Polymer in den
Rezepten verwenden, um den absoluten Effekt zu iiberpriifen.

1.2 Historische Entwicklungen in der Reifenindustrie

Den Startschuss fiir die Entwicklung der Reifenindustrie setzte Charles Goodyear im Jahre
1839 [7] mit der Entdeckung der Vulkanisation. Sie erméglichte die Uberfiihrung des Na-
turkautschuks in einen elastischen Gummi, was Thomas Hancock 1845 [7] dazu nutzte, den
historisch ersten Vollgummireifen zu entwickeln. Die Konstruktion des ersten brauchbaren und
mit Luft gefiillten Reifens ist jedoch erst vierzig Jahre spater (1888 [8]) datiert und geht auf
John Dunlop zuriick. Insbesondere im Hinblick auf die kriegerischen Konflikte des 20. Jahr-
hunderts stieg schon bald das Interesse an einer Alternative zur natiirlichen Kautschukgewin-
nung. Dieser Wunsch wurde 1909 von F. Hoffmann mit der Anmeldung des ersten Patents von
Synthesekautschuk erfiillt. Trotz der seitdem stetig fortschreitenden Entwicklung neuer syn-
thetisierter Kautschuke, werden, insbesondere in der deutschen Reifenindustrie, Natur- und
Synthesekautschuk zu etwa gleichen Teilen verarbeitet [9]2. Dass die Reifenindustrie gleichzei-
tig etwa 55 % des gesamten in Deutschland verwendeten Kautschuks (jihrlich etwa 6.7 - 10° t)
verarbeitet, verdeutlicht zudem ihren wirtschaftlichen Stellenwert.

Einen Schub in der Entwicklung von Reifen initiierte die Einfithrung der Fiillstofftechno-
logie (Nano-Technologie). Zunéchst lediglich zum Zweck des Streckens und der Farbgebung
verwendet, wurde in den frithen Jahren des 20. Jahrhunderts die verstirkende Wirkung spe-
zieller Fiillstoffe entdeckt |7]. Die herausstechenden Eigenschaften von Rufen (Carbon-Black)
machten diese fiir die Reifenentwicklung iiber einen langen Zeitraum unersetzlich. Erst die
Entdeckung der Silica-Technologie brachte eine echte Alternative hervor. Durch die Moglich-
keit, die Silanolgruppen der Silica-Partikel durch hochfunktionelle Silane zu ersetzen, konnten
Nachteile gegeniiber der Verwendung von Rufien beseitigt und zentrale Zielgrofen, wie Roll-
widerstand und Nassgriff, signifikant verbessert werden [10].

! Angenommen wird eine Mischdauer von 30min pro Mischung und ein achtstiindiger Werktag sowie eine
siebentéagige Arbeitswoche.

2Alle Angaben zum Verbrauch von Kautschuk in Deutschland sind der aufgefiihrten Referenz entnommen
und beziehen sich auf das Jahr 2016.
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Die im Jahr 2009 durch die Europiische Union® gesetzlich eingefiihrten Reifenlabels be-
fliigelten die Verwendung von Silica in der Sparte der PKW-Reifen. Motiviert durch eine
mogliche Senkung von Kraftstoffverbrauch und Emissionen, wurde eine generalisierte Bewer-
tungsskala dreier ausgewéhlter Kriterien — Rollwiderstand, Nassgriff und Gerduschemission
— eingefiihrt. Das bietet dem Verbraucher die Moglichkeit, unterschiedliche Reifen direkt zu
vergleichen. Folglich konzentriert sich die Reifenindustrie seitdem auf die Verwendung der
Silica-Technologie, die insbesondere eine direkte Verbesserung von Nassgriff und Rollwider-
stand impliziert. Um eine konkrete Vorstellung davon zu erlangen, welche Auswirkungen eine
Senkung des Rollwiderstands hat, sei auf ein Beispiel aus [11]| verwiesen, in dem eine Senkung
des Rollwiderstands um 30 % mit einer Kraftstoffersparnis von 3 — 6 % veranschlagt wird.

1.3 Ziele der Arbeit und das Kontaktmodell

Das komplexe viskoelastische Verhalten von gefiillten Elastomeren bzw. Gummimaterialien
spielt sich auf einer Vielzahl von Léngenskalen ab. Abbildung 1.1 verdeutlicht, wie der immer
tiefer gehende Blick in ein Silica-gefiilltes Elastomernetzwerk die unterschiedlichen Grofen-
ordnungen durchlduft. Auf der héchsten Ebene steht der makroskopische Werkstoff (Reifen).
Anhand von Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)-Bildern kann die néchst tiefer lie-
gende Ebene, das Fiillstoffnetzwerk, visualisiert werden. Form und Aussehen derartiger, zum
Teil fraktaler Netzwerke, hangen stark von der Polymer-Fiillstoff-Wechselwirkung und damit
insbesondere von der Silanisierung ab. Uber die einzelnen Netzwerkstringe wandert der Fokus
auf die Fillstoff-Fiillstoff-Kontakte. Auf dieser Ebene bestimmt das molekulare Detail — die
Wechselwirkung zwischen einzelnen Atomen von Silica-Partikeln, Polymeren, Schwefelbriicken
und Silanen — das Geschehen. Darunter liegt die atomare bzw. subatomare Ebene, in der die
Atome nicht mehr als Ganzes, sondern als Summe von Elektronen und Protonen auftreten und
eine quantenmechanische Beschreibung damit unumganglich machen. Chemische Reaktionen,
wie das Bilden von Schwefelbriicken, laufen auf dieser Skala ab.

Neben experimentellen und theoretischen Ansétzen liefern Computersimulationen alter-
native Moglichkeiten zur Untersuchung von gefiillten Gummimaterialien. Die Einsatzgebie-
te der vielfdltigen Methoden orientieren sich an der zu untersuchenden Léngenskala. Wah-
rend makroskopische Testsysteme anhand der Methode der finiten Elemente (FEM) [12]
untersucht werden, wird der Einfluss von Netzwerkstrukturen bereits mit Coarse-Grained-
Molekulardynamik (CGM)-Simulationen [13, 14, 15| analysiert. Studien auf diesen Langens-
kalen beschéftigen sich haufig mit dem direkten Spannungs-Dehnungs-Verhalten entsprechen-
der Testsysteme. Detaillierte Simulationen, wie beispielsweise atomistische Molekulardynamik
(MD), sind fiir diesen Zweck zu rechenintensiv. IThr Anwendungsgebiet liegt meist im Bereich
der Fiillstoffkontakte (oder darunter), sodass unter anderem das Verhalten der Polymere in
der Nihe von Partikeln bzw. allgemeinen Grenzschichten untersucht wird*. Durch die stetig
wachsende Leistung der verfiigharen Computerinfrastruktur werden jedoch auch diese Limi-
tierungen durchbrochen. Dies demonstrieren Pavlov und Khalatur [16], die das Spannungs-
Dehnungs-Verhalten eines mit 64 Silica-Partikeln gefiillten Polybutadiennetzwerks mittels ato-
mistischer MD simulieren. Trotz des geringen Durchmessers der verwendeten Nanopartikel von
D = 2.5nm sind die Ausmafe der gesamten Simulation (20°nm?) eindrucksvoll und zeigen
auf, in welcher Richtung zukiinftige Entwicklungen zu erwarten sind.

Es ist unumstritten, dass eine vollstandige Beschreibung der viskoelastischen Eigenschaf-
ten von gefiillten Elastomeren Prozesse auf mehreren der hier prisentierten Skalen bedingt.
Dabher finden sich in der Literatur bereits eine Vielzahl von sogenannten Multiscale-Ansétzen,

3Verordnung (EWR) Nr. 1222/2009 des europiischen Parlaments und des Rates vom 25. November 2009.
4 Aufgrund einer ausfiihrlichen Diskussion der zugehorigen Literatur in Kapitel 7 wird an dieser Stelle von
der Angabe von Referenzen abgesehen.
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Abbildung 1.1: Blick auf die unterschiedlichen Skalen innerhalb gefiillter Elastomere sowie
die zugehorigen Simulationstechniken. Die hochste Ebene ist durch den makroskopischen
Werkstoff gegeben, der in dieser Darstellungsweise durch einen Reifen reprisentiert
wird. Eine Stufe bzw. mehrere Grofenordnungen auf der Léngenskala darunter, ist, auf
Basis eines TEM-Bildes, das Fiillstoffnetzwerk gezeigt. Uber die einzelnen Stringe dieses
Netzwerks geht der Fokus auf die Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakte {iber, die bereits durch 8
Grofsenordnungen von der makroskopischen Ebene getrennt sind. Darunter befindet sich
die atomare bzw. subatomare Ebene, auf deren Skala chemische Reaktionen ablaufen.
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die mehrere Simulationsmethoden miteinander kombinieren. Beispiele sind die Verkniipfung
von Coarse-Grained-MD-Simulationen und atomistischen MD-Simulationen, um sowohl das
Erzeugen von molekularen Bindungen als auch die Prozesse auf der Ebene des Fiillstoffnetz-
werks moglichst realistisch zu beschreiben [17, 18, 19]|. Oder auf der anderen Seite die Kom-
bination von Coarse-Grained-MD-Simulationen und Finite-Elemente-Methoden [20, 21|, die
unter anderem dazu verwendet werden, hybride Simulationen mit Bereichen unterschiedlicher
Auflésung zu realisieren. Im naheliegenden Beispiel von Fiillstoffen innerhalb einer Polymer-
matrix konnen so die Polymer-Fiillstoff-Grenzschichten anhand von Coarse-Grained-MD hoch
aufgelost werden, wiahrend der verbleibende Bulk-Bereich mittels FEM-Simulationen behan-
delt wird. Neben den explizit aufgefiihrten Studien sei auf zwei Review Artikel hingewiesen,
die einen guten Uberblick iiber die generell verwendeten Methoden und deren Kombinations-
moglichkeiten im Sinne des Multiscale-Modellings heute [22] und vor 10 Jahren [23] geben.

Seit dem Jahr 2008 beschéftigt sich auch die Arbeitsgruppe von Herrn Prof. Dr. Hentsch-
ke® mit der Modellierung gefiillter Elastomere. Ausgangspunkt fiir diese Forschungen ist die
simulative Untersuchung der Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakte (vgl. Abbildung 1.1). Die zeitliche
Entwicklung, die unter anderem den wichtigen Schritt von planaren Silica-Oberflachen zu
sphérischen Silica-Partikeln beinhaltet, ist anhand der zugehorigen wissenschaftlichen Ver-
offentlichungen [2, 3, 4, 5, 24| und Dissertationen [1, 25| nachzuvollziechen. Neben der im-
mer weiter verbesserten Beschreibung der Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakte wurde schnell deut-
lich, dass eine allgemeinere Beschreibung der mechanischen Eigenschaften von elastomeren
Nano-Kompositen die Beriicksichtigung des Fiillstoffnetzwerks benétigt. Aus diesem Grund
wurden in der Arbeitsgruppe zusétzliche Studien mit alternativen Herangehensweisen durch-
gefiithrt. Erste Ansétze basierten auf einem Coarse-Grained-Modell, welches die periodische
Scherung eines Fiillstoffnetzwerks simuliert [13, 14] und die direkte Berechnung der dyna-
mischen Module ermdglicht. Eine Folgestudie geht einen Schritt zuriick und befasst sich im
Detail mit der Morphologie verschiedener Fiillstoffnetzwerke. Grundlage bildet ein Monte-
Carlo (MC)-basierter Morphologiegenerator, dessen Resultate durch die Konstruktion von
TEM- und SAXS (Kleinwinkelrontgenstreuung)-Bildern gut mit experimentellen Ergebnis-
sen verglichen werden kénnen [26]. Die iiber die Jahre gewonnenen Erkenntnisse finden sich
schlieflich in dem Vorschlag eines mathematischen Modells [27] (Scaling-Modell) zur univer-
sellen Beschreibung der dynamischen Module wieder. Darin liefert jede der durchgefiihrten
Studien durch die Beschreibung eines Schliisselparameters ihren Beitrag.

Die in dieser Arbeit durchgefiihrte Untersuchung der Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakte basiert
auf der Betrachtung zweier, sich in Polymer befindlicher, sphérischer Silica-Partikel, dem so-
genannten Kontaktmodell (vgl. Abbildung 1.2). Durch die Kopplung eines der beiden Partikel
an eine mechanische Feder wird eine zyklische Bewegung initiiert, auf deren Basis das Kraft-
Abstand-Verhalten zwischen den Partikeln bestimmt wird. Dieser Ansatz ist im Hinblick auf
die Literatur einzigartig. Er fufst auf dem in [24] fiir gefiillte Elastomere vorgeschlagenen Ver-
lustmechanismus, welcher die Dissipation auf das sprunghafte Offnen und Schliefen einzelner
Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakte zuriickfithrt. Es ist wichtig hervorzuheben, dass sich das Kon-
taktmodell lediglich auf die Untersuchung eines einzelnen Zwei-Partikel-Kontakts beschrénkt.
Einfliisse, die aus der Struktur des umliegenden Fiillstoffnetzwerks resultieren, sind damit
nicht im Modell enthalten.

Der erste zentrale Punkt der Arbeit beinhaltet den Aufbau bzw. die Weiterentwicklung
des in [1] untersuchten Kontaktmodells. Nach der Fertigstellung von [1] bestand dieses Modell
aus zwei Silica-Partikeln, die von reinen Polyisoprenketten umgeben sind. Wie im Fazit des
Autors angemerkt wird, fehlen dem Kontaktmodell zwei essenzielle Punkte, um im Vergleich
zu experimentellen Systemen ein reprisentatives Bild zu erzeugen. Dabei handelt es sich ers-

SFachbereich Mathematik und Naturwissenschaften, Bergische Universitit Wuppertal, Gauss-Strafe 20, D-
42097 Wuppertal.
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Abbildung 1.2: Das Kontaktmodell. Auf der linken Seite der Abbildung ist das Kontaktmo-
dell im ungedfineten (oben) und gedffneten (unten) Zustand gezeigt. Aufgefiihrt sind
zudem die wichtigen, einflussnehmenden Parameter. Die rechte Seite skizziert das zu
erwartende Kraft-Abstand-Verhalten, durch dessen Integration die Verlustenergie W,
bestimmt ist.

tens um die Moglichkeit, das Polyisopren zu vulkanisieren. Zweitens sollte es moglich sein,
Silane auf der Oberflache der Silica-Partikel anzubringen und diese gleichermafien kovalent
an die umliegenden Polymere zu binden. Diese beiden Erweiterungen des Kontaktmodells
miissen von Grund auf konzipiert, entwickelt und umgesetzt werden. Dariiber hinaus besteht
das Bestreben, die Grofse der Partikel zu variieren. Neben diesen Neuerungen miissen die
bestehenden Vorgehensweisen und Algorithmen tiberpriift werden. Insbesondere das verwen-
dete Kraftfeld des Polymers bedarf einer Untersuchung, da es in der verwendeten Form [1]
keine stabilen NPT-Simulationen (Simulation, bei der Teilchenzahl, Druck und Temperatur
kontrolliert bzw. konstant gehalten werden) ermdglicht.

Der zweite zentrale Punkt der Arbeit beinhaltet die Durchfiihrung und Auswertung von
Kraftmessungen am Kontaktmodell. Dabei bildet die Identifikation von Verlust- bzw. Dis-
sipationsmechanismen das iibergeordnete Ziel. Der Fokus liegt hierbei, wie ebenfalls in [1]
vorgeschlagen, auf der Variation der Temperatur. Hinter dieser Entscheidung steht der Gedan-
ke, die frequenztechnisch im GHz-Bereich liegenden Simulationsergebnisse mittels Frequenz-
Temperatur-Aquivalenzprinzip in den experimentellen Frequenzbereich zu iiberfithren®. Uber-
tragen auf die in Abbildung 1.1 gezeigten Skalenverhéltnisse, konnte auf diese Weise der
Sprung von mikroskopischer zu makroskopischer Ebene gelingen. Neben dem Fokus auf die
Temperatur soll das Kontaktmodell eine Vielzahl an variablen Parametern, wie z.B. Schwe-
feldichte, Silandichte, Silanverteilung und Groéfse der Partikel beinhalten, deren Einfluss auf
die Kraftkurven zu untersuchen ist. Simtliche Untersuchungen der Kraftkurven zielen zudem
auf die Entdeckung von fundamentalen Dissipationsmechanismen ab.

5Dieses in der Polymerphysik mit den Namen Williams-Landel-Ferry (WLF) verbundene Prinzip besagt, dass
alle Relaxationszeiten eines Polymers dieselbe Temperaturabhingigkeit aufweisen. Damit bilden Tempera-
tur und Frequenz zueinander #quivalente GroRen, sodass eine Anderung der Temperatur alternativ durch
eine Anderung der Frequenz (oder umgekehrt) bewirkt werden kann (vgl. Kapitel 2.7).
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Die aufgefiihrten Punkte konnen folglich in einer zentralen Aufgabenstellung:

»Aufbau und Validierung eines reprasentativen Kontaktmodells im Hinblick auf aktuell
verwendete experimentelle Gummi-Fillstoff-Mischungen‘

und zwei zentralen Fragestellungen:

,, Welche Dissipations-Mechanismen existieren in Fillstoff-Fillstoff-Kontakten? Wie stehen
diese Mechanismen in Relation zum Verhalten der dynamischen Module und wie verhdlt sich
die erzeugte Verlustenergie in Abhdngigkeit von thermodynamischen und chemischen
Parametern, wie z.B. Temperatur, Frequenz, Partikelgrifie, Grad der Schwefelvernetzung
und Silanisierung?*

zusammengefasst werden.

1.4 Aufbau der Arbeit

In Kapitel 2 werden Grundlagen, die fiir die Simulationen von gefiillten Elastomernetzwerken
notwendig sind, vorgestellt. Dabei beinhalten die ersten Unterkapitel die Auseinandersetzung
mit den Grundbestandteilen des Simulationssystems. Im Anschluss werden die experimentel-
len Herangehensweisen zur Bestimmung mechanischer Eigenschaften prisentiert, was unter
anderem die detaillierte Betrachtung einer weitlaufig verwendeten Messgeometrie beinhaltet.
Die Resultate derartiger Experimente, in Form des mechanischen Verhaltens von gefiillten
und ungefiillten Elastomernetzwerken, werden im Folgenden thematisiert. Die betreffenden
Abschnitte schliefen die Einfithrung der dynamischen Module und weiterer wichtiger Begriff-
lichkeiten, wie der dynamisch-mechanischen Analyse (DMA), den Segment- und Terminalm-
oden, der WLF-Gleichung und dem Payne-Effekt ein.

Kapitel 3 beinhaltet die simulationstechnischen Grundlagen, die zur Beschreibung des
Kontaktmodells benotigt werden. Der erste grofte Abschnitt befasst sich mit allgemeinen MD-
Grundlagen in Form von Bewegungsgleichungen, Temperatur- und Druckkontrolle sowie der
Auswahl eines geeigneten Zeitschritts. Es schliefst sich eine Diskussion der verwendeten Wech-
selwirkungen an, die in nicht-bindende (kovalente Bindungen, Winkel, ... ) und bindende (LJ-
und Coulomb-) Wechselwirkungen sowie Zwangsbedingungen unterteilt sind. Insbesondere die
spezielle Anpassung der Coulomb-Wechselwirkung weicht von den gew6hnlich verwendeten
Methoden ab und wird daher genauer vorgestellt. Das folgende Unterkapitel befasst sich mit
der Umsetzung der Kraftmessung. Anhand einfacher Beispiele wird der Leser an das Prin-
zip des Kraftmessers herangefiihrt, um die im Anschluss vorgestellte Auswertungsmethodik
nachvollziehen zu kénnen.

Der Aufbau des Simulationssystems ist Thema von Kapitel 4. Um zuallererst die gewéhlte
Form und Zusammensetzung des Kontaktmodells zu motivieren, wird das sogenannte Jump-
in-Jump-out-Modell [24] vorgestellt. Dieses beschreibt einen moglichen Verlustmechanismus
in gefiillten Elastomernetzwerken und ist eng verkniipft mit der Entwicklung des Kontaktmo-
dells. Es folgt die Vorstellung der einzelnen Bestandteile des Simulationssystems. An erster
Stelle steht das Polyisopren sowie der zugehorige Polymerisationsalgorithmus. Anhand von
Dichte, Diffusionskoeffizient und charakteristischem Verhéltnis werden die erzeugten Konfi-
gurationen mit experimentellen Systemen verglichen. Dariiber hinaus findet eine Diskussion
der unterschiedlichen Vorgehensweisen bei der Polymerisation reiner und gefiillter Systeme
statt. An zweiter Stelle der verwendeten Ingredienzen steht die schwefelbasierte Vulkanisation
des Polymers, deren Implementierung als nichstes thematisiert wird. Zur Uberpriifung der
erzeugten Schwefelbriicken finden im Anschluss Vergleiche mit Quantenchemie-Rechnungen
und experimentellen Datensétzen statt. Das dritte Unterkapitel zum Thema Bestandteile des
Kontaktmodells umfasst die Beschreibung der Silica-Partikel. Nachdem die Konstruktion der
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Partikel, mit Fokus auf die Besetzung der Oberflichen mit Silanolgruppen, beschrieben wird,
folgt eine Diskussion der Ladungsparametrisierung. Die Silanisierung der Silica-Oberflichen
mit Bis(3-triethoxysilylpropyl)tetrasulfid (TESPT) in Kombination mit der festen Verbindung
von Silanen und Polymeren schliefit die Diskussion der Ingredienzen des Kontaktmodells ab.
Zum Abschluss des Kapitels findet eine Bewertung der Gesamtsysteme im Hinblick auf das
thermische Gleichgewicht und die verkniipfte Frage, welcher Simulationszeit es bedarf, um
ebensolches zu erreichen, statt.

In Kapitel 5 wird das im Kontaktmodell simulierte Kraft-Abstand-Verhalten ausgewertet.
Zunichst liegt der Fokus auf Systemen ohne Polymer. Die zugehorigen Studien behandeln den
Einfluss von angepasster Coulomb-Wechselwirkung und Silanverteilung auf die Kraftkurven.
Es folgt die Untersuchung des ersten Referenzsystems, welches Silica-Partikel vom Durchmes-
ser D = 4.2nm beinhaltet, die von Polymeren umgeben sind. Die zur Verfiigung stehenden
chemischen Modifikationen (Vulkanisation und Polymer-Silan-Vernetzung) werden nachein-
ander implementiert und miteinander kombiniert, um den Einfluss auf die Kraftkurven im
Detail zu studieren. Unabhéngig von der Zusammensetzung des Systems ergibt sich eine di-
rekte Verlusthysterese im simulierten Kraft-Abstand-Verhalten. Der zugehérige Verlustwert
wird im folgenden Abschnitt in Abhéngigkeit von Temperatur und Frequenz untersucht, um
anschliefend eine genaue Quantifizierung des zugrundeliegenden Verlustmechanismus vorzu-
nehmen. Die explizite Darstellung des Verlusts in Abhéngigkeit von Temperatur und Frequenz
ermoglicht zudem den direkten Vergleich mit Ergebnissen von dielektrischer und mechani-
scher Spektroskopie. Im folgenden Teil des Kapitels wird der Einfluss der Partikelgréfe auf
die Kraftkurven untersucht, was unter anderem zum Auftreten von Partikelspriingen fiihrt.
Es schlieft sich eine detaillierte Auseinandersetzung mit besagten Spriingen an, die schlielich
in der Identifikation eines weiteren Verlustmechanismus resultiert. Folglich werden die beob-
achteten Verlustmechanismen dazu verwendet, das reale Verhalten der dynamischen Module
bzw. von tan(d) zu erkldren. Der letzte Teil des Kapitels befasst sich mit der Berechnung von
dynamischen Modulen auf Basis der im Kontaktmodell berechneten Verluste. Im Anschluss
findet eine Bewertung der zugehorigen Resultate im Kontext experimenteller Ergebnisse statt.

Kapitel 6 befasst sich mit mehreren kurzen Studien, die der Uberpriifung spezieller An-
nahmen im Kontaktmodell sowie dem Testen von neuen Ansétzen dienen. Zunéchst werden
die Einfliisse grundsétzlicher Simulationsparameter, wie des Abschneideradius und der ange-
passten Wasserstoffmasse, untersucht. Im Anschluss daran wird gezeigt, wie die Kraftverlaufe
auf den Wechsel der thermodynamischen Randbedingungen in Form von NVE-, NVT- und
NPT-Simulationen reagieren. Die letzten beiden Unterkapitel behandeln zum einen die Ei-
genschaften der Silane und zum anderen die Funktionalisierung der verwendeten Polymere.
Beide Studien basieren auf einfachen Anpassungen der verwendeten Kraftfelder, die ohne eine
Veranderung der chemischen Zusammensetzung des Kontaktmodells auskommen.

Kapitel 7 beinhaltet die Untersuchung der Eigenschaften des Polymers in der Nahe der
Partikel. Dem Leser wird zunéchst ein aktuelles Bild des Forschungsstands in der Literatur
vermittelt. Daraufhin werden die Simulationen des Kontaktmodells dazu verwendet, Dichte,
Relaxationszeit und das Verhalten der polymeren Torsionswinkel in Abhéngigkeit des Ab-
stands zur Partikeloberfliche zu bestimmen und sie mit Ergebnissen aus der Literatur zu
vergleichen.

Die Arbeit wird abgeschlossen mit dem in Kapitel 8 befindlichen Fazit. Dieses beinhaltet
eine Aufarbeitung der Ergebnisse der einzelnen Kapitel, die zusammengefasst und bewertet
werden. Dariiber hinaus werden Mdoglichkeiten fiir zukiinftige Arbeiten diskutiert. Der Fokus
liegt dabei auf weiterfiihrenden Studien des Kontaktmodells und der Verkniipfung der erlang-
ten Erkenntnisse mit abweichenden Simulationsansétzen. Abschlieffend sei auf Abkiirzungs-
und Formelverzeichnis sowie den Index hingewiesen, die dem Leser die Orientierung innerhalb
des Dokuments erleichtern sollen.
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Es bleibt anzumerken, dass die zentralen Ergebnisse dieser Arbeit im Rahmen zweier
Publikationen veroffentlicht sind. Dabei handelt es sich zum einen um die Zusammenstellung
der in Kapitel 5 durchgefiihrten Temperaturstudie sowie der zugehorigen Auswertung der
viskosen Hysterese im Zusammenhang mit den Relaxationszeiten der Polymere, die in der
Publikation [4] mit dem Titel:

,Molecular Simulation of Viscous Dissipation due to Cyclic Deformation of a Silica-Silica
Contact in Filled Rubber*
(Macromolecules, 2017)

zu finden sind. Eine weitere Publikation [5] mit dem Titel:

»A nano-mechanical instability as primary contribution to rolling resistance*
(Scientific Reports, 2017),

beinhaltet die Untersuchung des Einflusses der Partikelgréfe auf die Kraftkurven des Kon-
taktmodells im Zusammenhang mit der Vorstellung eines weiteren Verlustmechanismus (Par-
tikelspriinge). In dieser Arbeit ist die betreffende Studie ebenfalls in Kapitel 5 zu finden.
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KAPITEL 2

Physikalische und chemische Grundlagen gefiillter Elastomere

Die Modellierung von molekularen Systemen setzt chemisches und physikalisches Grundwissen
iiber die entsprechenden Systeme voraus. Daher werden im Folgenden die Anteile des Kontakt-
modells einzeln vorgestellt und die fiir diese Arbeit wichtigen Eigenschaften und Kenngréfen
aufgefiihrt. Seitens der Literatur wird sich an [6, 7, 28, 29, 30| orientiert.

2.1 Polyisopren

Polyisopren besteht aus CsHg-Monomereinheiten und kommt in natiirlicher Form als cis-
1,4-Polyisopren (Naturkautschuk(NR)) und trans-1,4-Polyisopren (Guttapercha) vor!. Trotz
des ausschliefslich rotationsisometrischen Unterschieds weisen die beiden Polymere signifikant
unterschiedliche Eigenschaften auf.

Naturkautschuk (cis-1,4-Polyisopren)

@
Isopren .

Guttapercha (trans-1,4-Polyisopren)

Abbildung 2.1: Die Abbildung zeigt den Vergleich der chemischen Strukturen von Naturkau-
tschuk (cis-1,4-Polyisopren) und Guttapercha (trans-1,4-Polyisopren). Beide Polymere
basieren auf dem gleichen Monomer (Isopren).

! AuRer in diesem Kapitel, wo eine explizite Unterscheidung von trans- und cis-1,4-Polyisopren vorgenommen
wird, bezieht sich die Bezeichnung Polyisopren in dieser Arbeit auf cis-1,4-Polyisopren.
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Naturkautschuk hebt sich insbesondere durch seine elastischen Eigenschaften von Guttaper-
cha ab, was in Kombination mit der in Kapitel 2.2 vorgestellten Vulkanisation die Grundlage
fiir die heutige Gummiindustrie darstellt. Neben der natiirlichen Form existieren heutzutage
vielzahlige Moglichkeiten, Polyisopren synthetisch herzustellen. Zudem haben komplexere Po-
lymere, wie beispielsweise der Styrol-Butadien-Kautschuk (engl: Styrene-Butadiene Rubber)
(SBR) Einzug in die Gummi-Industrie gehalten. Ungeachtet dessen lag im Jahre 2016 der
Anteil von Naturkautschuk, der in der gesamten deutschen Kautschukindustrie verarbeitet
wurde, bei 33% [9]. Durch die Beschréankung auf die Reifenindustrie steigt dieser Wert auf
55 % an, was die Bedeutsamkeit von Naturkautschuk unterstreicht.

Die Dichte des reinen Isopren betrigt bei Raumtemperatur p = 680kgm? [31]. Durch
den Prozess der Polymerisation werden die einzelnen Isopren-Einheiten zu linearen Ketten
der Linge n verbunden, woraus im Fall von cis-1,4-Polyisopren p = 910 kgm? [32] resultiert
(ebenfalls Raumtemperatur). Die erzeugten Polymere sind jedoch nur bis zu einer bestimmten
Temperatur, ab der die Ketten beginnen zu degradieren, stabil. Messungen zur Quantifizierung
dieser Grofen beziehen sich auf den Massenverlust (TGA) in Abhéngigkeit der Temperatur.
Anhand von Abbildung 2 aus [33] kann der Beginn der Zersetzung auf ~ 570 K abgeschétzt
werden, was im Einklang mit dem in [32|(Tabelle 54.5) aufgefiihrten Wert von ~ 560 K steht.
Eine Veranderung der mechanischen Eigenschaften ist jedoch bereits bei deutlich niedrigeren
Temperaturen zu beobachten. Verantwortlich fiir dieses Verhalten ist der zunéchst ablaufen-
de Umbau von langkettigen zu kurzkettigen Polymeren, der zunéchst keinen Einfluss auf die
Masse der untersuchten Testsysteme hat. Die elastischen Eigenschaften des Polyisoprens hén-
gen jedoch stark von der Lénge der Ketten ab (vgl. Einfiihrung des Plateaumodul in Kapitel
2.7). Eine deutliche Verdnderung der Masse zeigt hingegen erst sich ab dem Punkt, ab dem
die Molekiile in die Gasphase iibergehen, was bei deutlich héheren Temperaturen der Fall
ist. Aus diesem Grund liegt die in [32] fiir NR angegebene Gebrauchstemperatur mit 353 K
deutlich unter dem zuvor angegebenen Beginn der Zersetzung. Einen ebenfalls nicht zu ver-
nachlassigenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften einer Polymerkonfiguration hat
die Verteilung der Kettenldngen [34|. Dabei wird grundsétzlich in monodisperse (eine einzige
Kettenlédnge) und polydisperse (variierende Kettenldngen) Verteilungen unterschieden, wobei
Ersteres eher als idealisierter Grenzwert zu verstehen ist.

Abbildung 2.2: End-zu-End-Vektor R eines Polymers, dessen Monomere durch ¢ beschrieben
werden.

Eine allgemein wichtige Grofe zur Quantifizierung von Polymeren stellt der in Abbildung
2.2 gezeigte End-zu-End-Vektor R dar, welcher die beiden Enden eines linearen Polymers der
Lénge n verbindet und als Summe iiber die Monomereinheiten

R= zn:tj (2.1.1)
=1

definiert ist. In Verkniipfung mit der Lénge des Polymers gibt er Aussage iiber die Steifig-
keit bzw. rdumliche Ausdehnung der Polymere. Sollten Lange des Polymers und End-zu-End
Vektor nahezu iibereinstimmen, so sind die einzelnen Ketten in gestreckter Form. Je mehr
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sie miteinander verknotet sind, umso stérker sinkt die Lange des End-zu-End Vektors. Zur
Charakterisierung einer Polymerschmelze konnen Aussagen jedoch lediglich als statistischer
Mittelwert iiber eine Vielzahl von Polymeren getroffen werden. Fiir diesen Zweck wird das
dimensionslose charakteristische Verhéltnis ¢, eingefiihrt

(1?)
Cn = == 2.1.2
Pn (2.1.2)

Fiir vollkommen steife Polymere (R = n - ) gilt
Cp = N. (2.1.3)

Fiir die meisten realen Polymere lduft das charakteristische Verhéltnis bei Vergrofserung von
n jedoch gegen einen festen Grenzwert, der mit co, bezeichnet wird. Er stellt eine feste Kenn-
grofe in Bezug auf die Steifigkeit von Polymeren dar. Experimentelle Messungen fiir cis-1,4-
Polyisopren ergeben c,, = 4.7 (T = 287.5K [35]) bzw. coo = 5.1 (T ~ 300K [36]?). Im
Vergleich hierzu weist Guttapercha eine deutlich héhere Steifigkeit auf, was sich in ¢, = 7.3
(T =291.45K [37]) widerspiegelt.

Cis-1,4-Polyisopren kann auf vielfaltige Weise polymerisiert werden (sowohl natiirlich als
auch synthetisch). Die genauen chemischen Details wihrend der Reaktion spielen, im Hinblick
auf die in der MD-Simulation durchgefiihrte Polymerisation, eine untergeordnete Rolle. Aus
diesem Grund wird, mit Verweis auf |7] und [38], auf eine detaillierte Beschreibung der Prozesse
verzichtet. Der Fokus liegt auf dem Ergebnis der Polymerisation, der erzeugten Konfiguration.
Wahrend die resultierende Dichte auf der Skala der Simulation lediglich ein globales Mafs zur
Kontrolle der Polymerisation darstellt, kann das charakteristische Verhéltnis dazu verwendet
werden, die innere Struktur der Polymerkonfiguration zu iiberpriifen. Aus diesem Grund stellt
es eine zentrale Grofe in Bezug auf die computergestiitzte Modellierung von Polymeren dar. Es
sei jedoch angemerkt, dass mit Kuhn-Lénge [39] und Gyrationsradius [39] in der Literatur zwei
weitere dquivalente Variablen zur Beschreibung der Steifigkeit bzw. rdumlichen Ausdehnung
von Polymeren existieren.

Anmerkung

In den meisten wissenschaftlichen Arbeiten wird die Lange der Polymere (hier n) als dimen-
sionslose Grofe angegeben, welche die Monomereinheiten zihlt. Aus Griinden der Ubersicht
empfand es der Autor sinnvoll, eine neue Einheit mit der Bezeichnung mu (Abkiirzung der
englischen Bezeichnung Monomer Units) fiir diesen Zweck einzufiihren.

2.2 Schwefelbasierte Vulkanisation

Die elastischen Eigenschaften von linearen Polymeren sind auf einen kleinen Temperatur-
bzw. Frequenzbereich beschrénkt (siehe Kapitel 2.7). Grund fiir dieses Verhalten ist, dass die
einzelnen Ketten lediglich miteinander verknotet (physikalische Netzknoten) sind. Eine plas-
tische Verformung ist daher weitestgehend moglich. Erst die Einfiihrung direkter, kovalenter
Bindungen (chemische Netzknoten) fiihrt zur Synthese eines Elastomers®, was die elastischen

2Die Abweichung zum ersten Referenzwert wird von den Autoren selbst auf eine nicht 100%-reine cis-,1,4-
Polyisopren-Schmelze zuriickgefithrt. Fiir die spiteren Vergleiche wird daher lediglich der erste Wert ver-
wendet.

3Die genaue Definition eines Elastomers laut TUPAC lautet: Polymer, das eine gummisihnliche Elastizitét
aufweist [40](frei iibersetzt aus dem Englischen).



14 2 Physikalische und chemische Grundlagen gefiillter Elastomere

Eigenschaften auf einen weiten Temperaturbereich ausdehnt. Der Vergleich von physikalischen
und chemischen Netzknoten ist in Abbildung 2.3 skizziert.

Physikalischer Netzknoten Chemischer Netzknoten
(Verschlaufung) (kovalente Bindung)

S
/

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung von physikalischen und chemischen Netzknoten

Im speziellen Fall von Polyisopren wird elementarer Schwefel (ps = 2070kgm~3 [31])
verwendet, um die einzelnen Ketten kovalent aneinander zu binden. Zu diesem Zweck werden
Polyisopren und elementarer Schwefel (0.3 — 4 phr, siehe Kapitel 2.5 fiir die Definition von
phr) miteinander vermischt und anschliefend auf mindestens 120 °C erhitzt. Da die Vulkani-
sation in dieser Form sehr langsam verlduft, werden sogenannte Beschleuniger hinzugefiigt.
Anhand von Temperatur, Zeit und dem Verhéltnis von Schwefel zu Beschleuniger kénnen die
resultierenden Eigenschaften des Elastomers gesteuert werden. Bekannt ist, dass die erzeug-
ten, linearen Schwefelbriicken bis zu 8 Schwefelatome beinhalten (siehe Abbildung 2.4) und
vorzugsweise an den Methylengruppen des Polyisoprens ansetzen. Laut [38] ist die zugrunde-
liegende chemische Reaktion jedoch noch nicht vollstandig verstanden.

1/ Elastizitat ----
w1 AViskositat —

Soaireto
%o s %oq

.
.
.
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Chemische Vernetzungsdichte

Abbildung 2.4: Auf der linken Seite der Abbildung ist der qualitative Einfluss der Ver-
netzung auf Verlust- und Speichermodul respektive Viskositdt und Elastizitét skizziert.
Dieser Teil der Abbildung ist angelehnt an Abbildung 3.6 aus [7]. Die rechte Seite der
Abbildung zeigt die schwefelbasierte Vernetzung von Polyisopren mit Schwefelbriicken
der Lange x =1,...,8.

Die Vulkanisation hat Einfluss auf eine Vielzahl von mechanischen Eigenschaften des
Polysiopren. Von zentraler Bedeutung fiir diese Arbeit sind die in Kapitel 2.6 eingefiihrten
Module, welche die wiahrend einer Deformation gespeicherte (Speichermodul) bzw. dissipierte
(Verlustmodul) Energie beschreiben. Durch eine Erhéhung der Vernetzungsdichte wird das
Polymersystem verhéartet und verliert gleichzeitig an Viskositat. Entsprechend nimmt der
Speichermodul zu, wihrend der Verlustmodul abnimmt (vgl. linke Seite, Abbildung 2.4).
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Wie auch im Falle von reinem Polyisopren kann eine signifikante Erhohung der Tempe-
ratur zur Degradation (Zerfall) des Elastomernetzwerks fithren. Laut [33] bedingt die Vulka-
nisation, dass der massenbedingte Zerfall des Elastomernetzwerks im Vergleich zum reinen
Naturkautschuk bei einer leicht erhdhten Temperatur (= +10K) stattfindet. Die Ergebnis-
se stehen im Einklang mit den Ergebnissen aus [41], die zudem eine Unabhéngigkeit von
Art und Menge des verwendeten Vernetzungsmaterials aufzeigen®. In Bezug auf die vernet-
zungsbedingte Anderung der maximalen Gebrauchstemperatur des Polyisoprens ergab die
Literaturrecherche keine Ergebnisse. Lediglich die Aussagen, dass ab einer Temperatur von
420 — 430K die einfachsten Schwefelvernetzungen (Schwefelbriicken, bestehend aus einzel-
nen Schwefelatomen) beginnen, aufzubrechen und die Degradation im Vergleich zu reinem
Polyisopren grundsétzlich spéter eintritt [42], liefern einen Anhaltspunkt.

Fiir das Erzeugen von Gummielastizitét spielen die chemischen Details der Vernetzung
eine untergeordnete Rolle. Daher sind in diesem Zusammenhang die Begriffe Schwefelbriicke,
Vernetzungspunkt und Netzknoten als Aquivalent zu betrachten und werden im weiteren
Verlauf der Arbeit entsprechend verwendet.

Anmerkung

Aus Griinden der Ubersicht wird die Vulkanisation im weiteren Verlauf der Arbeit stellenweise
als pp (Polymer-Polymer) abgekiirzt.

2.3 Silica

Die Entdeckung der Fiillstoff-Technologie hat, in Bezug auf die viskoelastischen Eigenschaften
von Gummimaterialien, einen &hnlichen Stellenwert wie die Entdeckung der Vulkanisation.
Insbesondere in der Reifenentwicklung konnte, durch das Hinzufiigen von Ruf oder Silica-
Partikeln, die Haltbarkeit und Starke von Reifen signifikant verbessert werden. Die in dieser
Arbeit fokussierte Silica-Technologie zeichnet sich dariiber hinaus durch eine Verbesserung im
Zielkonflikt Rollwiderstand-Nassgriff aus. Aus diesem Grund ist sie zur Zeit, insbesondere in
der Sparte der PKW-Reifen, von besonderer Wichtigkeit [43].

Fiir die Verwendung in Reifenmaterialien wird amorphes Siliziumdioxid (SiO2) in Form
von sogenannten Silica-Partikeln verwendet. Die Oberflache dieser Partikel ist vollstdndig
mit Silanol®- bzw. Siloxangruppen (sieche Abbildung 2.5) bedeckt, so dass sie sich hydrophil
(Wasser anziehend) verhélt. In Abbildung 2.5 ist gezeigt, wie die verschiedenen Oberflachen-
Gruppen in der Literatur klassifiziert werden. Sofern ein bzw. zwei Hydroxylgruppen an ein
einzelnes Siliziumatom der Oberfliche binden, so werden diese als isolierte bzw. geminale
Silanolgruppen bezeichnet. Dariiber hinaus findet eine Abgrenzung zu den isolierten oder ge-
minalen Silanolgruppen statt, die mit ihren direkten Nachbarn Wasserstoftbriickenbindungen
eingehen und folglich als vicinal bezeichnet werden. Neben den Silanolgruppen kénnen zudem
Siloxangruppen auftreten.

Die spezielle Einteilung der Oberflachengeometrien geht zuriick auf die Zuordnung ein-
zelner Peaks in IR (Infarot)- bzw. NMR (Kernspinresonanzspektroskopie)-Spektren. Durch
das hydrophile Verhalten der Oberflache ist jedoch die Existenz von adsorbierten Wassermo-
lekiilen wahrscheinlich, was die exakte Interpretation der angesprochenen Spektren erschwert
[27, 44].

“Dies gilt zumindest fiir experimentelle Vernetzungsgrade. Der Vergleich beruht auf Systemen mit einem
Schwefelanteil von 0.5 phr bzw. 2.0 phr sowie eines weiteren Systems mit 2.0 phr Dicumyl-Peroxid als Ver-
netzer.

®Mit dem Terminus Silanolgruppe werden unterschiedliche Konfigurationen von OH-Gruppen (Hydroxyl-
gruppen) bezeichnet, die an ein einzelnes Siliziumatom binden.
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Oberflachengeometrie

der Silica-Partikel gglomerat

Silanjle \\‘ Siloxan

Aggregat

Abbildung 2.5: Schematische Abbildung der Groéfsenverhéltnisse in einem Silica-basierten
Fillstoffnetzwerk. Neben Agglomeraten, Aggregaten und Silica-Partikeln sind die mogli-
chen Oberflichengeometrien der Silica-Partikel gezeigt. Die Bezeichnungen entsprechen
den in der Literatur geltenden Standards (z.B. [45]). Die Farbcodierung ist wie folgt
gewdhlt: Wasserstoff (weifs), Sauerstoff (rot), Silizium (blau)

Aufgrund der starken Wechselwirkung der OH-Gruppen tendieren Silica-Partikel, die in
diesem Zusammenhang auch als Primérpartikel bezeichnet werden, dazu, sich in Uberstruk-
turen, den Aggregaten und Agglomeraten, anzuordnen. Das gilt insbesondere fiir Mischungen
mit Polymeren, wo Form und Gréfte der Strukturen eindeutig mit den viskoelastischen Eigen-
schaften des Gesamtmaterials korreliert sind [46]. Die Untersuchung dieser Zusammenhénge
anhand von Simulationen |13, 14, 16, 47, 48] und Experimenten [46, 49, 50, 51, 52| bildet ein
weites und fiir das Verstdndnis von gefiillten Elastomeren enorm wichtiges Forschungsfeld.
Resultate der in dieser Arbeit durchgefiihrten Simulationen, die sich auf einzelne Fiillstoff-
kontakte beschrianken, sind daher immer im Kontext eines umliegenden Fiillstoffnetzwerks zu
bewerten.

Zur Herstellung von Silica-Partikeln werden sowohl thermische (Flammenhydrolyse von
SiCly) als auch chemische Verfahren (Fillung® von Silikatsalzen wie Nag(SiO2)”) verwendet.
Tabelle 2.1 zeigt, dass sich die synthetisierten Endprodukte in zentralen Kenngrofien, wie
spezifischer Oberflidche, Silanolgruppendichte sowie Grofe von Partikeln, Aggregaten und Ag-
glomeraten unterscheiden. In der Reifenindustrie werden nahezu ausschliefslich gefillte Silica-
Partikel verwendet. Dieser Umstand ist insbesondere auf die erhhte Anzahl der zur Verfiigung
stehenden Silanolgruppen zuriickzufiihren, welche die Ankniipfungspunkte fiir die in Kapitel
2.4 beschriebene Silanisierung sind. Neben den Werten amorpher Silica-Partikel sind in Tabel-
le 2.1 die Werte von kristallinem SiOs aufgefiihrt. Diese spezielle, als 5-Cristobalit bezeichnete

5Mit dem Begriff Féllung wird das Abscheiden eines gelésten Stoffs bezeichnet [7].
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Kristallform weist eine &hnlich hohe Hydroxylgruppendichte wie die geféllten Silica-Partikel
auf. Aus diesem Grund wurde es bereits mehrfach in vorausgegangenen Studien [1, 2, 3, 25]
stellvertretend fiir gefélltes Silica verwendet. Es dient zudem als Grundlage zur Erzeugung
von Silica-Partikeln fiir die Simulationen (siehe Kapitel 4.4.1) dieser Arbeit.

Tabelle 2.1: Die Tabelle enthélt charakteristische Eigenschaften von pyrogenen und geféllten
Silica-Partikeln. Die Daten der ersten beiden Spalten sind Tabelle 3.15 aus [7| entnom-
men. Anhand der in [44] gegebenen Daten zur Einheitszelle des S-Cristobalit wurden die
Werte der dritten Spalte errechnet. Die spezifische Oberflache wird durch die maximal
absorbierte Menge an Stickstoff bestimmt (BET-Methode) und ist ein generelles Maf
fiir die Grofe der Oberflache.

Eigenschaften ‘ Einheiten H pyrogen ‘ gefallt ‘ kristallin (3,100)
Spezifische Oberfliiche (BET) | m?g~! 50 — 400 | 30 — 800
Hydroxylgruppendichte nm 2 2.5-35 5—06 7.8
Primérpartikelgrofe nm 7—50 5 —100 -
Aggregatgrofie pm <1 1—-40 -
Agglomeratgrofe pm 1-100 3—100 -
Dichte kg m 3 2200 1900 — 2100 2200
Seitenldnge Einheitszelle nm - - 0.716 (kubisch)

2.4 Silane (TESPT)

Mit dem Begriff Silan werden im urspriinglichen Sinn Atomverbindungen auf Silizium-Wasserstoff-
Basis bezeichnet. Sie fungieren meist als Haftvermittler, um die Adhésion zwischen minerali-
schen Fiillstoffen und organischen, viskosen Fliissigkeiten zu erhthen?. In diesem Zusammen-
hang hat jedoch die Beschrankung auf Wasserstoff- und Siliziumatome meist keinen Bestand.
Wie [53] verdeutlicht, existiert eine enorme Vielfalt an unterschiedlichen Silanen, die sich
durch ihre chemischen Details deutlich voneinander unterscheiden.

In der Reifenindustrie werden Silane eingesetzt, um die Adhésion zwischen Silica-Ober-
flichen und Elastomeren zu erhéhen. Somit ist es moglich, den entscheidenden Vorteil des
Carbon-Blacks gegeniiber Silica — die inhdrente, anziehende Wechselwirkung in Bezug auf
Elastomere — auszugleichen. Durch die verbesserte Dispersion der Partikel innerhalb der Po-
lymermatrix werden grundlegende Eigenschaften, wie Zugfestigkeit, Spannungswert, Abriebs-
widerstand, Warmeentwicklung und Rollwiderstand |7] grundlegend verbessert. Je nach Typ
des Silans ist dariiber hinaus eine kovalente Bindung von Silan und Polymer méglich, was wie-
derum verstirkende Wirkung auf die Materialeigenschaften hat. Der sowohl industriell als auch
wissenschaftlich am weitesten verbreitete Repriasentant dieser Gruppe von Silanen ist Bis(3-
triethoxysilylpropyl)tetrasulfid (TESPT), dessen molekulare Struktur in Abbildung 2.6 ge-
zeigt ist. Die beiden Siliziumatome sind durch insgesamt sechs Methylgruppen und vier Schwe-
felatome verbunden. Zudem sind an jedes Siliziumatom drei Ethoxygruppen (O — CHy — CHjs)
gebunden. Damit besteht TESPT aus zwei vollkommen identischen Molekiilstrangen. Die An-
bindung an die Oberfliche erfolgt iiber eines der Siliziumatome, welches den Wasserstoff einer
Hydroxylgruppe ersetzt. Als Nebenprodukt entsteht Ethanol (OH — CHy — CHjz). Aus theo-
retischer Sicht ist es zudem moglich, dass das Silan per Siliziumatom an zwei Sauerstoffatome
der Oberfliche gleichzeitig bindet. Im Vergleich zur einfachen Anbindung wird damit eine
Siloxangruppe erzeugt und eine weitere Ethanol-Gruppe abgespalten. In der Literatur finden
sich sowohl Referenzen mit einfacher [54, 55, 56] als auch mit zweifacher [6] (Abbildung 13.5)

frei iibersetzt nach [53], S.167, erster Abschnitt.
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[57] Anbindung, wobei die zeitlich aktuelleren Veroffentlichungen die einfache Anbindung als
Standard verwenden. Dennoch findet sich in keiner der Referenzen eine Begriindung fiir die
Verwendung eines bestimmten Anbindungsmodells. Genauer thematisiert wird diese Proble-
matik in [58]. In der referenzierten Arbeit werden, mithilfe von IR- und NMR-Spektroskopie,
sowohl die Anbindung von TESPT selbst, als auch die zugrunde liegenden Reaktionen un-
tersucht. Die Autoren postulieren schlieflich ein zweistufiges Reaktionsmodell (Abbildung 6
aus [58]®), welches die Bindung der Silane iiber ein Sauerstoffatom der Oberfliiche beschreibt.
Ein nachvollziehbares Argument, welches diese Hypothese stiitzt, ist, dass die einfache Anbin-
dung, unter Beriicksichtigung der Bindungsldngen und -Winkel des Silans, vom geometrischen
Aspekt her am einfachsten zu realisieren ist. Dieser Sachverhalt ist im Hinblick auf die Kon-
struktion in den Simulationssystemen nicht zu vernachlédssigen. Auf Basis der aufgefiihrten
Argumente wird in dieser Arbeit die Anbindung iiber ein einzelnes Sauerstoffatom der Ober-
fliche verwendet.

O Wasserstoff
@ Kohlenstoff
@ Sauerstoff

@ Silizium

Oberfliiche Oberflache © Schwefel

1

1

1

: Silan (TESPT) angebundenes Ethanol

0 -

1 3 3 -

I

1 2

1

1 3 3

1

1

1

1

Abbildung 2.6: Die Abbildung zeigt das Anbindungsmodell des Silans TESPT, welches auf
dem in [58] angegebenen Reaktionsmodell basiert. Durch die symmetrische Hufeisenform
bindet TESPT an zwei Stellen an die Oberflache.

Im makroskopischen Sinne kénnen die Silica-Partikel vor oder wéihrend des eigentlichen
Mischprozesses silanisiert werden [7]. Fiir die Vorbehandlung existieren sowohl Nass (Silan in
Silica-Suspension)- als auch Trockenverfahren (Silica-Silan-Mischung). In-situ-Verfahren, die
sich durch die Hinzugabe von Silanen zu einer bestehenden Silica-Polymer-Mischung auszeich-
nen, werden jedoch, aufgrund des deutlich niedrigeren Aufwands, im Allgemeinen bevorzugt.
Es sei darauf hingewiesen, dass insbesondere bei den in-situ Verfahren der Anteil der ungebun-
denen Silane im Polymer verbleibt. Uber den Einfluss derartiger, freier Silane konnen keine
Aussagen getroffen werden. In [55] wird lediglich die resultierende Oberflichendichte von TE-
SPT auf Silica auf o ~ 0.3 — 0.6 nm ™2 abgeschiitzt. Durch die Hufeisenform des TESPT und
die dadurch bedingte zweifache Anbindung des Silans an die Oberfliche ist der angegebene
Wert je nach Art der Auswertung mit einem Faktor 1/2 zu skalieren.

8Fiir die zugrunde liegenden Reaktionen ist die Anwesenheit von Wasser notwendig, woriiber auch in den zu
Beginn der Diskussion aufgefiihrten Referenzen Einigkeit herrscht.
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Die kovalente Bindung von TESPT an das Polyisopren erfolgt iiber die Schwefelgruppen
des Silans. Diese Bindung bricht wéhrend der Vulkanisation auf, sodass aus einem einzelnen
Silan zwei Silane mit jeweils zwei Schwefelatomen als Endgruppe hervorgehen. Analog zur
Bildung von Schwefelbriicken zwischen den Polymeren binden die Silane iiber die Schwefel-
gruppen kovalent an die Methylgruppen der Polymere. Demnach wird sowohl der Start der
Polymer-internen Vernetzung als auch der Silan-Polymer-Vernetzung durch die Vulkanisation
(Hinzugabe von Beschleunigern und Erhéhung der Temperatur) gesteuert und findet immer
zeitlich parallel statt. Aufgrund der geschlossenen Hufeisenform findet zwischen Anbindung
und Vulkanisation keine weitere Reaktion des TESPT statt.

Anmerkung

Aus Griinden der Ubersicht wird die Anbindung der Silane an das Polymer im weiteren Verlauf
der Arbeit stellenweise als sp (Silan-Polymer) abgekiirzt.

2.5 Mengenangaben in der Gummiindustrie

Ein Rezept, welches beispielsweise zur Erzeugung einer Reifenmischung verwendet wird, bein-
haltet im Normalfall keine absoluten Mengenangaben. Sadmtliche Ingredienzen werden relativ
zur Masse des verwendeten Polymers, in der Einheit phr (parts per hundred rubber) ange-
geben. In der Praxis erleichtert diese Herangehensweise die Herstellung von Mischungen. Fiir
den Vergleich mit molekularen Simulationen stellt sie hingegen einen Mehraufwand, in Form
von zuséatzlichen Umrechnungen, dar.

Tabelle 2.2: Die Tabelle enthilt ein Beispielrezept zur Erzeugung einer Gummimischung.

Stoff H Menge / phr

Polymer 100
Silica 20

Schwefel 2
Silane 5

Tabelle 2.2 zeigt ein einfaches Beispiel einer Gummimischung?. Um dieses Rezept umzu-
setzen, muss lediglich die Menge des verwendeten Polymers festgelegt werden. Ausgehend von
100 g Polymer miissten folglich 20 g Silica, 2 g Schwefel sowie 5 g Silane hinzugefiigt werden.
Stoffspezifische Kenntnisse, wie beispielsweise die Dichten der einzelnen Materialien, sind nicht
erforderlich.Um hingegen auf die relevante Frage nach der mittleren Entfernung zwischen zwei
Schwefelbriicken antworten zu kénnen, ist mehr Aufwand und Wissen erforderlich. Es sei an-
genommen, dass es sich bei dem Polymer um Polyisopren handelt, dessen Monomereinheiten
eine Masse von 68 gmol ™! aufweisen. Gleichzeitig sei von einer vollstindigen Reaktion des
Schwefels in zweiatomige Schwefelbriicken (Masse 2 - 32 gmol~!) ausgegangen. Damit stehen
Monomereinheiten und Schwefelbriicken in einem Verhéltnis von ungefahr 1 zu 50:

2/100 - 68 g mol !
2 -32gmol !

~ 501 (2.5.1)

Jede Schwefelbriicke bindet jedoch an zwei Polymere, womit sich ein mittlerer Abstand von
etwa 23 mu zwischen zwei Schwefelbriicken (entlang desselben Polymers) ergibt.

9Reale Mischrezepte enthalten zusitzliche Chemikalien, die zur Beschleunigung und Steuerung der ablaufen-
den chemischen Prozesse verwendet werden. Diese zusdtzlichen Details sind hier bewusst vernachlassigt,
da sie auch in den spéter durchgefiihrten Simulationen nicht beriicksichtigt werden.
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2.6 Messung mechanischer Eigenschaften

Fiir die Beschreibung der mechanischen Eigenschaften von Polymer-Nanoverbundwerkstoffen
existiert eine Vielzahl an Kenngroflen. Sie reichen von Viskositédten, Reibungskoeffizienten
iiber Young-Module, Poissonzahlen bis hin zu Schermodulen, dynamischen Modulen und Re-
laxationszeiten [39]. Trotz der Vielzahl an beschreibenden Variablen geht es letzten Endes
immer um die Frage, welche Reaktion eine auf das Testobjekt ausgeiibte, externe Kraft her-
vorruft. Grundlage fiir die mathematische Beschreibung liefert die Elastizitdtstheorie. Auf
eine detaillierte Einfithrung wird an dieser Stelle mit Verweis auf das bekannte Lehrbuch der
theoretischen Physik von Landau und Lifschitz [59] verzichtet. Eine gute Verkniipfung zur
Welt der Polymere bieten das bereits angesprochene Standardwerk von Strobl [39] sowie das
Buch von Wrana [28] in deutscher und englischer Sprache.

Das iibergeordnete Ziel dieser Arbeit besteht in der Verkniipfung der im vorherigen Ab-
schnitt genannten mechanischen Kenngréfsen mit den chemischen Details auf der molekularen
Ebene. Aufgrund der limitierten Computer-Leistung ist es in den meisten Fallen nicht direkt
moglich, die standardisierten Experimente simulativ umzusetzen. Dennoch ist ein grundséatz-
liches Verstdndnis der zugrunde liegenden Experimente, insbesondere fiir den Vergleich der
Simulationsergebnisse mit experimentellen Daten wichtig. Daher werden in den folgenden
Abschnitten die fiir diese Arbeit relevanten, experimentellen Methoden kurz erldutert.

Die Antwort auf die Frage, wie ein Polymer- oder Elastomer-Nanoverbundwerkstoff auf ei-
ne externe, einwirkende Kraft reagiert, wird in weiten Teilen der wissenschaftlichen Forschung
anhand von drei verschiedenen Methoden [39],

1. dem Kriechtest,
2. dem Relaxationstest,
3. der dynamisch-mechanischen Analyse (DMA)

untersucht. Alle drei genannten Experimente haben gemeinsam, dass die Relation zwischen an-
liegender Spannung'® und Deformation!! untersucht wird. Bei der Durchfiihrung eines Kriech-
tests wird eine zeitlich konstante Spannung angelegt und die Antwort des Materials, in Form
einer zeitlichen Deformation, gemessen. Der Relaxationstest invertiert diese Vorgehensweise,
indem eine konstante Deformation angelegt wird und die zeitliche Entwicklung der Spannung
als Antwort fungiert. Abweichend von diesen statischen Ansétzen wird die Probe bei der
dynamisch-mechanischen Analyse einer periodischen, meist sinusodialen Kraft oder Deforma-
tion ausgesetzt. Die Antwort, in Form der jeweils unbeeinflussten Variable, ist daher ebenfalls
periodischer Natur.

Die Ergebnisse der drei Messmethoden beinhalten theoretisch betrachtet allesamt die glei-
chen physikalischen Informationen tiber das gepriifte Material. Das gilt zumindest, sofern der
untersuchte Zeit- bzw. Frequenzbereich unendlich ausgedehnt wird. In diesem Fall kann je-
de beliebige mechanische Deformation oder Spannung als Summe bzw. Faltungsintegral iiber
Delta-Impuls-Anregungen (Delta-Distribution) beschrieben werden. Die gesamte Antwort des
Materials besteht wiederum aus einer entsprechenden Faltung mit der Antwortfunktion des
Delta-Impulses, die riickwirkend bestimmt werden kann. Folglich gilt, dass sofern die Antwort
auf eine Delta-Impuls-Anregung bekannt ist, gleichermafen die Antwort auf jede andere An-
regung bekannt ist und somit das Material im mechanischen Sinne vollstdndig beschrieben
wird. Da die Ausdehnung des untersuchten Frequenz- bzw. Zeitbereichs in der Praxis durch

YEinwirkende Krifte werden meist als Kraft pro Fliche (Spannung) angegeben. Eine weitere dquivalente
Grofe stellt beispielsweise das Drehmoment dar.
UDeformationen beschrinken sich in den meisten Fallen auf Dehnungen, Scherungen oder Torsionen.
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die experimentellen Randbedingungen eingeschrénkt ist, ist eine direkte Umrechnungen zwi-
schen den unterschiedlichen Messmethoden standardméfig nicht vorgesehen bzw. moglich.
Hinzu kommen weitere Hindernisse, wie beispielsweise die unterschiedliche, vom jeweiligen
Experiment abhdngende Beanspruchung der Materialien, die einen deutlichen Unterschied
zwischen Theorie und Praxis hervorruft. Es sollte jedoch niemals unbeachtet bleiben, dass
trotz unterschiedlicher numerischer Resultate, die zugrundeliegenden Prozesse bei allen drei
Messmethoden die gleichen sind.

00

AL Up [y
,/
_ L !
U= AT L
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung von Anregungs- und Antwortfunktion in der Be-
schreibung der DMA am Beispiel eines deformierten Quaders der Lange L. Hervorgeho-
ben sind die Amplituden von Spannung (o¢) und Deformation (ug) sowie die Phasen-
verschiebung §.

Zu den in dieser Arbeit simulierten periodischen Kraftmessungen stellt die dynamisch-
mechanische Analyse das geeignete experimentelle Pendant dar. Um den existierenden ma-
thematischen Formalismus einzufiihren, wird zunéchst das simple und lineare, in Abbildung
2.7 gezeigte Beispiel einer sinusféormigen Anregung u(t)(Dehnung) verwendet. Dieses Beispiel
liegt zudem, rein geometrisch betrachtet, nah an den Gegebenheiten des Kontaktmodells, so-
dass eine Ubertragung der Ergebnisse moglich ist. Auf die Frage, inwieweit eine derartige
Geometrie auch in der Praxis Verwendung findet, wird spéter eingegangen.

u(t) = ug sin(wt) (2.6.1)

Die sinusférmige Anregung gibt zu erwarten, dass die Antwort eine dhnliche, gegebenenfalls
zeitlich verzogerte Charakteristik aufweist. Aus diesem Grund wird fiir die Beschreibung der
resultierenden Spannung o(t) eine Sinusfunktion gleicher Frequenz mit zusétzlichem Phasen-
faktor ¢ angesetzt.

o(t) = ogsin(wt + 9) (2.6.2)

Damit weisen u(t) und o(t) die gleiche Periodizitdt auf, was die Eindeutigkeit der Zuweisung
von Anregung und Antwort aufhebt. Samtliche aus diesem Ansatz hervorgehenden Resultate
gelten daher gleichermafien im Fall einer anregenden Spannung.
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In der Praxis stellt dieser einfache Ansatz zumindest fiir reine Polymere bzw. Elastome-
re, die nicht zu stark deformiert werden, eine gute Beschreibung dar. Das Hinzufiigen von
Fiillstoffen fiihrt hingegen hiufig dazu, dass die Antwortfunktionen aus der vielfachen Uber-
lagerung von Harmonischen der Grundfrequenz w besteht. In der Industrie sowie in weiten
Teilen der wissenschaftlichen Forschung herrscht jedoch der Konsens, nur den auf der Grund-
frequenz basierenden Anteil der Antwortfunktion mittels Fouriertransformation zu filtern und
weiter zu verwenden. Die Beschreibung der DMA anhand von Gleichung (2.6.1) ist demnach
im Kontext géngiger Auswertungsmethoden korrekt. Im rein physikalischen Kontext darf je-
doch nicht unbeachtet bleiben, dass diese Form der Datenanalyse gegebenenfalls nur einen
Teil der viskoelastischen Figenschaften der untersuchten Probe einschlieft.

Fiir die weiterfiihrende Quantifizierung der DMA werden Speicher

y =20 cos(9) (2.6.3)
U
und Verlustmodul
"= 2% sin(6) (2.6.4)
U

eingefithrt. Die Namensgebung erhélt Bedeutung im Kontext der mechanischen Energie
Wiess(to), die von der untersuchten Probe im Zeitintervall [0, to] aufgebracht wird:

u(to)
Wiess(to):= / o(t) du (2.6.5)
u(0)

= /Ooo'(t) Edt (266)

) to . to
t t t t
5y oo wcos(0) [SHIQC(SJ)]O + wg op wsin(9) [2 — &n(cué::}os(w)]o
(2.6.7)
) to . to
Def. 2 sin”(wt) 9 t  sin(wt) cos(wt)
W Yo & # [ 2w |, toww s 2 2w 0
(2.6.8)

Die Energie spaltet in zwei Summanden auf. Wird das Integral {iber eine volle Periode (tg =
2mw 1) ausgewertet, so bleibt lediglich der mit dem Verlustmodul in Verbindung gebrachte
zweite Summand bestehen:

Wioss (27-[-) ‘= Wioess (269)
w
Wioss
= 2= 2.6.10
do (26.10)
= T (2.6.11)

Er bestimmt die wihrend eines Dehnungszyklus dissipierte Verlustenergie (pro Volumen),
wobei Wj,ss die gesamte Verlustenergie und V' das Volumen der Probe bezeichnen. Der erste
Summand, der mit dem Speichermodul in Verbindung gebracht wird, beschreibt hingegen die
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wéahrend der Deformation in der Probe gespeicherte und anschliefend wieder freigegebene
Energie. Die Definition von Speicher- und Verlustmodul spaltet demnach die mechanische
Energie in einen elastischen (reversibel) und einen viskosen (irreversibel) Anteil auf.

Neben der weiten Verbreitung von Speicher- und Verlustmodul in der rein wissenschaftli-
chen Literatur haben die Module in der Reifenindustrie eine besondere Bedeutung. Sie stellen,
zusammen mit tan(d) (Quotient aus Verlust- und Speichermodul), direkte Indikatoren fiir Ei-
genschaften wie Rollwiderstand und Nassgriff dar. Da ein Grofiteil der Reifenentwicklung
immer noch auf empirischen Ansétzen basiert, ist die Motivation, das Verhalten der Module
durch gezielte molekulare Anpassungen steuern zu kénnen, besonders grofs.

Waéhrend die in Abbildung 2.7 skizzierte lineare Versuchsgeometrie in Bezug auf die in
dieser Arbeit simulierten Kraftmessungen praktikabel ist, wird sie in Experimenten nur selten
verwendet. Der Grund fiir diesen Umstand ist die Existenz von stark inhomogenen Span-
nungsfeldern in der Probe, was in einer ungleichméfigen Belastung des Materials resultiert.
Eine experimentell weit verbreitete Alternative stellt die in Abbildung 2.8 gezeigte bikonische
Geometrie dar. Die runde Probe wird passgenau in die Messapparatur eingesetzt und einer
Torsion um den Winkel ¢ mit der Rotationsachse ¢ ausgesetzt. Das resultierende Drehmo-
ment ]\_ﬁp wird an der gesamten oberen Probenoberfliche gleichméfig abgegriffen, sodass eine
homogene Beanspruchung der gesamten Probe gegeben ist. Um diese wichtige Aussage zu
beweisen, wird die bikonische Messgeometrie im Folgenden genauer untersucht. Durch An-
sitze auf Basis der Elastizitdtstheorie ist es moglich, explizite Formeln fiir die Bestimmung
von Schermodul und Verlustmodul herzuleiten. Zudem kann durch die Identifikation von Deh-
nung und Spannung ( vgl. Abbildung 2.7) mit Torsion und Drehmoment die mathematische
Aquivalenz zum linearen Ansatz bewiesen werden. Um die mechanischen Eigenschaften der
bikonischen Messgeometrie genauer spezifizieren zu kénnen, ist zunéchst die innerhalb der
Probe erzeugte mechanische Arbeit dw (pro Volumenelement) zu bestimmen. Mathematisch
definiert ist sie durch eine Variation des Verzerrungstensors w2

ow = aikéuik (2.6.12)

entlang des Spannungstensors o;;. Die Definition des Verzerrungstensors'® ist in [59] oder
anderen Lehrbiichern der Elastizitdtstheorie zu finden:

1 (Ou;  Ouy
wik = 5 (ark + %) . (2.6.13)

Diese enthélt die Verschiebungsvektoren wu;, welche die Verschiebung eines infinitesimalen
Volumenelements in i-Richtung beschreiben. Der Spannungstensor kann im Fall isotroper,
elastischer Materialien, von denen an dieser Stelle ausgegangen wird, vollstdndig durch den
Verzerrungstensor ausgedriickt werden [59]:

ok = 2 (uik + uydi,).- (2.6.14)

1—-2v
Mit g und v werden Schermodul und Poissonzahl bezeichnet. Gleichung (2.6.14) beschreibt
den — gemeinhin als Hooksches-Gesetz bekannten — linearen Zusammenhang von Spannung
und Dehnung. Im Fall eines Wiirfels vom Volumen V = L3, der um AL in z-Richtung gedehnt
wird (dhnlich dem linearen Ansatz in Abbildung 2.7), ergibt sich

1AL fir i i
—— iri=x,k==x

wp =< 2 L , (2.6.15)
0 sonst

12Fjir alle im Folgenden gezeigten Gleichungen gilt die Einsteinsche Summenkonvention.
3Diese Definition des Verzerrungstensors ist nur fiir kleine Auslenkungen u; zutreffend [59].
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woraus fiir die Dehnungsrichtung x

1-v\ AL
Fr. 1-v\ AL
= — 2.6.1
< e “(1—21/) L (26.17)
= F o« AL (2.6.18)

das weithin bekannte Aquivalent einer harmonischen Federkraft folgt. Ein Beispiel fiir die
Verwendung einer solchen harmonischen Kraft zur Modellierung elastischer Materialien ist
der in Kapitel 4.1 vorgestellte Verlustmechanismus.

Um den Spannungstensor (Gleichung (2.6.14)) fiir den Fall der bikonischen Messgeome-
trie weiter vereinfachen zu konnen, muss die Definition des Verzerrungstensors (Gleichung
(2.6.13)) genauer betrachtet werden. Bedingt durch die gewéhlte Geometrie (Abbildung 2.8b)
treten Verschiebungen jedoch einzig in tangentialer Richtung u, auf. Durch die gleichmafige
Belastung der rotationssymmetrischen Probe entlang der gesamten Oberfliche variieren die
Verschiebungen zudem einzig in Richtung von r,. Daher bleibt lediglich eine Komponente des
Verzerrungstensors von null verschieden

1 ug .
- firi=xzk=y

g = § 20y (2.6.19)
0 sonst

und die Arbeit pro Volumenelement (Gleichung (2.6.12)) vereinfacht sich entsprechend

B Ouy Ouy
bw =5 e 5 (ary> . (2.6.20)

Um die einzige verbleibende Variable, den Differenzenquotient von u, und r, mit dem Scher-
winkel ¢ in Verbindung zu setzen, werden die in Abbildung 2.8c und 2.8d gezeigten Skizzen
bemdiht.

(a) (b)
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(c) (d)

Abbildung 2.8: Bikonische Messgeometrie. Die Abbildungen 2.8a-2.8d skizzieren den Aufbau
einer bikonischen Probe sowie der zugehorigen Messgeometrie. Abbildung 2.8a zeigt, wie
die Probe (rot), definiert durch den Offnungswinkel ¢ und den Radius R, in der Mess-
apparatur platziert und um den Winkel ¢ mit Rotationsachse @ verdreht wird. Dabei
steht die gesamte Probenober- und unterseite in Kontakt mit der Messapparatur (blau),
sodass eine gleichméfige Verformung gewéhrleistet ist. In der Praxis wiirden die glatten
Oberflachen jedoch aneinander abrutschen. Aus diesem Grund befinden sich Lamellen
auf der Probe (hier nicht gezeigt), zu denen die Messapparatur das Gegenstiick aufweist,
sodass eine Verzahnung resultiert. In Abbildung 2.8b ist ein Ausschnitt der Probe ge-
zeigt, der die dreieckige Querschnittsfliche hervorhebt (grau), deren spitzes Ende im
Zentrum der rotationssymmetrischen Geometrie liegt. Der zusétzlich hervorgehobene
griine Streifen markiert ein Volumenelement, dessen Hohe h(R') und Abstand R’ (pro-
jiziert in die x2-Ebene) zum Zentrum in Abbildung 2.8c mit dem Offnungswinkel ¢ in
Relation gesetzt werden. In Abbildung 2.8d ist gezeigt, wie sich der griine Streifen bei
einer anliegenden Torsion um den Winkel ¢ verhéalt. Darauf basierend ist die Relation
zwischen ¢, R’ und der Verschiebung u, gezeigt. Um die Lage der abgebildeten Skiz-
zen zueinander zu verdeutlichen, sind in Abbildungen 2.8b-2.8d Koordinatensysteme
eingezeichnet.

Aus den geometrischen Uberlegungen von Abbildung 2.8d geht

Uy

tan(p) = Vi (2.6.21)
hervor, sodass fiir kleine Auslenkungen
Uy ~ - R (2.6.22)

folgt. Mit R’ wird der auf die 2-Achse projizierte Abstand zum Zentrum der Probe bezeichnet.
Eine Verschiebung r,, verlduft hingegen entlang des Wegelements h(R'), das wiederum durch
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den Offnungswinkel der Probe ¢ und den Abstand R’ festgelegt ist (Abbildung 2.8c).

tan <¢> _ MR (2.6.23)

2 2R’
Somit gilt fiir flache Messgeometrien, die einen kleinen Offnungswinkel ¢ aufweisen
h(R)~¢-R. (2.6.24)

Laut [60] liegen die fiir gewohnlich verwendeten Offnungswinkel im Bereich von ¢ ~ 10°,
womit die Bedingung fiir die durchgefiihrte Naherung erfiillt ist. Damit kann der in Gleichung
(2.6.20) verbleibende Differenzenquotient ebenfalls gendhert werden

Ou, GL(2622) R'.
ory (2.6.24)

AS)

(2.6.25)

-

R
2

- ? 2.6.26
5 (2.6.26)

wodurch schliefflich

wo e '
w ~ =—-L.§|L 2.6.27
2 ¢ <¢) ( )
L
= 5 dp (2.6.28)
und damit
wo o= /5w (2.6.29)
uoe
~ L P 2.6.30
|5 G (2.6.30)

[\

- 4 (‘;) (2.6.31)

folgt. Dieser Ausdruck verdeutlicht, warum die gezeigte Messgeometrie besonders praktikabel
ist. Die mechanische Arbeit pro Volumenelement w héngt allein von der momentanen Auslen-
kung ¢ ab und ist daher insbesondere unabhéngig von der Lage innerhalb der Probe. Jeder
Bereich der Probe wird gleichermafien beansprucht, wodurch eine homogene Belastung des
Materials gewéhrleistet ist.

Aus Sicht eines externen Betrachters, der die Probe einer entsprechenden Torsion aussetzt,
berechnet sich die geleistete Arbeit (pro Volumenelement) durch das Integral von Kraft (pro
Volumen) £ und Weg 65

SWegt = f - 65 (2.6.32)

Die Verschiebung 4§ entspricht u, und verlduft daher in tangentialer Richtung, sodass in
vektorieller Form (vergleiche Abbildung 2.8)

55 =6 (gz X R’) (2.6.33)

gilt. Durch Einsetzen in Gleichung (2.6.32) und der Einfithrung eines Drehmoments 7i,, (eben-
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falls pro Volumenelement definiert) folgt:

Swest = f-0 (@ x }?’) (2.6.34)
- 7. (5 () x }?) (2.6.35)
- 5(@).(§’x f) (2.6.36)
N, - 03
= = L (2.6.37)

Im letzten Schritt wird angenommen, dass sich das Drehmoment gleichméfig iiber die Probe
verteilt und sich somit als Quotient aus dem gesamten anliegenden Drehmoment NSO und
Probenvolumen'* Vp = 2/3 - 1R3¢ schreiben lisst. Bedingt durch den Probenaufbau sollten,
bei nicht allzu grofsen Deformationen der Drehwinkel & und das anliegende Drehmoment ]\7@
in die gleiche Richtung zeigen, wodurch auf die vektorielle Schreibweise verzichtet werden
kann

Ny - dp

5w6xt == VP (2638)

und sich das Endresultat durch Integration ergibt:

Wegt — /5wext (2639)
ngo
— 2 1Y 2.6.40
| e (2:6.40)
N, -
= 2 v (2.6.41)
§7TR3¢

Durch Gleichsetzen von intern (Gleichung (2.6.31)) und extern (Gleichung (2.6.41)) geleisteter
Arbeit ergibt sich ein Ausdruck fiir den Schermodul

(%)

n o= ((p) - (2.6.42)
[

N,
g L4 (2.6.43)

(&) ~me

in Abhéngigkeit von Drehmoment N, und Torsion ¢. Im Vergleich zum urspriinglich gewihl-
ten Ansatz in Gleichungen (2.6.1) und (2.6.2), der die Beschreibung in Abhéngigkeit von
Dehnung und Spannung beinhaltet, stellen bei der realen Messgeometrie Drehmoment und
Torsion die beschreibenden Grofien dar.

Das Volumen lisst sich durch Subtraktion zweier Kegelvolumen Vi = 1/6 - 7R3$ vom einschliefenden
Zylindervolumen Vz = wR®¢ berechnen. Voraussetzung fiir die Giiltigkeit dieser Volumenformeln ist, dass
fiir den Offnungswinkel ¢ die Kleinwinkelnidherung tan(¢) ~ ¢ gilt.
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Um die beiden Ansétze besser miteinander vergleichen zu kénnen, miissen zunéchst die
Anregungs- und Antwortvariablen zueinander in Relation gesetzt werden:

Anregung: u g (2.6.44)
N,

Antwort: o & =L, (2.6.45)
Vp

Die Normierung von ¢ durch den Offnungswinkel ¢ ist notwendig, da u eine dimensionslose
Grofe darstellt. Zudem ist o als Spannung pro Volumen definiert, sodass das Drehmoment
ebenfalls auf das Probenvolumen Vp normiert werden muss. Sinngeméf zum urspriinglichen
Ansatz konnen fiir Drehmoment und Torsion ebenfalls phasenverschobene Sinusfunktionen
angesetzt werden. Die zuvor angesprochenen Normierungen bleiben dabei zunéchst unberiick-
sichtigt

o(t) = @osin(wt) (2.6.46)
No(t) = Nosin(wt+9). (2.6.47)

Durch Einsetzen dieser Zeitfunktionen in die Formel der externen Arbeit (Gleichung (2.6.41))
ergibt sich:

wenlt) = s Nolt) - (0) (2.6.43)
43 Vitﬁ No - o - sin(wt + ¢) sin(wt) (2.6.49)
= V]1:<Z> Ny - o - (sin®(wt) cos(d) — sin(wt) cos(wt) sin(d)) . (2.6.50)

Um die geleistet Arbeit pro Periode 2mw™! zu bestimmen, muss, bis auf abweichende Vorfak-
toren, dasselbe Integral wie in Gleichung (2.6.6) (siche Anhang A.3) geldst werden:

Wipss = dt wext(t) (2651)
0
Nowo .
= msin(d 2.6.52
2 sin(s) (2:6.52)

= 7 <fb0) (QZS) sin(9). (2.6.53)

An diesem Punkt ist der Vergleich der Verlustenergien wj,ss pro Periode der beiden Ansétze
sinnvoll. Die Symmetrie in den Ergebnissen kann, unter Beriicksichtigung der Normierungen
aus Gleichungen (2.6.44) und (2.6.45), dazu verwendet werden, den Verlustmodul einheitlich
einzufihren.
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Dehnung-Spannung: Torsion-Drehmoment:

N
0ss = in(¢ g @ 0 in(s
wy (26.11) T ug og sin(d) Wioss (2.6.53) ™ <¢ Vo sin(0)
oo .
= wug u—osm(é) 20 9 (%) .
e = | sin(d)
al ¢ (@)
Gl 5
(2.6.4) .
— M”

Damit ist gezeigt, dass die beiden Ansétze in enger Relation zueinander stehen und, in Bezug
auf die dynamischen Module, miteinander vergleichbare Resultate liefern.

2.7 Viskoelastisches Verhalten reiner Polymere/Elastomere

Das viskoelastische Verhalten von polymeren Materialien ist insbesondere in Abhéngigkeit der
Temperatur von groffem Interesse. Im Kontext der Reifenforschung sind es daher Einfliisse
durch jahreszeitlich oder geografisch bedingte Temperaturschwankungen, die berticksichtigt
werden miissen.

/
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Abbildung 2.9: Schematischer Verlauf von Speicher- und Verlustmodul polymerer Materia-
lien in Abhéngigkeit der Frequenz. Die Einteilung in verschiedene Frequenzregionen ist
analog zur Darstellung in Abbildung 5.12 aus [39] vorgenommen, wobei der Verlauf der
Module auf Abbildung 1 in [61] basiert. Die rechte Seite der Abbildung enthélt zudem
die Skizze eines Polymers, wobei Segment- und Terminal-Relaxation den entsprechenden
Komponenten des Polymers farblich zugeordnet sind.

Die Verldufe von Speicher- und Verlustmodul von reinem Polyisopren (in Abhéngigkeit
der Frequenz bei konstanter Temperatur) sind in Abbildung 2.9 skizziert. Da die gezeigten
Modulverldufe fiir die meisten Polymere qualitativ sehr #hnlich!® ausfallen, ist es durchaus
sinnvoll, sie etwas genauer zu betrachten. Von besonderer Bedeutung sind die beiden auftre-
tenden Maxima bzw. Peaks des Verlustmoduls. Der Peak niedrigerer Frequenz ist korreliert

15Gemeint ist der relative Verlauf. Die absoluten Modulwerte kénnen von Polymer zu Polymer durchaus stark
variieren.
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mit dem Fliefsverhalten, das bedeutet, dem Drift vollstandiger Polymerketten und wird da-
her auch mit dem Begriff der Terminal-Mode bezeichnet. Bei deutlich héheren Frequenzen
tritt der zweite charakteristische Peak auf, welcher durch die Relaxation einzelner Monomer-
segmente hervorgerufen wird. Dementsprechend wird er als Segment-Mode bezeichnet. Bei
Erhchung der Frequenz iiber den Bereich der Segment-Mode hinweg durchlauft das Polymer
einen Phaseniibergang und geht {iber in den Glaszustand. Bei diesem festen Zustand bleiben,
im Unterschied zur kristallinen Phase, Teile des betreffenden Materials weiterhin amorph.
Daher fillt in diesem Zusammenhang hiufig der Begriff semi-kristallin. Die Segment-Mode
wird folglich auch als Glasiibergang bezeichnet. Eine Unterscheidung der beiden beobachteten
Relaxationsmoden ist insbesondere durch die unterschiedliche Abhéngigkeit vom Molekular-
gewicht bzw. der Kettenldnge moglich. Sofern die Polymerketten nicht zu kurz sind, hat die
Lange der Polymere keinen Einfluss auf die Dynamik der einzelnen Monomersegmente'®. Die
Segment-Mode bleibt daher unverédndert. Hingegen héngt die Bewegung von vollstdndigen Po-
lymeren signifikant von der Lange selbiger ab, was sich entsprechend auf die Terminal-Moden
auswirkt.

log(M//)A

>

log w

Abbildung 2.10: Temperatur-Frequenz-Aquivalenz-Prinzip, angewandt auf experimentelle
Messungen zum Erzeugen einer Masterkurve. Der Verlustmodul wird in einem festen
Messintervall fiir variierende Temperaturen 77 > 15 > ... > Tg bestimmt. Durch
horizontale Verschiebung, gegeben durch den Shift-Faktor ap, wird aus den einzelnen
Messkurven die Masterkurve gebildet.

Zwischen den beiden Peaks des Verlustmoduls bleibt der Speichermodul in guter Né-
herung konstant. In diesem begrenzten Frequenzbereich weist das unvernetzte Polymer die
fiir Gummimaterialien typischen elastischen Eigenschaften auf. Der Wert des Speichermo-
duls an dieser Stelle wird auch als Plateaumodul bezeichnet und ist direkte Konsequenz der
physikalischen Vernetzungen des Polymers. Aus diesem Grund wird die Ausbildung eines der-
artigen Plateaus lediglich bei sehr langkettigen Polymerkonfigurationen beobachtet. Im Fall
des in dieser Arbeit verwendeten Polyisoprens ist es ab einer Kettenlinge von 10% — 10% mu
zu beobachten (vgl. Abbildung 4 [62]). Durch das Hinzufiigen von chemischen Vernetzun-
gen (Vulkanisation) findet, auch im Falle kiirzerer Polymere, eine Ausdehnung des Plateaus
in Richtung kleinerer Frequenzen statt. Damit verschwindet der charakteristische Abfall im
Bereich der terminalen Relaxation, was letztlich zu den weitreichenden elastischen Eigenschaf-
ten des durch Vulkanisation erzeugten Elastomers fiihrt. Darstellungsweisen wie in Abbildung

16Es ist bekannt, dass sich das Verhalten von Monomersegmenten in einer reinen Monomerfliissigkeit deutlich
vom Verhalten in gebundenen Polymeren unterscheidet.
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2.9, bei der die Module iiber einen weiten Frequenzbereich (Temperatur konstant) dargestellt
werden, fallen unter den Begriff der Masterkurve. Nach dem derzeitigen Stand der Technik
gibt es jedoch keine Messapparaturen, die in der Lage sind, ein derart weites Frequenzspek-
trum direkt zu durchlaufen. Hilfreich ist an dieser Stelle, dass die Dynamik der Polymere
gleichermafen an Frequenz und Temperatur koppelt. In Abbildung 2.10 ist gezeigt, wie sich
die Messung des Speichermoduls in einem im Vergleich zur Masterkurve kleinen, festen Fre-
quenzintervall bei Variation der Temperatur verhalt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die
Lage des beobachteten Relaxationspeaks mit variierender Temperatur wandert. Der Zusam-
menhang zwischen Frequenz und Temperatur ist keinesfalls willkiirlich, sondern wird durch
die Vogel-Fulcher-Tammann (VFT)-Gleichung beschrieben.

W(Tp) = woo oxP <TO€VTV> (2.7.1)

Die Parameter ws,, By und Ty weisen je nach Polymer und betrachteter Relaxationsmode
feste Werte auf. Hervorzuheben ist die sogenannte Vogel-Temperatur Ty, welche die VFT-
Gleichung von einem reinen Arrhenius-Gesetz unterscheidet. Ein weiterer, feststehender und
bereits angesprochener Begriff in der Terminologie von Polymeren ist der Glasiibergang bzw.
die zugehorige Glasiibergangstemperatur T,. Im Zusammenhang mit Relaxationszeiten wird
als exakte Definition die Temperatur verwendet, bei welcher die Segment-Mode einen Wert
von

Wsegm(Ty) = 1072 Hz, (2.7.2)

aufweist [63].

Der Vergleich von VFT-Parametern unterschiedlicher Polymere zeigt, dass der Verlauf von
Segment- und Terminal-Moden in der Temperatur-Frequenz-Ebene qualitativ wenig variiert.
Zudem verschiebt eine Temperaturanderung (77 — 77 + AT) die Lage von Segment- und
Terminalmoden um den gleichen Faktor (auf der logarithmischen Skala)'”

Wsegm 7 Wsegm aT(AT) (2 - 3)

T —T+ AT =
Wterm — Wterm * aT(AT)

obwohl eindeutig wsegm (11) # Wierm(T1) gilt. Die Grofse ap wird als Shift-Faktor bezeichnet
und stellt fiir jedes Polymer den universalen Zusammenhang zwischen Temperatur und Fre-
quenz her. Damit ist ein einziger fester Referenzwert (77 im obigen Beispiel) notwendig, um
jegliche Temperaturdnderung durch eine Frequenzinderung zu ersetzen. Diese Aquivalenz von
Temperatur- und Frequenz wird verwendet, um aus Messungen in kleinen Temperatur- oder
Frequenzintervallen Masterkurven aufzubauen (siehe Abbildung 2.10). Der Shift-Faktor ar
wird durch die sogenannte Williams-Landel-Ferry (WLF)-Gleichung bestimmt, weshalb der
beschriebene Vorgang zur Erzeugung von Masterkurven auch als WLF-Verschiebung bezeich-
net wird.

Es sei angemerkt, dass das oben angefiihrte Beispiel ebenfalls zeigt, warum die Verwen-
dung des Shift-Faktors fiir gefiillte Polymere bzw. Elastomere grundsétzlich problematisch ist.
Das Beimischen von Fiillstoffen (Silica, Rufe) fiigt den Polymeren weitere Verlustmechanis-
men und damit einhergehend weitere Relaxationsmoden hinzu. Diese weisen im Normalfall
jedoch ein génzlich anderes Temperaturverhalten als Segment- und Terminal-Moden auf. Die
globale Beschreibung anhand eines einzelnen Shift-Faktors (Gleichung (2.7.3)) ist daher nicht
langer moglich. Gleiches gilt auch fiir Mischungen zweier oder mehrerer unterschiedlicher
Polymere, da die Abhéngigkeit des Shift-Faktors von der Temperatur fiir jedes Polymer un-

"Dies gilt in erster Linie fiir lineare Polymere, wie z.B. Polyisopren, Polysterene oder Polybutadien.
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terschiedlich ist. Bis zum jetzigen Zeitpunkt existiert keine, in der wissenschaftlichen oder
industriellen Gemeinschaft mehrheitlich anerkannte Vorgehensweise zur Erzeugung von Mas-
terkurven gefiillter Systeme. Die bekanntesten Ansétze gehen auf Kliippel [64] und Persson
et al. [65] zuriick.

Neben der DMA bietet die dielektrische Spektroskopie eine Alternative zur Untersuchung
von Relaxationsprozessen in Polymeren. Imagindr- und Realteil der dielektrischen Leitfihig-
keit konnen vollkommen analog zu Speicher- und Verlustmodul in Abhéngigkeit von Frequenz
und Temperatur ausgewertet werden. Sofern die Polymere entsprechende Dipole besitzen,
sind auch die entsprechenden Relaxationsmoden sichtbar. Im Falle des Polyisoprens weist das
Dipolmoment einzelner Monomere sowohl einen Anteil parallel ﬁH als auch einen Anteil senk-

recht P, zur Richtung des Monomers auf!®. Die parallelen Anteile summieren sich entlang des
Polymers auf und beschreiben daher das Verhalten der gesamten Kette (Terminal-Moden).
Die Relaxation des senkrechten Dipolmoments ist hingegen charakteristisch fiir das Verhal-
ten der einzelnen Monomere (Segment-Moden). Die absoluten Messwerte der dielektrischen
Spektroskopie in Form von € und €” sind im Normalfall nicht identisch mit denen der Module
p/ und p”. Da hier jedoch die zugrunde liegenden Prozesse identisch sind, enthalten die re-
sultierenden Spektren letztlich die gleichen Informationen in Bezug auf die Abhédngigkeit von
Temperatur und Frequenz'®. Es sei angemerkt, dass nicht jedes Polymer bzw. Monomer senk-
rechte und parallele Dipolanteile aufweist. So konnen bestimmte Moden, die im mechanischen
Spektrum auftreten, im dielektrischen Pendant ausbleiben. Durch die unterschiedlichen Mess-
methoden haben sich zudem unterschiedliche Bezeichnungen entwickelt, die jedoch letztlich
dasselbe beschreiben. So werden Segment-Moden alternativ als a-Moden bezeichnet, wahrend
die Terminal-Moden zusétzlich unter dem Terminus Normal-Mode auftreten.

Sowohl in mechanischen als auch dielektrischen Experimenten wird die empirische Havri-
liak-Negami-Gleichung [66] zur Beschreibung der Relaxationspeaks verwendet. Sofern letztere
symmetrisch sind, ist die Beschreibung mit der weniger komplexen Cole-Cole-Gleichung [67]

NI

feo(T) = Go-r(a,Tp)"2 -sin(¢(a, Tp)) (2.7.4)

ro= Xi+Xj

X
¢ = arctan (Xj)

X, = sin (%) (14 exp{(To — T)(1 — a)})

Xy = cos (T30 ) cexp{(Th ~ T)(1 - )},

einem Spezialfall der Havriliak-Negami-Gleichung, ausreichend. Dabei stellen die Variablen
G und a Fit-Parameter dar, welche die Form der Verlustkurve beschreiben, wiahrend T den
Ort des Maximums festlegt. Fiir die in Kapitel 5.2.2 durchgefiihrten Auswertungen zeigten die
Fitergebnisse der Havrilak-Negami- und Cole-Cole-Gleichung keine signifikanten Unterschiede,
weshalb auf eine explizite Diskussion ersterer verzichtet wird.

8Um eine Verwirrung des Lesers in Bezug auf die spater vorgestellte Modellierung von Polyisopren zu ver-
meiden, sei darauf hingewiesen, dass die Dipolmomente des Polyisoprens vergleichsweise klein sind. Daher
werden sie fiir gewShnlich in MD-Simulationen vernachléssigt, was auch auf diese Arbeit zutrifft.

YErwartungsgemaf treten in realen Messergebnissen leichte Abweichungen voneinander auf (vgl. Abbildung
4 in [61]), was jedoch fiir die Anwendung in dieser Arbeit vernachldssigbar ist.
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2.8 Viskoelastisches Verhalten gefiillter Elastomere — Der
Payne-Effekt

Symptomatisch fiir den verstidrkenden Einfluss von Fiillstoffen auf Gummimaterialien steht
der von Payne in den Jahren 1962-1964 [68, 69, 70] untersuchte und nach ihm benannte
Payne-Effekt. Seine Arbeiten fithrte Payne ausschliefslich an mit Carbon-Black gefiillten Gum-
mimischungen durch. Da die alternative Verwendung von Silica, qualitativ betrachtet, zu den
selben Ergebnissen fithrt (betrachte z.B. Abbildung 5 aus [71] oder Abbildung 6 aus [72]), wird
im Folgenden auf eine fiillstoffspezifische Unterscheidung verzichtet. Es sei zudem angemerkt,
dass ein Grofteil der hier aufgefiihrten Literatur aus [28] und [73] entnommen ist.

In Abbildung 2.11 ist das qualitative Verhalten des Speichermoduls von ungefiillten und
gefiillten Sytemen gezeigt. Bei kleinen Dehnungen, im Bereich weniger Prozente, heben sich
die gefiillten Systeme deutlich ab. Im Vergleich zu den ungefiillten Systemen bleibt der Spei-
chermodul bei einer Erhéhung der Dehnungsamplitude jedoch nicht konstant. Je nach Zu-
sammensetzung des Systems zeichnet sich im Bereich zwischen 0.1 — 10 % Dehnungsampli-
tude ein signifikanter Abfall des Speichermoduls ab, der als Payne-Effekt bezeichnet wird.
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Abbildung 2.11: Die Abbildung zeigt das Verhalten des Speichermoduls fiir ungefiillte und
gefiillte Gummimaterialien in Abhéngigkeit der Dehnungsamplitude. Die Aufteilung I-
1V ordnet den Anteilen der Kurven unterschiedliche verstédrkende Prozesse zu, die im
Text genauer erlautert werden. I: Vernetzung des Gummi (Vulkanisation), I7: Hydrody-
namische Verstiarkung, I11: stabile Fiillstoff-Fiillstoff- bzw. Fiillstoff-Gummi-Kontakte,
1V instabile Fiillstoff-Fiillstoff- bzw. Fiillstoff-Gummi-Kontakte

Fiir die Erklarung des Payne-Effekts existiert eine Vielzahl an méglichen Modellen. In den
meisten Féllen wird die Flache unter dem Speichermodul, wie in Abbildung 2.11 gezeigt, in vier
Abschnitte eingeteilt. Bezliglich der Punkte I und I1 herrscht in der Literatur weitestgehend
Einigkeit. So wird Anteil I mit den Eigenschaften des vulkanisierten Polymers (Gummi) und
Anteil 11 mit der hydrodynamischen Verstarkung begriindet. Letzteres geht zuriick auf die von
Einstein |74] und Smallwood [75] beschriebene Erhohung der Viskositét 7 einer Fliissigkeit,
der kugelférmige Fiillstoffe (Volumenanteil ®)2° hinzugefiigt werden

n(®) = no (14 2.59). (2.8.1)

20WWeitere Bedingungen sind, dass der Fiillstoff eine deutlich hohere Viskositét als die Fliissigkeit aufweist und
keine Wechselwirkung zwischen den einzelnen Fiillstoffpartikeln vorliegt.
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Fiir die Erklarung der Anteile 771 und IV existieren im weitesten Sinne zwei mogliche Ansét-
ze. Ersterer sieht die Wechselwirkung zwischen Gummi und Fiillstoff als Ursache fiir das Auf-
treten des Payne-Effekts an, wihrend im zweiten Fall die Fiillstoff-Fiillstoff-Wechselwirkung
als entscheidend betrachtet wird. In beiden Féllen werden Anteile 771 und IV Kontakten
(Fullstoff-Gummi oder Fiillstoff-Fiillstoff) zugeordnet, die im mechanischen Sinne stabil (111)
bzw. instabil (I'V) sind. Das Aufbrechen der Kontakte mit steigender Dehnungsamplitude
wird als Erklarung fiir den Abfall des Payne-Effekts herangezogen. Ein bekannter Vertreter
der Fiillstoff-Fiillstoff-Theorie ist u.a. das Cluster-Cluster-Aggregation-Modell (Kliippel et al.
[76]), wihrend das Maier-Goritz-Modell (Maier und Goéritz [77]) sowie das Bound-Rubber-
Modell (Kraus [78]) auf Seiten der Fiillstoff-Gummi-Theorien stehen. Fiir ausfiihrlichere Be-
schreibungen der unterschiedlichen Modelle sei auf [28] und [79] verwiesen.
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Abbildung 2.12: Die Abbildung zeigt den Speichermodul von ungefiilltem (weife Symbole) und
mit 40 phr Silica (Aerosil 200) gefiilltem (graue Symbole) SBR in Abhéngigkeit der Deh-
nungsamplitude bei verschiedenen Temperaturen und fester Frequenz (w = 10Hz). Eine
Dehnungsamplitude von v = 100 % entspricht einer Verdopplung der Lange. Die Daten-
punkte entstammen Abbildung 11 aus [80].

Einen starken Beleg dafiir, dass die Fiillstoff-Fiillstoff-Wechselwirkung fiir das amplitu-
denabhéngige Verhalten des Payne-Effekts verantwortlich ist, liefern Montes et al. in [46].
Verglichen werden die Verlaufe des Speichermoduls zweier gefiillter Systeme, deren chemische
Zusammensetzung identisch ist. Sie unterscheiden sich lediglich in der Verteilung der Fiillstoff-
partikel. Im ersten Fall liegt die bekannte Netzwerkstruktur vor, wihrend die Fiillstoffpartikel
im zweiten Fall gleichméfig verteilt sind, sodass keine Netzwerkstruktur auftritt. Abbildung
4 besagter Referenz zeigt, dass, einhergehend mit der Abwesenheit des Fiillstoffnetzwerks,
auch der Payne-Effekt ausbleibt. Der Speichermodul zeigt ein weitestgehend amplitudenun-
abhéingiges Verhalten, wahrend die chemisch identischen Systeme mit Fiillstoffnetzwerk den
charakteristischen Abfall des Speichermoduls aufweisen. Die Autoren Montes et al. betrach-
ten sogenannte Glasschichten (Glassy Layers) des Polymers, die sich um die Partikel herum
bilden, als Ursache fiir den Payne-Effekt. Diesen Schichten wird eine Breite von ndherungs-
weise 3.5 nm zugeschrieben. Im Fall von agglomerierten Fiillstoffpartikeln {iberlappen sie und
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bilden ebenfalls ein Netzwerk, welches als entscheidend fiir das Auftreten des Payne-Effekts
angegeben wird. Eine Begriindung auf Basis der direkten Fiillstoff-Fiillstoff-Wechselwirkung,
die ohne ein existierendes Fiillstoffnetzwerk ebenfalls wegféllt, ist jedoch aus Sicht des Autors
dieser Arbeit gleichermafien moglich.

Ein generelles Problem bei der mathematischen Beschreibung des Payne-Effektes ist die
zusitzliche, starke Abhéngigkeit von der Temperatur. In Abbildung 2.12 ist der Speichermodul
von reinem und mit 40 phr Silica gefiilltem SBR gegen die Dehnungsamplitude aufgetragen.
Zusatzlich findet eine Differenzierung in Bezug auf unterschiedliche Temperaturen im Bereich
T = 20—100°C statt. Der Vergleich von ungefiilltem und gefiilltem System bestétigt zunéchst,
unabhéingig von der Temperatur, den in Abbildung 2.11 skizzierten, charakteristischen Ver-
lauf des Payne-Effektes. Wahrend der reine Gummi einen ndherungsweise konstanten Spei-
chermodul von etwa 2 MPa aufweist, fallt der Speichermodul des mit Silica gefiillten Systems
von anfénglichen 14 MPa bzw. 8 MPa auf 3 MPa ab. Die Temperatur nimmt somit insbesonde-
re im Bereich kleiner Amplituden Einfluss, wobei eine Erhohung der Temperatur den Modul
absenkt.

2.() 1 1 | | | | |
9 000 SBR
, \ [@E@ SBR + 70 phr Carbon Black (N 234)
15 F o) i
;o
;o
Q \
= 10} o Q .
I~ I
+~ | s - \
re e
0.5} I ‘i -
of gEEnman
o o6 SfagsEsEEp;
OOD_Q_Qi ] | | eeeeGO'O'O'O'O'O'G)O(
—40 —20 0 20 40 60 80

T /°C

Abbildung 2.13: Die Abbildung zeigt den tan(d) von ungefiilltem (weife Symbole) und mit
70 phr Carbon Black (N 234) gefiilltem (graue Symbole) SBR in Abhéngigkeit der Tempe-
ratur bei fester Dehnungsamplitude (v = 5 %) und Frequenz (w = 10 Hz). Die Datenpunkte
sind Abbildung 6 aus [81] entnommen. Weitere Beispieldatensitze, die die gleiche Relation
zwischen gefiillten und ungefiillten Systemen (u.a. mit Silica als Fiillstoff) aufweisen, stellen
Abbildung 8 aus [80] bzw. Abbildungen 3.65 und 3.66 aus 28| dar.

Werden die Funktionen von Temperatur und Dehnungsamplitude vertauscht (Amplitude
fest, Temperatur variabel), so lasst sich der Payne-Effekt in anderer Form betrachten. Zur
Quantifizierung wird in diesem Fall tan(d) = #"/u’, der Quotient aus Verlust- und Speichermo-
dul, herangezogen, der in Abbildung 2.13 sowohl fiir ein ungefiilltes als auch fiir ein gefiilltes
System gezeigt ist. Das ungefiillte System zeigt im Bereich T = —20°C einen charakteristi-
schen Peak, welcher den Segment-Moden und damit dem Glasiibergang zugeordnet wird (vgl.
Kapitel 2.7). Jenseits des Peaks konvergieren die Werte gegen null. Auch das gefiillte System
zeigt den charakteristischen Peak, der jedoch im Vergleich zum ungefiillten System deutlich
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schwécher ausgepragt ist. Grund fiir dieses Verhalten ist, dass die Hinzugabe von Fiillstoff
den viskosen Verlust des reinen Polymers senkt und gleichzeitig das Gesamtsystem verstarkt
(Speichermodul erhoht). Im Gegensatz dazu fithrt das Hinzufiigen von Fiillstoffen im Bereich
T > 0°C zu einem Anstieg des Verlusts (-moduls). Damit liegt auch der tan(d) des gefiillten
deutlich iiber dem des ungefiillten Systems.

Im Hinblick auf die Entwicklung von Reifenmaterialien stellt der tan(d) eine wichtige
Bezugsgrofe dar. Der Bereich T' &~ 30 — 50°C (vgl. Abbildung 9 [82] und Abbildung 3 und
4 [11]) wird als Indikator fiir den Rollwiderstand verwendet, wihrend der Wert im Bereich
T = —10°C bis T = 20°C mit dem Nassgriff korreliert ist und T'= —40°C bis T'= —20°C den
Eisgriff beschreibt. Im Hinblick auf die Ergebnisse von Abbildung 2.13 fiihrt das Hinzufiigen
des Fiillstoffs zu einer leichten Verbesserung des Nassgriffs?! bei gleichzeitiger Erhchung des
Rollwiderstands?2.

Abbildung 2.14: Die Abbildung zeigt Pfade entlang eines Fiillstoffnetzwerks, die durch Linge L
und End-zu-End-Vektor R definiert sind. Wird R durch eine externe Deformation gedehnt,
S0 ist zunéchst der Pfad L, derjenige, der die Last zwischen den verbundenen Aggregaten
tragt. Erst wenn er an entsprechender Stelle bricht, {ibernimmt Lo die Last.

Viele mathematische Modelle sind in der Lage, das Verhalten der dynamischen Module
anhand geeigneter Fitfunktionen zu beschreiben. Die Verbindung der Fitparameter mit aus-
sagekriftigen Variablen des Systems (molekulare Prozesse, chemische Zusammensetzung,. . . )
ist jedoch in den meisten Féllen nicht gegeben. Mit dem Ziel, genau diese Bedingung zu
erfiilllen und sowohl die Temperatur- als auch die Amplitudenabhéngigkeit der Module zu
beschreiben, wurde von Hentschke das Scaling-Modell [73]| vorgestellt. Das Modell stellt die
Fillstoft-Fiillstoff-Kontakte in den Fokus der Beschreibung. Innovativ ist der in Abbildung
2.14 gezeigte Ansatz, die Kontakte entlang von Pfaden innerhalb des Fiillstoffnetzwerks zu
beschreiben. Diese Pfade werden durch ihre Lénge L und die Lénge des End-zu-End-Vektors
R beschrieben. Wie in Abbildung 2.14 verdeutlicht wird, kénnen zwei Punkte des Netzwerks

21Ein hoherer tan(d) entspricht besserem Nassgriff.
22Ein niedrigerer tan(§) entspricht besserem Rollwiderstand.
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durch eine Vielzahl verschiedener Pfade (L1, Lo) verbunden werden. Entscheidend fiir das me-
chanische Verhalten des Gesamtmaterials sind jedoch die minimalen Pfade (hier L), die bei
einer anliegenden Dehnung die Last tragen. Mit steigender Dehnung brechen diese Pfade auf,
wodurch die Last auf andere, zuvor unbelastete Pfade umgeleitet wird (ﬁl — f)z). Ausschlag-
gebend fiir das Verhalten des Speichermoduls ist daher die Verteilung der minimalen Pfade
in Abhéngigkeit der Amplitude.

Die Temperaturabhéngigkeit des Modells wird durch Betrachtung einzelner Fiillstoffkon-
takte eingefiihrt. Jeder Kontakt wird als Summe sogenannter Bindungen angesehen. Der Ter-
minus Bindung wird in diesem Kontext stellvertretend fiir jegliche Form von molekularer
Verbindung zweier (oder mehrerer) Fiillstoffpartikel verwendet, die im mechanischen Sinne
gedffnet und geschlossen werden kénnen?3. Die chemische Struktur des Systems bestimmt Art
und Anzahl der vorhandenen Bindungen, die in Summe die Stérke eines einzelnen Kontakts
bilden. Je nach anliegender Temperatur ist jedoch nur ein Teil der potentiellen Bindungen
geschlossen, was die Stérke des Systems entsprechend beeinflusst.

Neben dem Speichermodul ist das Scaling-Modell in der Lage, den Verlauf des Verlust-
moduls zu beschreiben. Zusétzlich zu den bereits vorgestellten Einflussgrofen spielt hierbei
die dissipierte Energie der einzelnen Kontakte (pro Dehnungszyklus), die ebenfalls stark von
der chemischen Zusammensetzung des Systems abhéngt, eine entscheidende Rolle. An dieser
Stelle findet sich die Verbindung zum Kontaktmodell (diese Arbeit), welches eine Moglichkeit
bietet, die bendtigten Verlustwerte in Abhéngigkeit chemischer Details zu quantifizieren.

23Beispiele sind einzelne Wasserstoffbriickenbindungen oder an beiden beteiligten Partikeln adsorbierte Poly-
merketten.
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KAPITEL 3

Grundlagen der Simulation molekularer Systeme

Das technische Fundament der in dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen des Kontakt-
modells beruht auf dem Prinzip klassischer Molekulardynamik(MD)-Simulationen. Anhand
dieser Methode ist es moglich, die Dynamik atomistischer Systeme durch die Einfiihrung
phanomenologischer Kraftfelder zu beschreiben. Der Verzicht auf die explizite Beriicksich-
tigung der Quantenmechanik macht diese Methode insbesondere fiir vergleichsweise grofe
Systeme! praktikabel. Die erste Durchfithrung von MD-Simulationen ist auf den Zeitraum
1950 — 1965 datiert und mit den Namen bekannter Wissenschaftler wie Fermi et al. [83], Alder
und Wainwright [84] und Rahman [85] verbunden. Seitdem hat die Entwicklung fortschritt-
licher numerischer Methoden sowie auch die sukzessive Verbesserung von Computern einen
neuen Forschungszweig ertffnet, der mittlerweile neben der experimentellen und theoretischen
Forschung besteht. Der Erfolg zeigt sich in der immer weiter steigenden Anzahl an Publika-
tionen. Hervorzuheben ist, dass neben Chemie und Physik mittlerweile weitere Fachgebiete,
wie Biologie und Medizin, auf MD-Simulationen zuriickgreifen.

Im ersten Abschnitt (3.1) des folgenden Kapitels werden die Grundlagen zur Durchfiih-
rung von MD-Simulationen kurz erlautert. Die Beschreibungen fufen u.a. auf dem Buch von
Allen und Tildesley [86], welches als eines der Standardwerke in Bezug auf MD-Simulationen
gilt. Weitere sinnvolle Nachschlagewerke sind das Handbuch der verwendeten Simulationssoft-
ware GROMACS [87] (speziell fiir die Umsetzung genannter Methoden) sowie das in deutsch
verfasste Skript “Molekulares Modellieren mit Kraftfeldern [88]. Dariiber hinaus sind Anteile
der Unterkapitel 3.1.1, 3.1.5 und 3.1.6 aus einer vorherigen Arbeit des Autors [89] iibernom-
men, wihrend die Motivation der LJ-Wechselwirkung auf der Vorgehensweise in [90] basiert.
An die Diskussion der Grundlagen schliefst sich in Kapitel 3.2 die Beschreibung von Um-
setzung und Auswertung der im Kontaktmodell durchgefiihrten Kraftmessungen an. Abge-
schlossen wird das Kapitel in Abschnitt 3.3 mit einigen kurzen Anmerkungen beziiglich der
verwendeten Simulationssoftware.

Eine wichtige Vorbemerkung betrifft die verwendete Terminologie in Bezug auf die mittels
MD-Simulationen modellierten Objekte. Abstrakt betrachtet, besteht jede MD-Simulation
aus Punktteilchen, deren gegenseitige Wechselwirkung durch die entsprechenden Potential-
funktionen festgelegt ist. Je nach Wahl dieser Funktionen kénnen diese Punktteilchen Atome,
Molekiile oder noch grofere Strukturen beschreiben. Eine allgemeingiiltige Zuweisung exis-
tiert nicht. Daher verwendet der Autor bei der Beschreibung der unterschiedlichen Simula-

'Der Terminus grof bezeichnet in diesem Fall Systeme, die grofenordnungsmifig aus mehr als 10* Atomen
bestehen.
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tionsmethoden (z.B. Thermostat und Barostat) die Begriffe Atom, Partikel und Teilchen als
dquivalente Bezeichnung fiir Objekte, die mit der Simulation beschrieben werden. Im Hin-
blick auf die Simulationen der ausgedehnten Silica-Partikel erhélt der Begriff des Partikels
eine Sonderstellung, was jedoch im Kontext der entsprechenden Kapitel eindeutig klar wird.

3.1 Grundlagen der Molekulardynamik

Die Entwicklung der MD-Simulationen hat in den letzten Jahrzehnten eine grofse Zahl numeri-
scher Methoden hervorgebracht, welche die Anwendung der Simulationen deutlich vielseitiger
und zuverléssiger gestalten. Gleichzeitig wird es jedoch dadurch deutlich schwieriger, die be-
notigte Software selbst zu entwickeln. Aus diesem Grund hat es sich etabliert, auf bestehende
Softwarepakete zuriickzugreifen. Im Fall dieser Arbeit wird die Simulationssoftware GRO-
MACS (Versionen 4.5 [91] und 5.1.4 [92|) verwendet. Auch im Umgang mit externer Software
ist es von erhohter Wichtigkeit, die ablaufenden Prozesse und Methoden zu verstehen und de-
ren Einfliissse bewerten zu kénnen. Aus diesem Grund werden ausgesuchte und fiir besonders
wichtig erachtete Grundlagen der durchgefiihrten Simulationen im Folgenden vorgestellt.

3.1.1 Bewegungsgleichungen und Integratoren

Das grundsétzliche Prinzip von Molekulardynamik (MD)-Simulationen besteht in der An-
wendung eines Verfahrens, mit dem die Newtonschen Bewegungsgleichungen (BWGL) eines
Vielteilchensystems

—

F, = m;d (3.1.1)
427
m; dtz (312)

numerisch gelost werden. Die in dieser Arbeit verwendete Methode zur Integration der BWGL
ist der Leap-Frog-Verlet-Algorithmus (kurz: Leap-Frog)

5 (t + ;At> - %At) L AL () + O (AR (3.1.3)

7 (t + At) 7(t) + At - T <t+ ;At> +0 (A, (3.1.4)
welcher sich aus der Kombination der zeitlichen Taylor-Entwicklungen von Orten 7;(¢) und
Geschwindigkeiten #;(t) (Gleichungen (3.1.4) und (3.1.3)) ergibt. Mit m; wird die Masse der
simulierten Punktteilchen bezeichnet, wihrend At den Zeitschritt der Simulation festlegt. Der
Index i z&hlt an dieser Stelle die Atome des Systems und nicht die einzelnen Vektorkompo-
nenten. Fiir eine detaillierte Herleitung sei auf [86] verwiesen.

Die fehlerfreie Durchfiihrung von MD-Simulationen ist stark mit der verwendeten Start-
konfiguration verkniipft. Atome, die sich zu Beginn der Simulation weit entfernt von ihrer
Gleichgewichtslage befinden, fithren héufig zum Abbruch der Simulation. Bei der Grofe der
simulierten Systeme kann es mitunter schwierig sein, sémtlichen Atomen Beachtung zu schen-
ken. In den meisten Féllen ist es daher praktikabel, die untersuchten Systeme zunéchst einer
Energieminimierung(EM) zu unterziehen, wofiir in dieser Arbeit die Steepest-Decent-Methode
verwendet wird. Zu diesem Zweck wird zunéchst eine maximale Schrittweite h festgelegt. Da-
von ausgehend wird ein neuer Koordinatensatz bestimmt:

.y =

2

1 .
E .

maz|F| .

(3.1.5)
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Mit max|ﬁi| wird die Vektorkomponente der Kraft bezeichnet, die betragsméfig am grofi-
ten ist. Die Partikelkoordinaten 7; werden demnach in Richtung der auf sie wirkenden Kraft
F; verschoben. Falls die Gesamtenergie des Systems durch die neuen gestrichenen Koordi-
naten 7, verkleinert wird (U’ < U), so werden die neuen Koordinaten angenommen und
die maximale Schrittweite vergrofert ' = 1.2h. Im Fall, dass die Gesamtenergie ansteigt
(U’' > U), werden die alten Koordinaten beibehalten und die maximale Schrittweite verkleinert
R = 0.2h. Diese Schritte werden so lange wiederholt, bis die eingestellte maximale Schrittzahl
erreicht wird oder simtliche wirkenden Krifte F; einen festgelegten Wert betragsmiRig unter-
schreiten. Somit bietet die Steepest-Decent-Methode die Mdglichkeit, energetisch ungiinstige
Startkonfigurationen zu relaxieren, sodass die resultierende Konfiguration problemlos fiir eine
MD-Simulation weiter verwendet werden kann. Im Vergleich zu alternativen Methoden der
Energieminimierung ist sie flir die exakte Bestimmung von energetischen Minima nicht ge-
eignet, bringt die betreffenden Systeme jedoch schnell in die Ndhe besagter Zusténde [87].
Durch die ohnehin angeschlossene MD-Simulation ist dies in den meisten Féllen vollkommen
ausreichend.

3.1.2 Temperatur- und Druckkontrolle

Ein Teilchensystem, dessen Bewegungsgleichungen nach Gleichungen (3.1.3) und (3.1.4) ge-
16st werden, ohne weitere Anpassungen vorzunehmen, beschreibt die zeitliche Entwicklung
bei konstanter Teilchenzahl (N), konstantem Volumen (V) und konstanter innerer Energie
(E). Entsprechend wird eine derartige Simulation auch als NVE-Simulation bezeichnet. Da
die innere Energie jedoch eine experimentell schwer zu kontrollierende Grofie darstellt, sind
derartige NVE-Simulationen, im Hinblick auf den Vergleich mit dem Experiment, in den meis-
ten Féllen nicht zielfithrend. Experimentell deutlich einfacher zu kontrollieren sind hingegen
Druck (P) und Temperatur (T). Daher wird im Folgenden thematisiert, wie diese Grofen in
einer MD-Simulation mittels Thermostat und Barostat angepasst werden. Die zugeordneten
Simulationen erhalten entsprechend die Bezeichnungen NVT bzw. NPT.

Das entscheidende Hilfsmittel zur Konstruktion von Thermostat und Barostat stellt der
verallgemeinerte Gleichverteilungssatz [93| dar

<(E]gzi> = 6ijkBT~ (316)

Die Grofen 6;; und kp sind das Kronecker-Delta sowie die Boltzmann-Konstante. Dariiber hin-
aus beschreibt # die Hamiltonfunktion eines N-Teilchensystems (Punktteilchen) mit den ver-
allgemeinerten Koordinaten und Impulsen z;, die hier in kartesischer Form (r; —Koordinaten,
m;v; —Impulse) verwendet werden?. Die Klammern (...) bezeichnen den Mittelwert iiber das
betrachtete System. Seine exakte Bezeichnung lautet Ensemble-Mittelwert. Da die simulier-
ten Systeme jedoch maximal ndherungsweise ein thermodynamisches Ensemble beschreiben,
muss mit derartigen Bezeichnungen vorsichtig umgegangen werden. Fiir zeit- und geschwin-
digkeitsunabhéngige Wechselwirkungspotentiale U ergibt sich

3N
1
H:Zimiv?—FU(Tl,...,TgN). (317)

2Je nachdem, ob sich die betreffenden Gleichungen auf vektorielle GréRen (u.a. Gleichungen (3.1.10), (3.1.11))
oder einzelne Komponenten (u.a. Gleichungen (3.1.6), (3.1.7)) beziehen, lduft ¢ iiber N oder 3N.
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Werden fiir z; und z; in Gleichung (3.1.6) Impulse eingesetzt, so folgt

3N 1
<§ 2mv§> = 3NkgT (3.1.8)
\;,_z
=K
2
T = K). 1.
& 3NkB< ) (3.1.9)

Dabei bezeichnet K die gesamte kinetische Energie des Systems. Die Verkniipfung von Tem-
peratur und kinetischer Energie (Gleichung (3.1.9)) legt es nahe, die Temperatur {iber Anpas-
sungen der Geschwindigkeiten zu kontrollieren.

1_))1' — )\171 (3.1.10)

Die Variable A bezeichnet einen noch néher zu bestimmenden Skalierungsfaktor. Wird dieser
Zusammenhang unter der Annahme, dass die Anpassung der Geschwindigkeit nach Gleichung
(3.1.10) die einzige Anderung am System ist (keine Kraftberechnung), in die Bewegungsglei-
chung (3.1.3) eingesetzt, so ergibt sich

S 1—X 1

¢r

Die resultierende Beschleunigung @;(t) ist der Geschwindigkeit des einzelnen Teilchens 7 ent-
gegengesetzt. In klassischen Lehrbiichern [94] wird eine derartige Bewegung als Bewegung mit
Reibung, mit Reibungskoeffizient (7, bezeichnet.

Die Konstruktion einer Formel zur Beschreibung des Drucks erfordert mehr Aufwand als
im Falle der Temperatur. Auch wenn der verallgemeinerte Gleichverteilungssatz (Gleichung
(3.1.6)) den Druck nicht direkt beinhaltet, so ist es doch moglich, durch das Einsetzen der
Ortskoordinaten, fiir selbigen einen Ausdruck zu konstruieren. Unter der bereits verwendeten
Voraussetzung von zeit- und geschwindigkeitsunabhéngigen Potential

8U(r1, e ,TgN)
— = F; 1.12
677 ! (3 )
ergibt sich
N
< > RF, > — —3NkpT. (3.1.13)
<
=V

Die eingefithrte Grofe V wird in der Fachliteratur als Virial bezeichnet.

In jeder MD-Simulation existiert ein Druck, der verursacht wird durch die Kohésion der
Bestandteile der Simulation. Andernfalls wiirde sich keine stabile Dichte einstellen. Das Sys-
tem wiirde auseinanderlaufen, was meist zu einem Abbruch der Simulation fiihrt. Anschaulich
betrachtet, stellt die Kohésion daher eine Kraft dar, die von auften auf das Teilchensystem
einwirkt und es somit in einem Volumen V héalt. Aus diesem Grund konnen die Krafte F; aus
Gleichung (3.1.13) in zwei Anteile aufgespalten werden

By = Fle 4 flnt), (3.1.14)

deren Ursprung in Abbildung 3.1 veranschaulicht wird.
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Abbildung 3.1: Die Abbildung zeigt die Aufteilung der wirkenden Kréfte (gestrichelt) in interne
und externe Kréfte. Die Bewegung des Partikels ist durch einen durchgezogenen Vektor
skizziert. Die Berandung des Systems OV iibt {iber das Fliachenelement dA auf Teilchen i
eine externe Kraft Fgeﬂ) aus, sodass es im Volumen V verbleibt.

ﬁi(mt) =iz Fy; bezeichnet die Wechselwirkung des Teilchens i mit den restlichen N —1 Teil-

chen im System, wahrend F’i(ext) den Einfluss der Systemberandung, die letztlich fiir die Kohési-
on des Systems verantwortlich ist, beschreibt. Die Wechselwirkungen im System sind, bedingt
durch Abschirmungseffekte?, allesamt als kurzreichweitig anzusehen, sodass externe Kriifte
nur auf Teilchen in der unmittelbaren Ndhe zum Rand des Systems (hier mit OV bezeichnet)
wirken. Aufgrund der kurzreichweitigen Wechselwirkungen kann zudem angenommen werden,
dass die externe Kraft im Mittel immer senkrecht zum zugehérigen Oberflichenelement dA
wirkt. Da die in dieser Arbeit simulierten Systeme in erster Ndherung einer isotropen Fliissig-
keit entsprechen, ist die externe Kraft an jedem Punkt der Berandung gleichermafien durch
den Druck P gegeben.

FOV) (7 = dA(7) P iig (3.1.15)

Hierbei beschreibt 774 den Normalenvektor des Flachenelements dA. Unter diesen Annahmen
kann die Summe {iber die externen Kréfte in ein Integral iiber die Berandung {iberfiihrt und
unter Zuhilfenahme des Satzes von Gauf [95] weiter vereinfacht werden:

N N
<Z ﬁf’i(“t)> = <Z Fiﬁi(“”t)> (3.1.16)

€0V

- P/ dA fis 7 (3.1.17)
[2d%

Sy _3py. (3.1.18)

Gauf

3Die langreichweitige Coulomb-Wechselwirkung ist in den Simulationen dieser Arbeit auf die Silica-Partikel
beschriankt und hat somit keinen Einfluss auf die umlagernden Polymere, die sich insbesondere am Rand
des Simulationsvolumens befinden und gegenseitig abschirmen.
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Wiedereinsetzen von Gleichung (3.1.18) in die Ursprungsgleichung (3.1.13) liefert:

P _ N’:/?T+%V(mt) (3.1.19)
) A
= W(K—W”t)). (3.1.20)

Es sei angemerkt, dass sich fiir ein System ohne Wechselwirkung zwischen den Teilchen
(Fi(mt) = 0) das ideale Gasgesetz

a  NkgT
pld) — — (3.1.21)
ergibt.

Die einfachste Moglichkeit, den Druck {iber Gleichung (3.1.19) anzupassen, besteht in der
Skalierung des Volumens. Da jedoch unter anderem die kinetische Energie, die bereits durch
den Thermostaten angepasst wird, Einfluss nimmt?, ist die Kontrolle des Drucks deutlich dif-
fiziler als ihr Pendant in der Temperatur. Unter der Annahme eines wiirfelférmigen Volumens
V = L3 mit Seitenlingen L wird ein Skalierungsfaktor 7 eingefiihrt, mit dem die Seitenlingen
und die Teilchenpositionen

L — n-L (3.1.22)

7o o7 (3.1.23)
gleichermafen angepasst werden. Letzteres ist notwendig, da sich andernfalls die Teilchenzahl
im System dndern kénnte. Die Anpassung der Koordinaten bewirkt zudem eine Anderung der
Geschwindigkeiten (Gleichung (3.1.4)) und resultiert schlieklich, wie im Fall des Thermostaten,
in einer Bewegung mit Reibung.

Gi(t) = —Cp i(t — %At). (3.1.24)

Die gleichzeitige Verwendung von Thermostat und Barostat verdndert damit die Bewegungs-
gleichungen, sodass

)

1 -
a; = ﬁFl - (CT + Cp)l_fi (3.1.25)

gilt, wobei die Form von {y und (p durch die Wahl des Thermostaten bzw. Barostaten fest-
gelegt wird.

In dieser Arbeit werden fiir die Kontrolle von Druck und Temperatur der Berendsen-
Thermostat bzw. Barostat verwendet®. Die Grundidee besteht darin, dass fiir die thermody-
namische Grofe X (X = T/P) ein Sollwert Xg gegeben ist. Das simulierte System koppelt
virtuell an ein im Vergleich deutlich grofseres, umliegendes System (siehe Abbildung 3.2), fiir
das zu jedem Zeitpunkt X (¢) = Xg gilt®. Die Konsequenz ist ein Strom Jx in das Simulati-
onsvolumen

dX

- 3.1.26
=5 (3.1.26)

Jx

der eine zeitliche Anderung der Groke X bewirkt. Die Vorgehensweise nach Berendsen be-
stimmt, dass dieser Strom linear in der Differenz X — Xg ist

“Das Virial wird zudem direkt von einer Volumeninderung beeinflusst.
SFiir alternative Thermostate und Barostate sowie Details zur Methode nach Berendsen sei auf [87] verwiesen.
5Ein derartiges System wird in der Thermodynamik auch als Wirme- bzw. Druckbad bezeichnet.
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Jx =7x - (X — Xg) (3.1.27)

und zusétzlich durch die Kopplungskonstante ax bestimmt wird. Die Kombination von Glei-
chungen (3.1.26) und (3.1.27) ergibt eine Differentialgleichung erster Ordnung, deren Lésung
von der Form

X(t) x Xg — (Xg—X(0)) - exp(—t 7x) (3.1.28)

ist. Ausgehend vom Anfangswert X(0) wird sich die Grofe X (respektive Temperatur T
bzw. Druck P) exponentiell an den Sollwert Xg annédhern. Die Zeitkonstante 7x ergibt sich
durch Bestimmung der Proportionalitdtskonstanten aus Gleichung (3.1.26) und setzt somit
gleichzeitig die Reibungskoeffizienten (x fest, die in die Bewegungsgleichung (3.1.25). Fiir die
zugehorigen Formeln sei auf [88| verwiesen.

Simulation

Abbildung 3.2: Modellvorstellung fiir die Implementierung von Thermostat bzw. Barostat

An dieser Stelle soll kurz darauf eingegangen werden, inwiefern die gezeigten Rechnungen
fiir die Kontrolle des Drucks, die fiir ein aus N Punktteilchen bestehendes, isotropes System
durchgefiihrt wurden, in Bezug auf das untersuchte System Bestand haben. Das Resultat der
Druckberechnung héngt in erster Linie von der angenommenen Isotropie ab, was auch fiir
die komplexeren Systeme dieser Arbeit in erster Ndaherung gilt. Aufgrund der Form des Kon-
takts, definiert durch die Verbindungslinie der Silica-Partikel (vgl. Abbildung 1.2), konnte
keine Anisotropie festgestellt werden. Das zeigt die Untersuchung der Korrelationsfunktion
von Monomereinheiten (vgl. Kapitel 4.2.3). Dariiber hinaus héngen jegliche Potentialfunktio-
nen der in Kapitel 3.1.4 vorgestellten Wechselwirkungen lediglich von den Koordinaten der
beteiligten Atome ab, womit die Annahme U = U(ry,...,rsy) aus Gleichung (3.1.7) gerecht-
fertigt ist.



46 3 Grundlagen der Simulation molekularer Systeme

3.1.3 Zeitschritt und Coarse-Grained-Modelle

Die zeitliche Dauer t);p einer MD-Simulation ergibt sich als Produkt aus der Anzahl der zu
berechnenden Schritte ngeps und der Groke des Zeitschritts At:

tMD = nsteps N At (3129)

Dabei stellt die Balance zwischen Rechengenauigkeit und realer Simulationsdauer einen stets
gegenwértigen Interessenkonflikt dar. Auf der einen Seite muss der Zeitschritt so klein gewéhlt
werden, dass er die Dynamik des Systems richtig beschreibt. Je kleiner die Wahl ausfillt, desto
grofer muss die Zahl der berechneten Schritte sein, damit die angestrebte Simulationszeit
erreicht wird. Auf der anderen Seite bestimmt die Zahl der berechneten Schritte jedoch die
reale Simulationsdauer, was letztlich gleichbedeutend mit den Kosten der Simulation ist.

Die in dieser Arbeit simulierten Systeme werden auf atomarer Ebene durchgefiihrt. Je
geringer die Masse der berticksichtigten Atome ist, desto kleiner muss auch der Zeitschritt
gewdhlt werden, was an einem einfachen Beispiel deutlich wird. Die Partikel einer MD-
Simulation bewegen sich in einem Potential, welches durch die lokale Umgebung definiert
ist. Das Resultat dieses Potentials ist die Kraft F;, die auf das Teilchen i wirkt und nach Glei-
chungen (3.1.1)-(3.1.3) seine Bewegung bestimmt. Sei nun ein zufilliges Partikel i am Ort 7;
ausgewahlt. Ausgehend von der Annahme, dass sich besagtes Partikel in einem lokalen Gleich-
gewicht befindet, kann sein Potential fiir kleine Anderungen von 7 durch ein harmonisches
Potential gendhert werden

U ('Fz) ~ Uharm (ﬁ) . (3130)

Die zugehorige Eigenfrequenz wpg,m ist eine charakteristische Grofse, welche die Dynamik des
Partikels in der Ndhe der Gleichgewichtslage beschreibt und in folgender Form von der Masse
m; des Partikels abhéngt:

1
Wharm X ———
vau

Je hoher die Eigenfrequenz ist, desto kleiner muss der Zeitschritt gewédhlt werden (At

w,:alm)), damit die Bewegung des Partikels richtig, im Sinne der angesprochenen numerischen

Genauigkeit, beschrieben wird. Entsprechend folgt

(3.1.31)

At o y/m;. (3.1.32)

Damit legt das leichteste Objekt der Simulation den benétigten Zeitschritt fest. Gleichzeitig
liefert Gleichung (3.1.32) die Motivation dafiir, sogenannte Coarse-Grained-Modelle zu verwen-
den, in denen bestimmte Partikel der Simulation zu Uberstrukturen zusammengefasst werden.
Ein prominentes Beispiel stellen United-Atom-Modelle dar, in denen die einzelnen Atome von
Kohlenwasserstoffgruppen (CHx) zu einem Wechselwirkungszentrum zusammengefasst wer-
den. Jede Kohlenwasserstoffgruppe erhélt ein effektives Potential, welches die Wechselwirkung
der gesamten Gruppe beschreibt. Aus dem Massenverhéaltnis von Kohlenstoff zu Wasserstoff
kann abgeschitzt werden, dass der Zeitschritt gegeniiber einer Simulation, in der Wasserstoff
explizit beriicksichtigt wird, um einen Faktor v/12 ~ 3.5 erhoht werden kann. Gleichzeitig er-
gibt sich ein zuséatzlicher Zeitgewinn durch die Reduktion der zu beriicksichtigenden Teilchen.
Fiir das naheliegende Beispiel von Polyisopren Cs Hg verringert sich deren Anzahl von 8 + 5
auf 5 (Faktor 2.6). Unter der Annahme, dass zwischen sdmtlichen N Teilchen des Systems
Wechselwirkungen zu berechnen sind, reduziert sich die benétigte Simulationszeit daher um
den Faktor ((8+5)/5)2 ~ 7. Anzumerken ist, dass in Kapitel 3.1.5 gezeigt wird, dass es durch die
Verwendung geeigneter Algorithmen moglich ist, die quadratische Abhéngigkeit von der Teil-
chenzahl N zu umgehen. Obwohl damit die Effizienz von Coarse-Grained-Modellen effektiv
sinkt, bleibt der grundsétzliche Gedankengang in Bezug auf das Zeitersparnis erhalten.
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3.1.4 Wechselwirkungen

Die Basis einer jeden klassischen MD-Simulation bilden die verwendeten Potentiale bzw. Kraf-
te, die zwischen den Bestandteilen des Systems existieren. Allgemein betrachtet, wird die
Wechselwirkung zwischen Atomen bzw. Gruppen von Atomen durch die Quantenmechanik
beschrieben. Das Prinzip von klassischen MD-Simulationen beruht darauf, komplexe quan-
tenmechanische Berechnungen (Losen der Schrodingergleichung) zu umgehen, indem phéno-
menologische Kraftfelder zur Beschreibung der Dynamik herangezogen werden. Diese kénnen
in

1. ungebundene Wechselwirkungen,
2. gebundene Wechselwirkungen,
3. Zwangsbedingungen

aufgeteilt werden, sodass die potentielle Energie U eines einzelnen Atoms von der folgenden
Form ist:

U= Uungebunden + Ugebunden + Uzwang~ (3133)

Der erste Term (Uypngebunden) beschreibt die Wechselwirkungen zwischen nicht gebunde-
nen Atomen, wie sie beispielsweise in einem Edelgas zu finden sind und wird entsprechend
als ungebundene Wechselwirkungen bezeichnet. Wechselwirkungen, die fiir den Zusammen-
halt von Molekiilen verantwortlich sind, werden unter dem Begriff bindende Wechselwirkun-
gen zusammengefasst (Ugepunden ). Der dritte Term beinhaltet spezielle Wechselwirkungen, die
durch Randbedingungen der Simulation erzwungen werden. Ein Beispiel stellt die Fixierung
von Atomen an einem festen Ort dar. In Abbildung 3.3 sind Beispiele fiir die verschiedenen
Wechselwirkungen gezeigt. Im Folgenden werden sie — als essenzieller Bestandteil der durch-
gefiihrten Simulationen — genauer diskutiert.

Winkelpotential
(Typ 2)

LJ-Wechselwirkung
(Typ 1) Fixierung
(Typ 3)

NN\ N\

Molekulare Bindung M

(Typ 2)

Torsionspotential
(Typ 2)

Abbildung 3.3: Anhand einer United-Atom Polyisopren-Kette skizziert die Abbildung das Auf-
treten der drei Wechselwirkungstypen: ungebundene Wechselwirkungen (Typ 1), gebundene
Wechselwirkungen (Typ 2), Zwangsbedingungen (Typ 3).
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Nicht-bindende Wechselwirkungen

In Abbildung 3.3 ist gezeigt, wie das Potential zwischen zwei neutral geladenen Atomen grund-
sétzlich aussieht. Dieser charakteristische Verlauf wird auf zwei Anteile zuriickgefiithrt. Der
abstofiende Anteil, der fiir kleine Abstdnde r dominiert, resultiert zunéchst aus der positiven
Ladung beider Atomkerne. Dariiber hinaus kommt es zum Uberlappen von Wellenfunktionen
der Elektronen beider Atome. Aufgrund des Pauli-Prinzips kénnen zwei Elektronen sich jedoch
niemals im gleichen Zustand befinden. Sie miissten auf hohere Orbitale ausweichen, was ener-
getisch ungiinstig ist und zu entsprechender Abstoftung fiihrt. Hinzu kommt die Abstofiung
der positiv geladenen Atomkerne. Der anziehende Anteil der Wechselwirkung ist die Konse-
quenz daraus, dass, auch wenn die Atome selbst neutral geladen sind, Elektronen und Proto-
nen raumlich voneinander getrennte Ladungszentren darstellen. Daher induzieren die Atome
gegenseitig Dipolmomente (oder Momente hoherer Ordnung), was in einer schwachen Anzie-
hung resultiert, die auch unter dem Namen Dispersions bzw. Van-der-Waals-Wechselwirkung
bekannt ist.

Der in Abbildung 3.4 gezeigte Verlauf der atomaren Wechselwirkung kann in den meisten
Féllen durch ein sogenanntes Lennard-Jones (LJ)-Potential beschrieben werden:

s = e (%) (%)) (3130

Die Konstanten o;; und ¢;; sind spezifisch fiir die Materialien ¢ und j. Die r~5-Abhéngigkeit
des anziehenden Terms, welcher die Van-der-Waals Wechselwirkung beschreibt, kann mittels
quantenmechanischer Storungstheorie explizit hergeleitet werden [88], wihrend der Absto-
fungsterm von phénomenologischer Natur ist. Fiir Letzteren existieren daher weitere mog-
liche Beschreibungen, wie z.B. durch Verwendung einer Exponentialfunktion (Buckingham-
Potential [96]).

— LJ-Potential
— - Van-der-Waals-Anziehung
Pauli- und Kern-Abstofsung

Abbildung 3.4: Schematische Darstellung der Wechselwirkung zwischen zwei neutral gelade-
nen Atomen, die in ihrer Gesamtheit durch das Lennard-Jones (LJ)-Potential beschrieben
wird. Dieses teilt sich in einen anziehenden (Van-der-Waals-Wechselwirkung) und einen
abstofienden Anteil (Pauli- und Kern-Abstoffung) auf.
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Fiir Systeme aus neutral geladenen Atomen, wie z.B. Edelgasen, kann die Wechselwir-
kung vollstdndig durch das LJ-Potential beschrieben werden. Bei komplexeren Systemen ist
es jedoch nicht ausgeschlossen, dass die Atome permanente Ladungen tragen, deren elektro-
statische Wechselwirkung gesondert beriicksichtigt werden muss. Eines der prominentesten
Beispiele sind die Partialladungen des Wassermolekiils. Dariiber hinaus fallen jedoch auch
permanent geladene Ionen in diese Kategorie. Die elektrische Wechselwirkung zweier belie-
biger elektrostatischer Ladungsverteilungen wird beschrieben durch die Multipolentwicklung
[97]. In vielen MD-Studien, wie auch in dieser Arbeit, wird jedoch lediglich der Term fiithrender
Ordnung, der unter dem Namen Coulombsches-Gesetz bekannt ist und die Wechselwirkung
zwischen zwei Punktladungen ¢; und ¢; im Abstand r;; beschreibt (hier im Vakuum),

1 a4y
47‘&'60 Tij

Ucoulomb(rij) = (3135)

verwendet. Mit ¢y wird die elektrische Feldkonstante bezeichnet. Die Coulomb-Wechselwirkung
fillt aufgrund ihrer »—! Abhiingigkeit nur sehr langsam ab. Aus diesem Grund ist die Verwen-
dung eines Abschneideradius (siehe Kapitel 3.1.5) zur Reduzierung der zu beriicksichtigenden
Wechselwirkungen nicht moglich. Ein entsprechender Radius wiirde die Dimensionen der ver-
wendeten Simulationsbox in den meisten Simulationen iiberschreiten.

Um die Berechnung der elektrostatischen Wechselwirkungen auf andere Art zu beschleu-
nigen, wird die sogenannte Ewald-Summation verwendet. Bei besagter Methode wird das
Potential Ucoulomb(75) in zwei Anteile aufgespalten.

Ucoulomb (Tij) = Uc—i(_)ulomb (Tij) + Uc_oulomb (Tij) (3 1 36)

Der Anteil U} | (r;;) ist kurzreichweitig und kann daher analog zur Vorgehensweise bei der
Berechnung der LJ-Wechselwirkung, unter Verwendung eines Abschneideradius, bestimmt
werden. U__ . (r;;) beschreibt hingegen den langreichweitigen Anteil des Potentials, fiir des-
sen Berechnung die periodischen Randbedingungen ausgenutzt werden. In Analogie zur Be-
schreibung von kristallinen Festkorpern” bestimmt die Simulationsbox eine Einheitszelle, die
in allen Raumdimensionen periodisch fortgesetzt bzw. wiederholt wird. Somit ist es moglich,

U oulomn (735) in den Fourier-Raum zu transformieren.

Us (Tij) - ﬁc_oulomb(kij) (3137>

coulomb

Aufgrund dessen Eigenschaften ist U coulo mb(ifij) eine kurzreichweitige Funktion der Wellenzahl
l;ij. Die Auswertung des zweiten Anteils kann daher auf l%ij < ket reduziert werden, wobei
eine geeignete Wahl k;..,; gefunden werden muss.

Trotz des gezeigten mathematischen Kunstgriffs bleibt die Berechnung von elektrosta-
tischen Wechselwirkungen mittels Ewald-Summation der zeitintensivste Anteil von MD-Si-
mulationen. Es ist daher nicht verwunderlich, dass eine Vielzahl numerischer Methoden ent-
wickelt wurden, um die Geschwindigkeit der Ewald-Methode zu erhéhen. Hierzu gehort un-
ter anderem die Particle Mesh Ewald (PME)-Methode, bei der das gesamte elektrostatische
Potential des Systems auf fest definierten Knotenpunkten berechnet wird. Fiir die Bestim-
mung der elektrostatischen Energie einer Ladung am Ort # wird der Wert des Potentials am
néchstgelegenen Knotenpunkt verwendet. Anzumerken bleibt, dass die Ewald-Summation und
ihre Verwandten im Allgemeinen nicht auf die Berechnung der elektrostatischen Wechselwir-
kung beschrinkt sind. Sofern eine Aufspaltung des Wechselwirkungspotentials nach Gleichung
(3.1.36) moglich ist, kann die Methode verwendet werden. Fiir mathematische Details und die
Umsetzung sei auf [99] (urspriingliche Methode), [88] (explizite Berechnung fiir die Coulomb-
Wechselwirkung) und [87] (technische Umsetzung) verwiesen.

"Fiir einen tieferen Einstieg in die Festkorperphysik von Kristallen sei auf [98] verwiesen.
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Die Verwendung von Gleichung (3.1.35) impliziert, dass die geladenen Atome durch Punkt-
ladungen approximiert werden. Fiir Atome, die einen Abstand® zueinander aufweisen, der
sicherstellt, dass die rdumliche Ausdehnung (Elektronenorbitale) selbiger keinen Einfluss auf
die Wechselwirkung hat, ist die Ndherung der Punktladung vertretbar. In Gleichgewichtssi-
mulationen ist diese Bedingung zumeist erfiillt, da unter anderem die zuséatzlich wirkende LJ-
Wechselwirkung atomare Abstédnde im oben genannten Bereich verhindert. Bei dem in dieser
Arbeit bestimmten Kraft-Abstand-Verhalten zwischen zwei Silica-Partikeln werden die Ober-
flichen der Partikel zum direkten Kontakt gebracht. Insbesondere bei den dort angesiedelten
Atomgruppen ist die angesprochene Abstandsbedingung daher zeitweise nicht erfiillt, was zu
unphysikalischem Verhalten in den resultierenden Kraftkurven fiithrt (vgl. Kapitel 5.1.1).

4000 1 T | | |

— — - Ausgedehntes Atom — GI. 3.1.38
-IB 3500 — Punktteilchen — GI. 3.1.35

g 3000 F

2
—~_ 2500
— 2000 F

I - =<

S 1500 |

I 1000 |

=

S 500 |-

8.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30

Tij / nm

Abbildung 3.5: Die Abbildung zeigt die elektrostatische Wechselwirkung zweier Modellatome
mit Nettoladung ¢ = 1e. Unterschieden wird, ob die Wechselwirkung anhand der Naherung
fiir Punktteilchen (Coulombsches-Gesetz, Gleichung (3.1.35)) oder unter Beachtung der
raumlichen Ausdehnung des Elektron-Valenzorbitals (Coulomb-Integral Gleichung (3.1.38))
berechnet wird.

In Abbildung 3.5 ist gezeigt, welche Konsequenz die rdumliche Ladungsverteilung auf den
Verlauf der elektrostatischen-Wechselwirkung hat. Als Grundlage werden zwei Modellatome
(i,7) mit Nettoladung ¢ = 1e verwendet, die lediglich ein Elektron im 1-s-Orbital aufweisen.
Verglichen wird der Verlauf bei Verwendung von Gleichung (3.1.35) und einer Ndherungslosung
des Coulomb-Integrals J;;, welches die quantenmechanisch korrekte Wechselwirkungsenergie
bestimmt.

1

m|‘1’j(7/+w)|2 (3.1.38)

Jij = / drdr'|U;(7)|?
Dabei bezeichnet ¥; die Wellenfunktion der Elektronen des duftersten besetzten Orbitals des
Atoms ¢, wiahrend der Abstand r;; der Atomkerne fixiert ist. Unter der Annahme, dass die
Wellenfunktionen der Valenzelektronen in erster Ndherung radialsymmetrisch sind, kann das
gezeigte Integral berechnet werden. Eine Motivation dieser Vorgehensweise sowie weitere De-
tails sind in [100] zu finden.

8 Als Abschitzung kann r > 0.25nm verwendet werden.
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Im Gegensatz zur Divergenz des Punktladungspotentials fiir r;; — 0, zeigt die Wechselwir-
kung auf Basis des Coulombintegrals Konvergenz gegen einen endlichen Energiewert. Je néher
sich die beiden Atome kommen, desto grofer ist der durch Gleichung (3.1.35) verursachte Feh-
ler. Aus diesem Grund findet in Bezug auf die Simulation eine Uberarbeitung der Nahordnung
der Coulomb-Wechselwirkung statt. Unter der Annahme, dass die elektrostatische Wechsel-
wirkung zweier Atome in erster Naherung durch die Wechselwirkung der &ufsersten s-Orbitale
gegeben ist (eine weitere Vereinfachung aus [100]), werden die benétigten Coulombintegrale
bestimmt?. Da fiir groke Abstinde die Coulombintegrale allesamt mit dem reinen r—' Verlauf
iibereinstimmen, wird in der Simulation ein weiterer Abschneideradius reouomp eingefiihrt.
Fir r < reoulomp Werden die atomspezifischen Ausdriicke der Coulombintegrale verwendet,
wahrend ab r > rcoulomb Wie zuvor das Coulombsche-Gesetz gilt. Somit kann fiir letzteren Fall
weiterhin die effiziente Ewald- bzw. PME-Methode verwendet werden.

Bindende Wechselwirkungen

Unter dem Begriff Bindende Wechselwirkungen werden alle intramolekularen Wechselwir-
kungen zusammengefasst. Sie legen Eigenschaften wie Form, Steifigkeit, Konfiguration sowie
Konformation von Molekiilen fest. Zwischen welchen Atomen derartige Wechselwirkungen be-
stehen, wird zu Beginn einer Simulation festgelegt. Chemische oder physikalische Reaktionen,
die das Brechen bzw. Erzeugen von festen Bindungen (meist kovalenter Art) betreffen, finden
in dieser Arbeit nicht wahrend der MD-Simulation selbst statt. Diese Randbedingung war
lange Zeit durch die Form klassischer Kraftfelder bedingt. Mittlerweile existieren neuartige
Kraftfelder, wie z.B. ReaxFF [101], welche unter anderem die Moglichkeit bieten, chemische
Reaktionen in MD-Simulationen zu integrieren. Im Vergleich zu den klassischen Kraftfeldern
ergibt sich jedoch ein deutlich erhohter Rechenaufwand, der, sofern nicht explizites Interesse
an der Synthese der untersuchten Systeme besteht, nicht zu rechtfertigen ist. Hinzu kommt,
dass es sich im Vergleich zur expliziten quantenmechanischen Beschreibung immer noch um
eine klassische Modellierung handelt. Aus den genannten Griinden geht hervor, weshalb in den
Simulationen dieser Arbeit weiterhin auf etablierte klassische Kraftfelder fiir die Beschreibung
bindender Wechselwirkungen zuriickgegriffen wird.

Der Aufbau von Molekiilen bedingt zunédchst die feste chemische, in den meisten Féllen
kovalente Verbindung von Atomen (siehe Abbildung 3.6). Zur Beschreibung dieser Bindungen
werden im Allgemeinen harmonische Potentiale der Form

2
Uis(rij) = 0.5+ ki - (riy = 7)) (3.1.39)

verwendet. Hierbei legt k;; die Stérke und rg?) die Gleichgewichtslage der Bindung zwischen
den Atomen 7 und j fest. Mit r;; wird der Abstand der beiden Atome bezeichnet, sodass eine
einzelne Bindung fiir r;; # rg-)) ungedampfte Schwingungen ausfiihrt. Der néchste Schritt im
Aufbau von intramolekularen Strukturen besteht in der Spezifizierung von Bindungswinkeln.
Analog zu den gewthnlichen Bindungen wird ein harmonisches Potential zur Beschreibung
verwendet

2
Uijk(0ij) = 0.5 - Kyjp - (%k - 95?;1) ; (3.1.40)
wobei die Abstandsvariable r;; durch die Winkelvariable 6;;, ersetzt wird. Der Ansatz {iber ein

harmonisches Potential findet dariiber hinaus Anwendung bei der Beschreibung von sogenann-
ten harmonischen Torsionswinkeln, die jedoch nur einen sehr einfachen Spezialfall darstellen.

2
Uijki(Yijrt) = 0.5 - kff,zl : (d)ijkz - ¢§?,;7)> (3.1.41)

9Durchgefiihrt von Prof. Dr. R. Hentschke (Fachbereich Mathematik und Naturwissenschaften, Bergische
Universitat Wuppertal, Gauss-Strafte 20, D-42097 Wuppertal).
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Abbildung 3.6: Schematische Darstellung, wie das Hinzufiigen von bindenden Wechselwirkun-
gen Einfluss auf ein System aus vier Punktteilchen nimmt.

Torsionswinkel zeigen im Allgemeinen deutlich komplexere Potentialverldufe als die bisher be-
schriebenen Bindungen und Bindungswinkel, da sie unter anderem mehrere Gleichgewichts-
stellungen (Minima) aufweisen konnen. Der erste Ansatz zur Beschreibung von derartig kom-
plexen Torsionspotentialen besteht daher naheliegenderweise in der Linearkombination har-
monischer Potentiale (3.1.41)

2
Uijrt (Yigrr) = 0.52 k‘l(fk?) : (lbz‘jkl - 5](-);;?’&)) ; (3.1.42)

die folglich als periodische Torsionspotentiale bezeichnet werden. Dariiber hinaus wird die
Darstellung iiber sogenannte Ryckaert-Bellemans-Torsionspotentiale verwendet, welche die
Beschreibung weiter verfeinern.

5
Ui (ijrr) = > Cily - cos(thijer)™ (3.1.43)
m=0



3.1 Grundlagen der Molekulardynamik 53

Es ist naheliegend, zu fordern, dass, sofern zwischen zwei Atomen eine bindende Wech-
selwirkung!? besteht, keine nicht-bindenden Wechselwirkungen zwischen ihnen beriicksichtigt
werden. Fiir Atome, die entlang einer Kette miteinander verbunden sind (wie z.B. auf einem
Polymer), folgt, dass erst zwischen erstem und fiinftem, zweitem und sechstem, etc. Atom LJ-
und elektrostatische Wechselwirkung berechnet werden. An bestimmten Stellen kann es je-
doch notwendig sein, dass bereits zwischen erstem und viertem Atom (die Reihe entsprechend
fortfithrend wie oben) nicht-bindende Wechselwirkungen beriicksichtigt werden. Diese Form
der Wechselwirkung wird als 1-4-Wechselwirkung bezeichnet und separat in den Topologie-
Dateien der Simulation festgehalten. Ein Anwendungsbeispiel ist die Beschreibung spezieller
Konfigurationsisomere, wie z.B. cis und trans, bzw. die Begiinstigung eines dieser Zusténde.

Anzumerken bleibt, dass die hier gezeigten Potentialformen lediglich die in dieser Ar-
beit verwendete und nicht die einzige Moglichkeit darstellen, bindende Wechselwirkungen
zu beschreiben. Je nach verwendetem Kraftfeld konnen Abweichungen auftreten, wobei die
grundséatzliche Herangehensweise in den meisten géngigen Kraftfeldern identisch zu der hier
gezeigten ist.

Zwangsbedingungen

Neben den Wechselwirkungen, die zwischen den einzelnen Atomen simulierter Systeme be-
riicksichtigt werden, ist es moglich, durch speziell definierte Randbedingungen Einfluss auf
das Verhalten der Simulation zu nehmen. Fiir diese Arbeit ist insbesondere die Moglichkeit,
Atome an bestimmten Stellen des Simulationssystems zu fixieren bzw. ihre Bewegungsfrei-
heit generell einzuschranken, von Bedeutung. Zu diesem Zweck werden zwei unterschiedliche
Methoden verwendet. Erstens konnen die Freiheitsgrade der Translation eingefroren (die ge-
naue Bezeichnung in GROMACS lautet Freeze Groups) werden, was gleichbedeutend damit
ist, dass jegliche Bewegung der ausgewéhlten Atome in z, y oder z-Richtung ignoriert wird.
Zweitens konnen sogenannte Restraints verwendet werden, welche festgelegte Atome an ihre
Anfangskoordinaten 7;(¢ = 0) binden. Die technische Umsetzung beinhaltet ein harmonisches
Potential (dhnlich dem der kovalenten Bindung, vgl. Gleichung (3.1.39))

Ui (7)) = 0.5 - ki - (7 — 7(t = 0);)?, (3.1.44)

mit der Besonderheit, dass diese Potentiale auf einzelne Koordinatenrichtungen eingeschrankt
werden konnen. Der Vorteil, den die Verwendung von Restraints gegeniiber der Freeze Groups-
Methode liefert, ist eine mogliche Skalierung der Referenzkoordinaten 7;(¢ = 0). Somit wird
die Kontrolle des Drucks weiterhin ermoglicht, was hingegen bei der Verwendung der Freeze
Groups-Methode nicht der Fall ist.

Auch die in Kapitel 4.2.2 angesprochenen Constraints stellen Zwangsbedingungen dar. In
diesem Fall wird ein spezieller Algorithmus verwendet, der ausgewéhlte Bindungen und Bin-
dungswinkel nach jedem simulierten Zeitschritt wieder in die Gleichgewichtslage zuriickbringt.
Bei der Simulation von Polymeren wird nicht selten auf diese Methode zuriickgegriffen, da die
kovalenten Bindungen zwischen zwei Atomen einer Kette meist wenig flexibel sind. Dariiber
hinaus kénnen mithilfe dieser Methode starre Korper simuliert werden. Aufgrund der wéh-
rend der Kraftmessungen zu erwartenden Dehnung der Polymerketten ist die Verwendung von
Constraints jedoch nicht méglich.

Unabhéngig von der Wahl der Potentialfunktionen steht und fallt die Qualitéat eines Kraft-
felds mit seiner Parametrisierung. Da die Parameter eines Kraftfelds im Allgemeinen keine
experimentell messbaren Grofsen darstellen, basieren die Werte in den meisten Féllen auf
Vergleichen von klassischen und quantenmechanischen Rechnungen anhand kleiner Testsys-
teme (< 10 Atome). Ein Beispiel stellt die Uberpriifung der Schwefelbriicken in Kapitel 4.3.1

YBindungs-, Winkel- oder Torsionspotential
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dar. Nur fiir sehr einfache Konfigurationen, wie z.B. reine Lennard-Jones-Fluide!!, sind direk-
te Vergleiche mit experimentellen Systemen anhand der Betrachtung von Virialkoeffizienten
moglich. Grundsétzlich gilt jedoch, dass die Kraftfelder nicht explizit auf die final simulier-
ten Systeme angepasst sind. Unabhéngig davon, wie etabliert eine Kraftfeldparametrisierung
ist, sollten daher Struktur und Dynamik der erzeugten Systeme anhand von experimentell
bekannten Figenschaften, wie z.B. der Dichte, {iberpriift werden.

3.1.5 Abschneideradius, Dispersionskorrektur und Nachbarschaftslisten

Bei der Berechnung von Potentialen bzw. Kréften der nicht bindenden Wechselwirkungen
spielen weit voneinander entfernte Teilchen eine untergeordnete Rolle. Daher wird ein Ab-
schneideradius (rq,;) definiert. Zwischen Teilchen, deren Abstand grofer als dieser Radius ist,
wird, um Rechenzeit zu sparen, die Berechnung der Potentiale bzw. Krifte komplett ver-
nachléssigt. Es ist intuitiv klar, dass die Wahl eines sehr groften 7., (solange er kleiner als
die Abmessungen des Simulationsvolumens ist) lediglich den Rechenaufwand vergrofert. Eine
zu kleine Wahl hingegen wiirde zu Fehlern in den Berechnungen fithren. Die Wahl des Ab-
schneideradius r.,; muss an die verwendeten Potentiale angepasst werden und ist daher fester
Bestandteil einer vollstdndigen Kraftfeldparametrisierung. Den Nachweis dariiber, dass die
in dieser Arbeit verwendeten Abschneideradien den geforderten Bedingungen geniigen, liefert
die in Kapitel 6.1 durchgefiihrte Studie.

Um den Abschneideradius der LJ-Wechselwirkung zu verkleinern, kann in Simulationen
von homogenen Systemen eine Dispersionskorrektur angewandt werden. Das Prinzip dieser
Korrektur besteht darin, die LJ-Wechselwirkung eines Atoms 7 mit sémtlichen Atomen im Sys-
tem in einen Nah- und einen Fernbereich zu unterteilen. Im Nahbereich miissen atomare Ab-
stdnde explizit beriicksichtigt werden. Die Summe aller Wechselwirkungen im Fernbereich ist
hingegen in erster Niherung unabhiingig von der Wahl des Atoms i'2. So kann die gesamte LJ-
Wechselwirkungsenergie eines beliebigen Atoms im Fernbereich durch einen konstanten Wert
gendhert werden. Als Resultat ist es moglich, den Abschneideradius der LJ-Wechselwirkung zu
verkleinern. Informationen beziiglich Funktion und Wahl eines Abschneideradius fiir die elek-
trostatischen Wechselwirkungen sind dem Abschnitt iiber Nicht-bindende-Wechselwirkungen
in Kapitel 3.1.4 zu entnehmen.

Bei sehr grofsen Teilchenzahlen in einer Simulation steigt der Rechenaufwand fiir Wech-
selwirkungen trotz Verwendung eines entsprechenden 7., stark an. Grund ist, dass zunéchst
samtliche Abstdnde zwischen Teilchen durchlaufen werden miissen, deren Anzahl quadra-
tisch mit der Teilchenzahl skaliert. Um die Auswirkungen dieser Problematik zu ddmpfen,
existieren in der verwendeten Simulationssoftware GROMACS mit Nachbarschaftslisten und
Linked-Cell-Methode zwei Algorithmen, deren Funktionsweise im Folgenden kurz skizziert
wird.

Der Grundgedanke hinter einer Nachbarschaftsliste ist, dass Teilchen in der Simulation
in einem kleinen Zeitraum [t',¢' + At] nur eine begrenzte Wegstrecke zuriicklegen kénnen. In
Abbildung 3.7 ist gezeigt, wie sich dieses Verhalten auf die Umgebung eines ausgewéahlten
Teilchens auswirkt. Der innere, hervorgehobene Bereich beinhaltet sdmtliche Teilchen, mit
denen auf Basis des Abschneideradius r.,; eine Wechselwirkung zu beriicksichtigen ist. Im
betrachteten Zeitraum bewegen sich die Teilchen des Systems maximal so weit, dass fiir ein
Teilchen, fiir das zum Zeitpunkt ¢t = t/, 7(t') > 7opg gilt, niemals r(t) < rey mit ¢ € [/, +
At] gelten kann. Folglich wird der zweite hervorgehobene Bereich (ryoy) als Nachbarschaft
bezeichnet. Anders gesprochen, kann sich ein Teilchen im Zeitintervall [¢/,¢ 4+ A¢] nur dann

"Ein reines LJ-Fluid besteht aus Punktteilchen, die ausschlieflich mit dem LJ-Potential miteinander wech-
selwirken.

12Giiltigkeit besitzt diese Annahme in homogenen Simulationssystemen, die keine stark voneinander getrenn-
ten Bereiche, wie beispielsweise Grenzbereiche zwischen Fliissigkeiten und Oberflachen aufweisen.
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im Bereich des Abschneideradius aufhalten, wenn es zuvor innerhalb der Nachbarschaft lag.
Durch die Speicherung der Nachbarschaftsbeziehungen ist demnach bekannt, zwischen welchen
Teilchen Krifte bzw. Potentiale zu berechnen sind. Erst zum Zeitpunkt ¢t = ¢’ + At muss die
Nachbarschaftsliste erneuert werden. Es sei angemerkt, dass die explizite Bezeichnung des
vorgestellten Algorithmus Verlet-Liste lautet. Informationen zu alternativen Ansétzen und
der technischen Umsetzung sind in [86, 87, 102| zu finden.
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Abbildung 3.7: Die Abbildung verdeutlicht das Prinzip der Nachbarschaftsliste. Durch den
Radius rj,ng wird die Nachbarschaft des zentralen Teilchens definiert. Es ist angedeutet,
dass sich nur Teilchen mit einer Nachbarschaftsbeziehung im néchsten Zeitschritt innerhalb
von 7Ty befinden konnen.

Obwohl die Verwendung von Nachbarschaftslisten die absolute Zahl der zu berechnenden
Wechselwirkungen senkt, bleibt die generelle Ordnung in Form der quadratischen Abhéngig-
keit von der Teilchenzahl erhalten. Abhilfe schafft die sogenannte Linked-Cell-Methode, bei
welcher das Simulationssystem in Subsysteme unterteilt wird. Dabei ist es wichtig, zu beach-
ten, dass der Durchmesser dieser Subsysteme den gewéhlten Abschneideradius r.,; libersteigen
muss. Anschliefsend wird jedes Atom einem Subsystem zugeordnet. In der Folge sind Wechsel-
wirkungen lediglich zwischen Atomen benachbarter Subsysteme zu berechnen, da andernfalls
der Abstand per Konstruktion gréfer als der zugehorige Abschneideradius ist. Dadurch sinkt
die bestimmende Ordnung in Bezug auf die insgesamt zu berechnenden Wechselwirkungen ab
und ist ndherungsweise linear in der Gesamtzahl der zu beriicksichtigenden Atome N. Es sei
angemerkt, dass die Linked-Cell-Methode unter anderem dazu verwendet werden kann, das
Erzeugen von Nachbarschaftslisten signifikant zu beschleunigen. Fiir detaillierte Informatio-
nen zur technischen Umsetzung sei auf das Handbuch von GROMACS [87] (Stichwort Domain
Decomposition) sowie [86] verwiesen.

3.1.6 Randbedingungen beim Modellieren atomarer Systeme

Computersimulationen molekularer Systeme haben, im Vergleich zu Experimenten, einen be-
sonderen Nachteil. Aufgrund endlicher Rechnerkapazitdten sind Teilchenzahl und dement-
sprechend das Volumen der Simulationsbox eingeschrénkt und liegen weit unter den Grofen-
ordnungen eines Experiments. Das hat zur Folge, dass unerwiinschte Randeffekte einen nicht
vernachlassigbaren Einfluss auf die Resultate nehmen. Diese Problematik kann jedoch umgan-
gen werden, indem das Simulationsvolumen mittels periodischer Randbedingungen kiinstlich
ausgedehnt wird.
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Abbildung 3.8: Die Abbildung zeigt ein zweidimensionales Simulationsvolumen, eingebettet in
seine, durch periodische Randbedingungen hervorgerufenen, virtuellen Bilder (A-H). Dar-
in befinden sich 2 Teilchen, wobei um eines der Abschneideradius eingezeichnet ist. Die
Darstellung ist eine Kombination der in [86] und [88] verwendeten Darstellungsweisen.

Die Idee periodischer Randbedingungen ist die, dass in unendlich vielen benachbarten Vo-
lumina zum eigentlichen Simulationsvolumen dieselben Vorgénge ablaufen. Diese Annahme
hat zur Folge, dass ein Objekt, welches das Simulationsvolumen auf einer Seite verldsst, es
auf der gegeniiberliegenden Seite wieder betritt (vgl. Abbildung 3.8). Durch die periodischen
Bilder des Simulationssystems ist es jedoch notwendig, die Abstandsberechnungen anzupas-
sen. Zu diesem Zweck wird die sogenannte Minimum-Image-Konvention verwendet [88], die
sicherstellt, dass die Teilchen des Systems immer mit dem Teilchen oder entsprechenden peri-
odischen Bild eines Teilchens wechselwirken, welches den kleinsten Abstand zu ihnen aufweist.
Im Hinblick auf den Abstand der gefiillt und ungefiillt gekennzeichneten Teilchen in Abbil-
dung 3.8 ist demnach das periodische Bild des ungefiillt gekennzeichneten Teilchens aus dem
System H zu verwenden. Es ist zudem darauf zu achten, dass der Abschneideradius niemals
grofer als die halbe Lange der Simulationsbox gewéahlt wird, da andernfalls Wechselwirkungen
zwischen Teilchen und ihren periodischen Bildern beriicksichtigt wiirden.

Angemerkt sei, dass es moglich ist, periodische Randbedingungen nur in ausgewéhlten
Richtungen zu verwenden. Fiir simtliche in dieser Arbeit simulierten Systeme gelten jedoch
periodische Randbedingungen in allen drei Raumdimensionen.

3.2 Der Kraftmesser

Nachdem in Kapitel 1.3 herausgearbeitet wurde, warum die Untersuchung des Kontaktmo-
dells als vielversprechend bzw. sinnvoll erachtet wird, gilt es die technische Umsetzung der
Messung des Kraft-Abstand-Verhaltens auszuarbeiten. Die Funktion des hierfiir verwendeten
Kraftmessers wird anhand der Abbildungen 3.9a-3.9f verdeutlicht. Zur Veranschaulichung soll
die Kraft zwischen Teilchen A und B bestimmt werden, wobei A unbeweglich ist. C' bezeichnet
ein virtuelles Teilchen, welches mit Teilchen B iiber eine mechanische Feder (harmonisches Po-
tential) verbunden ist, ansonsten jedoch mit keinem weiteren Partikel im System wechselwirkt.
Im oberen Teil der Abbildungen sind die zugehdrigen Kraftkurven skizziert. Die Wechselwir-
kung zwischen A und B entspricht der zweier Lennard-Jones (LJ)-Punktteilchen und ist rot
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gekennzeichnet. Das lineare Federpotential ist hingegen in schwarz gekennzeichnet. Ziel ist es,
die Wechselwirkung zwischen Partikel A und B durch die Bewegung der Feder abzutasten und
zu bestimmen. Daher ist neben den Kraftkurven anhand einzelner Datenpunkte festgehalten,
welche Kraft Fpo Partikel B zu den gezeigten Absténden durch die Feder erfahrt.

F F

— FIup

(a) (b)

(e) (f)

Abbildung 3.9: Die Abbildungen 3.9a-3.9f skizzieren die Funktionsweise des Kraftmessers. Ge-
messen wird die Kraft zwischen beweglichem Teilchen A und fixiertem Teilchen B. Mit
C wird ein virtuelles Teilchen bezeichnet, welches die Kraftmessung steuert. In der Kraft-
Abstand-Ebene ist zum einen in Rot die exakte Wechselwirkung zwischen Partikel A und
B, und zum anderen in Schwarz der lineare Kraftverlauf des Kraftmessers gezeigt. Weitere
Details sind dem Text zu entnehmen.

Zu Beginn sind A und B so weit voneinander entfernt, dass Fup = 0 gilt und sich Partikel
B im Nulldurchgang der Federkraft befindet (3.9a). Die Feder ist entspannt. Im néchsten
Schritt (3.9b) wird das virtuelle Partikel mit konstanter Geschwindigkeit bewegt, was gleich-
bedeutend mit einer Verschiebung der Federkraftkurve ist. Durch diese Verschiebung wird
auch Partikel B in Bewegung versetzt. So lange weiterhin Fap = 0 gilt, verbleibt Partikel B
am Ort des Nulldurchgangs der Federkraft (Fpc = 0). Der Abstand zwischen A und B wird
sukzessive verkleinert (3.9¢-3.9¢), sodass Teilchen B beginnt, eine anzichende Kraft Fap # 0
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zu spiiren. Ein freies Teilchen B wiirde eine entsprechende Beschleunigung erfahren, was in
diesem Fall durch eine Streckung der Feder kompensiert wird. Es gilt Fgo = Fap. Durch
die weitere Bewegung des virtuellen Partikels wird der gesamte Kraftverlauf F4p abgetastet
(gekennzeichnet durch die eingetragenen Messwerte von Partikel B). Auch fiir sehr kleine Ab-
stdnde, bei denen sich die beiden Teilchen abstofen (3.9f), funktioniert die Kraftmessung. Der
einzige resultierende Unterschied ist, dass die Feder von Streckung in Stauchung iibergeht.
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Abbildung 3.10: Die Abbildung zeigt die Ergebnisse des Kraftmessers fiir zwei Lennard-Jones-
Teilchen (Sauerstoff). Dabei wird unterschieden in den Fall, in dem analog zu Abbildung
3.11 Atom B eine Startgeschwindigkeit vy = vp,y erhélt und in den anderen Fall, bei dem
vg = 0 gilt. Das richtige (gewiinschte) Ergebnis ist durch Differentiation von Gleichung
(3.1.34) bestimmt. Die verwendeten Simulationsparameter sind:
At =103 ps Vpull = 103 nmps~? kpuir = 10* kJ mol~! nm?

Die Einfiihrung eines virtuellen Partikels dient letztlich allein zur Veranschaulichung der
verwendeten Messmethode. Aus theoretischer Sicht geniigt die Vorstellung, dass Partikel B
sich in einem beweglichen harmonischen Potential (siche Abbildung 3.11) befindet. Aus dieser
Perspektive ist der Nulldurchgang des zugehérigen Kraftverlaufs mit der Position des Kraft-
messers zu identifizieren. In der Simulation wird die Kraftmessung durch die Bewegung des
Kraftmessers gesteuert. Diese Bewegung iibertrigt sich, wie die Abbildungen 3.9a-3.9f ver-
deutlichen, iiber das Federpotential auf Partikel B. Es ist jedoch mitnichten der Fall, dass
Kraftmesser und Partikel den selben Weg zuriicklegen. Besonders deutlich kommt dieser Zu-
sammenhang im Schritt von Abbildung 3.9e nach 3.9f zur Geltung. Wéahrend die Bewegung
von Partikel B sehr klein ausfallt, durchlauft der Kraftmesser, gemessen am Nulldurchgang
des Kraftverlaufs, eine deutlich grofere Distanz. Im Hinblick auf die im Verlauf des Kapitels
genauer diskutierten zyklischen Kraftmessungen ist es daher zwingend notwendig, zwischen
der vorgegebenen Amplitude des Kraftmessers (up,;) und der resultierenden Bewegung des
verbundenen Partikels zu unterscheiden. Letztere héngt, neben der Amplitude, von der Stérke
des Kraftmessers (Federkonstante k) sowie dem lokalen Verlauf der gemessenen Wechsel-
wirkungen ab. Das zeigt insbesondere der Schritt von Abbildung 3.9a nach Abbildung 3.9b,
bei dem die Bewegung von Kraftmesser und Partikel nahezu iibereinstimmen. Den entschei-
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denden Unterschied zum zuvor aufgefiihrten Beispiel, bei dem sich eine deutliche Differenz
zwischen den beiden Bewegungen ergibt, liefert die verschwindende Wechselwirkung zwischen
den Partikeln Fyp = 0. Im Hinblick auf den Vergleich mit dem Experiment ist neben der Un-
terscheidung der Bewegungsamplituden eine weitere wichtige Erkenntnis hervorzuheben. Das
experimentelle Analogon zu der hier durchgefithrten Kraftmessung stellt die in Kapitel 2.6
vorgestellte dynamisch-mechanische Analyse (DMA) dar. Zusammengefasst geht es dabei um
die zyklische Deformation einer Materialprobe, wobei die Beziehung zwischen Deformation
und externer Kraft (bzw. Spannung) betrachtet wird. Beziiglich der Durchfithrung existiert
die Moglichkeit, eine feste Deformationsamplitude oder eine feste Kraftamplitude vorzugeben.
Aus theoretischer Sicht kann der fiir die Simulation vorgestellte Kraftmesser ebenfalls fiir bei-
de Messmethoden verwendet werden. Aufgrund technischer Bedingungen, verursacht durch
die verwendete Simulationssoftware GROMACS, ist es in den Simulationen jedoch lediglich
moglich, den Kraftmesser um eine feste Amplitude wy,,;; zu verschieben. Vor dem Hintergrund,
dass der Kraftmesser letztlich nichts anderes als ein bewegliches harmonisches Potential dar-
stellt, entspricht diese feste Bewegungsamplitude einer konstanten Kraft, mit welcher der
Kraftmesser auf das verbundene Partikel einwirkt. Im Kontext der DMA basieren daher al-
le in dieser Arbeit durchgefiihrten Kraftmessungen auf einer konstanten Kraftamplitude. Im
Rahmen der standardmiRig verwendeten Federstirke kp,y = 5-10*kJmol ! nm~2 und Be-
wegungsamplitude des Kraftmessers wuy,,; = 2.1nm ergibt sich somit fiir die Kraftamplitude
ein Wert von 175nN. Da die Geschwindigkeit des Kraftmesser vy, wahrend der Simulation
ebenfalls nicht angepasst werden kann, ist es nicht mdoglich, eine, der DMA-entsprechende,
sinusférmige Bewegung des Kraftmessers zu realisieren. Periodische Bewegungen werden ent-
sprechend durch Simulationen mit gleicher Schrittzahl und konstanter Zuggeschwindigkeit,
jedoch alternierendem Vorzeichen £wvy,,;, erreicht.
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Abbildung 3.11: Die Abbildung zeigt die Bewegung von Teilchen B (vgl. Abbildungen 3.9a-
3.9f) innerhalb des harmonischen Federpotentials. Im ersten Fall (linke Seite) erhalt Teilchen
B eine Startgeschwindigkeit vp; = vp,y und bewegt sich mit dem Potentialminimum. Im
zweiten Fall (rechte Seite) erhélt Teilchen B keine Startgeschwindigkeit, was, neben der
gewlinschten Bewegung, zu einer Schwingung um die Ruhelage bzw. das Minimum des
Potentials fiihrt.

Die bisherigen Uberlegungen gehen davon aus, dass sich das in Abbildung 3.9 gezeigte
drei-Teilchen-System A, B, C zu jedem Zeitpunkt im Gleichgewicht befindet. Eine Beispiel-
messung an zwei LJ-Punktteilchen (Sauerstoff) zeigt jedoch, dass diese Bedingung, insbeson-
dere fiir die Messung im Vakuum, nicht zwangsweise erfiillt ist. In Abbildung 3.10 sind zwei
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gemessene Kraftkurven im Vergleich zum exakten Ergebnis (analytische Differentiation des
LJ-Potentials, Gleichung (3.1.34)) aufgetragen. Der blau gekennzeichnete Verlauf zeigt das
Resultat einer Messung, die dem oben erklarten Ablauf exakt folgt. Die Daten weisen einen
hohen Rauschanteil auf. Grund hierfiir ist, dass Teilchen B eine gewisse Zeit bendtigt, um auf
die Bewegung der Feder zu reagieren. Der kritische Zeitpunkt ist hierbei der Start der Mes-
sung, bei dem die Geschwindigkeit des virtuellen Partikels von null auf vy,,; erhéht wird. Das
verdeutlicht insbesondere der Vergleich zu dem in griin gezeigten Ergebnis, fiir dessen Messung
Partikel B ebenfalls eine Startgeschwindigkeit in Hohe der Geschwindigkeit vy, des virtuel-
len Partikels C' zugewiesen wird. Ein deutliches Absinken des Rauschanteils ist die Folge. Ein
Erklarungsansatz fiir den zugrundeliegenden Mechanismus ist in Abbildung 3.11 gegeben. Zur
Vereinfachung wird hier jedoch, abweichend zu der bisher gewéhlten Darstellungsweise, die
Federwechselwirkung in der Potentialform (harmonisches Potential) gezeigt.

Die Anwendung des Kraftmessers auf Nicht-Punktteilchen ist deutlich komplizierter. Fiir
die in dieser Arbeit angestrebten Kraftmessungen wird zunéchst festgelegt, dass die Feder an
den Schwerpunkt der Sauerstoff-Atome des rechten Partikels koppelt. Die Untersuchungen der
Geschwindigkeitsverteilungen zeigen, dass die starr verbundenen Silizium-Atome des rechten
Partikels direkt auf die Bewegung der Sauerstoff-Atome reagieren. Die gewéhlte Ankopplung
wird somit als hinreichend betrachtet. Da die Wasserstoffe der Silica-Partikel frei beweglich
bleiben, ist die Wahl einer Startgeschwindigkeit zur Unterdriickung von Schwingungen diffizi-
ler als im Fall der Punktteilchen. Die Untersuchungen ergeben, dass die Wahl vg = 0.75 - vy
fiir Zuggeschwindigkeiten im Bereich vy, = 0.1- 1073 nmps™! bis v,y = 0.5- 102 nmps~! in
einem minimalen Rauschanteil resultiert. Im Gegensatz zu den Messungen im Vakuum spielt
die Startgeschwindigkeit im vollstdndigen Kontaktmodell (Silica-Partikel in Polymer) nur ei-
ne sehr untergeordnete Rolle, da Schwingungen der Partikel durch das umliegende Polymer
gedampft werden.

Die in Abbildungen 3.10 gezeigten Ergebnisse kdnnten auch durch Messung und anschlie-
fsende Differentiation der potentiellen Energie (zwischen Teilchen A und B) bestimmt werden,
was im Vergleich deutlich einfacher durchzufithren wére. Den ausschlaggebenden Grund fiir
die Notwendigkeit einer Kraftmessung liefern die Polymere, die Bestandteil des finalen Sys-
tems sind. Sie fiigen der Summe aller Wechselwirkungen entropische Anteile (vgl. Kapitel
2.1) hinzu, die durch die Messung der potentiellen Energie nicht beriicksichtigt wiirden. Die
Alternative wire die Bestimmung der freien Energie, was jedoch im Vergleich zu dem pré-
sentierten Kraftmesser nicht weniger Aufwand erfordert. Zudem hat der Kraftmesser einen
weiteren Vorteil, der im Zusammenhang mit der Einordnung des Kontaktmodells deutlich
wird.

In Abbildung 3.12 ist gezeigt, wie der Ausschnitt eines Fiillstoffnetzwerks (einzelner
Strang) als Summe von Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakten (Kontaktmodelle) abstrahiert werden
kann. Fine derartige Sichtweise beantwortet die Frage darauf, wie die Bewegung der Partikel
(im Kontaktmodell reduziert auf die Bewegung eines Partikels) in realen Systemen verursacht
wird. Es sind die benachbarten Kontakte, welche die Verschiebung verursachen'3. Ein reales
System stellt sich demnach als Summe von Kontakten dar, deren individuelle Deformation von
der Anordnung und Art der Nachbarkontakte abhéngt. Mit dem Terminus Nachbarkontakt
sind jedoch nicht nur die Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakte gemeint, sondern ebenfalls Fiillstoff-
Gummi-Kontakte, die jedoch der Ubersicht halber in Abbildung 3.12 nicht aufgefiihrt sind.
Im Hinblick auf das einzelne Kontaktmodell reprasentiert die gewéhlte Federstarke des Kraft-
messers den Einfluss der Umgebung. Eine exakte Beschreibung miisste hingegen die Feder
durch eine Linearkombination des Kraft-Abstand-Verhaltens des Kontaktmodells selbst er-
setzen. Dies wiirde jedoch, beispielsweise durch die implizierte Temperaturabhéangigkeit des

13Es sei angemerkt, dass CGM-Simulationen, wie beispielsweise in [13, 14] exakt auf einer derartigen Abstrak-
tion basieren.
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Kraftmessers, einen deutlichen Mehraufwand beinhalten. Aus diesem Grund werden in der
vorliegenden Arbeit ausschlieflich reine Federpotentiale verwendet, wobei der Einfluss der
Federstarke genauer untersucht wird.

Neben den aufgefiihrten Vorteilen birgt die Verwendung des Kraftmessers, insbesondere
im Vergleich zu Messungen der freien Energie, ebenfalls einen nicht zu vernachléssigenden
Nachteil. Anhand der verwendeten Methode kann ausschliefslich die gesamte Kraft zwischen
den beiden Silica-Partikeln bestimmt werden. Eine Aufschliisselung und Zuordnung der un-
terschiedlichen Anteile des Systems ist nicht mdoglich.

f )
. Fiillstoff-Element

Fullstoff Fullstoff
-Kontakt

Kontaktmodell

Abbildung 3.12: Einordnung des Kontaktmodells in einen Fillstoffstrang. Die linke Seite der
Abbildung zeigt, wie das Kontaktmodell in den in Abbildung 1.1 skizzierten Fiillstoffstrang
einzuordnen ist. Der Schritt zur rechten Seite beinhaltet eine Vereinfachung bzw. Vergrébe-
rung (Coarse-Graining), welche die Fiillstoff-Aggregate zu sogenannten Fiillstoff-Elementen
zusammenfasst. Mithilfe von Federn ist skizziert, dass der gesamte Fiillstoffstrang als Sum-
me vieler Fiillstoff-Fillstoff-Kontakte, die letztlich ebenfalls Kontaktmodelle darstellen, an-
zusehen ist. Die Deformation in einem einzelnen Kontakt, wie sie in dieser Arbeit untersucht
wird, geht dabei auf die Deformation der benachbarten Kontakte zuriick.

3.2.1 Auswertung einer Kraftmessung

Die meisten der in Kapitel 5 und 6 durchgefithrten Analysen basieren auf Kraftmessungen
zwischen Silica-Partikeln. Sowohl die Messungen selbst, als auch die zugehorigen Auswertun-
gen zum Erzeugen einer Kraftkurve beinhalten eine Vielzahl an festgelegten Vorgehensweisen
und Randbedingungen. Sie werden im Folgenden vorgestellt und erldutert. Um die schrittwei-
se Abfolge wihrend der Kraftmessungen zu veranschaulichen, wird auf Abbildungen 3.9a-3.9f
zuriickgegriffen. Da sich die in besagten Abbildungen skizzierte Kraftkurve qualitativ kaum
von den Kraftkurven ausgedehnter Silica-Partikel im Vakuum (vgl. Abbildung 5.1) unterschei-
det, ist eine solche Vorgehensweise naheliegend. Fiir Simulationssysteme mit Silica-Partikel in
Polymer ist in Bezug auf die Abfolge der Kraftmessungen keine zusétzliche Unterscheidung
notwendig.

Vor der Kraftmessung befinden sich die Partikel im Gleichgewichtsabstand, bei dem die
gegenseitigen Krifte verschwinden (Abbildung 3.9¢). Sofern es sich um ein System mit Poly-
meren handelt, wurden die Partikel wahrend der Polymerisation an diesem Abstand fixiert.
Da die Polymere um die fixierte Partikelkonfiguration herum entstehen, bleibt der zu Beginn
gewahlte Abstand nahezu vollstdndig erhalten. Die Anbindung von Silanen und das Vernet-
zen mit Schwefelbriicken kann diesbeziiglich zu leichten Abweichungen fiihren!'4. Im n#chsten

MEs sei angemerkt, dass die Wahl des zu Beginn festgelegten Partikelabstands die Startkonfiguration ent-
scheidend beeinflusst, da sie die Menge des zwischen den Partikeln befindlichen Polymers festlegt.
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Schritt wird der Kraftmesser mit dem rechten Partikel verbunden. Die nachfolgende Verschie-
bung des virtuellen Partikels bewegt das rechte Partikel auf das linke Partikel zu, sodass die
gegenseitige Wechselwirkung abstofend ist (Abbildung 3.9f). Von diesem Punkt ausgehend,
findet die Kraftmessung statt, indem der Kraftmesser eine feste Anzahl (im Normalfall sechs)
Dehnungszyklen bzw. Messzyklen mit fester Amplitude wup,; und konstanter Geschwindig-
keit vy, durchlduft. Als Dehnungszyklus, Messzyklus oder Durchlauf wird im Folgenden die
Hintereinanderausfithrung von einmaligem Offnen (separieren der Partikel, Durchlaufen der
Abbildungen von 3.9f nach 3.9a) und Schliefen (aufeinander zubewegen der Partikel, Durch-
laufen der Abbildungen von 3.9a nach 3.9f) des Kontakts bezeichnet. Wihrend der einzelnen
Messzyklen ¢ werden Datensétze

(R0 0} (3.2.1)

bestimmt. Eine Unterscheidung der beiden Messrichtungen, Offnen und Schliefen, ist durch
a = + und a = — gegeben. Die Abstandsvariable r ist definiert durch den Abstand der
Partikelschwerpunkte (Sauerstoffe), wobei zusétzlich der Durchmesser D der Partikel subtra-
hiert wird. Damit wiirden die Oberflichen der Partikel bei » = 0.0 nm idealerweise in Kontakt
miteinander liegen, was jedoch aufgrund der molekularen Struktur der Partikel nicht immer
eindeutig der Fall ist.

10 H T T : : I
: A A F (i)(r) ohne Polymer 7 (+)(r) |
< < Fi(_)('r‘) mit Polymer(schlieflen) — T (_)(T)

6 |
> » F () mit Polymer(sffuen) I Wiess

F / nN

0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4

r / nm

Abbildung 3.13: Beispiele fiir Kraftkurven. Die Ergebnisse von fiinf hintereinander ausgefiihr-
ten Kraftmessungen zwischen zwei Silica-Partikeln mit umliegendem Polymer sind in griin
(6ffnen) und blau (schliefsen) gezeigt. Die durchgezogenen Linien der entsprechenden Farben
sind die Mittelwerte iiber die 5 Messzyklen. In rot sind die Ergebnisse einer Kraftmessung
ohne Polymer gezeigt, die keine Richtungsabhéngigkeit aufweisen.

Dass die Unterscheidung beziiglich der Bewegungsrichtung des Kraftmessers durchaus
sinnvoll ist, zeigt Abbildung 3.13. Die Offnungs- und Schliekvorgéinge des Kontakts verlaufen
auf unterschiedlichen Pfaden in der F-r-Ebene, wihrend eine derartige Aufspaltung fiir ein
System ohne Polymer nicht zu beobachten ist. Da es an dieser Stelle lediglich darum geht,
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dem Leser eine generelle Vorstellung der Datenauswertung zu vermitteln, spielen die genauen
Details der Simulation keine Rolle. Fiir weitere Untersuchungen werden zunéchst die Mittel-
werte iiber die Krifte aller Messzyklen n, separiert in Offnungs- und SchlieRvorginge (o = =),
berechnet:

_ Z?:l Zt F, (a)(t) .5 (7}‘ (a)(t) B r’)

+= (@),
F 2?21 S, 6 (Ti (a)(t) _ 7“’)

r (3.2.2)

Dabei bezeichnet §(r) die Delta-Distribution. Es gilt anzumerken, dass die Bedingung r’ =
T (@) (t) im Hinblick auf reale Datensétze nicht praktikabel ist. Somit besteht die tatséchli-
che Vorgehensweise in der Bildung eines Histogramms ' — [r' — dr,r’ + dr] (dr = 0.005nm).
Fiir den in Abbildung 3.13 gezeigten Beispieldatensatz sind die resultierenden Mittelwerte in
Form von durchgezogene Linien eingezeichnet. Die zu den Mittelwerten F (@) korrespondieren-
den Standardabweichungen liefern eine Abschétzung der auftretenden Fluktuationen. Der im
Folgenden verwendete Ausdruck o (®)(r) bezeichnet die angesprochenen Standardabweichun-
gen dividiert durch den zusitzlichen Faktor v/n — 1. Aus Griinden der Ubersicht wird in den
meisten Abbildungen auf die explizite Angabe der Fluktuationen, in Form von Fehlerbalken,
verzichtet.

Da die Offnungs- und SchlieRvorgéinge des Kontakts auf unterschiedlichen Pfaden in der
F-r-Ebene verlaufen, ergibt sich eine Hysterese, deren Ursprung in Kapitel 5.2.2 genauer
untersucht wird. An dieser Stelle ist es lediglich wichtig, anzumerken, dass ihr Wert durch

Wzoss—/_F()(r)dr+/+F(+)(r)dr (3.2.3)

) bzw. minimal(W,?_) erreichbare Wert der
Hysterese, welcher durch Kombination der Kraftkurven mit den Fluktuationen moglich ist

bestimmt ist. Gleichzeitig wird der maximal (W,

Wi, = /_ [F (7)("") to (7)(7")} dr +[F [F ) (r)Fo (r)} dr, (3.2.4)

bestimmt. Vereinfacht gesprochen, kann durch Addition und Subtraktion der Schwankungs-
breiten von bzw. zu den Mittelwertskurven ein dufteres und ein inneres geschlossenes Pfadin-
tegral iiber den Verlust berechnet werden. Als Schwankungsbreite in Bezug auf den Wert der
Hysterese wird im weiteren Verlauf der Arbeit :I:I/VlJO“s s bzw. Wipgs = I/VIJOFS s angegeben.

Neben der allgemeinen Vorgehensweise bei der Auswertung der Kraftkurven gibt es zwei
Phénomene, die nicht unerwéhnt bleiben sollen. Der erste Durchlauf der Kraftmessung be-
sitzt eine Sonderstellung und wird daher von der weiteren Auswertung ausgeschlossen. Der
Grund ist, dass sich die Resultate vom ersten zum zweiten Durchlauf signifikant in der Tiefe
des Minimums (vgl. die Kraftverlaufe 1. Offnungszyklus und 2. Offnungszyklus in Abbildung
3.14) unterscheiden. Ursache fiir dieses Verhalten ist die Abschirmung durch Polymerket-
ten, die withrend des ersten Offnungsvorgangs auftritt. Gleichzeitig kann es dazu kommen,
dass Polymerketten wiahrend des Schliefsvorgangs des Kontakts (unabhéngig von der Nummer
des Durchlaufs) zwischen den Partikeln verbleiben. Dies dufsert sich in einer starken Absto-
fsung, die, entsprechend der Grofe eines Monomersegments, etwa 0.5 nm friither gegeniiber der
gewohnlichen Abstofung auftritt (vgl. die Kraftverldufe 1. Offnungszyklus und Offnungszy-
klus mit eingeschlossenem Polymer in Abbildung 3.14). Das Auftreten derartiger Sonderfille
héngt stark von der Komposition des simulierten Systems ab. Wahrend Vernetzungen, wie
das Anbinden der Silane und die Vernetzung mit Schwefel, die Wahrscheinlichkeit von ein-
geschlossenem Polymer senken, steigt die Zahl der beobachteten Félle mit der Partikelgrofse
an. Die detaillierte Untersuchung dieses Verhaltens hat durchaus Relevanz in Bezug auf das
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Verstandnis der Vorginge im Kontaktmodell, ist jedoch nicht Teil dieser Arbeit. Daher werden
die entsprechenden Datensétze von der Auswertung ausgeschlossen. Aussagen beziiglich der
Héufigkeit, mit der derartige Effekte auftreten, sind in Kapitel 5.3.1 zu finden.

Alternativ zur Mittelwertbildung iiber nacheinander ausgefiihrte Kraftmessungen ist es
auch moglich, iiber einzelne Messungen, die auf Basis unabhéngiger Systeme erzeugt werden,
zu mitteln. Die besagte Vorgehensweise wurde zu Beginn dieser Arbeit angewandt. Da die
Praparation von unabhingigen Systemen jedoch unter anderem den Polymerisationsprozess
beinhaltet, welcher mit einem enormen Zeitaufwand von bis zu zwei Wochen!'® verbunden ist,
wird im weiteren Verlauf ausschliefslich auf die oben beschriebene Methode zuriickgegriffen.

| | | | | |

— 1. Durchlauf i
— 2. Durchlauf

—— Durchlauf mit eingeschlossenem Polymer

Z,
S:: -------- —
~~
= |
—90 i
/T ) AR PPy !
02 04 06 08 10 12 14 16 18
r / nm

Abbildung 3.14: Spezialfille der Kraftmessung, bedingt durch fliekendes Polymer. Die Abbil-
dung zeigt die Ergebnisse von Kraftmessungen einzelner Messzyklen. Hervorgehoben sind
die Einfliisse von Polymerketten im direkten Kontaktbereich, die zum einen abschirmen und
zum anderen das vollstdndige Schlieffen des Kontakts blockieren.

3.3 Technische Anmerkungen

In Kapitel 3 wurden ausgewahlte Methoden und Vorgehensweisen, die zur Durchfiihrung von
MD-Simulationen benétigt werden, vorgestellt. Die Umsetzung all der angesprochenen Punk-
te in einem selbst entworfenen Programm ist eine sehr aufwéindige und diffizile Aufgabe, was
die Nutzung von bestehender Software zur logischen Konsequenz macht. Die Wahl des Pro-
grammpakets GROMACS beruht auf der Tatsache, dass auch die vorangegangenen Arbeiten
[1, 2, 3, 25| mit selbiger angefertigt wurden. Von dieser Gegebenheit konnte insbesondere in
der Einarbeitungsphase profitiert werden.

GROMACS weist ein hohes Mafs an Funktionalitdt auf. Die laufende Entwicklung zeigt
sich an den zugehorigen Veroffentlichungen [103] (1995), [104] (2001), [105] (2005), [91] (2008),
[106] (2013), [107] (2015) und [92] (2015). Einen entscheidenden Nachteil stellt jedoch der Zu-
griff auf die inneren Abldufe und Routinen dar. Die Implementierung von eigenen Methoden ist

Diese Zeitangabe bezieht sich auf die Verwendung von vier verkniipften AMD Opteron 6344 Prozessoren.
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damit stark erschwert. Dariiber hinaus fithrte die individuelle Erzeugung der an GROMACS
iibergebenen Input-Dateien zu einer Limitierung der Teilchenzahl auf 10° pro Simulation. Die
zugrunde liegende Problematik ist auf die interne Zuweisung von GROMACS zuriickzufiihren,
die speziell in Bezug auf die Polymerisation zu uniiberbriickbaren Komplikationen fiihrte. Es
muss jedoch festgehalten werden, dass die resultierende Limitierung der Teilchenzahl gleicher-
mafen die benotigte Simulationszeit auf ein annehmbares Niveau beschréankt. Die Moglichkeit
immer grofsere Systeme untersuchen zu konnen, ist in der Theorie wiinschenswert, kann jedoch
in der Praxis durchaus hinderlich sein. Im Hinblick auf die Untersuchungen dieser Arbeit sieht
der Autor die Beschrinkung auf 10° Atome pro Simulation als unkritisch an. Fiir weiterfiihren-
de Arbeiten sollte hingegen ein Wechsel der verwendeten Software angedacht werden. Finen
potentiellen Kandidaten stellt das Softwarepaket LAMMPS [108, 109] dar. Neben dem ver-
einfachten Zugriff auf die internen Routinen sowie der Aufhebung der limitierten Teilchenzahl
ist eine direkte Steuerung von LAMMPS iiber die ohnehin verwendete Programmiersprache
Python [110] méglich.
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KAPITEL 4

Aufbau des Kontaktmodells

Im folgenden Kapitel wird der Aufbau des Kontaktmodells, welches als Basis fiir die in Kapitel
5 durchgefithrten MD-Simulationen dient, beschrieben. An erster Stelle steht jedoch die Vor-
stellung des Jump-in-Jump-out-Modells, welches die Struktur des Kontaktmodells motiviert
und zudem historisch begriindet. Die folgenden Unterkapitel thematisieren den expliziten
Aufbau der einzelnen Komponenten des Simulationssystems wie z.B. Polyisopren (Kapitel
4.2-4.5). Zur Kontrolle werden charakteristische Kenngrofen (z.B. Dichten) der einzelnen Be-
standteile des Systems bestimmt und, sofern mdoglich, mit Ergebnissen aus anderen wissen-
schaftlichen Quellen! verglichen. Eine Abfolge aller Schritte, anhand derer das Kontaktmodell
konstruiert wird, ist im Anhang (Kapitel A.1) gegeben.

Ein wichtiger Punkt, der im Zusammenhang mit dem Aufbau des simulierten Systems an-
gesprochen werden muss, betrifft den Konflikt zwischen simulativem Aufwand und Detailgrad
im Hinblick auf die Abbildung der Realitét. Die in dieser Arbeit simulierten Systeme kénnen
im Vergleich zu anderen MD-Simulationen als grofs bezeichnet werden, wobei diese Aussa-
ge selbstverstdndlich relativ zur vorhandenen Computer-Infrastruktur zu verstehen ist. Der
Schwerpunkt der Arbeit liegt in der Simulation von Kraftkurven, die mit realen Simulations-
zeiten von 4 — 10 Tagen zu verzeichnen sind. Der Aufbau einer zugehdrigen Startkonfiguration
nimmt nochmals 7 — 14 Tage in Anspruch, wobei diese fiir eine Vielzahl von Kraftmessun-
gen verwendet werden kann. Es ist daher unumgénglich, die Diversitit des Gesamtsystems
an gewissen Stellen einzuschrénken. Andernfalls wére der Vielzahl an Simulationen, die fiir
eine statistisch fundierte Aussage notwendig wéren, nicht nachzukommen. Als Beispiel sei die
Lange der Schwefelbriicken angefiihrt. Wie in der Literatur [111] beschrieben, bestehen Schwe-
felbriicken, die zur Vernetzung von Polyisopren verwendet werden, aus 1 — 8 Schwefelatomen.
Je nach Léngenverteilung nehmen sie unterschiedlichen Einfluss auf die mechanischen Eigen-
schaften. Demnach wére es erforderlich, jede Simulation, die einen festen Anteil an Schwefel
fiir die Vulkanisation beinhaltet, diverse Male zu wiederholen und dabei die Lénge der ver-
wendeten Schwefelbriicken zu variieren. Da es in dieser Arbeit jedoch um das Erlangen eines
grundsétzlichen Verstédndnisses von derart komplexen Systemen geht, wird sich in Bezug auf
das Beispiel der Vulkanisation auf 2-S-Briicken beschrénkt. Ein weiteres Beispiel fiir derar-
tige Einschriankungen stellt die Verwendung lediglich eines einzigen, jedoch représentativen
Silantyps dar.

lexperimentellen und theoretischen Ursprungs
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Trotz des angestrebten hohen Detailgrades bleibt das untersuchte System ein Modell-
system, dessen Bestandteile deutlich kleiner sind als in der Realitdat. Dieser Umstand hat
Einfluss auf die beobachteten Eigenschaften des Systems und somit ebenfalls auf die Wahl
bestimmter Parameter. Beispielsweise ist der hohe Fiillgrad von 15phr Schwefel die direkte
Konsequenz der geringen Partikelgrofe. Die Verwendung von experimentell géngigen Schwe-
felmengen hitte keinen Einfluss auf die Kraftkurven (vgl. Kapitel 4.3.2). Weitere Beispiele
fiir derartige Anpassungen sind die Verdopplung der Oberflichenladung zur Verstérkung der
Partikel-Partikel-Wechselwirkung und die Ausdehnung des untersuchten Temperaturbereichs
auf bis zu T' = 800 K.

4.1 Das Jump-in-Jump-out-Modell

Als Grundlage fiir die Erklarung des Payne-Effekts und das grundsétzliche Verhalten me-
chanischer Eigenschaften gefiillter Elastomere wird in dieser Arbeit die Fiillstoff-Fiillstoff-
Wechselwirkung angesehen (vgl. Kapitel 2.8). Wie die in diesem Zusammenhang gelaufigen
Namen Speicher- und Verlustmodul suggerieren, muss es letztlich darum gehen, das Verhéltnis
von gespeicherter zu dissipierter Energie und die damit verbundenen molekularen Mechanis-
men (Verlustmechanismen) zu erkléren. Einen ersten Vorschlag fiir einen solchen Verlustme-
chanismus, der gleichzeitig die Grundstruktur des Kontaktmodells begriindet, liefert das in
[24] postulierte Jump-in-Jump-out-Modell, welches im Folgenden vorgestellt wird.

In Abbildung 4.1a ist das molekulare Bild eines Kontakts innerhalb eines Fiillstoffnetz-
werks skizziert. Der Abstand zwischen den Aggregaten des Kontakts bzw. den Primérpartikeln
wird mit r bezeichnet. Die Kraft zwischen diesen beiden Aggregaten wird auf zwei Anteile zu-
riickgefiihrt. Der erste Anteil beinhaltet die direkte Partikel-Partikel-Wechselwirkung fpartiket,
die sich als Summe der Wechselwirkungen aller Atome im Kontaktbereich ergibt. Sie ist ab-
stofend im Bereich sehr kleiner Abstdnde bzw. beim direkten Kontakt der starren Fiillstoff-
partikel. Bei grofseren Absténden ergibt sich eine anziehende Wechselwirkung, die dhnlich
der Lennard-Jones-Wechselwirkung ein charakteristisches Minimum aufweist und fiir grofse
r gegen null konvergiert. Ursache der Anziehung konnen eine Vielzahl von nicht bindenden
Wechselwirkungen, wie beispielsweise die Ausbildung von Wasserstoffbriickenbindungen, Po-
lymerbriicken oder generell Van-der-Waals-Wechselwirkungen sein. Fiir erste Abschdtzungen
wurde daher die Hamaker-Wechselwirkung [112]| verwendet, was jedoch fiir die, an dieser Stel-
le qualitative Beschreibung des Mechanismus nicht notwendig ist. Wichtig ist, dass sich in
jedem Fall ein Kraftverlauf von der in Abbildung 4.1b gezeigten Form, &hnlich dem Verlauf
des LJ-Potentials, ergibt. Bedingt durch die elastischen Eigenschaften der umliegenden Elas-
tomere wird eine zweite, lineare Kraft fpaui. (harmonisches Potential) hinzugefiigt, sodass
sich in Summe eine Schleife? im Kraftverlauf (durchgezogene Linie) ergibt. Ohne weitere Ein-
wirkungen resultiert damit eine Gleichgewichtslage rg fiir die benachbarten Priméarpartikel,
sodass f(TO)partikel + fmatriz (TO) =0 gilt.

Durch externe Krafteinwirkung, beispielsweise hervorgerufen durch die Deformation zu
einem festen Zeitpunkt im Experiment, wird dem System eine konstante Kraft f., hinzuge-
fiigt. Sie fiihrt zu einer vertikalen Verschiebung der gesamten Kraftkurve. Je nach Betrach-
tungsweise ist es ebenfalls moglich, die zuséatzliche externe Kraft als parallele Verschiebung
der Abszisse zu interpretieren. In jedem Fall verdndert sich die Ruhelage der Partikel geméfs
F(10)partikel + fmatriz(10) = fex. Sinkt die externe Kraft kontinuierlich, so wandert die Ruhe-
lage zunéchst bis zum Punkt A (Abbildung 4.1¢). Da unterhalb dieses Punktes keine direkt
benachbarte Ruhelage existiert, fithrt das Partikel bzw. die Ruhelage einen Sprung auf die
rechte Seite der Kraftkurve aus, wo es dem Verlauf auf gewohnliche Weise weiter folgt. Wird
die externe Kraft ab einem bestimmten Zeitpunkt wieder verringert, sodass die Ruhelage mit

?Die Bezeichnung als Schleife resultiert aus der optischen Ahnlichkeit mit der Van-der-Waals-Schleife [93].



4.1 Das Jump-in-Jump-out-Modell 69

Punkt B zusammenfallt, fithrt das Partikel einen weiteren Sprung zuriick auf den linken Be-
reich der Kraftkurve aus. Fiir f., — 0 kehrt es in seine urspriingliche Position zuriick. Das
Partikel folgt dem zyklischen Verlauf der externen Kraft, wobei es jedoch aufgrund der aus-
geprigten Schleife der Kraftkurve zwei unstetige Sprungbewegungen vollfiihrt. In Bezug auf
spater folgende Ergebnisse ist es wichtig, hervorzuheben, dass in diesem Modell der Sprung
der Partikel wiahrend seines Ablaufs nicht vom System beeinflusst wird. Er verlduft frei. Zu-
dem ist das Auftreten der Spriinge eng mit dem Auftreten einer Schleife in den Kraftkurven
verbunden. Aus Sicht des Jump-in-Jump-out-Modells sind, ohne die charakteristische Abfolge
von Minimum, Wendestelle und Maximum, keine Spriinge moglich.

Fiillstoffkontakt Kraft
Elastomer

Aggregat H{it

Priméarpartikeln
(a) (b)
Kraft fe:r
A
\ro
fea: . >

IR -

(c) (d)

Abbildung 4.1: (a): Darstellung eines Fiillstoffkontakts innerhalb eines Fiillstoffnetzwerks. Die
einzelnen Primérpartikel formen Aggregate, welche wiederum das Netzwerk bilden. Der
Abstand der unmittelbar benachbarten Primérpartikel (auf benachbarten Aggregaten) im
Kontakt wird mit r bezeichnet. (b): Verlauf der Wechselwirkungen im Kontakt (durch-
gezogene Linie), bestehend aus Partikel-Partikel-Wechselwirkung fpertiker und elastischer
Polymer-Matrix-Wechselwirkung finatriz (gestrichelte Linien). (c): Verlauf der Ruhelage im
Kontakt wihrend einer zyklischen Anderung der externen Kraft. Die Bewegung des Partikels
ist mit gestrichelten Pfeilen gekennzeichnet, wihrend unstetige Partikelspriinge rot hervor-
gehoben sind. (d): Verlauf der Ruhelage in Abhéngigkeit der externen Kraft f.,. Unstetige
Partikelspriinge zwischen den Punkten A und A’ bzw. B und B’ sind rot hervorgehoben.
Die grau schraffierte Fliache zeigt die Hysterese.

Die Identifikation der Spriinge mit einem Verlustmechanismus wird insbesondere bei Be-
trachtung der geschilderten Abfolge in der fe,-ro-Ebene deutlich (Abbildung 4.1d). Der zykli-
sche Verlauf der externen Kraft resultiert — durch die Spriinge von A nach A’ und B nach B’ —
in einer Hysterese W;,,s, welche die dissipierte Energie beinhaltet. Das Prinzip der Spriinge ist
bereits aus anderen Bereichen der Physik bekannt. Beispielsweise in der Rasterkraftmikrosko-
pie ist das adhésionsbedingte Springen der Abtastspitze auf die Oberflache des Substrats unter
dem Begriff Jump-to-Contact bekannt [113, 114]. Dariiber hinaus wird in der Biophysik ein
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ahnlicher Mechanismus zur Beschreibung der Zelladhésion [115] verwendet. Im Kontext der
Beschreibung von Dissipation in gefiillten Elastomeren stellt der Jump-Mechanismus jedoch
einen vollkommen neuen Ansatz dar, der in dieser Arbeit anhand von molekularen Simulatio-
nen des Kontaktmodells untersucht wird.

4.2 Polyisopren

Fiir die Simulation von cis-Polyisopren wird das von Harmandaris und Doxastakis entworfene
Kraftfeld [116] verwendet. Es handelt sich hierbei um eine Weiterentwicklung des in [117]
vorgestellten Kraftfelds fiir Polybutadien. Da Polyisopren den Hauptbestandteil des Simula-
tionssystems ausmacht wird auf die Verifikation seiner Eigenschaften grofies Gewicht gelegt.

@=

CD1 CD2

Wasserstoff

United-Atom Kohlenstoff

-Darstellung

E

Abbildung 4.2: Die Abbildung zeigt eine Monomereinheit des Polyisoprens. Der Unter-
schied zwischen einem detaillierten atomaren System und dem verwendeten United-

CE

Atom-Modell ist skizziert. Die aus [1] {ibernommene Zuordnung der Namen lauten:
CA=CHy; CB=CHz3 CD=C CE=CHsy, wobei die Struktur die Gleiche wie in
[116] ist.

Bei dem verwendeten Kraftfeld handelt es sich um ein United-Atom-Modell (vgl. Kapi-
tel 3.1.3). Somit werden die Wasserstoffe des Polyisoprens in der Simulation nicht explizit,
sondern implizit iber die Anpassung der Kraftfeldparameter der Kohlenstoffe berticksichtigt.
Bevor auf einige notwendige Anpassungen der Kraftfeldparameter eingegangen wird, steht
der Polymerisationsprozess im Fokus. Im Gegensatz zu der in [116] verwendeten bzw. in [118]
vorgestellten End-Bridging-Methode wird der Ansatz aus [3] verwendet. Hierbei handelt es
sich wiederum um eine Weiterentwicklung der Radical-Like-Polymerization aus [119].

4.2.1 Polymerisation von Polyisopren in der Simulation

Vor Beginn der Polymerisation wird das Simulationsvolumen mit Monomersegmenten gefiillt
(Abbildung 4.3a). Hierzu werden diese auf die Knotenpunkte eines kubischen Gitters gesetzt.
Anzumerken ist, dass es sich hierbei nicht um Isopren-Monomere handelt, sondern einzelne
Monomersegmente des Polyisoprens verwendet werden. Demnach ist der Vergleich bzw. die
Angleichung mit der experimentellen Isopren-Dichte nur bedingt sinnvoll. Zudem werden die
Anfangs- und Endsegmente der erzeugten Polymere nicht von den restlichen Segmenten un-
terschieden. Bei der Lange der erzeugten Polymere sollte der dadurch hervorgerufene Effekt
jedoch vernachlassigbar klein sein.
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Abbildung 4.3: Die Abbildungen 4.3a-4.3f zeigen den schematischen Ablauf der Polymerisation.
Aus der zu Beginn (4.3a) gegebenen Monomerfliissigkeit wird ein Monomer ausgewahlt und
zum Féanger deklariert (rot gekennzeichnet in 4.3b). Wahrend des Polymerisationschritts
(4.3¢) wird iiberpriift, ob sich ein weitere Monomer in Reichweite befindet. Sofern dies
zutrifft, werden der Fanger und das Monomer verbunden (4.3d). Das hinzugefiigte Monomer
bildet das neue Ende des Dimers (4.3¢) und wird fiir den néchsten Polymerisationsschritt
als Ausgangspunkt verwendet. Somit wachst die Kette jedes Mal, wenn sich wiahrend eines
Polymerisationsschritt ein freies Monomer in Reichweite befindet. Fiir technische Details
sei auf den Text verwiesen.
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Nach dem Einfiigen der Monomersegmente wird zunéchst eine NPT-Simulation der Lange
tsim = 0.5ns durchgefiihrt, um das System ins Gleichgewicht zu bringen. Sofern nicht anders
angegeben, werden als Referenzwerte T = 300K und P = 1.0bar verwendet3. Sobald die
Monomerfliissigkeit sich im thermischen Gleichgewicht befindet (Abbildung 4.3a), setzt der
Polymerisationsprozess ein. Wie in [1, 3| beschrieben, wird eine feste Anzahl an Fénger-
Monomeren deklariert, von welchen ausgehend die Polymere erzeugt werden (Abbildung 4.3b).
Die Polymerisation selbst besteht aus drei Schritten, die bis zur Erfiillung eines oder mehrerer
Kriterien wiederholt werden. Im ersten Schritt (Abbildung 4.3¢) wird der Abstand zwischen
dem CE-Atom eines Fangers und den CA-Atomen der freien Monomere durchlaufen und das
Monomer gesucht, fiir welches dieser Abstand r minimal wird. Gilt

r < 0.8nm, (4.2.1)

so wird das bis dahin freie Monomer mit dem Fanger verbunden (Abbildung 4.3d). Es bildet
das neue Ende des Polymers. Befindet sich kein freies Monomer in geeignetem Abstand, so
bleibt das Polymer unverandert. Dieser Vorgang (erster Schritt) wird fiir jedes Polymer durch-
gefiihrt. Im darauf folgenden zweiten Schritt schliefit sich eine kurze Energieminimierung (2000
Schritte) an. Da fiir die Bindungslangen der Kohlenstoffe entlang der Kette rg)) < 0.2nm
gilt, Bindungen jedoch bis zu einem Abstand von 0.8 nm gesetzt werden, ist eine anschlie-
flende Energieminimierung unabdingbar. Sie verhindert, dass die neu verbundenen Atome
zu stark aufeinander zu beschleunigt werden, was in den meisten Féllen in einem Absturz
der Simulation resultieren wiirde. Im dritten Schritt folgt eine NPT-Simulation, deren Lange
von der gewiinschten Polymerkonfiguration abhéngt. Fiir die in dieser Arbeit verwendeten
Systeme fiihrt ¢, = 0.2ns zu stabilen Polymerisationsprozessen®. Die drei Schritte werden
wiederholt (Abbildung 4.3d-Abbildung 4.3f), bis das gewéhlte Abbruchkriterium erfiillt ist.
In dieser Arbeit wird der vorgestellte Algorithmus verwendet, um monodisperse (vgl. Kapitel
2.1) Polymerkonfigurationen (np Polymere der Linge n) zu erzeugen. Die Implementierung
alternativer Kriterien, beispielsweise zur Erzeugung einer speziellen polydispersen Léngen-
verteilung, sind problemlos durchzufiihren. Nachdem das Kriterium erfiillt ist, werden alle
restlichen, ungebundenen Monomere aus der Simulation geloscht. Um das System nicht zu
stark zu storen, werden die Monomere schrittweise (20 Monomere pro Schritt), im Wechsel
mit NPT-Simulationen der Dauer tg,, = 0.15ns, entfernt. Zum Abschluss wird eine weitere
NPT-Simulation (ts, > 0.5ns) durchgefithrt. Um die Dauer der Polymerisation sowie die
durch das Entfernen von Monomeren entstehenden Hohlrdume so gering bzw. klein wie mog-
lich zu halten, sollte die Startkonfiguration etwa 10 % mehr Monomere beinhalten, als es die
finale Konfiguration benétigt.

In Abbildung 4.4 ist gezeigt, wie der Polymerisationsprozess im Dichte-Zeit-Diagramm
ablauft. Im Zeitraum t < ¢; wird die reine Monomerfliissigkeit simuliert, bis sie sich im Gleich-
gewicht befindet, was durch die Bildung eines Plateaus gekennzeichnet ist. Ab ¢ = ¢; beginnt
der Polymerisationsprozess. Da sich zu Beginn in nahezu jedem Schritt ein freies Monomer
findet, welches an die bestehenden Ketten angebunden wird, steigt die Dichte des Systems
zunéchst linear mit der Schrittzahl bzw. Simulationsdauer. Mit dem Fortschreiten der Po-
lymerisation sinkt die Zahl der frei zur Verfiigung stehenden Monomere, sodass die Dichte
langsamer ansteigt. Je nachdem, wie grofs das System ist und wie lang die Ketten der fina-

3Verwendet werden Berendsen-Thermostat bzw. Barostat mit Kopplungskonstanten 70 = 0.1ps und 7p =
0.5 ps. Eine Uberpriifung zeigte, dass bis 77 = 10 ps das Dichteverhalten unbeeinflusst bleibt. Fiir 77 > 10 ps
ist der Thermostat jedoch nicht mehr in der Lage, die korrekte Temperatur (getestet bei T = 500 K)
einzustellen.

4Um iiberpriifen zu kénnen, ob die gewihlte Simulationszeit ausreicht, sollte das Verhalten der Dichte in
Abhéngigkeit der Zeit untersucht werden. Die Dichte sollte nach Abschluss der Simulation konvergiert
sein, wobei die dafiir benéGtigte Zeit mit dem Fortschreiten der Polymerisation deutlich sinkt.



4.2 Polyisopren 73

len Konfiguration werden sollen, kann es daher zu sehr langen Simulationszeiten kommen.
Vorstellbar ist eine Situation, in der ein offenes Polymerende von einem weiteren geknéulten
Polymer umschlossen wird und sich daher kein freies Monomer in der Nahe befindet. Wie
im Folgenden noch gezeigt wird (vgl. Abbildung 4.7), sinkt zudem der Diffusionskoeffizient
der Polymere mit steigender Lange ab. Damit ein derart gefangenes Polymerende in die N&-
he freier Monomere diffundiert, konnen durchaus Simulationszeiten > 1ns notwendig sein.
In diesem Beispiel wird zum Zeitpunkt ¢t = ¢y die gewiinschte Polymerkonfiguration erreicht
und die verbleibenden freien Monomere werden aus dem System entfernt. Da das an dieser
Stelle untersuchte System vergleichsweise klein ist, kann auf die schrittweise Entfernung der
verbleibenden freien Monomere verzichtet werden. Aus diesem Grund sinkt die Dichte mit
Erreichen von t = t, sprunghaft, wiahrend sie in der folgenden NPT-Simulation gegen den
experimentellen Wert konvergiert.

Ppoly

me’I’LO

Abbildung 4.4: Die Abbildung zeigt die zeitliche Entwicklung der Dichte eines reinen Polymer-
systems. Der Zeitpunkt ¢t; = 0.5 ns markiert den Start der Polymerisation. Hingegen héngt
der exakte Zeitpunkt to, bei dem die Polymerisation abgeschlossen ist, stark von der final
gewiinschten Konfiguration sowie der gesamten Systemgrofse ab. Die final erreichte Dichte
ist ppory, die hier mit der experimentellen Dichte von Polyisopren (~ 910kg m~3 vgl. Kapi-
tel 2.1.) iibereinstimmt. Die gemessene Dichte der Monomerfliissigkeit pmono ~ 480kg m~3

liegt unterhalb der Dichte von Isopren (piso ~ 680 kgm™3). Der Grund fiir diese Abweichung
ist, dass es sich bei der Monomerfliissigkeit um einzelne Monomereinheiten des Polyisoprens
handelt, die sich von Isopren-Einheiten unterscheiden. Zudem wurde das Kraftfeld nicht fiir
die Beschreibung der Isopren-Dichte angepasst. Alle angegebenen experimentellen Dichten
wurden bei Raumtemperatur (7' = 293.15 K) bestimmt.

Der verwendete maximale Abstand, bis zu dem Bindungen zwischen Monomeren gesetzt
werden, ist mafgeblich fiir die Dauer der Polymerisation verantwortlich. Je grofer dieser
ausfallt, desto wahrscheinlicher ist es, zwei Monomere miteinander zu verbinden. Auf der
Kehrseite wird dadurch die Simulation instabiler. Je grofer die Abweichung des Abstands
zweier Atome von ihrer Bindungslidnge ist, desto grofer ist ihre potentielle Energie. Ein Ab-
sturz der Simulation kann daher in Extremféllen auch nicht mehr durch eine geeignete Ener-
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gieminimierung verhindert werden. Zudem sind zu groffe Abstinde im Hinblick auf das reale
(experimentelle) Verhalten unrealistisch, da ohne eine direkte Wechselwirkung zwischen den
Atomen auch keine chemische Verbindung hergestellt werden kann. Aus diesen Griinden wird
der urspriinglich in [1, 3] verwendete, maximale Abstand von 1.4nm auf 0.8 nm gesenkt.

Neben der Anpassung des Abstandskriteriums wird, im Vergleich zu vorherigen Arbeiten,
die Verwendung der Energieminimierung (EM) modifiziert. Da bei einer EM keine Dynamik
im System stattfindet, miissen bei der anschlieffenden MD-Simulation die Geschwindigkeiten
der Atome jedes Mal neu erzeugt werden. Unabhéngig von der Art, mit der dem System An-
fangsgeschwindigkeiten zugewiesen werden, muss es sich erst wieder an das thermodynamische
Gleichgewicht anndhern. Dazu ist zusétzliche Simulationszeit notwendig. Wahrend der kurzen
Energieminimierung ist jedoch davon auszugehen, dass am System keine globalen, signifikan-
ten Anderungen auftreten, die das zuvor bestehende thermodynamische Gleichgewicht, unter
Beriicksichtigung der alten Geschwindigkeiten, stark beeinflussen. Die Positionen, an denen
die Energieminimierung eingreift, beschranken sich groftenteils auf die neu gesetzten Bindun-
gen zwischen Monomeren. Daher werden die Geschwindigkeiten vor der Energieminimierung
abgespeichert, um sie anschlieftend wieder hinzuzufiigen. Auf diese Weise kann die Dauer der
folgenden MD-Simulationen mehr als halbiert werden®.

Abweichend zu [1, 3] wird zudem untersucht, welchen Einfluss eine zweiseitige Polymeri-
sation hat. So wird zusétzlich iiber das Anfangsatom (CA) bestehender Ketten nach Enda-
tomen (CE) freier Monomere gesucht. Der Algorithmus kann auf diese Weise entsprechend
der theoretischen Erwartung um einen Faktor 2 beschleunigt werden, wobei sdmtliche unter-
suchten Polymereigenschaften fiir die beiden Vorgehensweisen nicht zu unterscheiden sind. Da
zum Zeitpunkt dieser Untersuchungen jedoch bereits eine Vielzahl an Ergebnissen auf Basis
der einseitigen Polymerisation vorlagen, wird im Folgenden, um die Zahl der systeminter-
nen Variablen nicht weiter zu erhShen, weiterhin ausschlieflich die einseitige Polymerisation
verwendet.

Es bleibt anzumerken, dass der vorgestellte Algorithmus zur Polymerisation nicht auf die
Erzeugung von Polyisopren beschriankt ist. Jegliche Art von Monomer, bei dem eine Zuweisung
von End- und Anfangsatom moglich ist, kann verwendet werden.

4.2.2 Eigenschaften polymerisierter Systeme

Das von Harmandaris et al. veroffentlichte Kraftfeld [116] weist, beziiglich der Verwendung in
dieser Arbeit, zwei Probleme technischer Natur auf. Zum einen werden sdmtliche Potentiale
zur Beschreibung der kovalenten Bindungen durch Constraints (vgl. Kapitel 3.1.4) ersetzt. Im
Hinblick auf die Kraftmessungen, in denen Silica-Partikel durch das Polymer bewegt werden,
sollte es moglich sein, die Polymerketten zu deformieren, was die Verwendung von Constraints
verhindert. Zum anderen kommen Dispersionskorrekturen zum Einsatz, die nur in homogenen
Polymersystemen nutzbar sind. Um auf diese Optionen verzichten zu kénnen, sind Anpassun-
gen notig. Der Verzicht auf Constraints bedarf der Einfithrung von Kraftfeldparametern fiir die
entsprechenden Bindungen. Die Bindungslangen werden, wie bereits in der Arbeit von Herrn
Hager [1], einem weiteren Kraftfeld [121], welches fiir die Simulation von trans-Polyisopren
entwickelt wurde, entnommen. Der Unterschied in der Parametrisierung von cis- zu trans-
Polyisopren sollte in Bezug auf die Bindungsléngen vernachléssigbar sein. Das zeigt unter
anderem der Vergleich mit den Parametern aus [118|, einem weiteren Vorgingermodell des
hier verwendeten Kraftfelds, das fiir die MC-Simulation von Polyisopren verwendet wurde und
gegebenenfalls die geeignetere Wahl gewesen wiire. Eine erneute Uberpriifung bzw. Anpassung
wird jedoch aufgrund der Abweichungen von < 3% (in den Parametern) als nicht notwendig

®Diese Ideen wurden in Zusammenarbeit mit Herrn Sven Engelmann, (Fachbereich Mathematik und Natur-
wissenschaften, Bergische Universitdt Wuppertal, Gauss-Strafe 20, D-42097 Wuppertal) entwickelt und in
[4, 5, 120] verwendet.
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erachtet. Die zugehorigen Kraftkonstanten werden [1] entnommen. Fiir die Kompensation der
nicht verwendeten Dispersionskorrektur wird zunéchst der Abschneideradius auf r¢,; = 1.3nm
erhoht. Zudem werden alle o;;-Parameter der LJ-Wechselwirkung mit einem Faktor ¢, = 0.98
skaliert. Als Kontrolle dient die Analyse des in Abbildung 4.5 gezeigten Verhaltens der Poly-
merdichte in Abhéngigkeit der Temperatur. Eine Referenz liefert der mit exp-1 bezeichnete
Fit von experimentellen Daten aus [122]. Zudem kann der thermische Ausdehnungskoeffizient
ap folgendermafien umgeformt werden:

1 0V

_0(/p)
= T . (4.2.3)
1 0p
—; aT . . (4.2.4)

Mit dem bekannten Wert der Dichte von Polyisopren bei Raumtemperatur (vgl. Kapitel 4.2)
und ap =~ 6.7- 1076 K1 [123] ergibt sich eine zusitzliche lineare Approximation (exp-2).

1200 I | | | |
—  [122](exp-1)
1100 | - - [123](exp-2) |
A A Harmandaris
. A A Harmandaris ohne Const./Disp
' = 1000 | A A Harmandaris ohne Const./Disp angepasst [
20
—_
~ 900
Q
800
|

70 l l l l
%50 300 350 400 450 500 550
T/K

Abbildung 4.5: Die Abbildung zeigt die Dichte reiner Polymersysteme in Abhéngigkeit der
Temperatur. Verwendet werden zwei Polymerkonfigurationen mit np = 20; n = 100 mu(vy)
und np = 10, n = 200 mu(A). Zudem werden die Kraftfeldparameter variiert. Als Referenz
sind in Griin die Ergebnisse unter Verwendung der Harmandaris-Parameter [116] gezeigt.
In Rot ist zu sehen, wie sich die Ergebnisse &ndern, sofern keine Constraints und Disper-
sionskorrekturen verwendet werden. Die blauen Daten zeigen, welchen Einfluss die eigens
angepassten Parameter der LJ-Wechselwirkung (o;; — ¢, - 045) sowie die Erhéhung des
Abschneideradius auf r.,; = 1.3 nm haben. In Schwarz sind zudem die im Text diskutierten
experimentellen Referenzwerte exp-1 [122] und exp-2 [123] aufgefiihrt. Die Datenpunkte
sind Mittelwerte tiber NPT-Simulationen der Dauer g, = 10ns (im Abstand 6t = 40 ps
entnommen) bei konstanter Temperatur. Zur Abschitzung der Schwankungen ist die zuge-
horige Standardabweichung in Form von Fehlerbalken angegeben.
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In Abbildung 4.5 ist zu erkennen, dass die Parametrisierung von Harmandaris ein Dichtever-
halten erzeugt, das iiber den gesamten simulierten Temperaturbereich mit den experimen-
tellen Daten {ibereinstimmt. Abweichungen liegen im Bereich < 3%. Das Ausschalten von
Constraints und Dispersionskorrektur (roter Datensatz) fiihrt zu einem signifikanten Abfall
der Dichte von niherungsweise —50 kg m~3, welcher in erster Niherung unabhiingig von der
Temperatur ist. Der blaue Datensatz zeigt, dass diese Abweichungen, durch die im Text be-
schriebenen Anpassungen der Wechselwirkungsparameter, wie gewilinscht negiert werden. Zu-
dem l&sst sich bei keinem der Datensétze eine Differenz in Abhéngigkeit von der Kettenlange
der Polymere feststellen. Fiir eine Diskussion des in Abbildung 4.5 untersuchten Temperatu-
rintervalls im Zusammenhang mit dem temperaturbedingten Zerfall von Polymeren sei auf
Kapitel 5.2.2 verwiesen.

Im Folgenden werden weitere Eigenschaften des reinen Polymers untersucht, wobei nur
noch die angepassten Parameter des Harmandaris-Kraftfelds genutzt werden. Die diesbeziig-
lich in der urspriinglichen Referenz [116] aufgefiihrten Ergebnisse werden fortan als Referenz
(-werte) bezeichnet und verwendet.
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Abbildung 4.6: Die Abbildung zeigt die simulierten Dichten reiner Polymersysteme in Abhén-
gigkeit des Molekulargewichts und der Temperatur. In Griin sind Ergebnisse gezeigt, die der
urspriinglichen Referenz [116] (Abbildung 5) entnommen sind. Im Vergleich dazu stehen die
Ergebnisse der hier durchgefiihrten Simulationen mit dem angepassten Kraftfeld (blau). Die
Datenpunkte sind Mittelwerte iber NPT-Simulationen der Dauer ¢4, = 40ns (im Abstand
0t = 40 ps entnommen) bei konstanter Temperatur. Zur Abschitzung der Schwankungen
ist die zugehorige Standardabweichung als Fehlerbalken angegeben.

In [116] werden die Dichte sowie der Diffusionskoeffizient vergleichsweise kurzer Polymere
(n < 12mu) untersucht. Es soll nachgewiesen werden, dass die angepassten Parameter in der
Lage sind, diese Ergebnisse zu reproduzieren. In Abbildung 4.6 ist das Verhalten der Dichte in
Abhéngigkeit des Molekulargewichts kurzer Polymere gezeigt. Im Vergleich zu [116] werden
in den hier durchgefithrten Simulationen etwa 10 mal so viele Atome beriicksichtigt. Diese
Abweichung hat jedoch keinen signifikanten Einfluss auf die Ergebnisse. Die Simulationsdauer
betrigt 40ns, wobei fiir die Konvergenz der Dichte auch wesentlich kiirzere Simulationslaufe
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von wenigen Nanosekunden ausreichen. Da jedoch an den selben Datensétzen die Bestim-
mung der Diffusionskoeffizienten® durchgefiihrt wird, ist eine derart lange Simulationszeit
unumganglich.

Die unter Verwendung des angepassten Kraftfelds erzeugten Ergebnisse zeigen fiir M, >
500 g mol~! gute Ubereinstimmung mit den Referenzwerten. Fiir die Konfigurationen mit ge-
ringerem Molekulargewicht ergeben sich erkennbare Abweichungen, die jedoch allesamt we-
niger als 20 gmol~! betragen. Insgesamt zeigt sich, dass bei der kleinsten Temperatur die in
dieser Arbeit simulierten Dichtewerte iiber und bei der grofiten Temperatur unter den Re-
ferenzwerten liegen. Demnach weisen die Daten des angepassten Kraftfelds unabhéngig vom
Molekulargewicht einen hoheren thermischen Ausdehnungskoeffizienten auf, was sich eben-
falls in Abbildung 4.5 andeutet. Die Abweichungen sind jedoch derart gering, dass von einer
weiteren Anpassung des Kraftfelds abgesehen wird. Auf den Vergleich mit experimentellen
Ergebnissen wird an dieser Stelle verzichtet, da dem Autor keine entsprechenden Datensétze
vorliegen.

Neben der Dichte werden, korrespondierend zu den in Abbildung 4.6 gezeigte Konfigu-
rationen, die Diffusionskoeffizienten D der Polymere berechnet. Hierfiir wird fiir jedes Atom
eines Polymers die mittlere quadratische Verschiebung (msd) nach

msd(t) = lim |7(t) — 7(0)|? (4.2.5)
t—o00
bestimmt. Dieser Wert wird iiber die einzelnen Atome des Polymers gemittelt”, um anschlie-
fsend iiber die Polymere selbst zu mitteln. Aus der Einstein-Beziehung [88] ergibt sich der
Diffusionskoeffizient folglich zu

msd(t)
6t

D:

(4.2.6)

Genau genommen wird in [116] die Schwerpunktsdiffusion der Polymere bestimmt. Fiir kurze
Polymere, wie sie an dieser Stelle untersucht werden, sollten die Abweichungen zur oben
beschriebenen Vorgehensweise jedoch vernachléssigbar klein sein. Dies kann anhand weniger
Umformungen verdeutlicht werden. Zunéchst seien die Ortskoordinaten 7;(t) der Atome auf
dem Polymer ausgedriickt durch die Lage des Polymerschwerpunkts 7(¢) und die Lage b; (t)
relativ zum Schwerpunkt:

() = 7s(t) + (). (4.2.7)

Mithilfe einiger Umformungen kann gezeigt werden, dass
1 L . Ad o 1 > >
T 2o ma(t) = 7(0) = (1) - 7 (0) + 5 D mi@i() — 6i(0)° (428

gilt, wobei m; die Massen der einzelnen Atome bezeichnet und M, fiir die gesamte Masse des
Polymers steht. Wird der Diffusionskoeffizient, wie in dieser Arbeit, als gewichtetes Mittel
der einzelnen atomaren Diffusionskoeffizienten bestimmt, so enthélt dieser die Diffusion des
Schwerpunkts und das gewichtete Mittel der atomaren Diffusionskoeffizienten, relativ zum
Schwerpunkt. Fiir kurze Polymere sollte der Anteil der Bewegung relativ zum Schwerpunkt

5Diese Annahme gilt speziell fiir die Bestimmung des Diffusionskoeffizient anhand der im Folgenden ver-
wendeten Einstein-Beziehung [88]. Fiir andere Vorgehensweisen, wie beispielsweise die Verwendung von
Green-Kubo-Relationen [88], reichen kiirzere Simulationen aus.

"An dieser Stelle wird ein gewichtetes Mittel auf Basis der Massen verwendet.
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im Vergleich zur Schwerpunktsdiffusion klein sein, sodass
1 S ., . S
T D mi(F(t) — 7(0)? & (Fu(t) — 7(0))? (4.2.9)

gilt. In Abbildung 4.7 sind die bestimmten Diffusionskoeffizienten mit den Referenzen aus
[116] und zusétzlichen experimentellen Werten verglichen.
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Abbildung 4.7: Die Abbildung zeigt die Diffusionskoeffizienten reiner Polymersysteme in Ab-
héngigkeit des Molekulargewichts und der Temperatur. In griin sind Ergebnisse gezeigt,
die der urspriinglichen Referenz [116] (Abb. 5) entnommen sind. Im Vergleich dazu ste-
hen die Ergebnisse der Simulationen mit dem angepassten Kraftfeld (blau). Die gezeigten,
experimentellen Daten aus [124, 125] wurden mittels Feldgradienten-NMR bestimmt.

Bei der Betrachtung der Diffusionskoeffizienten (vgl. Abbildung 4.7) zeigen sich, wie schon
bei der Dichte beobachtet, systematische Abweichungen zu den Referenzwerten aus [116]. Je-
doch weisen die experimentellen Datensétze, die beide mittels Feldgradienten-NMR bestimmt
wurden, nahezu die gleichen Differenzen zueinander auf. Diesen Differenzen zur Folge wird
daher geschlussfolgert, dass die erstgenannten systematischen Abweichungen in den Bereich
von zu erwartenden Schwankungen fallen. Wichtig ist insbesondere, dass die Tendenz mit
steigendem Molekulargewicht bzw. lingeren Ketten richtig ist®, da auf die Bestimmung des
Diffusionskoeffizienten fiir Polymere héheren Molekulargewichts verzichtet wird. Die bend-
tigten Systemgrofen und Simulationszeiten wiirden einen zu hohen zeitlichen Aufwand her-
vorrufen. Als Zwischenfazit kann jedoch festgehalten werden, dass die Polyisopren-Ketten im
untersuchten Gewichtsbereich eine realistische Diffusionsdynamik aufweisen.

Fiir die Simulation von Polymerketten mit héherem Molekulargewicht muss sichergestellt
sein, dass sich realistische Konfigurationen bilden. Als beschreibende Grofe ist das charakte-
ristische Verhéltnis ¢; bzw. der Grenzwert lim;_, o, ¢; := ¢, (vgl. Kapitel 2.1) in Abbildungen
4.8a-4.8d gezeigt. Die Ergebnisse liegen im Bereich +10 % um den experimentellen Wert von

el = 4.7. Da weitere Angaben in der Literatur durchaus mit grofieren Schwankungen von

8linearer Verlauf in der log-log-Darstellung, vgl. Abbildung 1 aus [124]
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rund 20% behaftet sind (vgl. [126]), kann eine zufriedenstellende Ubereinstimmung von Simu-
lation und Experiment festgehalten werden. Eine Grofie, die bekanntermafien Einfluss auf das
charakteristische Verhiltnis nimmt, ist das trans/cis-Verhéltnis. Laut [126] liegt c5c? fiir reine
trans-Konfigurationen etwa 20% tiber den Werten reiner cis-Konfigurationen (bei 7' = 323 K).
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Abbildung 4.8: Die Abbildungen 4.8a-4.8d zeigen das charakteristische Verhéltnis verschiede-
ner Polymerkonfigurationen. Fiir die Berechnung werden Mittelwerte iiber die Polymere des
jeweiligen Systems gebildet. Zur Angabe der Schwankungsbreiten werden zudem die Stan-
dardabweichungen bestimmt und als Fehlerbalken eingetragen. Je ndher [ an die Linge n
der Polymere 1duft, desto schlechter wird die Statistik der Mittelwertbildung. Daher zeigen
die Daten in diesem Bereich grofere Abweichungen (vgl. Abbildung 4.8a).

Das verwendete Polymerkraftfeld ist fiir die Erzeugung von reinen cis-Polyisopren Kon-
figurationen entworfen. Ob es sich bei den in dieser Arbeit erzeugten Polymerkonfiguratio-
nen tatsachlich um reine cis-Konfigurationen handelt, soll gepriift werden. Um das trans-cis-
Verhéltnis zu bestimmen, wird auf jeder Monomereinheit der Winkel zwischen dem Richtungs-
vektor der einzelnen Monomere ¢ (CA-CE) und dem Richtungsvektor der Doppelbindung 7—
(CD1-CD2) bestimmt. Wie in Abbildung 4.9 gezeigt, sollte sich der eingeschlossene Winkel
A(t,t_) in Abhiéingigkeit der Konfiguration unterscheiden. Fiir die cis-Konfigurationen sind die
Vektoren nahezu parallel zu erwarten, wahrend sich fiir die trans-Konfiguration Winkel im Be-
reich 30° einstellen sollten. Die Auswertungen werden an denselben Systemen durchgefiihrt,
die auch fiir die Berechnung von ¢4 in Abbildungen 4.8a-4.8d als Grundlage dienen. In allen
vier Fillen ergibt sich £(f,t—) < 4° fiir saimtliche im System befindlichen Monomereinheiten.
Es wird daher geschlussfolgert, dass es sich bei den in dieser Arbeit erzeugten Polymeren zu
100 % um cis-Polyisopren handelt.
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Cis

trans

Abbildung 4.9: Die Abbildung verdeutlicht, wie die Betrachtung des Richtungsvektors der Mo-
nomere ¢ im Vergleich zum Richtungsvektor der Doppelbindung f— eine Unterscheidung
von cis- und trans-Konfiguration ermoglicht. Wahrend bei einer cis-Konfiguration der ein-
geschlossene Winkel £, f— nahezu null ist, ist er fiir trans-Konfigurationen im Bereich 30 °
zu erwarten.

4.2.3 Polymerisation in Anwesenheit von Silica-Partikeln

Die Polymerisation in Anwesenheit der Silica-Partikel unterscheidet sich von der Polymerisa-
tion eines reinen Polymersystems. Der schwerwiegendste Unterschied sind die Systemgrofien.
Systeme, die Partikel enthalten, die in anschliefsenden Simulationen bewegt werden sollen, wei-
sen meist deutlich gréfsere Volumina auf. Bei der Durchfithrung der Polymerisation derartiger
Systeme im NPT-Ensemble? treten Phasenseparationen zwischen Polymeren und Monomeren
auf, was zu Lochern (Vakuum) im System fiithrt. Dieses Verhalten kann durch eine Erhéhung
des Drucks auf 100.0 bar (wéhrend der Polymerisation) unterbunden werden. Der Druck muss
jedoch an geeigneter Stelle wieder gesenkt werden, da sich ansonsten nicht die korrekte Dichte
einstellt. Zur Verdeutlichung wird ein System mit abgeschlossener Polymerisation (100.0 bar)
zunachst kontinuierlich erwérmt. Die resultierenden Dichten sind in Form von blauen Daten-
punkten in Abbildung 4.10 gezeigt. Bei ausgewihlten Temperaturen werden Konfigurationen
gespeichert, von denen ausgehend der Druck gesenkt wird. Eine Schrittweite von 1.0 bar pro
50 ps Simulation fithrt zu den in der Abbildung gezeigten, richtigen Dichten (graue Daten-
punkte).

Die Senkung des Drucks als letzten Schritt der Systempréaparation zu vollziehen, ist unum-
génglich. Zusétzliche Tests zeigen, dass die verwendeten Systeme in endlicher Simulationszeit
(t ~ 20ns) nicht in der Lage sind, auf eine weitere Anderung der Temperatur (nach ab-
geschlossener Senkung des Drucks auf P = 1.0bar) zu reagieren. Das Resultat sind falsche
Dichtewerte. Dieses Verhalten tritt nachweislich fiir Kettenldngen von 100 mu < n < 800 mu
auf. Als Ursache werden die langen Relaxationszeiten der Polymere (vgl. Abbildung 7.8) an-
gesehen. Dariiber hinaus miissen ebenfalls die Vulkanisation sowie die Anbindung von Silanen

9Wihrend dieses Simulationsschrittes werden die Partikel durch Zwangskrafte an ihren Ruhelagen fixiert.
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Abbildung 4.10: Die Abbildung zeigt das Verhalten der Polymer-Dichte (np = 85, n =
200mu) im Bulk-Bereich eines Systems, das zusétzlich zwei Silica-Partikel enthélt und
bei T'= 300K, P = 100.0 bar polymerisiert wurde. In Blau ist aufgetragen, wie sich die
Dichte bei Erwarmung verhélt. Auf eine exakte Angabe der Schwankungsbreiten, die im
Bereich von 20 — 30 kg m 3 liegen, wird in diesem Fall verzichtet. Mit schwarzen Pfeilen ist
gekennzeichnet, wie die Dichte bei konstanter Temperatur durch das Absenken des Drucks
(1.0 bar pro 50 ps) auf Normaldruck konvergiert. Die final erreichten Dichtewerte sind mit
grauen Dreiecken gekennzeichnet, deren zugehdrige Fehlerbalken aus der Berechnung von
Standardabweichungen iiber einem Zeitraum von 108 ps mit Korrelationszeit 9 ps resultie-
ren. Die angegebenen experimentellen Referenzen sind identisch mit den in Abbildung 4.5
gezeigten Vergleichswerten.

und Polymeren vor dem Senken des Drucks erfolgen. Zur Veranschaulichung ist im Folgenden
die Reihenfolge der durchzufithrenden Schritte beim Aufbau des Systems skizziert. Fiir die
genauen Abléufe sei auf Kapitel A.2 verwiesen.

1. Fiige dem System Partikel hinzu.

2. Silanisiere die Partikel.

3. Fiille das System mit Monomersegmenten auf.

4. Fiihre die Polymerisation bei P = 100.0 bar und 7" = 300 K durch.

5. Losche die verbleibenden freien Monomersegmente.

6. Vulkanisiere das Polymer.

7. Verbinde Silane und Polymer.

8. Senke den Druck.
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Die Studien dieser Arbeit enthalten unter anderem eine Variation des Durchmessers der
verwendeten Silica-Partikel. Um die Polymerisation in Anwesenheit groferer Partikel weiter
erfolgreich durchfiihren zu kénnen, muss zusétzlich die Ankopplung des Barostaten von 7p =
0.5 ps auf 7p = 5.0 ps abgeschwicht werden. Andernfalls treten vermehrt Fehlermeldungen und
damit einhergehend Abbriiche der Simulationen auf, welche die Polymerisation unausfiihrbar
machen.

Das Hinzufiigen von Partikeln zu den Polymersystemen hat Einfluss auf das Verhalten
der Polymere. Insbesondere in der Nahe der Partikel werden das dynamische und das statische
Verhalten der einzelnen Monomereinheiten beeinflusst, was in Kapitel 7 genauer betrachtet
wird. Neben diesen lokalen Einfliissen stellt sich die Frage, ob die Form des Zwei-Partikel-
Kontakts die Isotropie der reinen Polymerfliissigkeit global aufhebt. Um dieser Fragestellung
nachzugehen, wird fiir eine Vielzahl der in dieser Arbeit untersuchten Systeme der Mittelwert
iiber den Richtungsvektor £ = fca_cp (vgl. Abbildung 4.9) aller sich im System befindlicher
Monomereinheiten bestimmt. In Tabelle 4.1 sind die resultierenden Mittelwerte der einzelnen
Komponenten gezeigt. Fiir zufillig orientierte Monomere gilt:

()
(1)

Hingegen fiihrt die Ausbildung einer Vorzugsrichtung zu Abweichungen von den Nullwerten.
Eine derartige Abweichung ist jedoch laut den tabellarisierten Ergebnissen in keinem der
untersuchten Systeme zu finden. Die einzige signifikante Anderung betrifft die mittlere Linge
der Monomereinheiten | |, die von 0.34nm im Fall der Monomerfliissigkeit auf 0.31nm im
Fall der Polymerfliissigkeit abféllt.

~0 fir (4.2.10)

i:$7y7z

Tabelle 4.1: Mittlere Orientierung der Monomereinheiten in verschiedenen Systemen. Eine signi-
fikante Orientierung der Monomere in eine Richtung wiirde den entsprechenden Mittelwert
(t)/(|F ) deutlich von null abweichen lassen. Die Abkiirzungen pp und sp stehen fiir die
polymerinterne Vernetzung (pp — Vulkanisation) bzw. die Vernetzung von Silanen und
Polymeren (sp — Anbindung der Silane an das Polymer). Die zuletzt aufgefiihrte Konfi-
guration enthélt als einzige silanisierte Silica-Partikel, wobei die Silane lediglich auferhalb
des direkten Kontaktbereichs der beiden Partikel platziert sind (¢ = 2.7nm™2). Fiir eine
genaue Definition des Kontaktbereichs, die an dieser Stelle fiir die gefolgerten Schliisse nicht
notwendig ist, sei auf Kapitel 5.1.2 verwiesen.

n / mu | Partikel | Vernetzungen <t_:f7> <t_‘1,/> <tf> (t']) / nm
(¢ 1) (1) (¢ 1)
1 - - —0.0108 | —0.0095 | —0.0120 0.34
4 - - —0.0162 | 0.0013 | —0.0054 0.31
6 - - —0.0112 | —0.0188 | —0.0078 0.31
8 - - —0.0151 | 0.0257 | —0.0053 0.31
12 - - —0.0151 | —0.0121 | —0.0221 0.31
32 - - 0.0021 | —0.0443 | 0.0067 0.31
200 - - 0.0220 0.0138 | —0.0257 0.31
200 D =42nm - —0.0035 | —0.0017 | —0.0007 0.31
200 | D=42nm | sp-pp || —0.0029 | 0.0001 | 0.0011 0.31
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4.3 Vulkanisation

In den Abschnitten dieses Kapitels wird zuerst beschrieben, wie der chemische Vorgang der
Vulkanisation (vgl. Kapitel 2.2) durch das Hinzufiigen von Schwefelbriicken in der Simulation
umgesetzt wird. Anschliefsend wird auf die Parametrisierung mit einem geeigneten Kraftfeld
eingegangen, bevor schlieflich die Eigenschaften der resultierenden Systeme iiberpriift werden.

4.3.1 Vulkanisation in der Simulation

Fiir die Vernetzung des Polymers wurde zunéchst nach bereits verwendeten Kraftfeldern und
Methoden gesucht, die in Kombination mit dem Polymerkraftfeld von Harmandaris verwen-
det wurden. Der Fokus fiel zunéchst auf eine sehr aktuelle Veréffentlichung [127], in der ein
sogenanntes Multiscale-Modelling angewendet wird. Dabei wird das atomistische System in
ein Coarse-Grained-Modell umgewandelt, sodass anschliefend, dhnlich zu der in [128] ver-
wendeten Vorgehensweise, Monte-Carlo-Simulationen durchgefiihrt werden, um das System
zu vernetzen. Anschliefend wird das Coarse-Grained-Modell wieder in die atomare Auflésung
iiberfiihrt!'?. Derartige Ansitze sind insbesondere fiir das Erzeugungen von Netzknoten hohe-
rer Ordnung (mehr als zwei Polymere an einem Netzknoten verbunden) sinnvoll, erscheinen
fiir diese Arbeit jedoch zu aufwéndig, weshalb ein wesentlich einfacherer Ansatz Verwendung
findet.

Es wird festgelegt, dass dem System ausschlieflich Schwefelbriicken, bestehend aus jeweils
ein bzw. zwei Schwefelatomen, hinzugefiigt werden. Eine schematische Darstellung der Ver-
netzung ist in Abbildung 4.11 gezeigt. Die Lénge der Schwefelbriicken betrdgt im ungedehnten
Zustand ungeféhr 0.28 nm (1-S) bzw. 0.42nm (2-S). Diese Werte basieren auf der Energiemi-
nimierung eines Testsystems, bestehend aus zwei Isopren-Trimeren, deren mittlere Monome-
reinheiten durch die entsprechende Schwefelbriicke verbunden sind. Zu diesem Zweck wird der
Molekulareditor Avogadro [131] zusammen mit dem vorimplementierten UFF-Kraftfeld [132]
verwendet. Im Gegensatz zu dem spéter verwendeten AMBER-Kraftfeld [133, 134| handelt es
sich hierbei nicht um ein United-Atom-Modell. Um eine grobe Vorstellung der Konfiguration
zu erhalten, reicht diese Approximation jedoch aus. Das gilt vor allem, da der auf die Para-
meter der verwendeten kovalenten Bindungen eingeschrankte Vergleich der beiden Kraftfelder
nur minimale Differenzen im Bereich von wenigen Prozent aufweist.

\
Vulkanisation y®

Toeinet Seetleet

Abbildung 4.11: Die Abbildung zeigt die verwendete Vernetzung des simulierten Polymers.
Neben den beteiligten Atomtypen ist der Torsionswinkel ¥cgsgsc der Schwefelbriicke hervor-
gehoben.

Details der Methode sind in [129] und [130] zu finden.
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Abbildung 4.12: Die Abbildung zeigt zwei radiale Verteilungsfunktionen der CA-Atome von
40 Polymerketten der Lénge n = 200mu. Sie unterscheiden sich darin, dass im ersten
Fall (schwarz) alle CA-Atome berticksichtigt werden, wihrend im zweiten Fall (grin) CA-
Atome des selben Polymers von der Auswertung ausgeschlossen sind. Der Berechnung liegt
ein Simulationszeitraum von 1 ns zugrunde, wobei Daten im Abstand von 100 ps verwendet
werden.

Abbildung 4.12 zeigt zwei unterschiedliche radiale Verteilungsfunktionen von CA Kohlen-
stoffen eines Polymersystems (np = 85, n = 200mu). Sie unterscheiden sich darin, dass im
ersten Fall (schwarz) alle CA-Atome berticksichtigt werden, wihrend im zweiten Fall (griin)
CA-Atome des selben Polymers von der Auswertung ausgeschlossen sind. Die Differenz der
Verlaufe zeigt deutlich, dass ein grofer Anteil der sich in der N&he eines zufillig ausgewéhlten
CA-Atoms befindlichen CA-Atome zum selben Polymer gehdren. Der Peak bei r ~ 0.45nm
ist entsprechend auf die unmittelbar benachbarten Monomer-Segmente des gleichen Polymers
zuriickzufiihren. Fiir eine spéter folgende Argumentation ist es zudem wichtig, hervorzuheben,
dass dieser Abstand ebenfalls der Gleichgewichtslange der 2-S-Briicken entspricht. Bis auf den
signifikanten ersten Peak weisen die radialen Verteilungsfunktionen eine dhnliche Struktur auf,
was sich insbesondere an der iibereinstimmenden Lage der folgenden Peaks bei r = 0.6 nm,
r = 0.95nm und r = 1.5nm zeigt. Der zusétzliche und vergleichsweise schmale Peak auf der
Schulter des r = 0.95 nm-Peaks (schwarze Kurve) ist auf die ibernéchsten Nachbar-Segmente
entlang des Polymers zuriickzufithren. Unabhéngig von der Art der radialen Verteilungsfunk-
tion ist deutlich zu erkennen, dass nahezu keine Abstdnde zwischen CA-Atomen auftreten,
die der Lénge einer 1-S-Briicke entsprechen. Aus diesem Grund wird die Vulkanisation auf
Schwefelbriicken mit 2 Schwefelatomen beschrankt. Als Prototyp fiir das Einsetzen in die Si-
mulation wird die Konfiguration des in Avogadro erzeugten Testsystems verwendet. Vor dem
Hinzufiigen findet zudem eine zufillige Rotation der Schwefelatome um die Verbindungslinie
CA*-CA* (vgl. Abbildung 4.11) statt.

Neben den Konfigurationen der einzelnen Schwefelbriicken muss die rdumliche Verteilung
im Gesamtsystem kontrolliert werden. Bei diesem ersten vollstdndigen Aufbau des Kontakt-
modells ist eine moglichst homogene Schwefelverteilung erwiinscht!!. Um die Schwefelvertei-

" Generell ist der Einfluss von inhomogenen Verteilungen ebenfalls von Interesse. Eine entsprechende Bertick-
sichtigung wiirde jedoch an dieser Stelle die Komplexitéit des Systems weiter erhéhen, weshalb sich auf
homogene Verteilungen beschrankt wird.
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Abbildung 4.13: Die Abbildung zeigt schematisch die Unterteilung der Simulationsbox, so-
dass die Vernetzung tiber die eigentliche Simulationsbox hinweg (mit periodischen Bildern)
moglich ist.

lung zu kontrollieren, wird das System in quaderformige Teilvolumina V; ~ (3nm)3 unter-
teilt, die um die Hélfte ihrer Seitenlinge verschoben sind (sieche Abbildung 4.13). Somit ist
sichergestellt, dass Volumina erzeugt werden, die iiber den Rand der eigentlichen Simulations-
box hinauslaufen. In diesen Randvolumina ist es moglich, Bindungen iiber die periodischen
Randbedingungen (vgl. Kapitel 3.1.6) hinaus zu setzen, was fiir eine korrekte Vernetzung des
Gesamtsystems notwendig ist. In jedem Teilvolumen V; wird bestimmt, wie viele Moglich-
keiten ng(V;) existieren, eine Schwefelbriicke zu setzen. Hierzu werden die CA-CA Abstén-
de durchlaufen und gepriift, ob der Abstand innerhalb eines festgelegten Intervalls um die
Gleichgewichtslange der 2-S-Briicken (0.42 nm + Abg) liegt. Anschliefend wird die Anzahl der
Schwefelbriicken, die hinzugefiigt werden sollen, anteilsméfig — den n§(V;) entsprechend —
aufgeteilt. Von ng Briicken, die auf das gesamte System verteilt werden, entfallen

ng(Vi)

auf V;, die zufillig ausgewéhlt werden. Dabei sollte Abg so klein wie moéglich gehalten werden,
um grofte Deformationen der gesetzten Schwefelbriicken zu vermeiden. Allerdings muss Abg
grof genug gewdhlt werden, damit die Zahl der n§(V;) ausreicht, um eine Verteilung nach
Gleichung (4.3.1) zu ermdglichen. Als Maximalwert wird, bei einem Schwefelgehalt von 15 phr,
Abgs = 0.2nm verwendet. Sollte die Summe der tatsdchlich hinzugefiigten Schwefelbriicken
kleiner sein als die insgesamt vorgesehene Zahl

> ns(Vi) < ns, (4.3.2)

ns(Vi) = o (4.3.1)

so wird die Differenz nach dem folgenden Schliissel aufgeteilt:

1. Wahle zufallig ein Teilvolumen aus.

2. Bestimme eine Zufallszahl ¢ € [0, 1].

ng (Vi)

3. Falls ( < SRR gilt, fiige V; eine Schwefelbriicke hinzu.
1P S\rT

4. Solange ), ns(V;) < ng gilt, kehre zu Schritt 1. zuriick.

Die Zuweisung der hinzufiigenden Schwefelbriicken anhand der im Volumen V; bestehenden,
potentiellen Bindungsmoglichkeiten n%(V;) erscheint zunichst unverhaltnismafig aufwéndig.
Es gilt jedoch zu beriicksichtigen, dass n§(V;) in erster Nédherung proportional zum Volumen-
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bruch des Polymers in V; ist. Sollte ein gewisser Anteil von V; durch ein Partikel ausgefiillt
werden, so wird dies n§(V;) entsprechend verringern (vergleiche Abbildung 4.14) und damit
den Verteilungsschliissel beeinflussen. In der Konsequenz ist eine homogene Verteilung des
Schwefels in jedem Fall sichergestellt.

ng(Vi) <ng(Va)
<

Abbildung 4.14: Die Abbildung zeigt schematisch, wie der gewihlte Verteilungsschliissel durch
die Anwesenheit eines Partikels beeinflusst wird. Verglichen werden insbesondere die Teilvo-
lumina V; und V5, die unterschiedliche Anteile des Partikels enthalten. In griin und blau sind
die komplementéren Volumenanteile, die entsprechend Polymere enthalten, gekennzeichnet.
Um eine homogene Verteilung der Schwefelbriicken im Gesamtsystem zu erreichen, ist die
Anzahl der hinzuzufiigenden Briicken entsprechend der Grofse der griinen und blauen Vo-
lumina zu wéhlen. Stellvertretend fiir die Gréfse der Polymer beinhaltenden Volumina wird
in dieser Arbeit die Gréfse ng(V;) verwendet, die alle im Subvolumen V; existierenden Mog-
lichkeiten zum Setzen einer Schwefelbriicke zdhlt. Eine genaue Definition besagter Grofe
ist dem Text zu entnehmen.

Nach dem Erzeugen der ersten vernetzten Systeme kann der Abstand der Netzknoten auf
den einzelnen Ketten bestimmt werden. Es zeigt sich, dass der Abstand Ang = 1 mu (Abstand
gemessen in Monomereinheiten) bereits bei schwachen Graden der Vernetzung besonders oft
auftritt. Der Grund hierfiir ist die Vorgehensweise bei der Suche nach Méglichkeiten zur Ver-
netzung. Wird ausgehend von einem CA-Atom mittels Abschneideradius nach benachbarten
CA-Atomen gesucht, so sind die CA-Atome benachbarter Monomere derselben Kette in der
Ergebnismenge. Die unmodifizierte radiale Verteilungsfunktion in Abbildung 4.12 (schwarze
Kurve) zeigt zudem, dass die Gleichgewichtslange der 2-S-Briicken nahezu exakt mit dem Ab-
stand dieser direkt benachbarten CA-Atome iibereinstimmt. Das erkldrt, warum ohne weitere
Einschrankungen Bindungen zwischen benachbarten Monomeren die Vernetzung dominieren.
Aus physikalischer bzw. chemischer Sicht ist die Vernetzung entlang einzelner Ketten moglich,
jedoch werden diese Schwefelbriicken das System nur bedingt verstirken. Uberwiegen derarti-
ge Konfigurationen, so ist der Einfluss der Vernetzung deutlich schwécher, als er aufgrund der
hinzugefiigten Schwefelmenge zu erwarten wére. Diesen Sachverhalt verdeutlicht Abbildung
4.15. Das linke System weist gegeniiber Deformationen eine deutlich hohere Stabilitét als das
rechte System auf.

Aufgrund des vielfachen Auftretens von Vernetzungen entlang einzelner Ketten wird eine
zusitzliche Randbedingung beim Vernetzen des Systems eingefiihrt. Eine Schwefelbriicke wird
nur zwischen zwei Monomeren desselben Polymers gesetzt, sofern zwischen den beiden betei-
ligten CA-Atomen mindestens 40 Monomereinheiten liegen. Fiir ein reales System ist eine
derartige Restriktion mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht zutreffend. Sie dient jedoch dazu,
das simulierte System besser kontrollieren zu kénnen.
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Ein in der Literatur bekannter Einflussfaktor fiir die Eigenschaften von vulkanisierten Po-
lymeren ist die Anzahl und Lénge der offenen Polymerenden (engl.: Dangling Ends). Um eine
statistische Untersuchung dieser Einflussgréfie zu umgehen, werden die Enden und Anfange
der Polymere zusétzlich vernetzt. Hierbei wird das Atom, mit dem ein Polymer beginnt (CA)
beziehungsweise endet (CE), ausgewahlt. Anschlieffend werden die Abstdnde zu den umlie-
genden CA-Atomen anderer Polymerketten durchlaufen. Das umliegende CA-Atom, dessen
Abstand die kleinste Abweichung zu 0.42 nm zeigt, wird verwendet, um dem System nach der
oben aufgefithrten Vorgehensweise eine weitere Schwefelbriicke hinzuzufiigen. Das Anbinden
der Kettenanfdnge und -enden wird beim Aufbau des Systems vor dem zufélligen Setzen der
ng Schwefelbriicken durchgefiihrt.

Abbildung 4.15: Die Abbildung verdeutlicht den Einfluss von unterschiedlich anliegenden Netz-
knoten auf die Eigenschaften einer Polymerkonfiguration. Im linken System findet die Ver-
netzung zwischen unterschiedlichen Polymeren statt. In der rechten Konfiguration bestehen
die Netzknoten lediglich zwischen den gleichen Ketten. Trotz gleichem Anteil an Schwefel
wire das linke System deutlich stabiler gegeniiber Deformationen.

Der néchste zu behandelnde Punkt betrifft die Beschreibung der Schwefelbriicken in der
MD-Simulation, was mit der Frage nach einem geeigneten Kraftfeld einhergeht. Die in die-
ser und in vorangehenden Arbeiten [1, 25| verwendeten Kraftfeldparameter stammen zum
einen (Silica-Partikel) aus dem Universal-Force-Field (UFF) [132] und zum anderen (Poly-
mer) aus dem Kraftfeld von Harmandaris und Doxastakis [116], welches jedoch keine Parame-
ter fiir Schwefel beinhaltet. Es liegt daher nahe, Parameter fiir neu eingefiigte Atomgruppen
aus dem bereits verwendeten UFF-Kraftfeld zu benutzen. Hierbei handelt es sich jedoch,
im Gegensatz zum United-Atom-Modell des Polymers, um ein voll atomistisches Kraftfeld.
Da die Schwefelbriicken direkt mit dem Polymer verbunden werden, sollten die Parameter
ebenfalls einem United-Atom-Kraftfeld entnommen werden, was die Verwendung des UFF-
Kraftfeld ausschliefst. Eine ausfiihrliche Literaturrecherche brachte das AMBER-Kraftfeld als
moglichen Kandidaten hervor. Generell festzuhalten ist, dass die Abweichungen zu weiteren
United-Atom-Kraftfeldern, wie OPLS [135] und GROMOS [136], mit ndherungsweise 10 %
gering ausfallen.
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Abbildung 4.16: Die Abbildung zeigt das fiir die Quantenmechanik-Simulationen verwendete
Testsystem. Es beinhaltet zwei Isopren-Dimere, die durch eine Schwefelbriicke, bestehend
aus zwei Schwefelatomen, verbunden sind. In den QM-Simulationen werden die Wasserstof-
fe explizit beriicksichtigt, wahrend in den MD-Simulationen das bekannte United-Atom-
Modell fiir die Kohlenstoffe verwendet wird.

Einen einfachen Ansatz zur Uberpriifung, ob die Kombination von Polymer- und Schwefel-
kraftfeld sinnvolle Ergebnisse liefert, bietet der Vergleich von Molekulardynamik-Simulationen
und quantenmechanischen Rechnungen an einem Testsystem. Das in Abbildung 4.16 gezeigte
und fiir diesen Zweck verwendete Testsystem besteht aus zwei Isopren-Dimeren, welche durch
eine Schwefelkette der Lange 2 verbunden sind. Die quantenmechanischen Ergebnisse, die ein
Nebenprodukt der in [137] durchgefiithrten Berechnungen sind, wurden von Prof. Dr. rer. nat.
J. A. Becker und Dr. T. Alznauer'? zur Verfiigung gestellt. Der {ibermittelte Datensatz ent-
hélt 7 Simulationen der Lénge ¢t = 5ps (At = 0.1fs). Fir weitere Details der Simulation sei
auf die angegebene Referenz verwiesen.

Ein entsprechendes System wird fiir die MD-Simulation als United-Atom-Modell erzeugt.
In Bezug auf die verwendete Simulationstemperatur fillt die Wahl auf drei unterschiedliche
Werte (77 = 250K, Ty = 350K und 73 = 450K), da die quantenmechanischen Simulationen
deutliche Temperaturschwankungen im Bereich von 250K < T' < 450K ((T") = 337K) auf-
weisen. Grund fiir dieses Verhalten ist, dass die quantenmechanischen Simulationen keinen
Thermostaten enthalten. Das MD-Testsystem wird folglich bei jeder der drei Temperaturen
40 mal iiber einen Zeitraum von 100ns simuliert. In Tabelle 4.2 sind die sich ergebenden
mittleren Bindungsldngen und -winkel gezeigt.

Bei der Betrachtung der Bindungslédngen und -winkel (ohne Torsion) ergeben sich relative
Abweichungen im Bereich < 10 %. Dabei gilt es zu beachten, dass die QM-Simulationen auf-
grund ihrer Komplexitét nur iiber sehr kurze Zeitrdume durchgefithrt werden kénnen. Damit
fallt die statistische Aussagekraft ab. Das zeigt sich insbesondere darin, dass die Schwankungs-
breiten der QM-Rechnungen mit Abstand am grofiten sind. Zudem werden Kraftfelder wie
AMBER meist nur fiir Systeme angepasst, die lediglich die an der entsprechenden Wechselwir-

12Beide: Institut fiir Physikalische Chemie und Elektrochemie, Hannover, D-30167.
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Tabelle 4.2: Die Tabelle enthélt Vergleiche der Ergebnisse von QM und MD-Simulationen ei-
nes mit Schwefel vernetzten Polyisopren-Testsystems. Angegeben sind der Mittelwert sowie
die Standardabweichung der atomaren Abstdnde r;; und Bindungswinkel 0;;;. Auf eine
Differenzierung von Atomen des gleichen Typs, wie beispielsweise Schwefelatome 1 und 2,
wird verzichtet. Die Ergebnisse sind daher immer als Mittelwert iiber alle existierenden
Bindungen eines Typs zu verstehen. Fiir die Berechnungen werden Korrelationszeiten von
0tom = 1fs und 6tpyrp = 10ps verwendet. Da bei den Torsionswinkeln zwei Rotationsi-
somere 1~ und ¥ mit Nullpunktssymmetrie existieren, ist eine direkte Berechnung des
Mittelwerts nicht sinnvoll. Fiir Winkel kleiner null wird daher das Vorzeichen gedreht. Diese
Projektion erzeugt Eindeutigkeit beziiglich der moglichen Winkelstellungen, sodass auch in
diesem Fall die Mittelwerte sinnvoll verglichen werden kénnen. Unter den Mittelwerten der
MD-Simulation sind zusétzlich die prozentualen Abweichung zum QM-Wert angegeben.

| QM | MD T =250K | MD T = 350K | MD T = 450K
<rss> /nm [[ 0218 £0.071 | 0.204+0.003 | 0.205+0.005 | 0.204 +0.005
- 6.4% 5.9% 6.4%
<rgs> /nm | 0.19940.067 | 0.183+0.001 | 0.18240.001 | 0.183 4 0.002
- 1.6% 8.5% 8.0%
<Ocss> /° || 106.7+£72 | 105.0+1.1 105.1+£1.6 104.9£238
— 6.4% 1.5% 1.7%
<Occs> /° || 109.1+£25 116.3 £ 0.7 1148+ 1.2 115.7+£2.3
- 6.6% 5.2% 6.0%
<tossc > /° || 1181+£19.8 [ 116.1£5.0 95.5 4 5.0 94.4 +13.43
— 1.7% 19.1% 20.1%

kung beteiligten Atome beinhalten. Dass zusédtzliche Atome in der Umgebung der betrachte-
ten Wechselwirkung (beispielsweise umliegende Polymerketten) zu abweichenden Ergebnissen
fiihren, ist daher nicht abwegig. Unter diesen Voraussetzungen sind die beobachteten Ab-
weichungen zwischen QM und MD-Simulationen klein genug, um die Kraftfeldparameter der
MD-Simulation nicht zu verwerfen.

Im Bereich der Torsionswinkel treten deutlich hohere Differenzen von bis zu 20% auf.
Hierbei miissen jedoch die generell deutlich grofseren Standardabweichungen beriicksichtigt
werden, die in dhnlichen Grofsenordnungen liegen. Grund fiir derart starke Schwankungen ist
die Existenz der zwei Rotationsisomere 1~ und *. Der mégliche Ubergang zwischen diesen
metastabilen Zustdnden, vor allem bei hoheren Temperaturen, fithrt zwangsldufig zum Durch-
laufen eines grofen Winkelbereichs, was den zeitlichen Mittelwert entsprechend beeinflusst.
Aus diesem Grund sind fiir den Vergleich der Torsionswinkel auch die grofieren Abweichungen
von bis zu 20 % akzeptabel. Zusammenfassend wird geschlussfolgert, dass die Parameter des
AMBER-Kraftfelds eine gute Wahl fiir die Simulation des Kontaktmodells darstellen.

4.3.2 Eigenschaften vulkanisierter Systeme

Nach der Betrachtung der Vulkanisation anhand einzelner Schwefelbriicken sollen nun voll-
standige Polymersysteme untersucht werden. Hierzu muss zunéchst geklart werden, welcher
Grad der Vernetzung angestrebt wird. In PKW-Reifen liegt der Schwefelanteil {iblicherweise
bei rund 2 phr [28] (vgl. Kapitel 2.2 fiir die Erklarung der Einheit phr). Da die Polyisopren-
Ketten in Kapitel 5 nahezu ausschliefslich die Lange n = 200 mu besitzen, sollen die folgenden
Uberlegungen und Berechnungen allesamt auf diese Linge und Schwefelbriicken mit jeweils 2
Schwefelatomen bezogen werden.
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In dem Bild der festgesetzten Polymerkonfiguration entsprechen 2 phr Schwefel etwa 4.5
Schwefelbriicken, die von jedem Polymer ausgehend gesetzt werden. Da jede Schwefelbriicke an
zwei Polymere bindet, sind im Mittel 9 Schwefelbriicken mit jedem Polymer verbunden. Unter
der Annahme, dass diese gleichméfig entlang der Kette verteilt sind, ergibt sich ein Abstand
von 20 mu zwischen den Vernetzungspunkten auf dem Polymer. Im Hinblick auf die in Kapitel
5 bestimmten Kraft-Abstand-Kurven wird die Vulkanisation einen sichtbaren Einfluss zeigen,
sobald sie die Bewegung der Partikel einschrénkt. Vereinfacht betrachtet, ist die Vulkanisation
mit dem Aufbau eines Netzes zu vergleichen. Die Grofe der Maschen ist bestimmt durch den
mittleren Abstand der Schwefelbriicken Ar. Wie in Abbildung 4.17 skizziert ist, sollte das
Verhéltnis dieses mittleren Abstands zum Durchmesser der Partikel D die Verdnderung der
mechanischen Eigenschaften bedingen.

Polymere Netzknoten
\ Schwefelbrucken)

[T . fa
D; > Ar  — Bewegung eingeschrankt
Dy < Ar — Bewegung uneingeschrankt

Partikel

Abbildung 4.17: Die Abbildung verdeutlicht, wie das Verhéltnis von Abstand der Netzknoten
Ar zum Durchmesser der Partikel D Einfluss auf mechanische Eigenschaften nimmt.

In Abbildung 4.18 ist der Mittelwert der End-zu-End-Abstinde'® von Segmenten der
Lange [ entlang der Ketten eines Polymersystems (n, = 85, n = 200 mu) aufgetragen. Der
zuvor fiir 2 phr Schwefel abgeschétzte Netzknotenabstand von 20 mu korrespondiert in diesem
Bild mit

Ar = <R%l:20 mu) >

~ 3 nm.

Dieser Wert entspricht gleichzeitig etwa 70%( Ar - DSZm) des durchschnittlichen Durch-
messers eines, in dieser Arbeit verwendeten Silica-Partikels (Dg;,, = 4.21nm). Fiir simulierte
Kettenldngen von bis zu 800 mu bleibt dieser Wert unverdndert. Wird bei der prozentualen
Berechnung die Grofe von experimentell verwendeten Partikeln (Degp ~ 15.0nm) eingesetzt,
so ergibt sich ein deutlich kleinerer Wert von Ar - Dezlp ~ 20%. In experimentellen Systemen
mit derartigen Verhéltnissen zeigt sich, bedingt durch die Vernetzung mit Schwefel, eine deut-
liche Veranderung der mechanischen Eigenschaften. Um Gleiches in den simulierten Systemen
zu erreichen, sollte ein dhnliches Verhéltnis zwischen Netzknotenabstand und Partikeldurch-
messer gelten. Da eine Vergrofserung der Partikel jedoch nur bedingt moglich ist, muss hierfiir
der Schwefelanteil deutlich — auf niherungsweise 15 phr — erhoht werden'®. Diese Annahme
wird durch die Ergebnisse einer ersten Schwefelstudie, die in Abbildung A.7 (Anhang) gezeigt
ist, bestétigt. Anzumerken ist, dass die Mengenangabe des hinzugefiigten Schwefels bereits

13Ein Beispiel fiir die Berechnung der End-zu-End-Abstéinde eines Polymers ist in Abbildung 2.2 gegeben.
" Dieser Wert ergibt sich durch Ablesen des in Abbildung 4.17 zu \/(R2) ~ 0.85nm (= 3.0nm - Dy, - D)
korrespondierenden [-Werts von ungeféhr 2.3 mu.
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die Schwefelbriicken beinhaltet, die zur Anbindung der Kettenanfinge und -enden verwendet
werden. Bei einer Kettenldnge von n = 200 mu entspricht dies einem Wert von 0.9 phr, was
im Vergleich zu den angestrebten Schwefelmengen, die zufillig im System verteilt werden, nur
ein sehr kleiner Anteil ist.

Das Hauptziel des Vulkanisationsalgorithmus besteht darin, eine homogene Verteilung
der Schwefelbriicken zu realisieren. Dabei geht es zum einen um die rdumliche Verteilung im
Simulationsvolumen und zum anderen um die Verteilung entlang der individuellen Polyiso-
prenketten. Beide Punkte werden im Folgenden untersucht.

—
N
T

- - /< R}>=Dyn 1

200

Abbildung 4.18: Die Abbildung zeigt den Mittelwert der End-zu-End-Abstédnde von Segmen-
ten der Lénge . Grundlage fiir die Berechnungen ist ein Testsystem, bestehend aus 85
Polymeren der Lange n = 200 mu. Zur Angabe der Schwankungsbreiten ist die zugehorige
Standardabweichung in Form von Fehlerbalken eingetragen. Im System befindet sich zudem
ein Partikel der Grofse D = 4.2nm, dessen Einfluss auf die Mittelwerte der End-zu-End-
Absténde als vernachlassigbar angesehen wird. In rot ist der Punkt skizziert, an dem die
End-zu-End-Absténde die Grofe des Partikels (Durchmesser) erreichen.

In Abbildung 4.19 ist die radiale Verteilungsfunktion ggss(r) der Schwefelatome fiir unter-
schiedliche Mengen an hinzugefiigtem Schwefel gezeigt. Fiir die Berechnungen werden reine
Polymersysteme sowie Systeme mit Silica-Partikeln (D = 2.1 — 6.3nm) verwendet. Um einen
besseren Vergleich der unterschiedlichen Konfigurationen zu ermdglichen, sind die Datensétze
der Systeme mit Partikeln um —0.2 horizontal verschoben. Im Hinblick auf die Verteilung
der Schwefelatome stellen die Silica-Partikel inhomogene Bereiche (Locher) dar, was in die-
sen Féllen zu einem systematischen Abfall der radialen Verteilungsfunktion mit wachsender
Abstandsvariable r fiihrt. Daher wird fiir besagte Systeme im Bereich r > 2.0 nm eine Gerade
angefittet und die Daten entsprechend bereinigt. Direkte Nachbarn auf derselben Schwefel-
briicke bleiben unberiicksichtigt. Die ungefihre Lage der direkten Nachbarn ist jedoch in der
Abbildung markiert.

Unabhéngig von Fiillgrad und der Anwesenheit von Partikeln zeigen die radialen Ver-
teilungsfunktionen markante Maxima bei 0.4nm bzw. 0.6 nm. Fiir 7 > 1.2nm gilt in erster
Néherung gss = 1.0 bzw. ggs — 0.2 = 0.8, was eine homogene Schwefelverteilung belegt. Es
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kann zunéchst ausgeschlossen werden, dass die auftretenden Maxima allein aufgrund von be-
nachbarten Schwefelbriicken entlang zweier parallel verlaufender Ketten auftreten, deren Ab-
stand auf Basis von Abbildung 4.20a auf ungeféhr 0.5 nm abgeschétzt wird. Diese speziellen
Konfigurationen bestimmen maximal 15 % der im Bereich 0.25 nm < r < 0.75 nm beriicksich-
tigten Schwefelbriicken!®. Sofern sie von der Auswertung ausgeschlossen werden, bleiben die
beiden markanten Maxima bzw. Peaks bestehen, weshalb die besagten Konfigurationen nicht
als Erklarung dienen koénnen.

Die Lage des ersten Peaks bei r ~ 0.4nm entspricht in etwa dem o-Parameter der LJ-
Wechselwirkung von Schwefel. Wie in Abbildung 4.20b gezeigt, handelt es sich demnach um
zwei direkt benachbarte Netzknoten. Um den zweiten auftretenden Peak zu erkléren, ist in
Abbildung 4.20c¢ die Abschétzung der in diesem Zusammenhang wichtigen Abstdnde durch-
gefiihrt. Davon ausgehend, dass die Linge eines Monomers 0.5nm und die Bindungslange
zwischen Schwefel und Kohlenstoff 0.18 nm betrigt, ergibt sich fiir den eingezeichneten Ab-
stand zwischen den beiden Schwefelatomen n&herungsweise 0.6 nm. Abweichungen treten auf,
da die Ketten im simulierten System im Normalfall nicht parallel zueinander verlaufen. Aufier-
dem werden auch Absténde der anderen sich auf dem Netzknoten befindenden Schwefelatome
beriicksichtigt. Dies sollte jedoch in erster Linie die Breite und nicht die Lage des Peaks beein-
flussen. Ein weiterer, jedoch deutlich schwécher ausgepragter Peak bei r ~ 1.2 nm ist analog zu
Abbildung 4.20c zu deuten, nur dass in diesem Fall die Schwefelbriicken {ibernéchste Nachbarn
sind.

14} -
1. Nachbar
1.2 =
1.0}
S 08}
™
n
S 0.6 Ohne Partikel Mit Partikel 1
gss(r) gss(r) —0.2
0.4 —  7.6phr — 15.6phr D = 2.1nm []
02k — 9.5phr — 15.6phr D =4.2nm ||
— 19.7phr — 15.6phr D = 6.3nm
0 0 \ N | | | |
0 1 2 3 4 5
r/ nm

Abbildung 4.19: Die Abbildung zeigt die radiale Verteilungsfunktion der Schwefelatome ver-
netzter Polymersysteme. Im Fall reiner Polymersysteme (np = 40, n = 200 mu) resultieren
die Ergebnisse aus einer Gleichgewichtssimulation (7" = 300K, P = 1.0bar) der Lénge
t = 50ns, wobei eine Korrelationszeit von 30 ps zugrunde gelegt wird. Die Resultate fiir
die Systeme mit Silica-Partikeln (D = 2.1 — 6.3nm, np = 85, n = 200 mu) basieren auf
einer Simulationszeit von ¢ = 10ns und einer Korrelationszeit von 30 ps. Um einen bes-
seren Vergleich der unterschiedlichen Konfigurationen zu erméglichen, sind die Datensétze
der Systeme mit Partikeln um —0.2 horizontal verschoben.

5Diese Annahme gilt fiir alle in Abbildung 4.19 gezeigten Verliufe.
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Monomersegment = (0.5nm

(a)

2. 0.6nm

- —
0.5nm O 0.18nm
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Abbildung 4.20: Die Abbildungen verdeutlichen die im Text durchgefiihrten geometrischen
Uberlegungen zur Erkliarung der in Abbildung 4.19 auftretenden Peaks. In Abbildung 4.20a
ist die im ersten Schritt ausgeschlossene Konfiguration zweier parallel verlaufender Polymere
bzw. entsprechend zweier nahezu parallel verlaufender Schwefelbriicken gezeigt. Abbildun-
gen 4.20b und 4.20c skizzieren die schlussendlich fiir die Erklarung des ersten (r = 0.4 nm,
Abbildung 4.20b) und zweiten (r = 0.6 nm, Abbildung 4.20c) Peaks herangezogenen Kon-
figurationen.

Neben der rdumlichen Verteilung soll auch die Verteilung entlang der Polymerketten ho-
mogen bzw. dquidistant ausfallen. Um dies zu {iberpriifen, werden fiir fiinf verschiedene Grade
der Vernetzung jeweils 100 Testsysteme erzeugt. Als Grundlage dient eine reine Polymerkonfi-
guration mit n = 200 mu und np = 85'°. AnschlieRend werden fiir jedes Polymer die Abstéinde
Ang (in Monomereinheiten) zwischen anliegenden Schwefelbriicken bestimmt. Neben den sich
ergebenden Mittelwerten ist in Tabelle 4.3 die Standardabweichung als Mak fiir die Streuung
angegeben. Fiir den Vergleich sind zudem die Werte einer vollstdndig dquidistanten Verteilung
aufgefiihrt. Insbesondere fiir die hoheren Vernetzungsgrade, die aufgrund der vergleichsweise
kleinen Partikelgrofsen angestrebt werden, zeigt sich im Rahmen der Schwankungen eine gute
Ubereinstimmung. Es ist zudem klar ersichtlich, warum eine deutliche Erhohung des Schwe-
felanteils iber 15 phr hinaus nicht mdglich ist, da in diesem Fall die mittleren Absténde der
Schwefelbriicken bereits bei Ang = 3mu liegen.

In Abbildung 4.21 ist die Dichte eines Polymersystems in Abhéngigkeit der Menge an
hinzugefiigtem Schwefel gezeigt. Verwendet wird ein Polymersystem (np = 85, n = 200 mu),
welches zusétzlich zwei Silica-Partikel der Gréfse D = 4.2nm beinhaltet. Die Auswertung
der Dichte ist auf einen Bereich fern der Partikeloberflichen eingeschrénkt (Abstand zu den
Oberflichen grofer als 2.0 nm), der im Allgemeinen als Bulk!” bezeichnet wird. Zusétzlich sind

Da es an dieser Stelle ausschlieklich um die Analyse der zufillig gesetzten Netzknoten geht, wird auf das
Hinzufiigen von Schwefelbriicken an den Enden der Polymere verzichtet.
"Ein sogenanntes reines Bulk-System enthilt entsprechend keinerlei Ober- bzw. Grenzflichen.
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in der Abbildung experimentelle Daten aufgefiihrt, die iiber den gesamten Messbereich eine
gute Ubereinstimmung mit den Simulationsergebnissen aufweisen. Ein weiterer Vergleich, der
auf einem reinen Polymersystem basiert und daher eine deutlich bessere Statistik aufweist,
ist in [120] (Abbildung 1) zu finden. Die Ubereinstimmung von Experiment und Simulation
bleibt auch in diesem Fall erhalten.

Tabelle 4.3: Die Tabelle zeigt den Vergleich der Abstédnde zwischen Schwefelbriicken unter-
schiedlich vernetzter Simulationssysteme und den Referenzwerten einer vollstdndig &quidi-
stanten Verteilung entsprechender Vernetzung. Die Absténde werden entlang der Polymere
bestimmt. Alle Simulationssysteme basieren auf einer Polymerkonfiguration mit 85 Ketten
der Lénge n = 200 mu.

phr H (Ang) / mu ‘ Angh)/mu

0.9 36.0 £ 3.6 40
1.9 22.0£2.0 22
3.8 12.0+£1.2 12
7.5 6.0£0.6 6
15.1 3.0£0.3 3

1100 T | | I I
AAA [138] (exp.) T =293K
Y V sim. data 7T =300K P = 1.0bar
1050 f Al
i A A
g
fvp 1000 F A .
~— A
< A
950 | *A .
900 0 5 10 15 20

Schwefel / phr

Abbildung 4.21: Die Abbildung zeigt die Dichte von mit Schwefel vulkanisiertem Polyisopren
in Abhéngigkeit der hinzugefiigten Schwefelmenge. Angegeben sind die aus 20 ns Simulation
resultierenden Mittelwerte (Korrelationszeit 30 ps), wobei die zugehorigen Standardabwei-
chungen als Maf fiir die Streuung aufgefithrt sind. Die experimentellen Vergleichswerte
entstammen [138] und basieren auf rhomboedrischem Schwefel, der eine kristalline Dichte
von p = 2050 kg m ™3 aufweist. Weitere Details sind der Referenz zu entnehmen.

Im Hinblick auf die Korrelation von Schwefelgehalt und mechanischen Eigenschaften muss
beachtet werden, dass der in der Simulation hinzugefiigte Schwefel vollstindig in Form von
Schwefelbriicken gebunden ist. In experimentell untersuchten Systemen héngt der Anteil an
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gebundenem Schwefel von der Effektivitit des Vulkanisationsprozesses und damit einherge-
hend von einer Vielzahl von chemischen und thermodynamischen Randbedingungen ab. Da
sich der Schwefel, unabhingig davon, ob er gebunden oder ungebunden ist, im Polymer be-
findet, ist der Einfluss auf die Gesamtdichte vergleichsweise klein. Es ist jedoch davon aus-
zugehen, dass die mechanischen Eigenschaften des Gesamtsystems weitestgehend durch den
gebundenen Schwefel beeinflusst werden.

4.4 Silica-Partikel

Neben dem Polyisopren stellen die Silica-Partikel den Grundbaustein der simulierten Systeme
dar. Insbesondere die Partikel-Partikel-Wechselwirkung, die, neben den Parametern der LJ-
Wechselwirkung, besonderes stark durch die Ladung der Oberflichenatome bestimmt wird, ist
von besonderer Bedeutung. Die betreffende Thematik wurde von Hager in [1| bereits sehr de-
tailliert bearbeitet, weshalb auf die dort erlangten Erkenntnisse und Parameter zuriickgegriffen
wird. Dariiber hinaus sind weitere wichtige Ergebnisse in den zugehorigen Verdffentlichungen
[2, 3] zu finden.

Im Gegensatz zur Modellierung von Polyisopren wird fiir die Silica-Partikel kein United-
Atom-Modell verwendet. Diese konzeptionelle Diskrepanz liegt darin begriindet, dass den zu-
gehorigen Wasserstoffen liber Wasserstoffbriickenbindungen ein grofer Einfluss auf die Partikel-
Partikel-Wechselwirkungen zugeschrieben wird. Grund zu dieser Annahme liefert die ver-
gleichsweise hohe Polaritit der Silica-Oberflichen, wohingegen Polyisopren nahezu unpo-
lar ist [139]. Entsprechend sind die Wasserstoffe des Polyisoprens fiir die Partikel-Partikel-
Wechselwirkungen von geringer Bedeutung. Eine Beschreibung mittels United-Atom-Modell
ist daher naheliegend. Die Wasserstoffe der Silica-Partikel und Silane werden hingegen explizit
berticksichtigt.

4.4.1 Silica-Partikel in der Simulation

In den dieser Arbeit vorangegangenen Arbeiten |2, 25] wurde die Silica-Silica-Wechselwirkung
anhand von planaren SiOs-Oberflachen untersucht. Als Grundstruktur diente [-Cristobalit.
Der Schritt zu Silica-Partikeln brachte die konzeptionelle Frage auf, ob weiterhin eine re-
gelméfige Kristallstruktur oder alternativ amorphe Strukturen verwendet werden sollten. In
der Literatur findet sich darauf keine eindeutige Antwort. Denn, obwohl Einigkeit dariiber
herrscht, dass Silica-Partikel von amorpher Form sind und daher eine vielschichtige und kom-
plexe Oberflachenstruktur besitzen, gibt es keine einheitlichen Vorschriften zur Konstruktion
einer derartigen Struktur. Daher existieren neben Studien auf Basis von amorphem SiO,
[140, 141, 142] ebenfalls Studien, die sich auf kristalline Strukturen [3, 143| stiitzen. In den
letztgenannten Fallen wird die S-Cristobalit-Struktur verwendet, da diese eine Hydroxylgrup-
pendichte von ooy = 8 nm~2 besitzt, was den Werten von amorphem Silica nahe kommt [144]
(siche Kapitel 2.1).

In einer aktuellen Studie [27] untersuchen Hentschke et al. aus 3-Cristobalit ausgeschnit-
tene sphérische Silica-Partikel in Bezug auf die IR-Spektren ihrer Oberflichen. Zu diesem
Zweck werden die offenen Valenzen an den Oberflachen der Partikel mit Wasserstoffen bzw.
Hydroxylgruppen abgeséttigt. Anschlieffend wird eine Energieminimierung der dufteren Atome
vorgenommen. Es zeigt sich, dass die anhand dieser Systeme simulierten Infarotspektren gu-
te Ubereinstimmung mit experimentellen Ergebnissen aufweisen. Den entscheidenden Faktor
stellt in diesem Zusammenhang keinesfalls eine besonders detaillierte Anpassung der Oberfla-
chen dar, sondern vielmehr die Beriicksichtigung von adsorbiertem Wasser. Der Aufbau der
Partikel in [27] unterscheidet sich nur unwesentlich von der in dieser Arbeit verwendeten Kon-
struktionsweise. Alleinig anzumerken ist, dass in den MD-Simulationen dieser Arbeit die Was-



96 4 Aufbau des Kontaktmodells

serstoffe als einzige Atome der Silica-Partikel frei beweglich sind. Hingegen sind die Sauerstoftf-
und Siliziumatome durch die erzwungene Bewegung der Silica-Partikel in mindestens zwei von
drei Raumrichtungen in ihrer Bewegung eingeschrinkt. Die gute Ubereinstimmung der simu-
lierten und experimentellen Infarotspektren in [27]| unterstreicht, dass die Konstruktion der
Silica-Partikel anhand von kristallinen Strukturen, einen sinnvollen Ansatz darstellt. Einzig
das Hinzufiigen von adsorbierten Wassermolekiilen wird als sinnvolle Ergénzung angeschen.
Die letztgenannte Modifikation ist jedoch nicht Teil dieser Arbeit.

Oberflache 5 Wasserstoff Oberflache
L J )
nach dem Ausschneiden ® Saucrstoff nach dem Absittigen
N ® Silizium *

\ \
L o_ —@—®
./ \ ./ \
/o /o
o ® |
\

Abbildung 4.22: Die linke Seite der Abbildung zeigt die bei der Erzeugung der Silica-Partikel
entstehenden freien Valenzen. Auf der rechten Seite ist zu sehen, wie diese freien Valenzen
durch Hydroxylgruppen geséttigt werden.

Die in dieser Arbeit verwendete Methode zur Erzeugung der Silica-Partikel sieht vor,
dass zunachst aus Einheitszellen des [-Cristobalit ein groffer Kristall erzeugt wird, aus dem
eine Kugel mit Radius R bzw. Durchmesser D ausgeschnitten wird. Von dieser Kugel wird
nur eine Schale der Breite dR = 0.8nm (von der Oberfliche aus) weiter verwendet. Es hat
sich gezeigt [1]|, dass durch abschirmende Effekte weiter innen liegende Atome vernachlissigt
werden konnen, womit sich Simulationszeit einsparen ldsst. Durch das Ausschneiden der Ku-
gelschale entstehen ungeséttigte Atome an den inneren und &ufteren Oberflachen der Partikel,
wobei die inneren nicht weiter zu bearbeiten sind. Aufsen findet eine Abséttigung der freien
Valenzen durch das Anbringen von Hydroxylgruppen (Abbildung 4.22) statt. Wie in Kapitel
2.3 beschrieben, ergeben sich dadurch sowohl isolierte als auch geminale Silanolgruppen. Auf
eine dariiber hinausgehende Differenzierung, im Hinblick auf vicinale Silanolgruppen, wird
verzichtet. Fiir die am haufigsten verwendeten Partikel der Gréfse D = 4.2nm ergibt sich
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damit eine Hydroxylgruppendichte von ooy = 6.4nm~2. Die Hydroxylgruppendichten fiir
weitere Partikelgrofen sind in Tabelle 4.4 aufgefiihrt. Im Vergleich mit den experimentell ge-
messenen Werten (vgl. Kapitel 2.3) zeigen sich fiir D > 4.2 nm nur kleine Abweichungen. Die
signifikante Abweichung fiir D = 2.1 nm, sowohl von experimentellen als auch den restlichen
in Tabelle 4.4 aufgefithrten Werten, wird auf die hohe Kriimmung der Kugeloberfliche zu-
riickgefiihrt. Diese ist im Vergleich zu den molekularen Abstinden im Kristall grof, sodass
die erzeugte Oberfliche von Fehlstellen dominiert wird. Damit ergibt sich automatisch eine
untere Schranke fiir die Grofe der verwendeten Partikel. Auf der anderen Seite beschrankt
die Ausdehnung der Simulationsbox (bzw. die Zahl der Atome im Vergleich zur verfiigharen
Computer-Infrastruktur) die maximale Partikelgrofe. Es gilt zu beachten, dass der gesam-
te nicht von den Partikeln ausgefiillte Raum mit Polymeren gefiillt wird und parallel die
Box-Dimensionen groft genug sein miissen, damit eine Wechselwirkung zwischen Partikel und
periodischem Bild ausgeschlossen werden kann. Hinzu kommt die in Kapitel 3.3 diskutierte
Begrenzung, welche die GroRe der Simulationen auf maximal 10° Atome beschriinkt. Aus den
genannten Griinden konnten Systeme, die Partikel und Polymere beinhalten, lediglich bis zu
einer maximalen Partikelgrofe von D = 6.3 nm untersucht werden. In diesem Fall wird die
maximale Zahl der simulierten Atome bereits zu rund 20 % durch die Partikel bestimmt. Fiir
Systeme ohne Polymere ist die Verwendung grofierer Partikel hingegen moglich.

Tabelle 4.4: Die Tabelle zeigt die Hydroxylgruppendichte oppy erzeugter Silica-Partikel ver-
schiedener Grofen. Das Verhéltnis von geminalen zu isolierten Hydroxylgruppen betrigt in
allen Fallen etwa 2 : 3.

D / nm H ooy / nm~2

2.1 5.50
4.2 6.46
6.3 6.50
8.4 6.46
12.6 6.46
16.8 6.50

Ein wichtiger Punkt, den es anzumerken gilt, betrifft die Masse der Wasserstoffe auf den
Hydroxylgruppen. In Kapitel 3.1.3 wird darauf hingewiesen, dass das leichteste Atom der
Simulation den maximal zu verwendenden Zeitschritt festlegt. Aus diesem Grund wird ein
United-Atom-Modell fiir Polyisopren verwendet, um die explizite Beriicksichtigung der leich-
ten Wasserstoffe zu umgehen. Wie bereits in der Einleitung von Kapitel 4.4 angemerkt, ist
eine analoge Vorgehensweise fiir die Hydroxylgruppen der Silica-Partikel nicht sinnvoll, da die
Wechselwirkung zwischen den Partikeln insbesondere durch die Wasserstoffe der Hydroxyl-
gruppen bestimmt wird. Um dennoch auf einen vergleichsweise kleinen Zeitschritt verzichten
zu konnen, erfolgt eine deutliche Erhéhung der Masse der einzelnen Wasserstoffatome

mg=1-2 = my=50-2. (4.4.1)
mol mol
Diese Anpassung betrifft ebenfalls die Wasserstoffe auf den Silanen. Durch den Vergleich von
Kraftmessungen mit variierender Wasserstoffmasse in Kapitel 6.1 ist eine Legitimation der
gewahlten Anpassungen nachtréglich gegeben.

Fiir die zu beriicksichtigenden Wechselwirkungen muss zwischen dem Inneren und Aufe-
ren der Partikel unterschieden werden. Der dufiere Bereich umfasst Atome, die durch maxi-
mal drei Bindungen von den Wasserstoffen der Hydroxylgruppen getrennt liegen. Zwischen
diesen Atomen werden sdmtliche, im Kraftfeld vorgesehenen Winkel-, Bindungs- und Tor-
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sionspotentiale gesetzt. Dariiber hinaus werden die nicht bindenden 1-4-Wechselwirkungen
(vgl. Kapitel 3.1.4) berticksichtigt. Die fir diesen Zweck verwendeten LJ-Potentiale erhalten
eine Reskalierung mit dem Faktor 1/2. Zwischen den restlichen, inneren Atomen werden weder
Torsionspotentiale noch 1-4-Wechselwirkungen berechnet. Diese Vereinfachung ist durch die
bereits angesprochene Einschrénkung der Beweglichkeit von Sauerstoff- und Siliziumatomen
moglich. Die gewohnlichen Bindungs- und Winkelpotentiale im Inneren der Partikel stellen
weiterhin sicher, dass sich die Partikel wie starre Kérper verhalten.

Den grofsten Einfluss auf die direkte Wechselwirkung zwischen den Silica-Partikeln ha-
ben die Ladungen der zugehorigen Atome (vgl. [1]). Gleichzeitig bilden diese Ladungen den
groften Unsicherheitsfaktor der Kraftfeldparametrisierung. Das ist in erster Linie darin be-
griindet, dass in klassischen MD-Simulationen eine feste Zuweisung der Ladungen verwendet
wird. Quantenmechanisch bedingte Fluktuationen, die beispielsweise durch die gegenseitig
induzierte Polarisation von benachbarten Molekiilen hervorgerufen werden, bleiben unberiick-
sichtigt.

In der Literatur finden sich diverse Parametrisierungen der Ladungsverteilung von Silica-
Oberflachen. Eine aktuelle Referenz ist [145], in der Emami et al. die historische Entwicklung
der letzten 30 Jahre in besagtem Forschungsfeld adressieren. Als Beispiel ist die Ladung der
Siliziumatome (im Bulk) angefiihrt, die im Zeitraum von 1980 bis 2014 mit Werten von 0.5¢
bis 4.0 e angegeben wird (vgl. Tabelle 1 aus [145]). In Form eines Fazits heben Emami et al.
das Kraftfeld aus [146] hervor, welches zu iiberzeugenden Ergebnissen in Bezug auf Struktur-
eigenschaften, Oberflaichen- und Hydrationsenergien fiihrt. Die zugehorigen Ladungsparame-
trisierungen sind in Tabelle 4.5 aufgefiihrt und zeigen, im Rahmen der in der Literatur zu
findenden Schwankungen, gute Ubereinstimmung mit den Daten aus [3], die in dieser Arbeit
verwendet werden.

Tabelle 4.5: Die Tabelle zeigt die in dieser Arbeit verwendeten (erste Spalte) Oberflichenla-
dungen der Silica-Partikel im Vergleich zu Werten aus der Literatur [146, 147, 148] (Spalte
zwel bis vier). Letztgenannte werden im Text genauer diskutiert. Im Fall von Sauerstoff
ist der Wert der Hydroxylgruppen sowie in Klammern der Bulk-Wert angegeben. Der fiir
diese Arbeit angegebene Wert bezieht sich auf Silica-Partikel der Groke D = 4.2nm. Als
Grundlage hierfiir dienen die in [3| aufgefithrten Ladungswerte. Diese werden angepasst,
sodass das die Partikel in Summe moglichst neutral geladen sind. Werte fiir die weiteren
verwendeten Partikelgrofien weichen entsprechend in der dritten bis vierten Dezimalstelle
ab.

H q(diese Arbeit) / |e| ‘ q([146]) / le| ‘ q(Clay [147]) / |e ‘ q(CWCA [148]) / |e|

H 0.4371 0.4 0.425 0.43
0 —0.6096 —0.675(—0.55) | —1.05(—0.95) ~0.45(—0.66)
Si 1.1487 1.1 2.1 0.9

Dass abweichende Ladungsparametrisierungen ebenfalls zu sinnvollen Beschreibungen von
Silica-Oberflachen fithren kénnen, zeigt sich in Referenz [149], die wiederum nicht von Emami
et al. [145] angefithrt wird. In der zugehodrigen Studie werden Kraftkurven zwischen plana-
ren, teilweise mit adsorbiertem Wasser bedeckten Silica-Oberflachen mittels grofkanonischer
Monte-Carlo-Simulation bestimmt. Von Interesse ist insbesondere der Vergleich der Ergeb-
nisse unter Verwendung des Clay bzw. CWCA-Kraftfelds, deren signifikant unterschiedliche
Ladungswerte in Tabelle 4.5 angegeben sind. Die Ergebnisse weisen weder im Hinblick auf
den generellen Verlauf noch an charakteristischen Stellen (Tiefe des globalen Minimums) der
resultierenden Kraftkurven signifikante Unterschiede auf (vgl. Abbildungen 3-5 in Referenz
[149]).
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Abbildung 4.23: Die Abbildung zeigt die Ladungen der Atome eines Silica-Partikels in Ab-
héngigkeit vom Abstand zum Partikelschwerpunkt. Neben den reinen Datenpunkten sind
die Verlaufe der radialen Mittelwerte als durchgezogene Linien eingezeichnet. Grundlage
fiir die Berechnungen bilden ein Partikel der Gréfe D = 8.0 nm und die Methode des La-
dungsgleichgewichts [100]. Die Datensétze wurden von Frau Ballnus bereitgestellt und sind
in urspriinglicher Form in Abbildung 5.3.a in [150] zu finden.

Bereits in den dieser Arbeit vorangegangenen Arbeiten [1, 3, 25] ist eine detaillierte Aus-
einandersetzung mit der Thematik der Oberflachenladungen zu finden. Die zuletzt verwendete
bzw. referenzierte Parametrisierung [3] (vgl. auch Tabelle 4.5) basiert auf der Methode des
Ladungsgleichgewichts [100]. Diese Ladungen wurden jedoch im zeitlichen Verlauf verdoppelt,
um den Einfluss der Silica-Partikel zu erhohen. Ein derartiges Vorgehen ist im Hinblick auf die
Untersuchung eines Modellsystems, im Gegensatz zur exakten Vorhersage von mechanischen
Parametern, durchaus legitim. Zudem bedeutet die Skalierung der Ladungen ohnehin nichts
anderes als eine virtuelle Vergroferung der Partikel (vgl. Abbildung 4.9 aus [1]). Ungeachtet
dessen liegen die verdoppelten Ladungen noch immer im annehmbaren Bereich. Das zeigt der
Vergleich mit den Oberflichenladungen aus [150]. In dieser Thesis wird die Adsorption von
kleinen Testmolekiilen auf den, ebenfalls in 27| verwendeten Silica-Partikeln untersucht. Ne-
ben den gewohnlichen Bewegungsschritten beinhaltet die zugrunde liegende MC-Simulation
einen Schritt, in dem die Ladungen der Silica-Partikel angepasst werden (Methode des La-
dungsgleichgewichts [100]). Der resultierende Verlauf der Ladungen eines Partikels der Grofe
D = 8.0nm ist in Abbildung 4.23 gezeigt. Im Inneren der Partikel (r < 3.0nm) weisen
Sauerstoff- und Siliziumatome weitestgehend konstante Ladungen von —0.7e bzw. +1.3 e auf.
An der Oberflache zeigen die Sauerstofladungen lediglich etwas stérkere Schwankungen von
+0.1e, was ebenfalls auf die Ladungen der Wasserstoffe zutrifft. Die Ladungen der Siliziu-
matome weisen hingegen deutlich stérkere Abweichungen auf und steigen auf bis zu +2.0e
an. Derart hohe Werte an der Oberflache scheinen durch die Grofe der Partikel bedingt zu
sein, da sie in Berechnungen aus [3|, die auf denselben Methoden mit kleineren Partikeln
der Grofe D = 4.2nm basieren, nicht zu beobachten sind. Die anhand der in Abbildung
4.23 gezeigten Ladungsverteilung gemessenen Adsorptionsenergien — von Wassermolekiilen
und Kohlenwasserstoffgruppen auf Silica — zeigen gute Ubereinstimmung mit experimentel-
len Messungen. Zusétzlich dienen die Silica-Strukturen als Eingabeparameter fiir die in [27]
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bestimmten Infarotspektren, die ebenfalls gute Ubereinstimmung mit experimentellen Daten-
sitzen aufweisen. Aufgrund dieser Resultate und dem in Abbildung 4.23 beobachteten Anstieg
der Ladungen an den Oberflichen der Partikel wird auch die Verwendung der verdoppelten
Ladungen aus [3] als hinreichend gerechtfertigt angesehen.

4.5 Silane (TESPT)

Wie bereits in Kapitel 4.5 beschrieben, wird in dieser Arbeit ausschlieflich TESPT als Silan
verwendet. Fiir die zugehorigen Kohlenstoffe wird, genauso wie fiir das Polymer, ein United-
Atom-Modell verwendet. Die Kraftfeldparameter der LJ-Wechselwirkung entstammen den
vorausgehenden Arbeiten [1] bzw. [25] und sind demnach, wie auch die Parametrisierung
der urspriinglich verwendeten planaren Oberflichen, dem UFF-Kraftfeld entnommen. Glei-
ches gilt fiir die Kraftkonstanten der Bindungen und gewthnlichen Winkelpotentiale. Fiir
die zugehorigen Gleichgewichtsldngen sowie die gesamten Torsionswechselwirkungen ist eine
Parametrisierung in [1] zu finden, die entsprechend iibernommen wird. In keiner der vorange-
henden Arbeiten fand jedoch eine Anbindung der Silane an das Polymer statt. Das geht auf
die mehrheitlich verwendeten Alkylsilane zuriick, die aufgrund ihrer Struktur keine Moglich-
keit zur Anbindung bieten. Zudem existierte kein Modell, welches die kovalente Verbindung
von Polymer und Silan beschreibt. Die Wahl, in dieser Arbeit TESPT zu verwenden, ist daher
keinesfalls willkiirlich. Da TESPT {iber die Schwefelgruppen an das Polymer bindet, ergibt
sich, wie im Falle der Schwefelbriicken im Polymer, die bekannte C-S-S-C Konfiguration (vgl.
Abbildung 4.11). Entsprechend kann die zugehorige Parametrisierung der Schwefelbriicken fiir
die Polymer-Silan-Bindung {ibernommen werden. Dariiber hinaus ist TESPT in Kombination
mit gefélltem Silica experimentell eines der am meisten verwendeten Silane iiberhaupt. Fiir
Modelluntersuchungen stellt es daher einen exzellenten Reprasentanten der Silane dar.

4.5.1 Silane in der Simulation

Die Verbindung von TESPT und Polymer erfolgt, wie bereits in Kapitel 2.4 beschrieben, in-
dem die symmetrische Bindung (S-S) zwischen den beiden Stréngen des Silans aufgebrochen
wird und die offenen Schwefelatome an das Polymer binden. Diese Reaktion unterscheidet
sich nur unwesentlich von der Bildung der Schwefelbriicken zwischen den Polymeren, wes-
halb die Vulkanisation und die Polymer-Silan-Bindung in realen Systemen zum selben Zeit-
punkt stattfinden. In der Simulation ist eine voneinander unabhéngige Steuerung der beiden
Prozesse jedoch problemlos moglich. Daher kann insbesondere auf die Anbindung von voll-
stdndigen TESPT-Silanen in der Hufeisenform verzichtet werden. Alternativ werden halbierte
TESPT-Strénge (3-Triethoxysilylpropyldisulfid), die sich in realen Systemen erst nach Auf-
brechen der S-S-Bindung ergeben, verwendet. Diese Vereinfachung erleichtert vor allem die
Anbindung der Silane an die Partikel, da fiir jedes Silan nur ein Ankniipfungspunkt von
Bedeutung ist (sieche Abbildung 4.24a). Nach der Anbindung an das Polymer ist das Resul-
tat ohnehin das Gleiche. Mit der im Folgenden weiter verwendeten Abkiirzung TESPT wird
auf eine explizite namentliche Unterscheidung von 3-Triethoxysilylpropyldisulfid und Bis(3-
triethoxysilylpropyl)tetrasulfid verzichtet. Es gilt lediglich zu beachten, dass die angegeben
Oberflichendichten auf die halbierten Silane bezogen werden. Im Vergleich mit experimentel-
len Ergebnissen ist daher gegebenenfalls ein Faktor 2 zu beriicksichtigen.

Um eine moglichst homogene Verteilung der Silane zu ermdglichen, wird ein Mindestab-
stand definiert, der zwischen zwei nacheinander gesetzten Silanen bzw. deren Anbindungs-
punkten (Sauerstoff-Atom der Hydroxylgruppe in Abbildung 4.24a) bestehen muss. Zu diesem
Zweck wird die Partikeloberfliche durch die Gesamtzahl der hinzuzufiigenden Silane geteilt.
Aus der resultierenden Fliche pro Silan Ay, wird mittels A = 47r2 . der Mindestabstand

min
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berechnet'®. Unter Beachtung dieses Kriteriums werden die Hydroxylgruppen der Oberfliche
zufillig ausgewdhlt und durch Silane ersetzt.

O Wasserstoff
@ Kohlenstoff
@ Sauerstoff
@ Silizium
Oberﬂéch:e © Schwefel

Oberflach:

, Silan (1/2 TESPT) angebundenes Ethanol
‘@ ; , 1/2 TESPT

3

1
1 1
1 1
1 3 1
1 1
1 1
1 1
1 1
(a)
on—I@
1
0 278—»‘
1
—0.662 _,. 0.008 ~0.052 0.238
‘.—J 2 l
X XX Y X%
~0.302 —0.141  —0.232
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Abbildung 4.24: Abbildung 4.24a zeigt das vereinfachte Anbindungsmodell des Silans TESPT,
respektive 3-Triethoxysilylpropyldisulfid. Im Hintergrund ist das urspriingliche Modell aus
Abbildung 2.6 skizziert. Das bei der Reaktion erzeugte Ethanol wird nicht in der Simulation
berticksichtigt. Abbildung 4.24b zeigt die verwendeten Ladungen von TESPT in Einheiten
der Elementarladung e. Als Grundlage dienen die Werte aus [25]. Anpassungen der Ladun-
gen im Bereich der dritten bis vierten Dezimalstelle stellen die Neutralitdt der silanisierten
Partikel unterschiedlichen Durchmessers D sicher. Die Farbcodierung ist identisch zu Ab-
bildung 4.24a.

In Abbildung 4.24b ist die Ladungsverteilung der Silane gezeigt, die |25] entnommen
wurde. Leichte Anpassungen waren notwendig, da die Anbindung an die Oberflache iiber
eine Hydroxylgruppe verlduft und nicht, wie in [25], iiber zwei. Damit auch die silanisierten
Partikel insgesamt neutral geladen sind, musste die Ladung der Silane zunéchst auf jedem
Atom um 0.04 e reduziert werden. Weitere Anpassungen werden, wie auch im Falle der Silica-

8Die Kriitmmung der Kugeloberfliche wird an dieser Stelle nicht beriicksichtigt.
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Partikel, in der dritten bis vierten Nachkommastelle vorgenommen. Um die Silane mit dem
Polymer verbinden zu konnen, ist jedoch zusétzlich die Wasserstoffendgruppe des Silans zu
entfernen. Die zugehorige Partialladung wird auf den angekoppelten Kohlenstoff des Polymers
iibertragen, sodass die Ladungsneutralitét der silanisierten Partikel sichergestellt ist.

Die Anzahl der Silane, die an die Oberfliche der Silica-Partikel koppeln, stellt eine wich-
tige variable Grofe in Bezug auf das Kontaktmodell dar. Im Gegensatz zur Vulkanisation
zeigt die Verwendung von experimentellen Silandichten (o¢z, ~ 0.5 nm) durchaus Einfluss auf
die Kraftkurven (vgl. Abbildung A.6)!%. Unter der Annahme, dass der Einfluss der Silane
durch die absolute Anzahl pro Silica-Partikel gegeben ist und das Oberflichenverhéltnis von
simulierten zu experimentellen Partikeln DPZ./p2,, ~ 10 betriigt, ist der Einfluss in realen
Systemen jedoch deutlich stérker zu erwarten.

Neben der Anzahl der hinzugefiigten Silane ist die Verteilung selbiger von enormer Wich-
tigkeit. Es sollte sichergestellt werden, dass eine homogene Verteilung {iber die Oberfliche
der Partikel besteht. Zudem gilt es zu beriicksichtigen, dass die Positionierung der Silane, im
Hinblick auf das Kontaktmodell, Einfluss auf die berechneten Kraftkurven haben wird. Ei-
ne genauere Analyse bzw. Quantifizierung dieses Sachverhalts anhand entsprechender Kraft-
Abstand-Resultate findet in Kapitel 5.1.2 statt.

Fiir die Beantwortung der Frage, ob eine homogene Verteilung der Silane hinsichtlich der
Oberfliche der einzelnen Partikel besteht, werden die Ortsvektoren ®g; der Anbindungspunkte
der Silane (Silizium-Atome) relativ zum Massenschwerpunkt der jeweiligen Partikel bestimmt.
Da der Abstand zum Schwerpunkt in erster Naherung fiir alle betroffenen Siliziumatome gleich
ist, wird als beschreibende Variable fiir den Abstand zweier Silane i, j der eingeschlossene
Winkel verwendet:

0= £(3%) 39y, (4.5.1)
0-035 I I I I I | | |
— 6=0.7nm?
0.030 | —_ 0o =1.3 nm_2 n
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Abbildung 4.25: Abbildung 4.25 zeigt die normierte Winkel-Verteilungsfunktion N*(0) (Glei-
chung (4.5.2)) der auf einem Partikel der Grofe D = 6.3 nm angebrachten Silane bei vari-
ierender Bedeckung o.

9Es gilt den bereits angesprochenen Faktor 2, bedingt durch die besondere Art der Silanankopplung, zu
beachten.
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Fiir die sinnvolle Definition einer Verteilungsfunktion in Abhéngigkeit von 6 gilt es zu be-
riicksichtigen, dass die absolute Zahl der Silane N(#) beim Winkel § durch die sphérische
Geometrie der Partikel entscheidend beeinflusst wird. Unter Annahme einer homogenen Ver-
teilung der Silane weist N () fiir # im Bereich von 90 ° ein Maximum auf. Dieses Verhalten gilt
vollkommen analog fiir die Langenverteilung der Breitengrade auf einer Kugel, die bekannter-
mafen am Aquator ihr Maximum aufweist. Fiir die Definition einer Verteilungsfunktion, die
eine homogene Verteilung der Silane auf eine Gleichverteilung zuriickfiihrt, muss daher ein
zusiitzlicher Normierungsfaktor sin(#)~! beriicksichtigt werden. Eine entsprechende Definition
lautet:

N(6)sin(h)~1

N*(6) = [dON(0)

(4.5.2)
Der Verlauf der Verteilungsfunktion N*(0) ist in Abbildung 4.25 fiir variierende Silandichten o
gezeigt. Fiir den Bereich 20° < 6 < 160 ° zeigt sich die erwartete Gleichverteilung. Die Abwei-
chungen in den Bereichen 6 < 20° und 6 > 160 ° sind auf die kristalline und damit nicht ideal
kugelférmige Beschaffenheit der Partikel zurtickzufithren. Die Normierung anhand von sin(f)
setzt dies jedoch implizit voraus. Je kleiner die Skala ist, auf der die Oberfliche betrachtet
wird, desto mehr kommt dieser Effekt zum Tragen, was die beobachteten Abweichungen in
den Randbereichen von 6 widerspiegeln.

4.6 Allgemeine Gleichgewichtsbedingungen

Das Spektrum an Relaxationszeiten von Polymeren ist eng verkniipft mit der Lénge selbiger.
Daraus resultiert, dass langere Polymere auch grofere Zeitrdume bendtigen, um Gleichge-
wichtszustédnde zu erreichen. Die hier durchgefithrten Simulationen von Systemen mit ver-
gleichsweise langen Polymeren werfen daher die Frage auf, ob sich die Systeme im Gleich-
gewicht befinden. Studien, wie beispielsweise [151] zeigen, dass die potentielle Energie von
Polymersystemen auch nach sehr langen Simulationszeiten im Bereich von us nicht zwangs-
weise im Gleichgewichtszustand angelangt ist. In Abbildung 4.26a ist die potentielle Energie
(normiert auf die Anzahl der im System befindlichen Atome) eines voll vernetzten Beispielsys-
tems gegen die simulierte Zeit aufgetragen. Es handelt sich um die den Aufbau des Systems
abschliefende Gleichgewichtssimulation (zuletzt gelisteter Simulationsschritt in Anhang A.2),
die fiir diesen Zweck von 10 ns auf 40 ns verlangert wird. Im Vergleich mit den 2 us Simulati-
onszeit der gelisteten Referenz erscheint dieser Wert klein. Es muss jedoch bedacht werden,
dass der Aufbau des simulierten Systems bereits eine Vielzahl an Gleichgewichtssimulationen
beinhaltet. Dariiber hinaus sind die hier simulierten Systeme sowohl grofer (fiinffache Anzahl
an Atomen) als auch komplexer (elektrostatische Wechselwirkung) als die reinen Polymersys-
teme besagter Veroffentlichung. Das macht Simulationszeiten im Bereich von us auf Basis der
zur Verfiigung stehenden Rechenkapazitdten nahezu unerreichbar.

Der Verlauf der in Abbildung 4.26a gezeigten Kurven zeigt keinerlei erkennbare Konver-
genz. Demnach befindet sich das System in allen drei Féllen im Gleichgewicht. Um die Analyse
zu verfeinern, sind in Abbildung 4.26b die Daten aus Abbildung 4.26a erneut gezeigt, wobei die
potentiellen Energiewerte zusétzlich auf den Wert bei t = 0 normiert sind. Somit ist zu erken-
nen, dass bei T' = 300K eine systematische, zeitliche Anderung der Energiewerte vorliegt. Die
Abweichungen liegen im Bereich von weniger als 0.1 %, bei einer Simulationsdauer von 40 ns.
Damit stehen die Beobachtungen im Einklang mit den Ergebnissen aus [151]. Sie sind jedoch
im Kontext der hier durchgefithrten Studien zu bewerten, welche als folgenden Simulations-
schritt die Kraftmessung beinhalten, die das System ohnehin aus dem Gleichgewicht bringen
wird. Aus diesem Grund wird es als hinreichend erachtet, die Gleichgewichtssimulation bereits
nach 10ns zu beenden. Vor dem Hintergrund der hier durchgefiithrten Untersuchungen befin-
det sich das System zu diesem Zeitpunkt bereits ausreichend nah am Zustand des thermischen
Gleichgewichts.
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Abbildung 4.26: Die Abbildungen zeigen die potentielle Energie eines Systems, welches aus zwei
Silica-Partikeln (D = 6.3nm), die von np = 75 Polyisopren-Ketten der Linge n = 200 mu
umschlossen sind, besteht. Auf den Oberflachen der Partikel sind Silane angebracht (o =
2.7nm~2, 0y = 0.0nm~2) und das Polymer ist mit 15 phr Schwefel vernetzt. Abbildung
4.26a zeigt den absoluten Wert der potentiellen Energie des Systems U(t) (normiert auf
die Anzahl der Atome), wohingegen in Abbildung 4.26b eine zusétzliche Normierung durch

den Wert Uy bei t = 0 vorliegt.
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KAPITEL b

Simulation der Partikel-Partikel Wechselwirkungen im Kontaktmodell

Das folgende Kapitel beinhaltet die Ergebnisse der Untersuchungen des Kontaktmodells und
damit die Hauptauswertung dieser Arbeit. Die Untersuchungen zielen darauf ab, ein besseres
Verstandnis des Kontaktmodells bzw. der im Kontakt erzeugten dissipierten und gespeicherten
Energie zu erlangen. Die Ergebnisse der Kapitel 5.2.1, 5.2.2 und 5.3.2, die zugleich die zentralen
Resultate dieser Arbeit darstellen, sind in [4] und [5] publiziert.

In den dieser Arbeit vorangegangen Arbeiten |1, 3| stellte die Simulation von Silica-
Partikeln in Polymer einen enormen simulativen Aufwand dar. Die meisten Ergebnisse beruh-
ten daher auf Simulationen von Kraftkurven zwischen Silica-Partikeln bzw. Silica-Oberflidchen,
wobei der Anteil des Polymers durch ein phdnomenologisches, harmonisches Potential hinzu-
gefiigt wurde. Im Unterschied zu den spiter gezeigten Ergebnissen, beinhalteten die einzelnen
Simulationen mit explizit beriicksichtigtem Polymer [3] zudem Silica-Partikel ohne Silane und
Polymer ohne Schwefelbriicken. Um die Untersuchung des Kontaktmodells effektiv voranzu-
treiben, war die Ausweitung angesprochener Partikel-Polymer-Simulationen unumgénglich.

Die Vorgehensweise in diesem Kapitel ist angelehnt an die zeitliche Entwicklung, was
somit gleichbedeutend mit einem immer weiter ansteigenden Grad an Komplexitit (beziig-
lich der simulierten Systeme) ist. Zu Beginn wird die reine Partikel-Partikel-Wechselwirkung
mit und ohne Silane untersucht. Um die in [1] eingefithrten Ansétze weiterzuentwickeln, wird
Polymer zu dem bestehenden System hinzugefiigt. Im néchsten Schritt wird der Einfluss der
sogenannten chemischen Modifikationen, die das Anbringen von Silanen, das Hinzufiigen von
Schwefelbriicken und die Verkniipfung von Polymer und Silanen beinhalten, untersucht. Ein
besonderer Schwerpunkt liegt dabei auf der Variation von Silandichte und -verteilung. Schliefs-
lich wird das Verhalten des Kontakts bei verschiedenen Temperaturen und Partikelgréften
behandelt.

5.1 Partikel im Vakuum

Einen der wichtigsten Einfliisse in Bezug auf das Verhalten des Kontaktmodells stellt die
reine Partikel-Partikel-Wechselwirkung dar. Diese wird im folgenden Kapitel separat, unter
Zuhilfenahme des Kraftmessers, untersucht. Dabei wird zum einen auf die Skalierung der
Wechselwirkung mit der Grofe der Partikel und zum anderen auf den Einfluss hinzugefiigter
Silane eingegangen. Fiir alle in diesem Kapitel gezeigten Kraftkurven wird eine Federkonstan-
te von kpuy = 105kJmol ™! nm~2, bei einer Zuggeschwindigkeit des virtuellen Partikels von
Vput = 5- 107 nm ps~!, verwendet. Die Wahl des Zeitschritts liegt zwischen 1.5fs und 1.0 fs,
um in jedem Fall eine stabile Simulation zu gewéhrleisten.
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5.1.1 Unsilanisierte Partikel

Eine der zentralen Eigenschaften der Silica-Partikel ist ihre Grofe. Diese hat direkten Ein-
fluss auf ihre paarweise Wechselwirkung, wie der in Abbildung 5.1a gezeigte Vergleich meh-
rerer Kraftkurven von Partikeln unterschiedlicher Grofen verdeutlicht. Um einen besseren
Vergleich der Kraftkurven zu ermdglichen, sind die Verldufe individuell entlang der r-Achse
verschoben, sodass die abstofsenden Anteile iibereinstimmen. Auf die Frage, weshalb eine der-
artige Verschiebung notwendig ist, wird spéter eingegangen. Umso grofer der Durchmesser
D ausfillt, desto tiefer liegt das charakteristische Minimum. Im Zuge der gezeigten Varia-
tion von D = 2.1nm nach D = 8.4nm wichst die Tiefe von urspriinglich ungefdhr —2nN
um etwa eine Grofsenordnung. Neben der Tiefe verschiebt sich zudem die Lage des Mini-
mums um naherungsweise 0.04nm (D = 2.1nm — 8.40nm) néher an den Nulldurchgang der
Kraft. Ebenfalls beeinflusst wird die Reichweite der Wechselwirkung, die mit der Groéfse der
Partikel ansteigt. Somit reicht fiir D = 8.4nm der gezeigte Abstandsbereich nicht aus, da-
mit die paarweise Kraft F' auf null abféllt. Insgesamt betrachtet, fiihrt die Vergroferung des
Partikeldurchmessers, auf Basis aller beobachteten Verdnderungen, zu einer Verstarkung der
gesamten Partikel-Partikel-Wechselwirkung. Dieser Einfluss ist auf die steigende Anzahl der
miteinander wechselwirkenden Atome zuriickzufiihren.

Die Abhéngigkeit der Kraftkurven von der Partikelgrofe stimmt qualitativ mit dem in
der Vorgéngerarbeit [1] beobachteten Verhalten iiberein. Der direkte Vergleich der Ergeb-
nisse von Partikeln dhnlichen Durchmessers weist jedoch, gemessen an der Tiefe des Mi-
nimums, starke Abweichungen von bis zu 100% (D = 8.4nm) auf. Diese Differenzen sind
auf die lokale Struktur der Kontaktflachen zuriickzufiihren, was an einem einfachen Bei-
spiel deutlich wird. In Abbildung 5.1b ist die fiinffache Wiederholung der Kraftmessung
des Partikels der Grofe D = 4.2nm (aus Abbildung 5.1a) gezeigt, wobei das linke der bei-
den Partikel um den Winkel @ um seinen Schwerpunkt rotiert wird. Die Ergebnisse zeigen
starke Variationen hinsichtlich Tiefe und Lage des Minimums. Zudem fillt insbesondere die
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Abbildung 5.1: Abbildung 5.1a zeigt Kraftkurven fiir unsilanisierte Silica-Partikel variierender
Grofse. Neben der Subtraktion des Partikeldurchmessers vom Abstand der Partikelschwer-
punkte sind individuelle Verschiebungen in r-Richtung vorgenommen, sodass die absto-
fenden Anteile der Kraftkurven iibereinstimmen. Als unverschobene Referenz dient die
Kraftkurve des D = 4.2 nm-Systems. Gestrichelte Linien markieren den Versuch, den re-
sultierenden Kraftverlauf mit einer r~2-Funktion im Bereich r > 0.42nm zu fitten. Die
quadratische Abstandsabhéngigkeit ist das Resultat der Hamaker-Theorie [112] fir zwei
sphérische Objekte. Abbildung 5.1b zeigt die resultierenden Kraftkurven bei wiederholten
Simulationen der D = 4.2 nm Konfiguration, wobei das linke der zwei Partikel vor Simulati-
onsbeginn um den Winkel « rotiert wird. Die verwendete Rotationsachse verlauft durch den
Schwerpunkt des rotierten Partikels, senkrecht zur Verbindungslinie der beiden Partikel. Sie
ist fiir alle verwendeten Systeme identisch.

deutliche Abweichung des abstofenden Anteils der Kraftkurven auf. Abweichungen in der sel-
ben Groéfenordnung weisen ebenfalls die Rohdaten der in Abbildung 5.1a gezeigten Kraftkur-
ven auf. In der gewédhlten Darstellungsweise sind sie hingegen, aufgrund der angesprochenen
individuellen Verschiebungen entlang der Abstands-Achse, nicht zu beobachten.

Der Grund fiir die Abweichungen der Ergebnisse von Partikeln unterschiedlicher Gréfsen
und den rotierten Partikeln gleicher Grofe geht auf die Beschaffenheit der Partikeloberflé-
chen zuriick. Diese bestehen aus einzelnen Atomen und sind demnach nicht glatt. Durch das
Ausschneiden der Partikel aus periodisch reguldren Kristallstrukturen (vgl. Kapitel 4.4) fin-
den sich Kanten, Ecken und Plateaus, sodass eine stark variierende lokale Struktur resultiert.
Die Positionen der charakteristischen Bereiche (Minimum, abstofsender Kraftanteil) hédngen
insbesondere von der lokalen Struktur innerhalb der Kontaktflichen (zugewandte Seiten der
Partikel) ab. Die auftretenden Differenzen zwischen den unterschiedlichen Kraftkurven, auch
im Vergleich mit der Vorgéngerarbeit [1], sind aus diesem Grund zu erwarten.
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Wie in Kapitel 5.2.1 demonstriert wird, ist es wichtig, die Kraftmessung in Abhéngig-
keit der Bewegungsrichtung zu analysieren. In den in Abbildung 5.1a gezeigten Ergebnissen
unbedeckter und freier Partikel verschiedener Grofien ist jedoch nur eine leichte Richtungsab-
héngigkeit im Fall D = 6.3 nm zu erkennen. Die Tatsache, dass die Abweichungen nur bei einer
einzigen Partikelgrofie auftreten und gleichzeitig recht gering sind, ldsst in diesem Fall auf sta-
tistische Schwankungen als Ursache schliefsen. Die reine Partikel-Partikel-Wechselwirkung ist
demnach unabhéngig von der Richtung der Kraftmessung.

In Verbindung mit der urspriinglichen Vorstellung des Jump-Mechanismus in Kapitel 4.1
wird angesprochen, dass die Hamaker-Theorie [112] eine gute erste Abschétzung fiir die Par-
tikel-Partikel- bzw. Aggregat-Aggregat-Wechselwirkung darstellen sollte. Somit miisste der
anziehende Anteil der in Abbildung 5.1a gezeigten Kraftkurven eine vergleichsweise lang-
reichweitige r~2-Abhingigkeit aufweisen. Fiir die Partikelgréfen D = 6.3nm und D = 8.4nm
ist in Abbildung 5.1a das Resultat eines Fits anhand entsprechender Funktionen gezeigt. Die
Fit-Funktion liefert keine ideale Beschreibung der Daten, obgleich sie in der Lage ist den
grundsétzlichen Verlauf der Kraftkurven zu beschreiben. Der Grund fiir dieses Verhalten liegt
in der Reichweite der simulierten Kraftkurven. Bei groferen Abstédnde als » = 0.7 nm gilt fiir
alle Partikelgroften D < 6.3nm, dass die Kraft zwischen den Partikeln null wird. Lediglich
fiir D = 8.4nm ist diese Annahme hinféllig. Die Kraftkurve zeigt in diesem Fall eine deutlich
hohere Reichweite und ist auf dem gesamten gezeigten Abstandsbereich von null verschie-
den. Trotzdem fillt der Kraftverlauf nicht mit »=2 ab. Der entscheidende Punkt ist, dass die
Reichweite der gesamten Wechselwirkungen eindeutig mit der Grofle der Partikel anwéchst.
Die Hamaker-Theorie beschreibt den Grenzwert zu deutlich groferen Strukturen (Kontinuums
Limes) als den in dieser Studie simulierten Partikeln. Abweichungen sind daher zu erwarten.

An dieser Stelle soll kurz auf die in Kapitel 3.1.4 angesprochene Anpassung der Coulomb-
Wechselwirkung eingegangen werden. In Abbildung 5.2 ist in schwarz die vielfache Wieder-
holung der Kraftmessung eines zwei-Partikel-Systems (D = 4.2 nm, keine Silane) gezeigt. Im
Sinne der folgenden Analyse sind die einzelnen Messzyklen dargestellt (keine Mittelwertbil-
dung). Das sich ergebende Bild zeigt zwei Kraftverliufe A und B, die sich vor allem in der
Tiefe des Minimums unterscheiden und ndherungsweise im Verhéltnis 1 zu 2 auftreten. Da
alle Messungen auf dem gleichen System basieren, kann die im Zusammenhang mit Abbil-
dung 5.1b angesprochene Variation in der lokalen Struktur der Oberflichen keine Erklérung
fiir das beobachtete Verhalten liefern. Die bei einigen Kraftkurven auftretenden Oszillationen
(Ursache des Messprozess) sowie der Einfluss der Messrichtung kénnen als Ursachen ebenfalls
ausgeschlossen werden.

Das Auftreten zweier derart klar definierter Wege ist {iberaus ungewohnlich. Zu erwarten
wére ein klar definierter Weg (minimale potentielle Energie) und einige statistische Schwan-
kungen mit kleineren Kraftbetrdgen bzw. entsprechend héheren potentiellen Energien. Dies
waren Verlaufe, bei denen sich das System, bedingt durch die Bewegung des rechten Partikels,
nicht im Gleichgewicht befande. Als Ursache fiir das beobachtete Zwei-Wege-Verhalten wird
der erzwungene Kontakt der Partikeloberflichen angesehen. Die Absténde der Atome im Kon-
taktbereich der Partikel'! werden folglich so gering, dass allein die divergierenden Anteile von
Coulomb- und Lennard-Jones-Wechselwirkung die Dynamik diktieren. Der Konfigurations-
raum bzw. die zugehorige Energiehyperfliche gewinnt somit deutlich an struktureller Kom-
plexitét, woraus mehrere (in diesem Fall zwei) stark voneinander separierte Energieminima
resultieren. In der Kraft-Abstand-Ebene dufsert sich dieser Umstand im beobachteten Zwei-
Wege-Verhalten, das lediglich durch eine Glattung der Energiehyperfliche zu umgehen ist. Als
hilfreich erweist sich an dieser Stelle, dass nachweislich allein die Coulomb-Wechselwirkung?
fiir die Bildung des Zwei-Zustands-Systems verantwortlich ist. Bei den angesprochenen gerin-

'Das gilt insbesondere fiir die Wasserstoffe und Sauerstoffe der Hydroxylgruppen.
2Der Nachweis erfolgte durch Ausschalten der Coulomb-Wechselwirkung wahrend der Simulation.
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gen atomaren Abstédnden ist die klassische Naherung der elektrostatischen Wechselwirkung
durch ein Punktpotential ohnehin falsch. In besagtem Fall muss der Einfluss der atomaren
Ladungsverteilung (Elektronenorbitale) berticksichtigt werden. Folglich wird auf Vorschlag
von Herrn Prof. Hentschke® die in Kapitel 3.1.4 vorgestellte angepasste Form der Coulomb-
Wechselwirkung verwendet, die im Vergleich zum Punktpotential keine Divergenz aufweist.
Es ist deutlich zu erkennen, dass die resultierenden Kraftverlaufe (rote Kraftkurven in Abbil-
dung 5.2) allesamt auf Weg B entfallen. Die Problematik zweier stabiler Kraftkurvenverlaufe
ist damit beseitigt, was gleichermafien die zugeordnete Erklarung des Effekts bekraftigt. In al-
len weiteren Kraftkurven dieser Arbeit ist die angepasste Form der Coulomb-Wechselwirkung
bereits eingeschlossen. Das gilt ebenfalls fiir die zuvor in diesem Kapitel besprochenen Abbil-
dungen 5.1a und 5.1b.

N(A) 22
4T —  Coulomb - =
oulom NGB~ B3
N(A 0
2+ — Coulomb angepasst NEB; =% |
e
-
~ 0 B
L3
N
-—
4} Weg B i
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2

r / nm

Abbildung 5.2: Die Abbildung zeigt die mehrfache Wiederholung einer Kraftmessung eines ein-
zelnen Systems, bestehend aus zwei unsilanisierten Silica-Partikeln der Gréfse D = 4.2 nm.
Alle gezeigten Kraftverlaufe basieren auf einzelnen Messzyklen ohne die ansonsten vorge-
sehene Bildung eines Mittelwerts. In schwarz sind die Ergebnisse unter Verwendung der
gewohnlichen Coulomb-Wechselwirkung gezeigt. Die Ergebnisse lassen deutlich die Aus-
pragung zweier Wege (A und B) in der Kraft-Abstand-Ebene erkennen. Bei insgesamt 65
Messungen entfallen 22 auf Weg A und 43 auf Weg B. Zudem teilen sie sich zu etwa gleichen
Teilen auf die beiden Messrichtungen auf. In rot sind die Ergebnisse gezeigt, wenn dassel-
be System mit der in Kapitel 3.1.4 vorgestellten, angepassten Coulomb-Wechselwirkung
simuliert wird. In diesem Fall verlaufen alle 87 Kraftkurven entlang von Weg B.

5.1.2 Silanisierte Partikel

Bevor die Untersuchung von Partikel-Polymer-Systemen im Fokus steht, soll der Einfluss der
Silanverteilung auf die reine Partikel-Partikel-Wechselwirkung untersucht werden. Zu diesem
Zweck wird anhand von Abbildung 5.3 der Winkel # eingefiihrt. Dieser spannt, ausgehend von

3Fachbereich Mathematik und Naturwissenschaften, Bergische Universitit Wuppertal, Gauss-Strafe 20, D-
42097 Wuppertal.
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der Verbindungslinie der Partikelmittelpunkte, einen Kegel auf. Das eingeschlossene Segment
der Partikeloberfliche wird im Folgenden als Kontaktfliche oder Kontaktbereich bezeichnet,
wobei die Definition fiir beide Partikel verwendet wird. Fiir die nachfolgenden Uberlegun-
gen sei die Kontaktfliche zunéchst durch den willkiirlich gewéhlten Kontaktwinkel 6, = 20°
festgelegt.

Abbildung 5.3: Die Abbildung zeigt die Verwendung des Winkels 6 zur Beschreibung des
Kontakts.

Es ist zu erwarten, dass die Verteilung der Silane auf den Oberflachen der Partikel grofsen
Einfluss auf die Ergebnisse der Kraftmessungen hat. Insbesondere die Anzahl sowie die Lo-
kalisierung innerhalb des Kontaktbereichs sollten von Bedeutung sein. Diese Erwartung kann
anhand einfacher Beispiele motiviert werden. Sei zunéchst ein einzelnes Silan im Kontakt-
bereich gegeben. Bei Schliefen des Kontakts konnte es sich zur Seite und damit aus dem
Bereich zwischen den Partikel heraus biegen. Sollten sich jedoch mehrere Silane in direkter
Néhe zueinander befinden, so behindern sie sich gegenseitig und stellen in ihrer Gemein-
schaft ein deutlich groferes Hindernis fiir das Schliefsen des Kontakts dar. Im Gegensatz zur
Anzahl setzt die Quantifizierung der paarweisen Silanabstédnde innerhalb der Kontaktfliche
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Abbildung 5.4: Abbildung 5.4a zeigt die in Gleichung (5.1.1) verwendete Gewichtungsfunktion
A0) = (acx/ﬁ)_l exp (—0°/202) fiir verschiedene Wahlen von .. Abbildung 5.4b ver-
deutlicht, wie die Einfithrung einer effektiven Silandichte o.r; gegeniiber der gewohnlichen
Definition der Oberflichendichte ¢ eine Differenzierung von geometrisch unterschiedlichen
Silankonfigurationen ermdoglicht.
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eine deutlich aufwéndigere Vorgehensweise voraus. Wie im Folgenden gezeigt wird, reicht je-
doch bereits ein vergleichsweise einfacher Ansatz aus, um die Partikel-Partikel-Wechselwirkung
mit der Verteilung der Silane zu korrelieren. Dabei erhélt jede Silankonfiguration eine effek-
tive Dichte o.ys. Ziel ist es, die effektive Dichte so zu berechnen, dass ihr Wert konsistent
mit dem zugeordneten Kraft-Abstand-Verhalten ist. Das bedeutet, dass die Partikel-Partikel-
Kraftkurven zweier Systeme mit gleichem bzw. dhnlichem o;-Wert den gleichen bzw. dhn-
lichen Verlauf aufweisen. Aus mehreren unterschiedlichen Ansétzen hat sich die folgende De-
finition als die praktikabelste erwiesen:

90°
Ocff = /21/0 df N(6) \(). (5.1.1)
Mit N(6) wird die Zahl der Silane im Winkelbereich 6 beschrieben, wihrend A die gesam-
te Oberfliche eines Partikels bezeichnet. Der zusétzliche Faktor 2 wird im Hinblick auf die
Einschrinkung des Integrationsbereichs auf die Hélfte der Partikeloberfachen (6 < 90°) ein-
gefiihrt. Den Unterschied zur Berechnung einer gewthnlichen Oberflichendichte o bestimmt
die in Abbildung 5.4a gezeigte Funktion \(#). Sie gewichtet die einzelnen Silane in Abhéngig-
keit ihrer Lage im Kontakt. Je zentraler ein Silan positioniert ist (d.h. je kleiner 6 ist), desto
starker wird es gewichtet, wobei die absoluten Werte durch den Parameter a bestimmt sind.

Fir A(0) = 1.0 V 0 bzw. ac — oo ergibt sich hingegen die gewdhnliche Definition einer
Oberflachendichte.
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Abbildung 5.5: Die Abbildung zeigt Kraftkurven von 37 unterschiedlichen Systemen, die aus
zwei mit bis zu 120 Silanen bedeckten Silica-Partikeln der Gréfse D = 4.2 nm bestehen. Die
Verteilung der Silane auf den Oberflichen basiert auf dem Zufallsprinzip. Entsprechend der
zugeordneten effektiven Silandichte ocrf (vgl. Gleichung (5.1.1)) ist eine farbliche Kodie-
rung der Kraftverldufe gegeben. Die Ergebnisse basieren auf dem Mittelwert von jeweils 4
hintereinander ausgefithrten Offnungs- bzw. Schliefzyklen.

In Abbildung 5.5 sind die simulierten Kraftkurven von 37 Systemen, bestehend aus zwei
Partikeln der Groke D = 4.2nm, die mit bis zu 120 zufillig platzierten Silanen bedeckt sind,
gezeigt und entsprechend des zugehorigen o, p-Werts (o, = 20°) eingeféirbt. Die angegebenen



112 5 Simulation der Partikel-Partikel Wechselwirkungen im Kontaktmodell

Oberflichendichten ergeben sich durch Berechnung des Mittelwerts iiber die Oberflachendich-
ten des rechten und linken Partikels. Aufgrund des Verlauf der Kraftkurven ist eine iiberge-
ordnete und eindeutige Aufteilung in drei o.fs-Bereiche naheliegend. Damit ermdglicht die
verwendete Gewichtungsfunktion, in Kombination mit der Wahl «a, = 20.0°, die Bestimmung
der angestrebten Korrelation zwischen Silanverteilung (beschrieben durch o.¢f) und Kraft-
Abstand-Verhalten*. Im Folgenden werden die Silanisierungsstufen mit den entsprechenden
Farben aus Abbildung 5.5 bezeichnet.

In schwarz bzw. dunkelviolett gefdarbte Verlaufe entsprechen einem schwach bis gar nicht
mit Silan gefiillten Kontakt. Bei diesen Verlaufen ist das Minimum bei r =~ 0.5 nm deutlich zu
erkennen und auch die Ruhelage bei r» &= 0.4nm ist im Vergleich zu den restlichen Verldufen
eindeutig lokalisiert. Es zeigt sich zudem, dass die Tiefe des Minimums bei sehr schwach
silanisierten Partikeln, im Vergleich zu unsilanisierten Partikeln, ansteigt. Dieses Verhalten
ist auf die Adsorption (die Silane legen sich auf die Oberfliche der Partikel) einzelner Silane
am Rand des Kontaktbereichs zuriickzufithren. Somit hindern die Silane die Partikel nicht
daran, in Kontakt miteinander zu treten und fiillen gleichzeitig das Vakuum zwischen den
Partikeln auf. Dadurch entstehen Konfigurationen, die im Vergleich zum unsilanisierten Fall
energetisch giinstiger ausfallen.

In hellem griin geférbt sind Kraftkurven von Systemen, bei denen der Kontakt eine ver-
gleichsweise hohe Anzahl Silane enthélt oder anders gesprochen, nahezu vollstdndig mit Sila-
nen gefiillt ist. In diesem Fall zeigt sich ein sehr schwach ausgeprigtes Minimum im Bereich
r ~ 1.8nm. Entsprechend beginnt die Abstofsung bereits bei dhnlichen Partikelabsténden,
wodurch sich im Vergleich zum ungefiillten Kontakt eine Differenz von ndherungsweise 1.2 nm
ergibt. Dieser Wert korrespondiert mit der Lange zweier gestreckter Silane, was durch die hohe
Anzahl der Silane im Kontaktbereich und die folglich erzwungene gestreckte radiale Position
zu erkléren ist.

Sowohl im dunkelviolett gefarbten (o.rs < 0.11) als aus auch im hellgriinen (ocsy > 0.49)
Bereich sind die Kraftverldufe wohldefiniert. Entweder die Kontaktfliche ist (nahezu) voll-
standig gefiillt oder entsprechend leer. Variationsmoglichkeiten beziiglich der Positionierung
einzelner Silane innerhalb des Kontaktbereichs sind stark eingeschriankt, was demnach auch
fiir die resultierenden Kraftkurven gilt. Im mittleren Bereich (violett bis tiirkis) ergibt sich
hingegen eine Vielzahl solcher geometrischer Variationsmoglichkeiten, die sich entsprechend
stark auf die Kraftkurven auswirken. Die Lage des Minimums variiert von » = 0.8 nm bis hin
zur = 1.5nm. Auch die Zuordnung der o.r-Werte unterliegt keiner Systematik. Aufgrund der
Vielfalt an geometrischen Méglichkeiten reicht die verwendete Gewichtungsfunktion nicht aus,
um eine tiefergehende Einteilung der Kraftkurven zu ermdoglichen. Hierzu miisste, wie oben
bereits angemerkt, neben der absoluten Lage der Silane im Kontaktbereich (6), die Lage der
Silane zueinander beriicksichtigt werden.Von dem Versuch, die Quantifizierung des Einflusses
der Silane weiter zu verbessern, wird an dieser Stelle abgesehen. Die Vielzahl an Moglichkei-
ten bei teilweise gefiilltem Kontakt (Bereich 0.11 < o, 1 < 0.49) kann in den weiterfithrenden
Simulationen (mit hinzugefiigtem Polymer) nicht berticksichtigt werden. Als zielfiihrend wird
im Folgenden lediglich die Unterscheidung zwischen den wohldefinierten Grenzwertkonfigu-
rationen (komplett gefiillt sowie ungefiillt) erachtet. Damit einhergehend ist die Betrachtung
der effektiven Silandichte o.;s obsolet, weshalb in den nachfolgenden Kapiteln lediglich die
gewohnliche Definition der Oberflichendichte (Anzahl pro Fliache) Verwendung findet. Die
einzig verbleibende Differenzierung wird durch die Unterscheidung der Silandichte innerhalb
o9 und auferhalb o des durch 6, definierten Kontaktbereichs vollzogen.

“Die Verwendung von deutlich abweichenden Werten (45 °) hebt diese klare Unterscheidung auf.
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5.2 Partikel in Polymer

Die Untersuchung des zwei-Partikel-Kontakts mit umschlieffendem Polymer (Aufbau und
Kraftmessung) und zusétzlichen chemischen Modifikationen (Silane, Vulkanisation) bildet den
zentralen Bestandteil dieser Arbeit. Das reine Polymer-Partikel-System (ohne weitere Modi-
fikationen) wird im folgenden Kapitel als Referenzsystem definiert. So wird zunéchst der
Vergleich zu Systemen ohne Polymer gezogen, um anschliefend den Einfluss der zusétzlichen
chemischen Modifikationen detailliert zu analysieren. Letzteres schliefft damit auch die Suche
nach Standardwerten fiir die verschiedenen variablen Grofen (z.B. Silan- und Schwefeldichte)
ein, sodass Einfliisse grundsétzlich erkennbar werden. Im Anschluss an diese Analysen wird
der Ursprung der auftretenden Hysterese genauer untersucht.

5.2.1 Das Referenzsystem — Test der chemischen Modifikationen

Um die Einfliisse der chemischen Modifikationen testen zu konnen, wird zunéchst ein Re-
ferenzsystem, bestehend aus zwei Silica-Partikeln der Grofse D = 4.2nm, die in np = 85
Polyisoprenketten der Lénge n = 200 mu eingebettet sind, erzeugt. Die sich fiir dieses Sys-
tem (a) ergebende Kraftkurve ist zusammen mit dem Ergebnis eines reinen Silica-Systems
(Abbildung 5.1a entnommen) in Abbildung 5.6a dargestellt. Zum Vergleich sind zudem die
Ergebnisse von Systemen mit silanisierten Silica-Partikeln (b), silanisierten Silica-Partikeln
in vulkanisiertem Polymer (c), silanisierten Silica-Partikeln und zusétzlicher Vernetzung von
Polymeren und Silanen (d) sowie silanisierten Silica-Partikeln in vulkanisiertem Polymer und
zusétzlicher Vernetzung von Polymeren und Silanen (e) in Abbildung 5.6b dargestellt. Im Sin-
ne der Ubersicht wird fiir die erfolgte Ankopplung der Silane an das Polymer die Abkiirzung
sp (Silan-Polymer) eingefiihrt. Die Vulkanisation wird mit pp (Polymer-Polymer) bezeichnet.

Fiir die chemischen Modifikationen dieser Konfigurationen miissen Standardwerte fest-
gelegt werden. In Bezug auf die Oberflichendichte sei daher zunédchst darauf hingewiesen,
dass von diesem Punkt an eine strikte Unterscheidung zwischen den Silandichten innerhalb
oy und auferhalb o des Kontaktbereichs stattfindet. So werden Silane zunéichst aus dem Kon-
takt, dessen GrofRe mit 0. = 40° festgesetzt ist, ausgeschlossen (o9 = 0.0nm™2). Die restliche
Oberfliche wird mit ca. 150 Silanen bedeckt (o = 2.7nm~2). Der Vergleich mit der Hydroxyl-
gruppendichte oo = 6.4 nm~? zeigt, dass somit nahezu jede zweite Hydroxylgruppe durch ein
Silan ersetzt wurde. Fiir die Vulkanisation wird ebenfalls ein vergleichsweise hoher Wert von
15 phr Schwefel verwendet. Damit binden ca. 27 Schwefelbriicken an jede einzelne Polymer-
kette. Diese grofse Menge an hinzugefiigtem Schwefel ist aufgrund der vergleichsweise kleinen
Durchmesser der Silica-Partikel notwendig. Fiir genauere Erlauterungen sei auf Kapitel 4.3.2
verwiesen. An dieser Stelle ist es lediglich wichtig, festzustellen, dass die gewdhlten Parameter
signifikante Verénderungen in den Kraftkurven hervorrufen. Neben einer Quantifizierung der
chemischen Modifikationen miissen weitere Variablen des Systems festgelegt werden. Darunter
fallen die thermodynamischen Grofen sowie die Parameter des Kraftmessers, die in Tabelle
5.2 festgehalten sind.

Die Kraftkurve des Referenzsystems zeigt, im Vergleich zu der Messung in Vakuum, ei-
ne deutliche Richtungsabhingigkeit. Das Offnen des Kontakts verlduft entlang des unteren
Pfads, wihrend das Schliefsen des Kontakts auf dem oberen Pfad verlduft. Das Resultat ist
eine Hysterese in der Kraft-Abstand-Ebene, welche die wihrend der Deformation erzeugte
dissipierte Energie beschreibt (vgl. Kapitel 3.2.1):

Wioss = j{F dr. (5.2.1)

Dieser Verlustmechanismus stellt einen, wenn nicht den zentralen Punkt in der Analyse des
Kontaktmodells dar. In den bisher durchgefiihrtenStudien [1, 2, 3]
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Abbildung 5.6: Einfluss der chemischen Modifikationen auf das Kraft-Abstand-Verhalten des
Kontakts. Das Referenzsystem (a) besteht aus zwei Silica-Partikeln der Grofe D = 4.2 nm,
die in np = 85 Polyisoprenketten der Linge n = 200 mu eingebettet sind. System (b)
wird konstruiert, indem dem Referenzsystem auferhalb der Kontaktfliche (6, = 40°) Si-
lane hinzugefiigt werden. Wahlweise wird in System (b) das Polymer mit 15 phr Schwefel
vulkanisiert (pp), um System (c¢) zu erhalten oder die Silane an das Polymer angebunden
(sp), um System (d) zu erhalten. Die Kombination beider Modifikationen (pp-+sp) resul-
tiert in System (e). Fiir den Vergleich ist zudem der Verlauf der Kraftkurven zwischen
Silica-Partikeln im Vakuum (entnommen aus Abbildung 5.1a) dargestellt. Die berechneten
Verluste Wi,ss und Krifte am Umkehrpunkt F sind in Tabellen 5.1 und 5.3 aufgefiihrt.
Thermodynamische Randbedingungen sowie die Parameter des Kraftmessers sind Tabelle
5.2 zu entnehmen.

Tabelle 5.1: Berechnete Verlustwerte Wi, der Hysterese aus Abbildungen 5.6a und 5.6b. Neben
den absoluten Werten wird die Differenz zum Verlustwert des Referenzsystems AWj,qs

aufgefiihrt.
System H Wiess / MJmol™t | AWj,ss / MJmol !
Silica mit Polymer (a) (Referenzsystem) 7240.8 0.0
Silanisiertes Silica mit Polymer (b) 8.3+ 0.6 +1.1
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp (c) 6.2+0.8 -1.0
Silanisiertes Silica mit Polymer + sp (d) 8.0£0.8 +0.8
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp + sp (e) 4.74+0.6 —2.5

konnte der Verlust nicht direkt beobachtet werden. So wurde die reine Silica-Silica-Wechselwirkung
simuliert und um einen phédnomenologischen Kraftterm zur Beschreibung des Gummis kiinst-
lich erweitert. Der Verlust wurde indirekt iiber die Konstruktion des Jump-in-Jump-out-
Modells (vgl. Kapitel 4.1) berechnet, was eine grofe Anzahl an notwendigen Annahmen erfor-
derlich machte. Fiir das Auftreten von Verlust in den Simulationen des vollstdndigen Kontakts
sind solche Annahmen nicht lénger notwendig. Die Hysterese in der Kraft-Abstand-Ebene
des Kontaktmodells unterscheidet sich jedoch eindeutig vom Verlust im Jump-in-Jump-out-
Modell. Das wirft die Frage nach dem Ursprung des direkt messbaren Verlustmechanismus
auf. Zusatzlich stellt sich die Frage, ob das Jump-in-Jump-out-Modell durch diesen neuen
Mechanismus ersetzt wird, oder ob in realen Systemen beide Mechanismen eine Rolle spielen.
In letzterem Fall wire eine Abschéitzung der Relevanz in Bezug auf den Gesamtverlust von
grokem Interesse.

Die mathematischen Grundvoraussetzungen fiir das Auftreten des Jump-Mechanismus
sind auf Basis des Referenzsystems nicht erfiillt. Im Gegensatz zu den bis zu diesem Zeitpunkt
existierenden Erwartungen an das Kontaktmodell zeigt die Kraftkurve nicht die charakteristi-
sche Schleife. Insbesondere der Bereich groferer Absténde (r > 0.7nm), in dem aufgrund der
Gummielastizitit(vgl. Gleichung (2.6.18)) ein linear fallender Verlauf erwartet wurde, weist
nahezu keine Steigung auf. Die einzig signifikante Anderung, die das Hinzufiigen von Polymer
zum Zwei-Partikel-System hervorruft, ist die auftretende Hysterese.

Nach der Auswertung der Daten des Referenzsystems werden zwei Ansétze mit unter-
schiedlichen Vorgehensweisen weiter verfolgt. Zum einen wird das Kontaktmodell weiterent-
wickelt, um Zugriff auf alle angedachten und bereits vorgestellten chemischen Modifikationen
zu erhalten. Auf Basis des somit vollstdndigen Systems sollte, neben der grundsétzlichen Un-
tersuchung der Kraftkurven, die Frage nach der Haltbarkeit des Jump-in-Jump-out-Modells
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beantwortet werden. Zum anderen steht die viskose Hysterese als direkt zu beobachtender
Verlustmechanismus im Fokus. Fiir die weitere Vorgehensweise in diesem Kapitel muss auf
ein zentrales Ergebnis der Untersuchung der viskosen Hysterese vorgegriffen werden. Es han-
delt sich dabei um die Tatsache, dass die Hysterese allein auf die Viskositdt des Polymers
zuriickzufiihren ist (siehe Kapitel 5.2.2). Sie wird durch die Bewegung des Polymers bzw.
der Relativbewegung von Polymer und Partikeln verursacht. Unter dieser Voraussetzung wird
zunéchst der Einfluss der chemischen Modifikationen auf das Kraft-Abstand-Verhalten (Ab-
bildung 5.6b) sowie den zugehorigen Wert der viskosen Hysterese (Tabelle 5.1) ausgewertet.
Eine explizite Untersuchung der viskosen Hysterese hinsichtlich ihres Ursprungs schlieftt sich
im folgenden Kapitel an.

Tabelle 5.2: Thermodynamische Grofen und Parameter des Kraftmessers fiir die mit Poly-
mer gefiillten Systeme aus Abbildungen 5.6 und 5.7. Durch die festgelegte Amplitude und
Federkonstante des Kraftmessers werden alle Dehnungszyklen mit derselben konstanten
Kraft (175nN pro Offungs- bzw. Schliefvorgang) durchgefiihrt. Die resultierende Bewe-
gungsamplitude der Partikel héngt daher von der Stérke der jeweiligen Konfiguration des
Kontaktmodells ab.

T /K H P / bar H kpun / kJ mol™ nm 2 H Vpuy /nmps H Upyly /DM
300 [ 1.0 5-107 | 05-107% || 21

Der Vergleich des Referenzsystems (a) mit dem silanisierten System (b) weist keine mar-
kanten Unterschiede im Kraftverlauf auf. Grund fir dieses Verhalten ist die Tatsache, dass der
Kontakt weiterhin frei von Silanen ist und somit die reine Partikel-Partikel-Wechselwirkung
erhalten bleibt (der Einfluss von Silanen innerhalb des Kontaktbereichs wird im weiteren Ver-
lauf des Kapitels thematisiert). Aufgrund der hohen Dichte stehen die Silane auferhalb des
Kontaktbereichs in radialer Richtung ab. Eingeschrénkt durch die benachbarten Silane ver-
dréangen sie auf diese Weise das Polymer von der Oberfliche (siehe Abbildung 7.2 in Kapitel
7.1). Damit vergrofern sie effektiv das Volumen des Partikels, wodurch mehr Polymer durch
die Bewegung desselben beeinflusst wird. Somit wird in logischer Konsequenz der erzeugte
viskose Verlust erhéht (+1.1MJmol™!). Die Simulation des gleichen Systems mit deutlich
reduzierter Silandichte (o = 0.9nm~2, hier nicht aufgefiihrt) zeigte im Vergleich zur Referenz
keinen Anstieg des viskosen Verlusts. Dieses Verhalten ist damit zu begriinden, dass bei der
deutlich niedrigeren Silandichte die Silane lose und uneingeschrankt durch ihre Nachbarn in
das Polymer hangen, wodurch keine zusétzliche Verdrangung des Polymers stattfindet.

Das Hinzufiigen von Schwefelbriicken zur Vernetzung des Polymers (c) senkt den viskosen
Verlust und nimmt deutlichen Einfluss auf den Kraftverlauf. Der Riickgang des Verlusts bei
Erhohung der Schwefelvernetzung wird auch in experimentellen Systemen beobachtet ([152]
Abbildung 34). Grund fiir dieses Verhalten ist die vernetzungsbedingte Uberfiihrung der vis-
kosen Polymerfliissigkeit in ein elastisches Polymer-Netzwerk (Elastomer). Letzteres zeigt sich
insbesondere in der deutlichen Ausbildung einer linearen, riicktreibenden Kraft (Gummielas-
tizitét, sieche Kapitel 2.7), die im unvernetzten Referenzsystem nicht zu beobachten war.

In der Systemkonfiguration (d) werden, alternativ zur internen Polymer-Vernetzung (pp),
die Polymere mit den Silanen verbunden (sp). Es resultiert eine, im Vergleich zu System (c)
deutlich grofere, riicktreibende Kraft. Die dissipierte Energie steigt im Vergleich zum Refe-
renzsystem naherungsweise um den selben Betrag wie bei System (b) an. Dieses Verhalten
ist auf die hohe Silandichte zuriickzufiihren, wodurch die Silane in ihrer Beweglichkeit be-
reits ohne Anbindung an das Polymer stark eingeschrinkt sind. Daher hat die Anbindung
auch keinen zusétzlichen Einfluss auf die im Zusammenhang mit der Analyse von System (b)
hervorgehobene effektive Vergréferung der Partikel. Wird hingegen die bereits angesproche-
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ne Wiederholung der Simulationen mit niedrigerer Silandichte (¢ = 0.9nm™2) betrachtet, so
fithrt die Anbindung der Silane zu einem signifikanten Anstieg des Verlusts. In diesem Fall
wird eine effektive Vergrofierung der Partikel erst durch die Verbindung von Silanen und Po-
lymeren bewirkt, da die Silane andernfalls aufgrund der niedrigen Dichte lose und nahezu
uneingeschrankt in das Polymer héngen.

Die Kombination aller chemischen Optionen bzw. Modifikationen wird durch System (e)
repriasentiert. Anschaulich betrachtet, werden die Partikel iiber die Silane (sp) in einem elas-
tischen Polymernetzwerk (pp) fixiert. Als logische Konsequenz zeichnet sich der zugehorige
Kraftverlauf durch die stérkste riicktreibende Kraft aus. Besonders deutlich wird dieser Zu-
sammenhang bei Betrachtung des Kraftwerts F' am Umkehrpunkt (maximaler Abstand der
Partikel), der fiir die Konfigurationen (a)-(e) in Tabelle 5.3 festgehalten ist. Neben den abso-
luten Werten ist die Differenz zum Referenzsystem AF gezeigt.

Tabelle 5.3: Berechnete Kraftwerte F am Umkehrpunkt der Kraftmessung aus Abbildungen
5.6a und 5.6b. Neben den absoluten Werten ist die Differenz zum Referenzsystem AF
aufgefiihrt. Auf die Abschitzung von Fehlern wird hingegen verzichtet.

System H F / nN ‘ AF / nN
Silica mit Polymer (a) (Referenzsystem) —5.2 0.0
Silanisiertes Silica mit Polymer (b) —5.6 —-0.4
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp (c) —13.1 -7.9
Silanisiertes Silica mit Polymer + sp (d) —23.5 —18.3
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp + sp (e) -31.7 —26.5

Die bereits angesprochene zunehmende Verstarkung des Kontakts, die durch das Hinzufiigen
der chemischen Modifikationen hervorgerufen wird, zeigt sich hierbei in einem kontinuierlichen
betragsméfligen Anstieg von F'. Dariiber hinaus besteht zwischen der isolierten Betrachtung
der Modifikationen und ihrer Kombination ein linearer Zusammenhang:

AF(pp) + AF(sp) ~ AF(pp + sp). (5.2.2)

Diese Linearitét setzt sich jedoch nicht auf die Verlustwerte der Hysterese fort (siche Tabelle
5.1):

AVVloss(pp) + AI/Vloss(sp) 7£ AMOss(pp+Sp)‘ (523)

Im Sinne der zuvor beobachteten Tendenzen (sp fiithrt zu Anstieg und pp zu Verringerung von
Wiess), Uberwiegt die Vulkanisation gegeniiber dem Einfluss der Silan-Polymer-Verbindung.
Ursache hierfiir ist, dass die sp-Vernetzung lediglich die Menge des verdrangten Polymers
erhoht (indirekter Einfluss). Die pp-Vernetzung verringert hingegen die Viskositdt des Po-
lymers (direkter Einfluss). Eine Erhohung des viskosen Verlustes durch die Verbindung von
Silanen und Polymeren (sp) ist dementsprechend nur méglich, wenn das Polymer die Grund-
voraussetzung fiir diesen Verlust in Form von Viskositdt weiterhin besitzt. Dies ist im Fall
von hinzugefiigten Schwefelbriicken zur Vernetzung des Polymers (pp) jedoch nicht gegeben.

Um einen Eindruck davon zu erlangen, wie unterschiedliche Abstufungen der Silandichte
den Kraftverlauf der Konfiguration (e) beeinflussen, sei auf Abbildung A.6 verwiesen. Neben
den abweichenden Silandichten basieren die Konfigurationen dieser Abbildung auf gréfseren
Partikeln (D = 6.3nm) und enthalten daher lediglich 75 anstatt 85 Polymerketten der Lange
n = 200mu. Die Grofe der Partikel fiihrt zusétzlich dazu, dass die absolute Zahl der Silane
bei gleicher Dichte in Abbildung A.6 doppelt so hoch ist wie in Abbildung 5.6. Grundsétzlich
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sind die Systeme aus Abbildung A.6 jedoch ebenfalls Konfigurationen vom Typ (e). Dabei
zeigt sich, dass Dichteabstufungen im Bereich ¢ = 0.0 — 0.54nm~? zu lediglich schwachen
Verdnderungen der Kraftverldufe fithren. Die zugehorigen Verlustwerte werden lediglich um
10 % reduziert. Erst der Schritt zu deutlich hoheren Silandichten von o = 2.7nm~2 hat si-
gnifikanten Einfluss. Neben der Motivation aus Kapitel 5.1.2 (siehe folgender Absatz) erklért
dieses Ergebnis riickwirkend, weshalb in den Studien dieses Kapitels von vornherein eine so
hohe Silandichte Verwendung findet.

Die bisher gezeigten Kraftverlaufe von Systemen mit variierenden chemischen Modifika-
tionen (Abbildung 5.6) werden durch Silane im Kontaktbereich deutlich veréndert. Durch
die bisher nicht silanisierte Kontaktfliche war die Wechselwirkung im Nahbereich durch die
reine Silica-Silica-Wechselwirkung bestimmt. In den Untersuchungen von Kapitel 5.1.2 hat
sich bereits gezeigt, welchen Einfluss die Hinzugabe von Silanen im Kontaktbereich auf die
Wechselwirkung im Vakuum hat. Aufgrund der hohen Zahl an Variationsmoglichkeiten wur-
de geschlussfolgert, dass eine Einschriankung auf die Spezialfille gefiillter und leerer Kontakte
sinnvoll ist. Aus diesem Grund wird fiir die Systeme (a)-(e) aus Abbildung 5.6 jeweils ein Du-
plikat erzeugt, welches die gleiche Silankonfiguration aufserhalb des Kontaktbereichs besitzt,
jedoch zusétzlich im Kontakt eine hohe Anzahl an Silanen aufweist (09 = 2.7nm™?2). Die ein-
zige Ausnahme bildet das Referenzsystem, welches unverdndert bleibt. Zur Unterscheidung
werden die modifizierten Systeme mit dem zusétzlichen Index i gekennzeichnet. Die resul-
tierenden Kraftkurven sind in Abbildung 5.7 gezeigt. Im Hinblick auf die Anbindung der im
Kontakt befindlichen Silane sei angemerkt, dass die geringe Grofse der Partikel dazu fiihrt,
dass jedes Silan mit einem Polymer verbunden werden kann. Diese Randbedingung ist eben-
falls fiir die grofseren Partikel aus Kapitel 5.3 erfiillt. Im Grenzwert zu realen Partikelgrofen
ist hingegen zu erwarten, dass sich innerhalb des Kontaktbereichs ungebundene Silane befin-
den, da keine Polymere in der Ndhe vorhanden sind. Auf eine genauere Untersuchung dieses
Sachverhalts wird jedoch verzichtet.

Tabelle 5.4: Berechnete Verlustwerte Wj,ss der Hysterese aus Abbildung 5.7 fiir Systeme mit
Silan-gefiilltem Kontaktbereich (Buchstaben mit i). Neben den absoluten Werten wird die
Differenz zum Verlustwert des Referenzsystems AW, aufgefiihrt. Dariiber hinaus sind
die korrespondierenden Werte der Systeme mit ungefiilltem Kontaktbereich aus Tabelle 5.1
hinzugefiigt (Buchstaben ohne 1).

System | Wioss / MImol™! | AWipss / MJ mol ™"
Silica mit Polymer (a) (Referenzsystem) H 72408 ‘ 0.0
Silanisiertes Silica mit Polymer (b i) 9.0+0.9 +1.8
Silanisiertes Silica mit Polymer (b) 8.3+0.6 +1.1
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp (c i) 6.5+0.8 —0.7
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp (c) 6.2+0.8 —-1.0
Silanisiertes Silica mit Polymer + sp (d i) 59+0.6 —-1.3
Silanisiertes Silica mit Polymer + sp (d) 8.0+0.8 +0.8
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp + sp (e i) 4.3+£0.7 —2.9
Silanisiertes Silica mit Polymer + pp + sp (e) 4.7+0.6 —2.5

Das Fiillen des Kontakts mit Silanen hat deutlichen Einfluss auf den Verlauf der Kraft-
kurven. Der Vergleich der modifizierten Systeme (b i)-(e i) mit dem Referenzsystem (a) zeigt
in erster Linie, dass die zusétzlichen Silane zu groferen Abstdnden der Partikel fithren. Die
Ruhelage der Partikel verschiebt sich um etwa 1.2 nm, was der Lange zweier gestreckter Silane
entspricht. Dariiber hinaus verdndert sich der Verlauf der Kraftkurven im Nahbereich. Wie



5.2 Partikel in Polymer 119

a) Silica mit Polymer (Referenzsystem)

b i) Silanisiertes Silica mit Polymer

¢
d i) Silanisiertes Silica mit Polymer + sp
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(c 1) Silanisiertes Silica mit Polymer + pp
(di)

(

e 1) Silanisiertes Silica mit Polymer + pp + sp
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Abbildung 5.7: Einfluss der chemischen Modifikationen auf das Kraft-Abstand-Verhalten des
Kontakts mit Silanen im Kontaktbereich. Die verwendeten Systeme sind Duplikate der in
Abbildung 5.8 verwendeten Systeme, mit dem Zusatz, dass der Kontaktbereich mit Sila-
nen nahezu vollstindig gefiillt ist (09 = 2.7nm~2). Unveréindert bleibt lediglich das Re-
ferenzsystem. Die berechneten Verluste sind in Tabelle 5.4 aufgefiihrt. Thermodynamische
Randbedingungen sowie die Parameter des Kraftmessers sind Tabelle 5.2 zu entnehmen.

bereits bei den Simulationen im Vakuum beobachtet, verschwindet das charakteristische Mi-
nimum der Kraftverlaufe, verursacht durch die silanbedingte Abschirmung der Oberflachen.
Fiir die Konfigurationen, deren Silane nicht mit dem Polymer verbunden sind, ist der dariiber
hinausgehende Einfluss auf die Dissipation jedoch vergleichsweise klein. Der Ubergang von (b)
— (b i) bzw. (¢) — (c i) fithrt lediglich zu einem leichten, wenn nicht im Rahmen der angege-
benen Schwankungen vernachliissigharen Anstieg® des erzeugten Verlusts von AW,,s((b)— (b
i))= 0.7 MJmol~! bzw. AW,ss((c)— (¢ i))= 0.3 MJ mol~t. Ursache ist, dass der Kraftverlauf
bei grofen Partikelabstdnden (relativ zur Ruhelage) nahezu unverandert bleibt.

Das Anbinden von Silanen im Kontaktbereich (d i), zunéchst ohne die zusatzliche Vulka-
nisation des Polymers betrachtet, fiihrt dazu, dass das Kraft-Abstand-Verhalten eine nahezu
lineare Form annimmt. Die zugehorige Steigung ist im Vergleich zum Verlauf des Systems
(d) (ohne Silane im Kontaktbereich) bei grofen Partikelabstdnden nahezu verdoppelt. Damit
fiihrt die Anbindung von Silanen im Kontaktbereich zu einer deutlichen Verringerung des Ver-
lusts (AWipss(d i) = —1.3 MJmol™!), was im Gegensatz zu den Beobachtungen von System
(d) (AW,pss(d) = +0.8 MI mol ™) steht. Die Ursache fiir dieses Verhalten ist die Ausbildung

Die Bezeichnung A beschreibt an dieser Stelle nicht die Differenz zum Referenzsystem, sondern den Unter-
schied zwischen Systemen mit gefiilltem und ungefiilltem Kontaktbereich.
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einer direkten Verbindung (molekulare Briicke) der Partikel iber die Silane und Polymere im
Kontaktbereich. Das Bewegen der Partikel aus der Ruhelage heraus fiihrt zu einer Stauchung
bzw. Dehnung dieser Verbindung, welche die restlichen Wechselwirkungen im System klar
dominiert. Die Bewegungsrichtung hat dabei aufgrund der hohen Silandichte und der Steifig-
keit der Silane nahezu keinen Einfluss. Da im Fall des ungefiillten Kontaktbereichs (d) keine
solche direkte Verbindung zwischen den Partikeln besteht, wird das Kraft-Abstand-Verhalten
durch das gesamte System, insbesondere durch das umliegende Polymer beschrieben. Dem-
nach kann der Vergleich der Systeme (d) und (d i ), im iibertragenden Sinne als Vergleich
zwischen der Dehnung eines Polymerknéauels und der Dehnung einer einzelnen Polymerkette,
die an beiden Enden auseinandergezogen wird (vgl. Abbildung 5.8), angesehen werden. In der
Kette werden die einzelnen Atom-Bindungen zwangsweise gedehnt, was im Fall des Polymer-
knéuels durch Anderungen der Konfiguration umgangen werden kann (dies gilt zumindest fiir
vergleichsweise kleine Dehnungen). Auf Basis dieser Uberlegungen ist die Dominanz der direk-
ten Partikel-Verbindung gegeniiber den restlichen Wechselwirkungen des Systems die logische
Konsequenz.
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Abbildung 5.8: Schematische Darstellung des Einflusses der Silan-Polymer-Verbindung im Kon-
taktbereich. Die Deformation des Zwei-Partikel-Kontakts in System (d) mit angebundenen
Silanen auferhalb des Kontaktbereichs steht sinnbildlich fiir die Deformation eines Polymer-
knéuels (linke Seite der Abbildung). Es setzt der ausgefiihrten Deformation vergleichsweise
wenig Widerstand entgegen, da es neben einer direkten Dehnung durch Verédnderungen der
Konfiguration reagiert. Durch die angebundenen Silane im Kontaktbereich besteht in Sys-
tem (d i) eine direkte molekulare Verbindung der Partikel. Die Deformation des Kontakts
fithrt zwangslaufig zur direkten Dehnung dieser Verbindung, was mit dem Auseinanderzie-
hen einer einzelnen Polymerkette (rechte Seite der Abbildung) zu vergleichen ist. In diesem
Fall besteht keine Moglichkeit, Konfigurationen zu &ndern, sodass der Widerstand gegen
die dufere Deformation im Vergleich zum Polymerkn&uel deutlich stérker ausféllt.

Der bereits hervorgehobene signifikante Einfluss der Anbindung von Silanen im Kontakt-
bereich auf den Verlauf der Kraftkurven zeigt sich ebenfalls fiir das voll vernetzte System (e
i). So wird die bereits in System (d i) beobachtete Linearisierung der Kraftkurve durch die
zusétzliche Vernetzung des Polymers und die damit einhergehende Reduzierung der Viskositat
weiter verstiarkt. Der Vergleich mit dem voll vernetzten System ohne Silane im Kontaktbereich
(e) (siehe auch Abbildung A.5) zeigt in Bezug auf den Verlust nur marginale Unterschiede. Im
Hinblick auf makroskopische Systeme ist jedoch davon auszugehen, dass diese ndherungsweise
Ubereinstimmung der Verluste durch die Existenz von mindestens einem weiteren Verlustme-
chanismus aufgehoben wird. Eine mdgliche Option stellt das Jump-in-Jump-out-Modell dar,
welches im Kontext groferer Partikel in Kapitel 5.3 weiter untersucht wird. Auf Basis der
theoretischen Uberlegungen aus Kapitel 4.1 weist keines der bisher untersuchten Systeme mit
Silanen im Kontaktbereich eine Kraftkurve auf, die den Voraussetzungen fiir das Jump-in-
Jump-out-Modell geniigt. Je nach Stellenwert des Sprung-Verlusts kénnte die Lokalisierung
der Silane damit erheblichen Einfluss auf die gesamte dissipierte Energie haben. Fiir weitere
Aussagen in dieser Richtung muss zunéchst das Verhalten groferer Partikel im Kontaktmodell
untersucht werden.
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Zusammengefasst, zeigt die Entwicklung der Systeme von (a) nach (e) bzw. (e i) eine
immer weiter zunehmende Verstiarkung des Kontakts, beschrieben durch den betragsméfigen
Anstieg der riicktreibenden Kraft. Das hat den zuséatzlichen Effekt, dass bei der Deformati-
on mit konstanter Kraft die effektive Amplitude der Partikel kontinuierlich sinkt. Der Wert
der Hysterese wird durch das Hinzufiigen von Silanen erhoht (erhéhte Verdrangung des Poly-
mers) und durch die Vernetzung mit Schwefel gesenkt (Bildung eines elastischen Netzwerks).
Letzteres liberwiegt bei der Kombination beider Modifikationen, da es die Viskositat des Po-
lymers direkt beeinflusst. Durch die Anbringung von Silanen im Kontaktbereich und deren
zusétzlicher Anbindung an das Polymer werden direkte Verbindungen zwischen den Partikeln
erzeugt, deren Eigenschaften das gesamte Kraft-Abstand-Verhalten des Kontakts linearisie-
ren. Ohne Silane im Kontaktbereich fiihrt die Modifikation des Referenzsystems dazu, dass
die Grundvoraussetzung fiir das Auftreten des Jump-Mechanismus erfiillt ist. Bevor jedoch
in Kapitel 5.3 weitere Untersuchungen dieses Sachverhalts im Zusammenhang mit der Grofe
der Partikel vorgenommen werden, folgt die Analyse der viskosen Hysterese.

5.2.2 Temperaturstudie — Untersuchung der Hysterese

Die Hysterese in der Kraft-Abstand-Ebene des Kontaktmodells stellt den zentralen Unter-
schied der Ergebnisse von planaren Silica-Oberflichen [1] und sphérischen Silica-Partikeln
dar. Die Einordnung in einen physikalischen Zusammenhang ist daher von grofer Bedeu-
tung. Den entscheidenden Hinweis zur Erklérung des Phdnomens liefert eine Simulation, die
urspriinglich fiir die Beantwortung einer anderen Frage angedacht war. Der als Referenz be-
titelte Kraftverlauf in Abbildung 5.9 ist das chronologisch erste Ergebnis einer Kraftmessung
zweier unsilanisierter Silica-Partikel (D = 4.2 nm) in Polymer (np = 85 Ketten der Lénge n =
200 mu). Das verwendete System ist mit dem Referenzsystem aus Kapitel 5.2.1 zu vergleichen,
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Abbildung 5.9: Chronologisch erste durchgefiihrte Kraftmessung zweier unsilanisierter Silica-
Partikel (D = 4.2nm) in Polymer (np = 85 Polyisoprenketten der Lange n = 200 mu)
mit variierender Bewegungsamplitude u,,;; des Kraftmessers. Fiir die Kraftmessung gilt in
beiden Féllen kp,;; =5 - 10° kJ mol~' nm~—2, Vpuit = 0.5 - 103 nmps~! und 7 = 318 K.
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jedoch nicht identisch zu Letzterem. Zum Zeitpunkt der Durchfithrung der Simulation stand,
neben der Ursache fiir das Auftreten der Hysterese, die Frage nach der Ursache fiir die nicht
vorhandene Steigung der Kraftkurve im Fokus. Bei der bisher in |1, 3| verwendeten Vorgehens-
weise wurde davon ausgegangen, dass das Polymer zu einer elastischen, riicktreibenden Kraft
flihren miisse. Der Umstand, dass dieses Verhalten nicht zu beobachten war, wurde zunéchst
damit erklart, dass die Separation der Partikel zu klein ausfiel. Der zweite in Abbildung 5.9
dargestellte Kraftverlauf zeigt daher, wie sich eine Erhohung der Bewegungsamplitude des
Kraftmessers um 2.0nm auf die Kraftkurven auswirkt. Entgegen der Erwartung stellt sich
auch bei dieser Kraftmessung keine riicktreibende Kraft ein.

Die in Abbildung 5.9 auftretende Hysterese sowie das Ausbleiben einer elastischen Riick-
stellkraft stehen beide im Zusammenhang mit der Viskositit des Polymers. Der entscheidende
Punkt, den insbesondere die Vergrofierung der Bewegungsamplitude verdeutlicht, ist, dass sich
fiir 7 > 0.75 nm auf dem unteren Kraft-Pfad (Offnungsvorgang) eine konstante Kraft einstellt.
Dem Vorzeichen nach zu urteilen, ist diese Kraft der Bewegungsrichtung des rechten Parti-
kels entgegengesetzt, was auf eine Reibungskraft schliefsen ldsst. Analog zur Beschreibung in
Standardwerken der Physik (wie z.B. [153]) gilt

F o —7. (5.2.4)

Am Punkt maximaler Auslenkung wird die Bewegungsrichtung des Partikels um 180° gedreht.
Die Reibungskraft bzw. das verdringte Polymer ist nicht in der Lage, zeitlich direkt auf diese
Anderung zu reagieren. Aus diesem Grund wird die anhand von Gleichung (5.2.4) zu erwar-
tende Kraft mit umgekehrtem Vorzeichen zeitlich verzogert aufgebaut. Im Fall w,,; = 4.1nm
ist dies im Bereich 2.0nm < r < 3.0nm zu beobachten, sodass im Anschluss iiber einen wei-
ten Bereich 0.75nm < r < 2.0nm die Kréfte in beiden Bewegungsrichtungen betragsméfig
ibereinstimmen. Fiir den Fall up,; = 2.1nm tritt hingegen die betragsmafige Ubereinstim-
mung in Bezug auf die beiden Bewegungsrichtungen nur in einem sehr kleinen Bereich von
0.75nm < r < 1.0nm auf, was auf die geringe Bewegungsreichweite zuriickzufiihren ist. Den
Beobachtungen zur Folge verhilt sich das Polymer in diesem System wie eine rein viskose
Fliissigkeit, weshalb die auftretende Hysterese fortan als viskose Hysterese bezeichnet wird.
Zudem erklart dies, warum in Abbildung 5.9 keine riicktreibende Kraft auftritt. Die von
Gummimaterialien experimentell beobachteten, elastischen Eigenschaften sind das Resultat
der Vulkanisation, was entsprechend auch fiir die hier durchgefiihrten Simulationen gilt. Ohne
die zusétzliche Vernetzung mit Schwefel ist keine riicktreibende Kraft zu erwarten.

Es miissen ein paar kurze Anmerkungen zu der Abbildung 5.9 zugrunde liegenden Kraft-
messung getatigt werden. Da es sich hierbei um die, chronologisch betrachtet, ersten Ergebnis-
se handelt, existieren einige konzeptionelle Unterschiede zu der in Kapitel 3.2 beschriebenen
und ansonsten global verwendeten Kraftmessung. So findet zwischen jedem Richtungswechsel
des Kraftmessers eine kurze Gleichgewichtssimulation statt, bei der selbiger in Ruhe verbleibt.
Zudem basiert die Polymerisation auf dem in [1| aufgefithrten Konzept. Daraus resultiert die,
zunachst merkwiirdig erscheinende Wahl der Temperatur von T = 318 K. Da die anhand
von Abbildung 5.9 diskutierten Ergebnisse unabhéngig von den restlichen Kraftmessungen
sind, spielen die angesprochenen Abweichungen in der Vorgehensweise keine Rolle. Sie werden
lediglich der Vollstandigkeit halber aufgefiihrt.

Um die viskose Hysterese weiter zu untersuchen, werden fiir den Rest dieses Kapitels voll
vernetzte Systeme, bestehend aus zwei silanisierten Partikeln der Grofe D = 4.2nm, die in
np = 85 Polyisoprenketten der Lénge n = 200 mu eingebettet sind, verwendet. Die Bezeich-
nung voll vernetzt bezieht sich auf die Vernetzung des Polymers mit Schwefelbriicken sowie
die Anbindung der Silane an das Polymer. Sofern nicht anders angemerkt, werden fiir die voll
vernetzten Systeme immer 15 phr Schwefel verwendet. Die Silandichte liegt im Normalfall bei
o = 2.7nm~?, wobei die ersten in diesem Kapitel studierten Systeme mit ¢ = 0.9nm™2 eine
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Ausnahme bilden. Standardméfig befinden sich zudem keine Silane im Kontaktbereich, sodass
o9 = 0.0nm~2 folgt. Der Grund fiir den Schritt von unvernetzten zu voll vernetzten Systemen
besteht in der Tatsache, dass auf diese Weise die Wahrscheinlichkeit von eingeschlossenem
Polymer zwischen den Partikeln deutlich sinkt (vgl. Kapitel 3.2.1 und insbesondere Abbil-
dung 3.14). Somit sind die im Folgenden durchgefiihrten Temperaturstudien deutlich weniger
zeitintensiv, da die Anzahl der zu wiederholenden Simulationen gering gehalten wird. Neben
dem Sachverhalt, dass in der industriellen Anwendung vorwiegend vernetzte Polymere ver-
wendet werden, ist die bevorzugte Untersuchung von voll vernetzten Systemen demnach aus
okonomischer Sicht sinnvoll.

Die Kraftverliaufe des voll vernetzten Systems (Abbildung 5.10) zeigen im Bereich von
T = 300K bis T' = 800K eine starke Temperaturabhéngigkeit. Bei grofen Partikelabstén-
den sinkt die Steigung betragsméfig deutlich ab, sodass der Betrag der maximal erreichten
Riickstellkraft |E'| von 250N auf 15nN abfillt. Dieser Effekt ist gemeinhin als Erweichung
des Polymers bekannt. Neben der verdnderten Steigung sinkt der viskose Verlust durch die
beiden Steigerungen in der Temperatur um jeweils ~ —2.2 MJ mol~!. Damit verschwindet die
Richtungsabhangigkeit der Kraftmessung fiir 7" = 800 K nahezu vollstdndig. Die Reduzierung
des viskosen Verlustes bzw. der Viskositat des Polymers bei steigender Temperatur steht im
Einklang mit experimentellen Ergebnissen (z.B. Abbildung 1 aus [61]%).
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Abbildung 5.10: Einfluss der Temperatur auf die Kraftkurven eines voll vernetzten Systems.
Das untersuchte System besteht aus zwei silanisierten Silica-Partikeln (o = 0.9nm~2,
o9 = 0.0nm~2) der Groke D = 4.2nm, die in np = 85 Polyisoprenketten der Lin-
ge n = 200 mu eingebettet sind. Das Polymer ist mit 15 phr Schwefel vernetzt und die
Silane sind fest an das Polymer angebunden. Fiir die Kraftmessung gilt in allen Féllen
kpur = 5 - 10*kJ mol~' nm~2, Vputr = 0.5 - 103 nmps~t, Upyy = 2.1nm, w = 0.12GHz
und 7' = 300 K.

5Der Vergleich mit dem Verlustmodul wird durch die konstante Dehnungsamplitude (in den Experimenten)
gerechtfertigt, da somit anhand von Gleichung (2.6.11) Wiss o< p” folgt. In der angegebenen Referenz ist
zudem zu beachten, dass steigende Temperatur und fallende Frequenz dquivalent zueinander sind.
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Temperatur und Frequenz stellen in mechanischen Experimenten von polymeren Materialien
keine unabhéngigen Grofen dar (vgl. Kapitel 2.7), was sich auf die hier durchgefithrten Simula-
tionen ubertragen lasst. In diesem Zusammenhang sei zunachst angemerkt, dass die Frequenz
einer Kraftmessung durch w = vp; - (2 upuu)_1 gegeben ist. Fiir eine Variation der Frequenz
wird folglich die Geschwindigkeit des Kraftmessers vy, variiert, wihrend die Bewegungsam-
plitude u,,y konstant bleibt. Damit ist sichergestellt, dass weiterhin alle Kraftmessungen mit
der gleichen konstanten Kraftamplitude von 175nN durchgefiihrt werden (vgl. Kapitel 3.2).
In Abbildung 5.11 ist gezeigt, wie die Senkung der Simulationstemperatur von T = 400K
auf T'= 350K zu der gleichen Kraftkurve (im Rahmen der angegebenen Fehlerbalken) wie
die Anderung der Frequenz von w = 0.12 GHz auf w = 1.19 GHz fithrt. Um zu zeigen, dass
die durch Anpassung von Temperatur bzw. Frequenz bewirkten Anderungen aussagekriftig
sind, ist zusétzlich der Kraftverlauf fiir T' = 400 K und w = 0.12 GHz gezeigt. Die Form der
Ergebnisse, zusammen mit den absoluten Variationen von Temperatur und Frequenz, gibt
Grund zu der Annahme, dass eine Art Aquivalenz-Prinzip

w x exp (—(T —Typ)) (5.2.5)

auf Basis der Williams-Landel-Ferry (WLF)-Gleichung mit Referenztemperatur Ty (vgl. Kapi-
tel 2.7) auf die Resultate der Kraftmessung angewandt werden kann. Diese Erkenntnis enthélt
groftes Potential im Hinblick auf den Vergleich von experimentellen und simulierten Daten.
So besteht die Moglichkeit, die in Kapitel 1.3 ausfiihrlich motivierte Diskrepanz zwischen den
Frequenzen der Simulation und des Experiments durch Temperaturmessungen zu umgehen.
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30} F 7=400K, w=0.12GHz §
20 Wiess = 5.1 £0.9 MJ mol™*
Zg F 7=400K, w=1.19GHz
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Abbildung 5.11: Aquivalenzprinzip von Temperatur und Frequenz. Fiir die Untersuchung wird
dasselbe System wie in Abbildung 5.10 verwendet. Temperatur und Frequenz sind der Le-
gende zu entnehmen.

Ob und in welchem Mafe eine Anwendung des WLF-Prinzips auf die Simulationsergeb-
nisse moglich ist, kann erst nach einer ausfithrlichen Studie des Temperaturverhaltens beant-
wortet werden. Zu diesem Zweck sind in Abbildung 5.12 die Werte der viskosen Hysterese
(normiert auf das Simulationsvolumen abziiglich der Partikelvolumina) des voll vernetzten
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Systems in Abhéngigkeit von Temperatur und Frequenz aufgetragen. Im Vergleich zu dem in
Abbildung 5.10 beschriebenen System ist lediglich die Silandichte aufterhalb des Kontaktbe-
reichs auf op = 2.7nm~? erhoht. Fiir die weiterfiihrende Auswertung werden die Datensitze
mit der in Kapitel 2.7 eingefiihrten Cole-Cole-Funktion (2.7.4) angefittet

foo(T) = Go-r(a,Tp)" 2 -sin(¢(a, Tp)) + G1, (5.2.6)

wobei alle Fitparameter auf positive Werte beschrankt sind und zusétzlich o« < 1.0 gilt. Die
Fitkonstante Gy ist gegeniiber der urspriinglichen Cole-Cole-Funktion ein zusétzlicher, kon-
stanter Term. Aufgrund des nicht verschwindenden Verlusts fiir 7' — 800 K erhoht dieser die
Qualitat der Fits signifikant. Besagter Anteil des Verlusts wird dem in Kapitel 5.3 diskutier-
ten, zusétzlichen Verlustmechanismus zugeschrieben, der in den hier betrachteten Systemen
vergleichsweise schwachen Einfluss hat. Fiir weitere Details sei auf das genannte Kapitel ver-
wiesen.

200 300 400 500 600 700 800 900
T /K

Abbildung 5.12: Abhéngigkeit des im Kontaktmodell erzeugten Verlusts von Temperatur
und Frequenz. Das untersuchte System besteht aus zwei silanisierten Silica-Partikeln
(0 =2.7nm™ 2, 0yp = 0.0nm~2) der Groke D = 4.2nm, die in np = 85 Polyisoprenketten
der Lénge n = 200 mu eingebettet sind. Das Polymer ist mit 15 phr Schwefel vernetzt und
die Silane sind fest an das Polymer angebunden. Fiir die Kraftmessung gilt in allen Féllen
kputr = 5 - 10*kJ mol~™' nm~2 und Upyyy = 2.1nm.

An dieser Stelle sei kurz auf die Grofse des untersuchten Temperaturintervalls eingegan-
gen. Wie in Kapitel 2.2 angefiihrt, beginnt die Degradation von vulkanisiertem Polyisopren ab
T =~ 420 K, mit dem Aufbrechen der Schwefelbriicken. Besagter Prozess ist in den Simulationen
dieser Arbeit nicht zu beobachten, da das verwendete Kraftfeld nicht in der Lage ist chemische
Reaktionen zu modellieren (vgl. Kapitel 3.1.4). Es ist demnach moglich das Kontaktmodell
bei deutlich héheren Temperaturen als 420 K zu simulieren. Der Grund dafiir, dass diese Be-
sonderheit der Simulation genutzt wird, ist die Grofe der untersuchten Testsysteme. Sie ist im
Vergleich zum Experiment extrem gering. Daher weisen die Ergebnisse vergleichsweise grofe
statistische Schwankungen auf. Die Analyse der Verlustkurven iiber einem méglichst grofsen
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Temperaturbereich ermdglicht die Verbesserung der Fit-Qualitiat und damit einhergehend die
Aussagekraft der Ergebnisse. Um sich zu vergewissern, dass bei den hohen Temperaturen
kein grundsétzlich abweichendes Verhalten stattfindet, wurde das Dichteverhalten des Poly-
mers untersucht. Im Temperaturbereich 275 K < T < 800K folgt die simulierte Dichte der
Extrapolation der experimentellen Dichten aus Abbildung 4.5. Erst auferhalb des genannten
Bereichs wurden signifikante Abweichungen beobachtet.

Unabhéngig von der Frequenz weisen die Verlustkurven aus Abbildung 5.12 allesamt einen
durch ein Maximum im Bereich 300K < T' < 450 K gepragten Verlauf auf. Anhand der Fit-
Funktion ist eine sehr gute Beschreibung der Daten gegeben. Die zugehorigen Fitparameter
sind in Tabelle 5.5 gezeigt. Es fillt auf, dass die Erhohung der Frequenz w die Lage des Ma-
ximums Ty zu kleineren Werten verschiebt. In diesem Zusammenhang liefert der Schritt von
w = 0.60 GHz nach w = 0.12 GHz die grokte Anderung von Tj. Dariiber hinaus hebt sich das
Fitergebnis fiir w = 0.12 GHz durch einen deutlich schmaleren Verlauf des Maximums von den
restlichen Ergebnissen an. Grundséatzlich lasst das Auftreten eines charakteristischen Maxi-
mums bzw.Peaks darauf schlieffen, dass dem beobachteten Verhalten ein fester molekularer
Prozess zugrunde liegt. Daher sei auf die in Kapitel 2.7 durchgefiihrte Diskussion der Relaxati-
onsmoden polymerer Materialien hingewiesen. Um den in Abbildung 5.12 gezeigten Peak einer
solchen Relaxationsmode zuordnen zu konnen, ist der direkte Vergleich mit experimentellen
Ergebnissen unumgénglich.

Tabelle 5.5: Resultierende Fitparameter der in Abbildung 5.12 gezeigten Beschreibung von si-
mulierten Verlustkurven in Abhéngigkeit der Temperatur. Die angegebenen Schwankungs-
breiten sind die geschétzten Kovarianzen. Im Fall des Fit-Parameters « liegen die Schwan-
kungsbreiten bei < 0.2 %, weshalb auf eine explizite Angabe verzichtet wird.

Vpur / 1073 nmps™! ‘ w / GHz H Go / MPa ‘ a ‘ Ty / K ‘ G1 / MPa

0.50 0.12 645 £ 87 | 0986 | 348 £ 7 | 0.38 £ 0.20
2.50 0.60 927 £ 212 | 0.991 | 385 £ 10 | 0.34 £ 0.35
3.25 0.77 916 &£ 150 | 0.991 | 394 = 7 | 0.38 £ 0.25
5.00 1.19 628 &£ 60 | 0989 | 398 = 4 | 0.89 £ 0.12

Um die hier aufgefiithrten Verluste mit experimentell bestimmten Verlustmodulen verglei-
chen zu konnen, sei zundchst an Gleichung (2.6.8) erinnert, welche die besagten Grofen in
einen mathematischen Zusammenhang stellt.

VVloss 2
= 5.2.7
Vrrn Uy P ( )

Unter der Voraussetzung, dass die Auslenkung der Partikel” in den simulierten Kraftkurven
nahezu konstant ist, sollte der Verlustmodul qualitativ dasselbe Verhalten wie die dissipier-
te Energie aufweisen. Anhand von Abbildung 5.10 kann abgeschétzt werden, dass sich die
Bewegungsamplitude der Partikel von T' = 300 K nach T" = 800 K um ungefihr 0.1 nm vergro-
fsert. Dies entspricht einer relativen Zunahme von weniger als 10 %, was als hinreichend klein
angesehen wird.

Die anhand von Tabelle 5.5 fest bestimmten Relaxationsmoden der simulierten Systeme
werden im Folgenden mit den Segment- und Terminal-Moden von reinem Polyisopren vergli-
chen. Diese Vorgehensweise bedarf zunéchst einiger Erlauterungen. Es ist bekannt, dass die
Hinzugabe von Silica-Partikeln zu reinen Polymeren den Wert des Speichermoduls deutlich
erhoht (Abbildung 10 aus [80]). Gleichermafien ist bekannt, dass die Lage der Segment-Moden

"Nicht zu verwechseln mit der Amplitude upyi; des virtuellen Partikels, die per Vorgabe konstant ist.
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davon unbeeinflusst bleibt (Abbildung 6 aus [154]). Die schwefelbedingte Vulkanisation ver-
schiebt hingegen laut [155] (Abbildung 2 mit 2.5 phr hinzugefiigtem Schwefel) die Lage der
Segment-Moden um eine halbe Grofenordnung in Richtung niedrigerer Frequenzen. Es sei
zudem angemerkt, dass der direkte Einfluss der Partikel auf den hier betrachteten Verlust
vernachlassigbar klein ist. Wie zu Beginn des Kapitels gezeigt wird, handelt es sich um vis-
kosen Verlust, der auf die Viskositét des Polymers zuriickzufiihren ist. Im Falle grofserer Par-
tikel trifft diese Annahme nur bedingt zu. Die hier verwendeten kleineren Partikel der Gréfse
D = 4.2nm sind in diesem Zusammenhang eher als Messapparatur denn als Teil des unter-
suchten Systems zu verstehen.

Wie in Kapitel 2.7 erlautert wird, ist die Lage der Segment-Moden ab einem bestimmten
Grenzwert unabhéngig vom Molekulargewicht der untersuchten Polymere. Abbildung 15 aus
[156] bestéitigt diese Behauptung und fithrt die Verschlaufungslinge (der Abstand zwischen
physikalischen Verschlaufungen im Polymer) als Grenzwert an, der fiir Polyisopren bei etwa
147mu (10 gmol 1) [157] liegt. Andere Relaxationsmoden (z.B. Terminale) weisen diese Ei-
genschaft nicht auf und héngen zudem deutlich stdrker von Vernetzung und hinzugefiigten
Fiillstoffen (Silica, Ruf) ab.

10
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Abbildung 5.13: Vergleich der in Tabelle 5.5 zusammengetragenen Temperatur-Frequenz-Paare
(rote Dreiecke) mit experimentellen Werten verschiedener Relaxationsmoden von reinem
Polyisopren. Gefiillte Symbole beschreiben den Verlauf der Segment-Moden, ungefiillte den
Verlauf der Terminal-Moden. Alle Datensétze mit rautenférmigen Symbolen basieren auf
dielektrischen Messungen. Runde Symbole kennzeichnen das Resultat einer mechanischen
Messung. Die aufgefithrten Molekulargewichte My, sind in Einheiten von kg mol~! ange-
geben. Als eines der zentralen Ergebnisse dieser Arbeit ist die Abbildung in [4] publiziert.

Der Vergleich der in Tabelle 5.5 zusammengetragenen Temperatur-Frequenz-Paare mit
experimentell gemessenen Relaxationsmoden ist in Abbildung 5.13 gezeigt. Die experimentel-
len Daten basieren sowohl auf dielektrischen als auch mechanischen Messungen und wurden
ausschlieflich an reinem Polyisopren mit Molekulargewicht My, > 14kgmol (L > 200 mu)
bestimmt. Der direkte Vergleich von Simulation und Experiment zeigt, dass die Simulati-
onsdaten leicht unter dem experimentellen Verlauf der Segment-Moden liegen. Relativ zum
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Abstand von den Terminal-Moden ist dieser Abstand so gering, dass der urspriinglich in den
Verlustkurven (Wj,ss(7T")) beobachtete Peak ohne Zweifel mit der Segment-Relaxation bzw.
dem Glasiibergang identifiziert werden kann. Zumal eine von dieser Arbeit unabhéngige MD-
Studie [151] belegt, dass die Beobachtung des Glasiibergangs anhand des verwendeten Poly-
mermodells grundsétzlich moéglich ist, wenn auch unter Betrachtung einer génzlich anderen
Variable (Warmeausdehnung). Eine mogliche Ursache fiir die im Vergleich zum Verlauf der
Segment-Moden etwas zu geringen Frequenzen bzw. zu hohen Temperaturen der Simulations-
daten stellt die Vulkanisation dar. Die experimentell beobachtete Verschiebung der Segment-
Moden liegt zumindest in der richtigen Grofenordnung [155]. Um diese Hypothese bestatigen
zu konnen wére eine weitere Temperaturstudie mit unvernetztem Polymer notwendig, von der
an dieser Stelle abgesehen wird.

Die Identifikation des Verlustpeaks mit dem Glasiibergang ermdoglicht es, die hochfrequen-
ten Simulationsdaten mit niederfrequenten Messergebnissen zu vergleichen. Bei w = 1 Hz liegt
die zugehérige Temperatur beispielsweise bei Ty 1% ~ 218 K und damit ungefihr 180 K nied-
riger als die korrespondierende, hochfrequente Temperatur Tg GHz - Aus Sicht des Frequenz-
Aquivalenz-Prinzips ist der Schritt von w = 1 GHz nach w = 1Hz #quivalent zur Senkung
der Temperatur um besagte 180 K. Stellvertretend fiir die Schliisselparameter der Reifenent-
wicklung sei der Rollwiderstand hervorgehoben, dessen Messung im Bereich 1 Hz und 60°C
(= 333K) stattfindet [11, 81]. Um die mit der Simulation erlangten Ergebnisse mit diesen
Daten vergleichen zu kénnen oder dariiber hinaus Vorhersagen treffen zu kénnen, muss die
Simulation lediglich bei etwa 333 K + 180 K = 513 K und 1 GHz durchgefiihrt werden.

Genau genommen ist das Verschieben bzw. Umrechnen von Temperaturen und Frequen-
zen im Zusammenhang mit Abbildung 5.13 auf reine Polymersysteme beschrankt. Andernfalls
wird das viskoelastische Verhalten der behandelten Systeme nicht mehr durch das Polymer
selbst, sondern beispielsweise durch ein Fiillstoffnetzwerk bestimmt. In Bezug auf die an die-
ser Stelle prasentierten Ergebnisse stellt diese Bedingung jedoch keine Einschrénkung dar,
da der untersuchte Verlust in erster Naherung vollstindig auf die Viskositdt des Polymers
zuriickzufiihren ist.

5.3 Partikel in Polymer — GroRRe Partikel

Die Grofle der verwendeten Silica-Partikel stellt einen zentralen Parameter im Gesamtbild des
Kontaktmodells dar. Neben dem direkten Einfluss auf die Partikel-Partikel-Wechselwirkung
(Abbildung 5.1a) spielen die Menge des verdréangten Polymers, die Wechselwirkung zwischen
Polymer und Partikeloberflache, das Verhéltnis zwischen Partikelgréfte und Vernetzungsdich-
te sowie die steigende Anzahl der Silane auf der Oberflache (bei konstanter Dichte) eine ent-
scheidende Rolle. Der in Kapitel 4.4.1 aufgefiihrten Argumentation folgend, wird die in diesem
Kapitel durchgefiihrte Variation der Partikelgrofse auf Durchmesser im Bereich D = 2.1 nm
bis D = 6.3nm beschriankt. Diese Restriktion stellt vorrangig sicher, dass die gesamte Simu-
lationszeit nicht zu stark anwichst.

Seitens der Experimente ist bekannt, dass reale Silica-Partikeldurchmesser im Bereich
10 — 100 nm (|28] Abbildung 3.107) aufweisen. Dartiber hinaus bilden sich in realen Systemen
Uberstrukturen in Form von Fiillstoffnetzwerken, womit die entscheidende, effektive Grofe
nochmals um etwa eine Grofenordnung hoher liegt (vgl. Abbildung 2.7). Selbst mit den in
diesem Kapitel verwendeten groferen Partikeln (D = 6.3 nm) sind derartige Dimensionen weit
entfernt. In den durchgefiihrten Studien geht es daher um die Erlangung elementaren Wis-
sens, wie die Wechselbeziehung von Partikel zu Polymer, Silanen und Schwefelbriicken von der
Grofse Erstgenannter abhéngt, sodass eine Vorstellung von den Prozessen in realen Systemen
extrapoliert werden kann. Ein zusétzliches Ziel ist dabei die Beantwortung der Frage, ob der
in Kapitel 4.1 vorgestellte Jump-in-Jump-out-Mechanismus einen — im Vergleich zum viskosen
Verlust — addquaten Verlustmechanismus darstellt.



5.3 Partikel in Polymer — Grofie Partikel 129

In den Untersuchungen dieses Kapitels liegt der Fokus auf den bereits zuvor angesprochenen
voll vernetzten Systemen, die siémtliche in Kapitel 4 vorgestellten, chemischen Modifikationen
aufweisen. Sofern nicht explizit anders erwédhnt, werden daher Systeme mit zwei hoch sila-
nisierten Partikeln o = 2.7nm~? (keine Silane im Kontaktbereich oy = 0.0nm~?2), die von
np = 85 (np = 75 im Fall groRer Partikel D = 6.3nm~2) Polymeren der Linge n = 200 mu
umgeben sind, untersucht. Relativ zur Menge des verwendeten Polymers werden 15 phr Schwe-
fel dazu verwendet, das Polymer zu vernetzen, wahrend zugleich alle Silane an das Polymer
angebunden sind. Diese Art von Systemen wird im Folgenden, unabhéngig von der Grofle der
Silica-Partikel, als voll vernetztes System bezeichnet. Die verwendeten Simulationsparameter
sind in Tabelle 5.6 aufgefiihrt. Abweichungen werden explizit in Fliefstext, Bildunterschrift
oder Legende dokumentiert.

Tabelle 5.6: Standardwerte der thermodynamischen Gréfen und Parameter des Kraftmessers
fiir die Systeme groferer Partikel (D = 6.3 nm). Durch die festgelegte Amplitude und Feder-
konstante des Kraftmessers werden alle Dehnungszyklen, sofern keine Abweichung explizit
angemerkt wird, mit derselben, konstanten Kraft (175nN pro Offungs- bzw. Schliekvor-
gang) durchgefiihrt. Die resultierende Bewegungsamplitude der Partikel hingt daher von
der Stérke der jeweiligen Konfiguration ab.

T /K H P / bar H Epu / kJmol ™t nm—2 H Vpuiy /nm ps~? H Upyil /DM
300 [ 1.0 5-107 | 05-10% | 21

5.3.1 Variation der Partikelgr6RBe — Eingeschlossenes Polymer

Die Partikelgrofe nimmt signifikanten Einfluss auf den Verlauf der Kraftkurven. Bereits die
Betrachtung der reinen Partikel-Partikel-Wechselwirkung im Vakuum (Abbildung 5.1a) zeigt,
dass die Tiefe des charakteristischen Minimums stark von der Grofse der Partikel abhéngt.
Diese Korrelation zeigt sich ebenfalls in den in Abbildung 5.14 gezeigten Kraftkurven voll
vernetzter Systeme. Der Kraftverlauf jenseits des charakteristischen Minimums (r > 0.4 nm)
wird in diesem Fall hingegen durch die Viskositat des Polymers bzw. die dadurch resultie-
rende Reibungskraft bestimmt. Da fiir D = 2.1nm das Minimum vergleichsweise schwach
ausgeprigt ist, wird es von der Reibungskraft {iberlagert. Gleichzeitig ist dies der einzige der
drei Kraftverliufe, bei dem die Kraft beim Offnen und Schliefen des Kontakts (im Bereich
0.5nm < r < 0.8nm) denselben Betrag aufweist, wie es bisher nur bei unvernetztem Polymer
beobachtet wurde. Der Grund ist, dass die Absténde zwischen den Schwefelbriicken (etwa
3 — 4 Monomereinheiten, folglich ungefdhr 2.0nm) in etwa die selbe Grofe wie die Durch-
messer D = 2.1nm der Partikel aufweisen und somit die Dynamik des Partikels nur wenig
beeinflusst wird. Das signifikante Ansteigen der Verlusthysterese mit wachsender Partikel-
grofe ist auf den volumenbedingten Anstieg von verdrangtem Polymer zuriickzufiihren. Eine
direkte Korrelation der relativen Anderung des Verlusts mit den Volumina (o< D?) oder der
Oberfliiche (< D?) der Partikel ist nicht nachweisbar. Als Ursache wird die Variation in der
Bewegungsamplitude des rechten Partikels angesehen, welche durch die Messung mit konstan-
ter Kraft hervorgerufen wird. Sie sinkt um ndherungsweise 25 % von ungefahr 1.3nm im Fall
der kleinsten Partikel, auf etwa 1.0nm im Fall der grofiten Partikel. Neben dem Anstieg der
Hysterese wird im Bereich r» > 0.75 nm ein Anstieg der Steigung beobachtet. Dieser resultiert
aus der erhdhten Zahl an Polymer-Silan-Verbindungen, die bei konstanter Silandichte Einfluss
nehmen. Dartiber hinaus stellt der fiir alle Systeme (im Mittel) konstante Abstand zwischen
den Schwefelvernetzungen fiir groftere Partikel eine deutlich hohere Bewegungseinschrankung
dar.
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Den bisherigen Betrachtungen zur Folge hat eine Vergroferung der Silica-Partikel den
erwarteten Einfluss auf die Kraftkurven. Der Kontakt als solcher wird verstarkt, wéihrend
die groferen Partikel gleichzeitig den viskosen Verlust erhéhen. Auch die Darstellung der
Kraftkurven in Abhangigkeit der Partikelgrofe ohne die verwendeten Vernetzungstypen (sp
und pp) birgt diesbeziiglich keine weiteren Erkenntnisse. Aus diesem Grund wird auf ihre
Darstellung an dieser Stelle bewusst verzichtet.
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Abbildung 5.14: Einfluss der Partikelgrofie auf das Kraft-Abstand-Verhalten des voll vernetzten
Kontaktmodells. Die untersuchten Systeme bestehen aus silanisierten Partikeln variablen
Durchmessers D, die von np = 85 (bzw.np = 75 fir D = 6.3nm) Polymerketten der
Lange n = 200 mu umgeben sind. Das Polymer ist zusétzlich mit 15 phr Schwefel vernetzt
und die Silane sind an das Polymer angebunden. Aufgrund der unregelméfigen Oberflachen
ergibt sich nicht fiir alle Kraftkurven die gleiche Ruhelage, was durch eine leichte horizontale
Verschiebung der Datensétze ausgeglichen ist. Thermodynamische Randbedingungen sowie
die Parameter des Kraftmesser sind Tabelle 5.2 zu entnehmen.

Wahrend des Schliefsvorgangs des Kontakts ist es moglich, dass Polymerketten zwischen
den Partikeln verbleiben bzw. eingeklemmt werden. Dieses bereits in Kapitel 3.2.1 angespro-
chene Verhalten fithrt zur Abschirmung der Partikel, sodass eine rein abstoftende Wechselwir-
kung auftritt. Aus Zeit-Kosten-Griinden wird auf die Durchfiihrung einer separaten Studie zur
Untersuchung der angesprochenen Thematik verzichtet. Trotzdem ist es auf Basis der ohnehin
durchgefiihrten Simulationen méglich, Aussagen dariiber zu treffen, wie die Eigenschaften des
Kontaktmodells das Auftreten von Polymer zwischen den Partikeln beeinflusst. Es soll jedoch
nicht unerwéhnt bleiben, dass die zugrunde liegende Statistik von 6 Messzyklen pro System
vergleichsweise schwach ausfallt.

Neben der Grofe der Partikel stellen Vulkanisation (pp) und Silan-Polymer-Anbindung
(sp) die zentralen Faktoren zur Beeinflussung von im Kontakt verbleibendem Polymer dar. Die
Daten in Tabelle 5.7 zeigen deutlich, dass beide Formen der Vernetzung, durch die Einschrén-
kung der Polymermobilitat, das Auftreten von Polymer im Kontakt senken. Erwartungsgemaéfs
erhdht die Vergroferung der Partikel die Wahrscheinlichkeit fiir ein Auftreten signifikant. Ins-
besondere im unvernetzten Fall steigt die Zahl von 50 %(D = 4.2nm) auf 100 %(D = 6.3nm)
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an. Die Extrapolation zu experimentellen Partikelgroffen ldsst demnach erwarten, dass im
Falle unvernetzten Polymers die anzichende Wechselwirkung zwischen den Silica-Partikeln
vollstandig abgeschirmt wird. Erst die Vernetzung des Systems hebt diesen Umstand auf.

Tabelle 5.7: Statistik iiber das Auftreten von Polymerketten im Kontakt. Angegeben ist die,
anhand von sechs Messzyklen bestimmte, relative Haufigkeit, mit der Polymer zwischen den
Partikeln verbleibt. Das Referenzsystem besteht aus zwei unsilanisierten Silica-Partikeln
variierender Grofe, die von np = 85 (bzw. np = 75 fir D = 6.3nm) Polymerketten
der Lange n = 200mu umgeben sind. Neben dem Referenzsystem werden zwei weitere
Konfigurationen aufgefiihrt. In der Ersten ist das Polymer zusétzlich mit 15 phr Schwefel
vernetzt (pp), wiahrend die zweite Konfiguration neben der Schwefelvernetzung silanisierte
Partikel beinhaltet (05 = 0.0nm ™2, o = 2.7nm~?2), die an das Polymer angebunden sind
(sp). Die Parameter des Kraftmessers sind Tabelle 5.2 zu entnehmen.

D / nm H Referenzsystem ‘ Referenzsystem + pp ‘ Referenzsystem + pp + sp

2.1 0.00 (0/6) 0.00 (0/6) 0.0 (0/6)
12 0.50 (3/6) 0.00 (0/6) 0.0 (0/6)
6.3 1.00 (6/6) 0.17 (1/6) 0.0 (0/6)

5.3.2 Molekulare Spriinge

Die weiterfithrende, detaillierte Untersuchung von Kraftkurven grofser Partikel wird auf voll
vernetzte Systeme beschrankt. Grund ist der mit unvernetzten Systemen einhergehende erhoh-
te simulative Aufwand, welcher durch das Einschliefsen von Polymerketten im Kontaktbereich
bedingt ist (vgl. Kapitel 5.2.2).

In Abbildung 5.15 sind die Kraftkurven voll vernetzter Systeme mit Silica-Partikeln der
Grofse D = 6.3nm bei den Temperaturen 7' = 300K, 7" = 500K und 7' = 800K gezeigt.
Der Vergleich mit den Ergebnissen kleinerer Partikel (vgl. Abbildung 5.10) legt offen, dass
sich die relative Lage der Kraftverldufe zueinander verdndert. Bei den kleineren Partikeln
fiihrt eine Erhéhung der Temperatur zu einer Erweichung des Polymers. Dadurch werden so-
wohl die riicktreibende Kraft als auch die Ausbildung der viskosen Hysterese mit steigender
Temperatur geschwécht. Damit einhergehend tritt im Fall kleinerer Partikel die Kraftkur-
ve bei T = 500K als Einhiillende der Kraftkurve bei T = 800K auf. Fiir das System mit
groferen Partikeln (Abbildung 5.15) zeigt der Schritt von 300K nach 500K ein dhnliches
Verhalten. Die Hysterese sowie die Stérke der riicktreibenden Kraft werden reduziert. Wird
die Temperatur jedoch dariiber hinaus auf 7' = 800 K erhoht, kommt es zu den angesproche-
nen Abweichungen. Die Stérke der riicktreibenden Kraft steigt im Vergleich zu T = 500K
deutlich an, was der intuitiven Erwartung widerspricht. Eine mogliche Erklarung fiir dieses
Verhalten liefert die Betrachtung der freien Energie eines Polymers. Diese hingt sowohl von
der potentiellen Energie als auch von der Entropie der gesamten Polymerkette ab. Die beiden
Terme weisen unterschiedliche Abhingigkeiten von der Temperatur auf. Uberwiegt der Ein-
fluss der potentiellen Energie, so ist das unter dem Namen thermische Ausdehnung bekannte
Verhalten zu beobachten. Das Material weicht auf, was im Einklang mit dem Absinken der
riicktreibenden Kraft in Abbildung 5.10 steht. Uberwiegt hingegen der entropische Anteil,
so kontrahiert das untersuchte Material. Dieses Verhalten steht wiederum im Einklang mit
dem Ansteigen der riicktreibenden Kraft in Abbildung 5.15. Das unterschiedliche Verhalten
von Gummi-Materialien bei Erwarmung ist in der Literatur unter dem Namen thermoelasti-
sche Inversion [159] bekannt und wird héufig an einfachen Zugversuchen von Gummibéndern
illustriert. Den entscheidenden Einflussfaktor stellt die Vordehnung des Gummibandes dar.
Ist das Gummiband zu Beginn der Erwidrmung im entspannten Zustand, so wird eine ther-
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mische Ausdehnung beobachtet. Wird der Gummi hingegen vorgedehnt, so kontrahiert er
bei Erwarmung. Untersuchungen von Naturkautschuk in [160] zeigen, dass die kritische Deh-
nung bei rund 10 % liegt. In den hier untersuchten Systemen wird durch die Bewegung der
Partikel ebenfalls eine immer weiter steigende Dehnung der Polymere erzeugt. Der Autor
vermutet, dass die Grofle der Partikel diese Dehnung beeinflusst und sich aus diesem Grund
das unterschiedliche temperaturabhingige Verhalten von Abbildungen 5.10 und 5.15 ergibt.
Auf tiefergehende Untersuchungen wird an dieser Stelle verzichtet. An anderer Stelle (Seite
136) folgt lediglich eine Argumentation, mit der eine zur thermischen Inversion alternative
Erklarung fiir das temperaturabhéngige Verhalten der riicktreibenden Kraft ausgeschlossen
wird.

Neben dem intuitiv nicht erwartungsgeméfen Anstieg der riicktreibenden Kraft ver-
schwindet die Hysterese fiir T' = 800 K lediglich im Bereich r > 0.75nm. Bei kleineren Abstin-
den zeigt sich weiterhin eine deutliche Richtungsabhéngigkeit der Kraft. Zudem stellt sich in
besagtem Bereich sowohl beim Offnen als auch beim Schliefen der gleiche, lineare Kraftver-
lauf ein. Durch die zugrunde liegenden und in diesem Bereich dominierenden nicht-bindenden
Wechselwirkungen entspricht dieses lineare Verhalten nicht den Erwartungen. Um die auftre-
tenden Effekte besser einordnen und verstehen zu kénnen, wurden Videos der Simulationslaufe
angefertigt und analysiert. Es fiel auf, dass das bewegte Partikel eine Art Jump-to-Contact
Bewegung durchliuft, wie sie von der Rasterkraftmikroskopie [113], [114] bekannt ist®. Eine
direkte Beobachtung dieser Spriinge ist in Abbildung 5.15 nicht méglich, da der Kraftverlauf
ein Mittelwert iiber mehrfaches Offnen bzw. Schliefen des Kontakts ist und die Spriinge in
aufeinanderfolgenden Messzyklen nicht exakt an derselben Stelle auftreten. Somit ergibt sich
eine Uberlagerung der Spriinge, woraus in Mittel der auffallend lineare Verlauf resultiert.

Die in Abbildung 5.16 dargestellte zeitliche Entwicklung der Abstande r(t) ist, in Bezug
auf das Auftreten von Spriingen, deutlich aufschlussreicher als die gewohnlichen Kraftkurven.
In besagter Abbildung werden Ergebnisse fiir Partikel der Gréfsen D = 4.2nm und D = 6.3 nm
bei Temperaturen 7" = 300 K und 800 K miteinander verglichen. Die Zeitvariable ¢ ist in Ein-
heiten der Deformationsperiode angegeben, wobei das in den Kraftkurven beobachtete, cha-
rakteristische Minimum bei ¢/(2rw=1) & 0.25, respektive ¢/(2rw=1) = 0.75 durchlaufen wird. Die
Verléaufe der kleineren Partikel weisen fiir beide Temperaturen, insbesondere im Bereich des
Minimums, einen durchgangig stetigen Verlauf auf. Erkennbar ist zudem, dass die Steigung
im Bereich des Minimums bei Erhchung der Temperatur leicht zunimmt. Im Fall grofserer
Partikel setzt sich dieses Verhalten tendenziell fort. Bei T'= 300 K nimmt die Steigung deut-
lich zu, wahrend der Verlauf fiir T = 800 K nahezu vertikal verlduft. Das Auftreten dieser
Unstetigkeitsstellen bedeutet, dass das rechte Partikel wahrend eines sehr kurzen Zeitraums
eine vergleichsweise grofie Bewegung von ungefihr 0.25nm vollfiihrt?, was gleichbedeutend
mit einem Sprung ist.

Spriinge der Partikel sind auf Konfigurationen mit groffen Silica-Partikeln beschrankt und
treten zudem nur bei hohen Temperaturen auf. Um diesen Zusammenhang zu verstehen, muss
zunéchst gekldrt werden, wie es tiberhaupt zu Spriingen kommt (siehe Abbildung 5.17). Der
Einfachheit halber wird sich an dieser Stelle auf die Spriinge beim Offnen des Kontakts bezo-
gen. Die Abldufe und Erklérungen sind jedoch fiir den Schliefvorgang identisch. Entscheidend
ist — genau wie bei der urspriinglichen Formulierung des Jump-in-Jump-out-Modells (vgl. Ka-
pitel 4.1) — der Zeitpunkt, an dem sich das bewegte Partikel an der Stelle des Kraft-Minimums
befindet. Je nach Tiefe des Minimums ist die Feder mehr oder weniger stark gedehnt. Wenn
das Partikel um Ar weiter gezogen wird, nimmt die riicktreibende Kraft um AF ab, worauf der

8Mit Jump-to-Contact wird in der Rasterkraftmikroskopie die sprunghafte Anniherung des Probenkopfs auf
die Substratoberfliche bezeichnet, die unter anderem zur Zerstérung der filigranen Probenkdpfe fithren
kann.

9Kurz, gemessen an der Groke des verwendeten Zeitschritts.
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Abbildung 5.15: Einfluss der Temperatur auf das Kraft-Abstand-Verhalten eines voll vernetzten
Systems auf Basis zweier grofser Silica-Partikel D = 6.3 nm. Die Parameter des Kraftmessers
sind Tabelle 5.2 zu entnehmen, wobei die Temperatur der Legende zu entnehmen ist.
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Abbildung 5.16: Zeitliche Entwicklung der Partikelabstéinde der in Abbildungen 5.15 (D =
6.3nm) und 5.10 (D = 4.2nm) gezeigten Kraftkurven voll vernetzter Systeme. Die Zeitach-
se ist in Einheiten der Deformationsperiode 2rw ™" = 2 - 4.2 ns angegeben.
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Kraftmesser reagieren muss. Ist die Anderung der riicktreibenden Kraft im Vergleich zur Fe-
derkonstante hoch (AF/aAr > k), so kann der Kraftmesser nicht sofort reagieren und iiberkom-
pensiert die riicktreibende Kraft fiir eine gewisse Zeit. Die resultierende Beschleunigung lasst
das Partikel springen, bis das Kréiftegleichgewicht wiederhergestellt ist. Es ist wichtig, hervor-
zuheben, dass es sich dabei nicht um einen freien Sprung handelt, da sowohl Kraftmesser als
auch das umliegende Polymer auf die Bewegung des Partikels reagieren bzw. sie bremsen. Aus
diesem Grund weist die Kraftkurve fiir 7= 800K in Abbildung 5.15 im Bereich der Spriinge
(0.3nm < r < 0.6nm) einen linearen Verlauf mit Steigung AF/aAr # 0 auf. Dieser Punkt stellt
den zentralen Unterschied zur urspriinglichen Formulierung des Jump-in-Jump-out-Modells in
Kapitel 4.1 dar. In der Denkweise des Jump-in-Jump-out-Modells (vgl. Abbildung 4.1d) ver-
laufen die konstruierten Partikelspriinge frei und damit parallel zur Abstandsachse r, so dass
sich die anliegende Kraft F' wiahrend des Sprungs nicht andert (AF/ar = 0). Die Reaktion von
Kraftmesser und umliegendem Polymer auf den Sprung der Partikel ist gleichzeitig der Grund
fiir die beobachtete Temperaturabhéngigkeit. Erst bei hohen Temperaturen (vgl. Abbildung
5.17) ist die Gegenwirkung des Polymers derart schwach, dass Partikelspriinge méoglich sind.
Andernfalls wird die Bewegung zu stark gebremst. Die zusétzliche Abhéngigkeit von der Par-
tikelgrofse geht auf das angesprochene Verhéltnis von Federkonstante zu Kraftdnderung im
Bereich des Minimums zuriick. Durch die tiefere Lage des Kraftminimums bei Vergroferung
der Partikel wird gleichermafen die Steigung der Kraftkurve (AF5 > AF; in Abbildung 5.17)
in besagtem Bereich erh6ht, was den Sprung begiinstigt.

Neben Partikelgrofse und Temperatur sollte das Auftreten von Spriingen mit der Wahl
der Federkonstante korreliert sein, was die in Abbildung 5.18 dargestellten Kraftkurven ein-
deutig belegen'®. Bei einer hohen Temperatur von 7' = 800 K fiihrt das Verstirken der Feder
dazu, dass der Verlust, welcher an dieser Stelle zu grofen Teilen durch den Sprung der Parti-
kel bestimmt ist (Jump-Verlust), nahezu verschwindet. Es bleibt lediglich der bei 7' = 800 K
deutlich kleinere Anteil des viskosen Verlusts bestehen. Weitere Anderungen am Verlauf der
Kraftkurven sind nicht zu erkennen. Der Sprung wird verhindert, da die steifere Feder zu jedem
Zeitpunkt vollstandige Kontrolle iber das bewegte Partikel gewédhrleistet. Ein anschauliches
Bild der Vorgénge bietet die Verwendung eines Abschleppseils im Vergleich zur Abschlepp-
stange, um einen defekten PKW zu bewegen. Der kritische Punkt ist in diesem Fall der
Zeitpunkt, an dem die Haftreibung des abgeschleppten Fahrzeugs tiberwunden ist und das
Fahrzeug ruckartig in Bewegung versetzt wird. Wahrend sich im Fall des Seils zunéchst eine
schlenkernde Bewegung (vergleichbar mit den Partikelspriingen) in Fahrtrichtung ergibt, fiihrt
die Verwendung einer Stange zur direkten Ubertragung der Bewegung des einen Fahrzeugs auf
das andere. Es sei nachtriglich angemerkt, dass sich der eingefiihrte Begriff des Jump-Verlusts
allein auf die direkt beobachteten Partikelspriinge bezieht und nicht auf die Konstruktion im
Jump-in-Jump-out-Modell zuriickzufiihren ist.

Die Moglichkeit, den Sprung anhand der Federstarke zu kontrollieren, wirft die Frage auf,
wie die Federstérken auf ein reales System abgebildet werden. Wéhrend der Einfiihrung in
die Funktionsweise des Kraftmessers in Kapitel 3.2 wurde bereits herausgearbeitet, dass die
Federstirke des Kraftmessers durch die néchsten benachbarten Kontakte definiert wird. Wie
ebenfalls an dieser Stelle begriindet wurde, ist es zum jetzigen Zeitpunkt jedoch nicht méglich,
eine bessere Approximation als die mechanische Feder zu verwenden. Um eine Abschétzung
zu ermoglichen, ist in Abbildung 5.18 der Kraftverlauf der standardméfig verwendeten Feder
gezeigt, welcher in erster Niherung gute Ubereinstimmung mit den charakteristischen Stei-
gungen der gemessenen Kraftkurven (r < 0.6nm und r > 0.6 nm) aufweist. Es gilt dariiber
hinaus zu bedenken, dass die hohe Temperatur 7' = 800 K die Steigung im Bereich r > 0.6 nm

°Tm Vergleich zu den bisher abgebildeten Kraftkurven wird die Zuggeschwindigkeit des Kraftmessers fiir die
folgenden Ergebnisse von vy, = 0.5 - 1073 nm psf1 auf vpuy = 3.25 - 1073 nm psf1 erhoht. Grund fiir diese
Verénderung ist eine deutliche Zeitersparnis.
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Abbildung 5.17: Erklarung fiir das Auftreten von Partikel-Spriingen. Die Abbildung skizziert
das Zustandekommen von Partikelspriingen anhand idealisierter Kraftkurven. Die Darstel-
lung ist auf den Offnungsvorgang des Kontakts eingeschrinkt, gilt jedoch auch beim Schlie-
fen. Je nach Groke der Partikel verdndert sich die Steigung der Kraftkurve AF/Ar und
fiihrt, sofern sie tiber der Stérke des Kraftmessers k liegt (AF/ar > k), zu Partikelspriingen.
Weitere Erklarungen sind dem Text zu entnehmen.
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Abbildung 5.18: Einfluss der Federkonstante auf den Verlauf der Kraftkurven. Verwendet
wird das voll vernetzte System mit grofen Partikeln (D = 6.3nm) bei einer Tempera-
tur von T = 800 K. Der voreingestellte Wert k¢ der Federkonstante bezieht sich auf den
in Tabelle 5.2 angegebenen Wert. Fiir den Fall k = 6kg ist die Amplitude up,; ange-
passt, sodass die resultierende Bewegung der Partikel bei einer Zuggeschwindigkeit von

Vputt = 3.25 - 1073 nm ps~

1

in beiden Féllen identisch ist.
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senkt. Fiir T'= 300K (vgl. Abbildung 5.15) ergibt sich hingegen ein Wert, der deutlich néher
an ko liegt. Im Rahmen der im Kontaktmodell gegebenen Moglichkeiten kann daher festge-
halten werden, dass die hier verwendete Relation von Partikelgrofse und Federstérke eine gute
Néaherung in Bezug auf das erwartete Verhalten in realen Systemen darstellt.

An dieser Stelle soll noch einmal das Verhalten der Steigung der Kraftkurven bei grofen
Abstéanden betrachtet werden (Abbildung 5.15). Es hat sich gezeigt, dass der Schritt von
T = 500K nach T" = 800K die Steigung entgegen der Erwartung erhoht. Dieses Verhal-
ten wurde bereits mit dem Effekt der thermoelastischen Inversion in Verbindung gebracht.
Letztlich bedeutet dies nichts anderes, als dass der Einfluss der entropischen Anderungen
in der Konstitution der Polymere den Einfluss der thermischen Ausdehnung iibersteigt. Zu
dem Zeitpunkt, an dem besagtes Verhalten zum ersten Mal beobachtet wurde, existierte noch
eine weitere mogliche Erklarung: Der Sprung des rechten Partikels wird durch das Polymer
gebremst. Dieser Vorgang lauft bei einer Frequenz ab, welche die normale Bewegung des Par-
tikels deutlich tibersteigt. Wie bereits nachgewiesen, ist das Verhalten des Polymers jedoch
stark von der anregenden Frequenz, respektive Temperatur abhéngig. Die hohe Frequenz,
mit welcher das Partikel gestoppt wird, konnte das Polymer daher deutlich héarter erscheinen
lassen, was den Anstieg in der Steigung erkldren wiirde. Aufgrund der in Abbildung 5.18
fiir K = 6ko gezeigten Ergebnisse kann diese Erklarung nun jedoch ausgeschlossen werden.
Das Ausbleiben der Spriinge hat keinen Einfluss auf die Steigung der Kraftkurve, wie es auf
Basis der alternativen Erklarung zu erwarten gewesen wire. Aus Sicht des Autors bleibt die
thermische Inversion damit als wahrscheinlichste Erklarung bestehen. Fiir eine detaillierte-
re Untersuchung des Phénomens ist die explizite Bestimmung der Entropie unumgénglich.
Dieser Schritt wére jedoch mit hohem Aufwand verbunden, weshalb von weitergehenden Un-
tersuchungen abgesehen wird.

Die bisher nur bei einer Temperatur angewandte Erhohung der Federstdrke kann im
gesamten untersuchten Temperaturbereich dazu verwendet werden, den Anteil des Jump-
Verlustes am Gesamtverlust zu bestimmen. Zu diesem Zweck werden die in Abbildung 5.18
gezeigten Kraftmessungen auf den Temperaturbereich 300K < 7" < 800K ausgedehnt. An-
zumerken ist, dass der Versuch, die Federkonstante iiber den bisherigen Wert von k = 6kg
zu erhdhen, in Verbindung mit dem verwendeten Zeitschritt von 1 — 1.5fs zum Abbruch der
Simulation fiihrt. Wie bereits bei den Ergebnissen aus Abbildung 5.18 wird die gesamte Studie
mit einer erhéhten Geschwindigkeit vy, = 3.25 - 1073 nm ps~! des Kraftmessers durchgefiihrt.
Die resultierenden Kraftkurven weisen weiterhin hinreichend kleine statistische Schwankungen
auf, wihrend die signifikante Verkiirzung der Simulationszeit eine grofiere Zahl von Messungen
ermoglicht. Neben der Geschwindigkeit wird die Amplitude des virtuellen Partikels angepasst,
sodass die resultierende Bewegung des Silica-Partikels bei einer festen Temperatur fiir beide
Federkonstanten gleich ist!!. Auf diese Weise ist es moglich, den Anteil des Jump-Verlustes
eindeutig zu separieren. Andernfalls wiirden die ungleichen Amplituden des Silica-Partikels
die Grofse der Hysterese entscheidend beeinflussen. Aufgrund der unterschiedlichen Ampli-
tuden des virtuellen Partikels und der in beiden Fillen gleichbleibenden Geschwindigkeit,
ergibt sich eine leichte Differenz in den resultierenden Frequenzen. Die Abweichung betréigt
fir T = 300K etwa 20 % und féllt mit steigender Temperatur bis auf ungefahr 7% ab. Im
Vergleich zu den Verlustkurven kleinerer Partikel bei variierender Frequenz (Abbildung 5.12)
ist eine signifikante Beeinflussung der Ergebnisse auszuschliefen.

Neben den Verlustkurven grofser Partikel ist in Abbildung 5.19 das korrespondierende
(gleiche Geschwindigkeit des Kraftmessers, entnommen aus Abbildung 5.12) Ergebnis klei-
nerer Partikel gezeigt. Davon ausgehend, dass der Effekt der grofseren Partikel immer noch
vergleichsweise schwach ist, werden die anhand von kleineren Partikeln erlangten Erkennt-

"Dje Anpassungen beschriinken sich auf die Verkleinerung der Amplitude des virtuellen Partikels im Fall
k = 6ko.
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nisse, in Bezug auf das Temperatur-Frequenz-Aquivalenzprinzip (Kapitel 5.2.2), universell
angewandt. Aus diesem Grund ist neben der gewdhnlichen Temperaturachse Ty, eine zu-
sdtzliche Temperaturachse Tigpg, eingezeichnet, welche die hier gezeigten Ergebnisse auf eine
Frequenz von w = 10Hz abbildet. Die in Abbildung 5.19 gezeigten Verlustkurven werden
anhand der angepassten Cole-Cole-Funktion (Gleichung (5.2.6)) gefittet, wobei auf eine ge-
nauere Analyse der Fitparameter verzichtet wird. Es sei angemerkt, dass analog zum Fall
kleinerer Partikel eine gute Beschreibung der Daten resultiert. Eine grundsitzliche Anderung
im Verlauf, bedingt durch die Vergroferung der Partikel von D = 4.2nm nach D = 6.3nm
(bei k = ko), kann nicht festgestellt werden. Das Maximum der Verlustkurve liegt weiterhin
bei ungefahr 400 K, wihrend der Maximalwert selbst von 3.5 MPa auf 7.5 MPa ansteigt und
damit gleichzeitig die grofste Differenz zwischen den beiden Verlustkurven markiert. Wird die
Temperatur, ausgehend von der Lage des Maximums, gesenkt, so sinkt gleichzeitig besagte
Differenz. Im untersuchten Bereich fallt der Wert auf minimale AWj,ss ~ 2MPa (300K) ab.
Die Erhohung der Temperatur hat hingegen keinen Einfluss auf die besagte Differenz.
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Abbildung 5.19: Einfluss der Federkonstante auf den Verlauf der Verlustkurven. Verwendet
wird das voll vernetzte System mit grofen Partikeln (D = 6.3nm) bei variierender Tem-
peratur. Der voreingestellte Wert kg der Federkonstante bezieht sich auf den in Tabelle
5.2 angegebenen Wert. Die Amplitude up,y ist fiir jede simulierte Temperatur angepasst,
sodass die resultierende Bewegung der Partikel fiir beide Federkonstanten identisch ist.
Als Referenz ist das resultierende Fitergebnis kleiner Partikel D = 4.2nm aus Abbildung
5.12 bei gleicher Geschwindigkeit des virtuellen Partikels (v, = 3.25 - 1073 nm ps~!) skiz-
ziert. Die resultierende Frequenz liegt fiir £ = ko bei w = 0.77 GHz. Durch die Anpassung
der Amplitude im Fall k¥ = 6 kg liegt die Frequenz fiir diesen Fall im Mittel 10% ho-
her. Neben der gewthnlichen Temperaturachse Ty;,, ist eine zusétzliche Temperaturachse
Tio1, eingezeichnet, die auf Basis des in Kapitel 5.2.2 untersuchten Temperatur-Frequenz-
Aquivalenzprinzips, die hier gezeigten Ergebnisse auf eine Frequenz von w = 10 Hz abbildet.
Dariiber hinausgehende Erlduterungen sind dem Text zu entnehmen. Die Abbildung ist als
eines der zentralen Ergebnisse dieser Arbeit in [5] publiziert.
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Die Aufteilung der Hysterese in die beiden beobachteten Verlustmechanismen ist stark
temperaturabhingig. Im Temperaturbereich unterhalb des Maximums existiert kein Jump-
Verlust. Die gesamte dissipierte Energie resultiert aus der Bewegung des Partikels in viskosem
Polymer. Mit steigender Temperatur steigt gleichermafsen der Anteil des Jump-Verlustes, so
dass bei der maximalen untersuchten Temperatur von 800 K der Gesamtverlust zu gleichen
Teilen aus viskosem Verlust und Jump-Verlust besteht. Als Hauptursache fiir dieses tem-
peraturabhéangige Verhalten wird die Dampfung des Polymers angesehen, die in niedrigen
Temperaturbereichen Spriinge der Partikel verhindert. Mit steigender Temperatur wird das
Polymer weicher und hat der Bewegung des Partikels weniger entgegenzusetzen. Somit werden
zunachst kurze und dann immer weitere Spriinge beobachtet.

Die in den Simulationen des Kontaktmodells resultierende Aufspaltung des Verlustes lie-
fert eine mégliche Erklarung fiir das bekannte und in Abbildung 5.20a skizzierte Verhalten von
tan(d). Bevor jedoch die Ergebnisse aus Simulationen und Experimenten miteinander vergli-
chen werden, findet eine Rekapitulation der bekannten Fakten in Bezug auf das experimentelle
Verhalten des tan(¢) statt. In dem in Abbildung 5.20a gezeigten Temperaturbereich wird der
Verlauf von tan(d) durch das Auftreten des Glaspeaks bestimmt, der aus den viskoelastischen
Eigenschaften des reinen Polymers resultiert. Im reinen Polymer existieren neben dem viskosen
Verlust keine weiteren Verlustmechanismen, weshalb tan(d) nach Erreichen des Peaks gegen
null strebt. Dieses Verhalten ist allein auf das Absinken des Verlustmoduls zuriickzufiihren,
da der Speichermodul im besagten Bereich ndherungsweise konstant verlduft. Das Hinzuftigen
von Fiillstoffen hebt sowohl Speichermodul als auch Verlustmodul im gesamten Temperatur-
bereich an. Da jedoch der Speichermodul einen weitaus groferen Anstieg aufweist, sinkt die
Hohe des Glaspeaks. Damit einhergehend konvergiert der Verlustmodul gefiillter Systeme im
Temperaturbereich oberhalb des Glaspeaks gegen einen endlichen Wert ungleich null. Durch
eine lediglich schwache Anderung des Speichermoduls in diesem Temperaturbereich setzt sich
besagtes Verhalten auf den tan(d) fort, sodass dieser ebenfalls gegen einen festen Wert un-
gleich null konvergiert. Insgesamt kann festgehalten werden, dass das Verhalten von tan(d)
oberhalb des Glaspeaks hauptsichlich durch den Verlustmodul bestimmt wird. Der Einfluss
des Speichermoduls beschrankt sich hingegen in erster Ndherung auf den Temperaturbereich
in unmittelbarer Ndhe zum Glaspeak. Fiir die gew6hnlich in Reifenmischungen verwendeten
Polymere (SBR, NR, BR) und Fiillstoffe (Silica und Ru#) ist der beschriebene Verlauf in erster
Néherung universell giiltig. Je nach Mengenverhéltnissen und zusétzlichen chemischen Modi-
fikationen dndern sich die absoluten Werte der Module. Der generelle Verlauf, insbesondere
beziiglich der Unterscheidung von gefiillten und ungefiillten Systemen, bleibt erhalten.

Von besonderem Interesse ist der Wert von tan(d) im Temperaturbereich T' = 30°C, da
er in diesem Bereich, bedingt durch die in Abbildung 5.20b gezeigte eindeutige Korrelation,
als Indikator fiir den Rollwiderstand verwendet wird [82]. Der Vergleich mit Abbildung 5.19
verdeutlicht, dass der Jump-Verlust in besagtem Temperaturbereich einen nicht zu vernach-
lassigenden Anteil am Gesamtverlust im Kontaktmodell liefert. Analog zur Verdnderung des
tan(d) durch das Hinzufligen von Fiillstoffen bedingt er zudem die mit steigender Tempera-
tur beobachtete Konvergenz des Gesamtverlusts gegen einen festen Wert ungleich null. Die
Vergroferung der Partikel in der Simulation ist letztlich gleichbedeutend mit dem Schritt von
ungefiilltem zu gefiilltem System. Der durch das Hinzufiigen von Fiillstoffen bedingte An-
stieg des tan(d), welcher den Rollwiderstand entscheidend beeinflusst, kann daher anhand des
Kontaktmodells auf den Jump-Verlust zuriickgefiihrt werden. Gleichzeitig wird der Peak in
der Verlustkurve nahezu vollstdndig durch den viskosen Verlust bestimmt, wie es auch in den
experimentellen Systemen der Fall ist. Das experimentell beobachtete Absinken der Peakhthe
ist nicht zu erkennen, da es auf den gleichzeitigen Anstieg des Speichermoduls zuriickzufiihren
ist, der an dieser Stelle vernachlassigt wird.
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Abbildung 5.20: Beziehung der Verlustmechanismen zu tan(d) und dem Rollwiderstand. Ab-
bildung 5.20a ist an Abbildung 2.13 angelehnt und skizziert das unterschiedliche Verhalten
des tan(d) von gefiillten und ungefiillten Systemen. Abbildung 5.20b zeigt hingegen die
Korrelation zwischen tan(d) bei 30°C und dem Rollwiderstand. Die zugehérigen Daten
sind Abbildung 9 aus [82] entnommen.
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Es ist ersichtlich, dass die Beschreibung durch das Kontaktmodell im Vergleich zu real
untersuchten Systemen Differenzen aufweist, welche die 1 : 1 Reproduktion von Ergebnissen
(wie z.B. der Module oder tan(9)) unwahrscheinlich machen. Als wichtigste Einflussgrofe wird
in diesem Zusammenhang die Struktur des Fiillstoffnetzwerks angesehen, dessen Bedeutung
fiir die viskoelastischen Eigenschaften gefiillter Elastomere unbestritten ist [46, 49, 51, 52|.
Dennoch ldsst sich festhalten, dass — trotz der Einschrinkung auf die Untersuchung eines
einzelnen Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakts — die im Kontaktmodell beobachteten Verlustmechanis-
men eine stimmige Erklarung fiir das Verhalten des tan(d) im Bereich des Rollwiderstands
liefern. Das bekréaftigt die Vorstellung davon, dass die Fiillstoff-Fiillstoff-Kontakte eine zentra-
le Rolle bei der Beschreibung der mechanischen Eigenschaften gefiillter Elastomere darstellen.
Weiterfithrende Modelle zur allumfassenden Beschreibung jener Eigenschaften sollten diesen
Sachverhalt berticksichtigen. Ein in diesem Zusammenhang passendes Beispiel ist das in Ka-
pitel 2.8 vorgestellte Scaling-Modell.

5.4 Berechnung dynamischer Module

Im Allgemeinen werden die viskoelastischen Eigenschaften von elastomeren Materialproben
durch die Angabe von Speicher- und Verlustmodul sowie tan(d) bewertet. Die bisherigen
Auswertungen dieser Arbeit beziehen sich jedoch auf primére Grofsen, wie beispielsweise die
dissipierte Energie selbst. Im Folgenden wird ein Ansatz vorgestellt, der es ermdglicht, die
simulierten Daten in Module umzurechnen. Anschliefend werden die erhaltenen Ergebnisse
im Kontext realer Messergebnisse betrachtet.

Fiir die Umrechnung der Simulationsergebnisse in Speicher- und Verlustmodul wird ein
simpler Ansatz auf Basis der in Kapitel 2.6 vorgestellten Auswertungsmethoden der dynamisch-
mechanischen-Analyse (DMA) verwendet. Es erscheint zundchst naheliegend, analog zu Deh-
nung u(t) und Spannung o(t), die Phasenverschiebung ¢ zwischen Kraft F'(t) und Abstand
r(t) im Kontaktmodell zu bestimmen. Dieser Ansatz erweist sich jedoch als nicht zielfiithrend,
da in nahezu allen Féllen im Rahmen der zugehdrigen Statistik  ~ 0 resultiert. Alternativ ist
es jedoch moglich, die wahrend eines Dehnungszyklusses im Kontaktmodell dissipierte Ener-
gie Wiyss als Ausgangspunkt zu verwenden. Fiir die Verwendung in den Formeln der DMA
muss sie lediglich auf das Simulationsvolumen normiert werden. Den Zusammenhang zwischen
Verlustmodul und dissipierter Energie liefert folglich die Umformung von Gleichung (2.6.11).

" __ I/Vloss

2
Uy T

(5.4.1)

Fiir die Berechnung des Verlustmoduls fehlt lediglich die Amplitude ug, auf deren Bestimmung
spater eingegangen wird. Sei jedoch zunéchst davon ausgegangen, dass up und zudem oy, die
Amplitude der Spannung, bekannt sind. Damit kann die Definition des Verlustmoduls (2.6.4)
dazu verwendet werden,

§ = arcsin <,u"u0> (5.4.2)
o0

den Phasenfaktor ¢ zu bestimmen. Folglich sind die zur Berechnung des Speichermoduls be-

notigten Parameter vorhanden:

o= % cos(d) (5.4.3)
U

2
(5é1) 90 (1 _ ( Wiess ) ) . (5.4.4)
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Abbildung 5.21: Die Abbildung zeigt die zeitliche Entwicklung von Abstdnden und Kréaften
eines voll vernetzten Systems (D = 6.3nm) im Vergleich mit den korrespondierenden,

idealisierten Ergebnissen der DMA. Im Gegensatz zu den Kraft-Abstand-Kurven ist die
gezeigte Kraft diejenige, die durch den Kraftmesser auf das rechte Partikel einwirkt. Das
verwendete System ist das Gleiche wie in Abbildung 5.15. Es gilt folglich 7' = 300K,
Vpull = 3.25 - 103 nmps~! und k = k.

Die bisher gezeigten Ergebnisse der Kraftmessung wurden ausnahmslos in der Kraft-
Abstand-Ebene dargestellt. Fiir den Vergleich und die Umrechnung in die Parameter der
DMA ist es jedoch naheliegend, auf eine Darstellung in Abhéingigkeit der Zeit zu wechseln.
In Abbildungen 5.21a und 5.21b ist exemplarisch das zeitliche Verhalten von Kréften und
Abstédnden einer ausgewdhlten Kraftmessung gezeigt. Neben den Simulationsergebnissen ist
das idealisierte sinusférmige Verhalten von Dehnung u(¢) und Spannung o(t) eingetragen.
Es sei angemerkt, dass die in Abbildung 5.21b gezeigte Kraft Fj;,(t) diejenige ist, welche
durch die Verschiebung des Kraftmessers auf das rechte Partikel einwirkt und somit die Be-
wegung verursacht. Es handelt sich nicht um die standardméafig ausgewertete Kraft zwischen
den Partikeln. Die Variable r(¢) in Abbildung 5.21a bezeichnet den Abstand der Schwer-
punkte der Silica-Partikel, wobei » = 0.0nm dem Abstand zu Beginn der Kraftmessung
entspricht. Diese Definition weicht ebenfalls, wenn auch nur leicht, von der bisher verwen-
deten Definition, bei der r = 0.0nm dem Kontakt der Silica-Oberflichen entspricht, ab.

r(t')

- R
- >

t=20

O O+

D r(0

A
Y
Y

~—

Abbildung 5.22: Schematische Darstellung der Dehnung einer linearen Kette, die aus starren
Kugeln besteht. Inhalt und Art der Darstellung sind an Abbildung 2 aus [73] angelehnt.
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Die Kraftmessung wird entlang der Verbindungslinie der Partikel vollzogen und startet aus
der Ruhelage des Systems. Somit ist, durch die Anwesenheit des zweiten Partikels, die Bewe-
gung in negativer r-Richtung auf maximal 0.2nm beschriankt. Das Offnen des Kontakts ist
hingegen lediglich durch die Dimension des Simulationsvolumens limitiert. Diese Asymmetrie
ist besonders deutlich in Abbildungen 5.21a und 5.21b zu erkennen. Neben einer Umrechnung
der simulationsinternen Krifte und Absténde in ug und ¢ sind daher weitere Anpassungen
notwendig.
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Abbildung 5.23: Symmetrisierung des Abstandsverhaltens simulierter Kraftkurven. Der obere
Teil der Abbildung verdeutlicht das asymmetrische Abstandsverhalten im Kontaktmodell.
Die Absténde 7y, und 74, liegen deutlich verschieden weit von der Ruhelage 7(0), dem
Startpunkt der Kraftmessung, entfernt. Die im unteren Teil der Abbildung gezeigte virtu-
elle Verschiebung erméglicht die Definition einer symmetrischen Dehnungsamplitude (siehe
Gleichung (5.4.8)). Die gezeigte Vorgehensweise kann vollkommen analog auf das zeitliche
Kraftverhalten angewendet werden.

Das Abstandsverhalten der Kraftmessung r(¢) wird, unter Zuhilfenahme der geometri-
schen Uberlegungen aus [73| (siche Abbildung 5.22), in die Deformationsamplitude uy um-
gerechnet. Gegeben sei eine lineare Kette aus Silica-Partikeln mit Durchmesser D. Die un-
gedehnte Lénge L(0) der Kette ergibt sich aus der Summe von Partikeldurchmessern und
Partikelabstdnden 7(0) (Ruhelage). Liegt zum Zeitpunkt ¢ die Dehnung w(t') vor, so verin-
dern sich die Partikelabstéande.

r(0) = r(t) (5.4.5)

Die Silica-Partikel selbst sind starre Objekte, weshalb ihr Durchmesser von der Dehnung
unbeeinflusst bleibt und fiir die Dehnungsamplitude per Definition

= W (5.4.6)
_ () +D)—(r(0)+ D)
= COES) (5.4.7)

folgt. An dieser Stelle ist es sinnvoll, neben der makroskopischen Dehnungsamplitude u(t),
die Dehnungsamplitude ugoniare(t) auf der Skala eines einzelnen Partikel-Partikel-Kontakts
zu definieren:

r(0) —r(t)

uKontakt(t) = W (548)

Unter der Voraussetzung kleiner Auslenkungen (r < D) ergibt sich der folgende Zusammen-
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hang zwischen den beiden Dehnungsamplituden:

(r(t) + D) = (r(0) + D)

u(t) = 0+ D) (5.4.9)
r<D  r(t') —r(0)

¥ o (5.4.10)

= UKontakt(t)%- (5411)

Um das zeitliche Abstandsverhalten des Kontaktmodells r(¢) in diese Gleichung einsetzen
zu konnen, muss das noch bestehende Problem der Asymmetrie beseitigt werden. Zu diesem
Zweck wird die Ruhelage, wie in Abbildung 5.23 gezeigt, virtuell verschoben, sodass r(t) in
symmetrischen Grenzen +(rmas—rmin)/2 verlauft. Die Grofen ry,;, und 7,4, bezeichnen dabei
die Umkehrpunkte der simulierten Kraftmessung. Die Umrechnung der Kraft F(¢) in eine
Spannung o(t) bedarf der Normierung durch eine Fléche. Zu diesem Zweck wird die Quer-
schnittsflaiche des Simulationsvolumens senkrecht zur Richtung der Kraftmessung verwendet.
Sie hangt, wie auch das Volumen, von der gewahlten Simulationstemperatur ab. Anschliefsend
wird eine Symmetrisierung, analog zur Vorgehensweise bei der Bestimmung der Dehnungs-
amplitude (vgl. Abbildung 5.23) durchgefiihrt.
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Abbildung 5.24: Speicher- und Verlustmodulkurven zweier voll vernetzter Systeme (o =
2.7nm "2, 0y = 0.0nm~2) mit Partikelgrofen D = 4.2nm und D = 6.3nm. Weiterhin
gilt k = kop und w = 0.77 GHz bzw. vy, = 3.25 - 103 nmps~ L

Die Berechnung der Module wird an zwei voll vernetzten Systemen durchgefithrt (o =
2.7nm" 2 0y = 0.0nm~2), die sich lediglich in der Gréfe der Partikel D = 4.2nm bzw.
D = 6.3nm unterscheiden'?. Die Federkonstante sowie die Bewegung des virtuellen Partikels
werden im Vergleich zu Abbildung 5.21 nicht veréndert, sodass fiir beide Systeme die gleiche
anregende Spannung resultiert. Unter Beachtung des Frequenz-Aquivalenzprinzips (steigende

12Es sei angemerkt, dass zwischen Silandichten o, oy und der Spannung o(t) zu unterscheiden ist.
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Temperatur entspricht fallender Frequenz) stellt Abbildung 2.9 eine Referenz fiir das univer-
sell zu erwartenden Verhalten der Module dar. Fiir den Vergleich mit den in diesem Kapitel
bestimmten Ergebnissen aus Abbildung 5.24 ist der Bereich der Segment-Relaxation besag-
ter Referenz zu betrachten. Es fillt auf, dass die in diesem Kapitel bestimmten Verldufe
von Verlust- und Speichermodul qualitativ mit der Referenz iibereinstimmen. Wahrend der
Speichermodul mit steigender Temperatur kontinuierlich absinkt, zeigt der Verlustmodul den
bereits von der Wi,s5(T") Untersuchung bekannten Peak, bevor auch er abféllt. Die Werte des

Simulation Experiment

Abbildung 5.25: Schematischer Vergleich von simuliertem Kontaktmodell und realen Systemen.
Auf die Darstellung des umliegenden Polymers wird aus Griinden der Ubersicht verzichtet.

Speichermoduls liegen etwa eine Grofenordnung iiber denen des Verlustmoduls. Diese Beob-
achtung geht einher mit experimentellen Ergebnissen von mit Silica gefiillten Polymeren [152].
Die absoluten Modulwerte liegen jedoch allesamt im GPa Bereich und damit 2 — 3 Groéfsenord-
nungen iiber den experimentellen Werten. Diese Uberschiitzung kann mithilfe von Abbildung
5.25 erklart werden. Auf der linken Seite der Abbildung ist das simulierte Kontaktmodell ge-
zeigt, welches durch periodische Randbedingungen in vertikaler Richtung fortgesetzt ist. Jedes
Subvolumen enthélt einen Kontakt. Auf die Darstellung des Polymers wird aus Griinden der
Ubersicht verzichtet. Die rechte Seite der Abbildung zeigt die Skizze eines komplexen Fiill-
stoffnetzwerks, wie es in realen Systemen zu finden ist. Dieses wird unter Vernachléssigung der
rdumlichen Orientierung in ein dem Simulationssystem entsprechendes Format iiberfiihrt. Das
reale System besteht jedoch nicht vollstdndig aus Zwei-Partikel-Kontakten. Gleichermaifsen
existieren Subvolumen, die lediglich Polymer oder nur ein einzelne Partikel enthalten!3. Sehr
vereinfacht gesprochen, sind diese Subvolumen im mechanischen Sinn schwécher als Subvo-
lumen, die einen Zwei-Partikel-Kontakt enthalten und tragen demnach weniger zur gesamten
Stérke des Fiillstoffnetzwerks bei. Die Uberschitzung der Module ist damit logische Konse-
quenz aus dem Sachverhalt, dass dem Kontaktmodell jeglicher Einfluss des Fiillstoffnetzwerks
fehlt. Neben dieser generellen Uberschétzung der Module ist klar, dass die Struktur des Fiill-
stoffnetzwerks Einfluss auf den Verlauf der dynamischen Module nimmt [46, 49, 51, 52]. Aus
diesem Grund wird auf den expliziten Vergleich mit experimentellen Daten verzichtet. Erst
bei Beriicksichtigung dieses Finflusses, beispielsweise durch Kombination der in dieser Arbeit
erlangten Erkenntnisse mit dem in Kapitel 2.8 vorgestellten Scaling-Modell, wird der Vergleich
mit experimentellen Messergebnissen als sinnvoll erachtet. Besagter Schritt ist jedoch nicht
Teil dieser Arbeit.

13 Auf die Darstellung von ebenfalls existierenden Kontakten hoherer Ordnung, dass heifit mit mehr als zwei
beteiligten Partikeln, wird aus Griinden der Ubersicht verzichtet.
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KAPITEL O

Kurzstudien am Kontaktmodell

Das folgende Kapitel beinhaltet Studien, welche die bisher standardmaéfig verwendeten Rand-
bedingungen des Kontaktmodells (z.B. die Verwendung von reinem Polyisopren) sowie der
zugehorigen Kraftmessungen (z.B. die Wahl von Abschneideradien und Thermostat) unter-
suchen und gegebenenfalls variieren. Damit finden im Unterkapitel 6.1 Untersuchungen zur
riickwirkenden Legitimation der gewdhlten Abschneideradien und der angepassten Masse der
Wasserstoffe statt. In den folgenden Unterkapiteln 6.2-6.4 werden Ansétze fiir potentielle
weiterfilhrende Studien getestet, die in folgenden Arbeiten detaillierter weitergefiihrt werden
konnen. Dariiber hinaus sei an die, im Folgenden haufig verwendete Bezeichnung voll vernetz-
tes System erinnert, welche die polymerinterne Vernetzung (Vulkanisation) zusammen mit der
Verbindung von Silanen und Polymeren beinhaltet.

6.1 Einfluss von Abschneideradius und Masse der Wasserstoffe

Die Umsetzung des Kontaktmodells enthilt im Bezug auf die Masse der Wasserstoffe eine
wichtige Vereinfachung. Da die Wahl des maximalen Zeitschritts nach Gleichung (3.1.32) pro-
portional zur Wurzel aus der Masse der simulierten Atome ist, stellt die Masse der Wasserstoffe
die limitierende Einflussgrofie dar. Im Vergleich zum néchst schwereren und im Kontaktmodell
verwendeten Atom, dem Kohlenstoff, unterscheiden sich die resultierenden Zeitschritte bereits
néherungsweise um einen Faktor 3.5. Hinzu kommt, dass die Wasserstoffe, als Endgruppe der
Silane und Hydroxylgruppen, vergleichsweise freie Bewegungen ausfithren kénnen. Um den-
noch einen akzeptablen Zeitschritt im Bereich von 1.0 — 1.5fs einsetzen und die Wasserstoffe
weiterhin explizit beriicksichtigen zu kénnen, wurde die Masse dieser Atome erhoht.

myg =1—— — mpyg = b0 — (6.1.1)
m m

Um der naheliegenden Frage nach dem Einfluss dieser Anpassung auf die Resultate dieser
Arbeit nachzukommen, sind in Abbildung 6.1a Kraftkurven zweier voll vernetzter Systeme ge-
zeigt, die sich lediglich in der Masse der Wasserstoffe (my = 1 gmol~! bzw. my = 50gmol 1)
und dem verwendeten Zeitschritt (At = 1.5fs bzw. At = 0.5fs) unterscheiden. Hervorzuhe-
ben ist, dass sich keine Silane im direkten Kontaktbereich befinden, sodass in dieser Region
die direkte Wechselwirkung zwischen Hydroxylgruppen ungehindert stattfindet. Zwischen den
Kraftkurven sind keine signifikanten Unterschiede zu erkennen, was die vorgenommenen An-
passungen in Bezug auf die Ergebnisse der Kraftmessungen legitimiert.
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Abbildung 6.1: Tests des Einflusses von Wasserstoffmasse und Abschneideradius. Die Abbil-
dungen zeigen Kraftkurven zweier voll vernetzter Systeme mit unterschiedlichen Parti-
kelgrofen (D = 6.3nm in 6.1a und D = 4.2nm in 6.1b) bei T = 300K, vy = 3.25 ms™!
und k£ = kg. In beiden Féllen sind die Partikel aufterhalb des Kontaktbereichs mit Silanen
o = 2.7nm~? bedeckt und die Polymerketten mit 15 phr Schwefel vernetzt. In Abbildung
6.1a ist der Einfluss unterschiedlicher Wasserstoffmassen auf den Kraftverlauf gezeigt,
wihrend in Abbildung 6.1b die Auswirkungen einer Verkleinerung der Abschneideradien
zu erkennen ist. Die standardméafbig verwendeten Werte in Bezug auf die variierten Gréfsen
sind my = 50gmol™! und 7., = 1.3nm. Anzumerken ist, dass im Fall der verringer-
ten Wasserstoffmasse my = 1 gmol™! gleichermafen eine Reduktion des fiir gewdhnlich
verwendeten Zeitschritts von At = 1.5fs auf At = 0.5 fs unumgénglich ist.

Ein ebenfalls wichtiger Punkt betrifft die verwendeten Abschneideradien. In Abbildung
6.1b ist anhand eines weiteren voll vernetzten Systems gezeigt, dass die globale Senkung der
Abschneideradien von 74, = 1.3nm auf r4; = 1.0nm die resultierenden Kraftkurven nicht
beeinflusst. Im Hinblick auf die Coulomb-Wechselwirkung bezeichnet der Abschneideradius
dabei den Abstand, ab dem zwischen Nahordnung (angepasstes Punktpotential) und Fern-
ordnung (PME) umgeschaltet wird, wiahrend er im Fall der LJ-Wechselwirkung den Abschnitt
der Potentiale kennzeichnet.

6.2 Einfluss von Barostat und Thermostat

Die Beobachtung einer direkten Hysterese im Kraft-Abstand-Verhalten des Kontaktmodells
belegt das Auftreten von Dissipationen. In experimentellen Systemen ist dies gleichbedeutend
mit der Umwandlung von mechanischer Energie in Wirme. Ubertragen auf das Kontaktmo-
dell ist daher zu vermuten, dass die produzierte Warme durch den aktiven Thermostaten aus
dem System geleitet wird. Um diese Hypothese zu untersuchen, sind in Abbildung 6.2a die
Kraftkurven eines voll vernetzten Systems gezeigt, die auf Simulationen mit und ohne akti-
viertem Thermostaten basieren. Zu Beginn beider Simulationen gilt T" = 300 K. Der Schritt
von einer NVE- zu einer NVT-Simulation fiihrt zu einem leichten Anstieg der Hysterese von
Wiess(NVT) = 6.1 4 0.7 MJ mol~! auf Wi,ss(NVE) = 8.1 + 0.8 MJ mol~!, was auRerhalb der
Schwankungsbreite liegt. Es fallt auf, dass sich die Differenzen zur NVT-Referenz allein auf
das Schlieften des Kontakts beschrianken. Der zugehorige Pfad (NVE) erscheint iiber den ge-
samten Bereich nahezu parallel verschoben (4+3nN). Auf Basis einer separaten Betrachtung
der zur Verfiigung stehenden Messzyklen kann ausgeschlossen werden, dass es sich bei dem
beobachteten Phdnomen um einen nur zeitweise auftretenden Effekt handelt. Die Verdnderung
ist wihrend aller Messzyklen gleichermafen zu beobachten. Anschaulich betrachtet, erleich-
tert das Abschalten des Thermostaten damit das Schlieffen des Kontakts, wahrend die zum
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Offnen benétigte Kraft unverdndert bleibt. Anzumerken ist, dass ein derartiger Effekt bei
einer deutlich hoheren Temperatur von 800 K nicht zu beobachten ist.

Um der zu Beginn gestellten Hypothese, dass die Verlustenergie im Normalfall per Ther-
mostat abtransportiert wird, nachzukommen, ist es sinnvoll, den Temperaturverlauf der NVE-
Simulation genauer zu betrachten. Dieser weist, ausgehend von 7" = 300K, einen kontinu-
ierlichen, linearen Anstieg von etwa 8.4Kns~! auf. Damit steigt die Temperatur, iiber den
gesamten Messprozess von 6 Messzyklen betrachtet, um etwa 60 K an. Um den Anstieg der
Temperatur allein auf die Bewegung der Partikel zuriickfithren zu kénnen, wird eine weitere
NVE-Simulation des Kontaktmodells ausgehend von T' = 300 K durchgefiihrt, bei der die Par-
tikel in Ruhe verbleiben. Der Anstieg der Temperatur betréigt in diesem Fall 2.1 Kns~!, womit
ein Temperaturanstieg von 8.4 — 2.1 = 6.3 Kns™! mit direkter Verbindung zur Bewegung der
Partikel verbleibt. Beziiglich eines einzelnen Messzyklus (einmaliges Offnen und Schliefen des
Kontakts) entspricht dies einer Erhthung der Temperatur von rund 8.1 K pro Zyklus.

Um diesen Wert mit der Verlusthysterese vergleichen zu kdnnen, muss der Temperaturan-
stieg in einen festen Warmebetrag umgerechnet werden. Zu diesem Zweck wird im Normalfall
die Warmekapazitdt einer Probe verwendet. Es ist jedoch wichtig, hervorzuheben, dass in
diesem Fall die Warmekapazitit des Simulationssystems bendtigt wird, die sich von einem
korrespondierenden experimentell untersuchten System signifikant unterscheidet. Den Grund
fiir diese Hypothese liefert das verwendete United-Atom-Modell, da die Freiheitsgrade der
Wasserstoffe unberiicksichtigt bleiben. Zudem fehlt, hervorgerufen durch die klassische Na-
tur der MD-Simulation, der quantenmechanische Anteil. Dieser ist, wie Waheed und Edholm
in [161] anhand von Berechnungen an reinen HyO-Systemen zeigen, grundsétzlich nicht zu
vernachlassigen. Dariiber hinaus ist die Bestimmung der Wérmekapazitdt anhand von MD-
Simulationen ein komplexes Unterfangen, welches durch die Frequenzabhéingigkeit von poly-
meren Materialien weiter erschwert wird. Es sei daher nochmals darauf hingewiesen, dass die
folglich bestimmten Anderungen der inneren Energie in Abhingigkeit der Temperatur nicht
mit experimentellen Warmekapazitaten cy zu vergleichen sind.
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Abbildung 6.2: Tests des Einfluss von Thermostat und Barostat. Die Abbildungen zeigen
Kraftkurven zweier voll vernetzter Systeme mit Partikelgrofen D = 6.3nm bei T =

300K. In beiden Féllen sind die Partikel aufserhalb des Kontaktbereichs mit Silanen
o = 2.7nm~? bedeckt und die Polymerketten mit 15 phr Schwefel vernetzt. In Abbildung
6.1b ist gezeigt, welchen Einfluss das Abschalten des Thermostaten bewirkt (vpu =
3.25ms™! und k = ko). Dabei steigt die viskose Hysterese von Wj,ss(NVT) = 6.1 &
0.7MJmol ™t auf Wj,ss(NVE) = 8.1 & 0.8 MJmol~! an. In Abbildung 6.1b ist hingegen
der Einfluss des Barostaten gezeigt (vpu = 0.5ms ! und k = 4kyp). Dieser bewirkt
einen Anstieg der Hysterese von Wiy (NPT) = 12.6 + 1.8 MJ mol ! auf W, (NVT) =
19.3 £ 2.7MJmol~!. StandardméRig basieren die Kraftmessungen auf NVT-Simulation
(Thermostat an, Barostat aus).
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In den Kraftmessungen dieser Arbeit ist das Simulationsvolumen konstant gehalten. Aus
Sicht der Thermodynamik kann das System damit seine Gesamtenergie E lediglich iiber einen
Warmefluss dg dndern

_OE

do = ——
= or|,

dr. (6.2.1)

Um die bereits gemessene Temperaturdnderung iiber einen Warmefluss mit der Hysterese in
Beziehung zu setzen, muss daher die Anderung der Gesamtenergie F in Abhingigkeit der
Temperatur T abgeschétzt werden. Zu diesem Zweck wird das bereits in Abbildung 6.2a
behandelte System, auf Basis einer 10 ns langen NVT-Simulation, ausgehend von T'= 300 K,
um 6.25 Kns~! erwirmt. Im beobachteten Temperaturbereich steigt die Gesamtenergie linear
mit der Temperatur an, sodass sich anhand eines Geradenfits

OF
= =144+02Jg 'K! 6.2.2
ot |, g (6.2.2)

ergibt. Der zu Beginn des Kapitels angefiihrte Temperaturanstieg von 8.1 K pro Messzyklus
entspricht demnach einer Warmemenge von

OFE
_ AT - 2.
Q ar |, AT -m (6.2.3)
= 11.6+ 1.6 MJmol™*. (6.2.4)

Fiir die Masse m wird die gesamte Masse des umliegenden Polymers sowie des zur Vernet-
zung verwendeten Schwefels und der auf den Partikeln angebrachten Silane verwendet. Da die
Freiheitsgrade der Bewegung fiir die Partikel wihrend der Simulation eingefroren sind, wird
ihre Masse nicht beriicksichtigt. Die sich ergebende Warmemenge stimmt grofsenordnungsmaé-
fig mit der Verlusthysterese aus Abbildung 6.2a (W = 6.1 & 0.7 MJmol~!) iiberein. Die
verbleibende Diskrepanz von AW, = 5 bis 6 MJ mol~! impliziert fiir sich genommen, dass
neben der Verlusthysterese ein zusétzlicher Verlust im System erzeugt wird. Nach eingehender
Auseinandersetzung mit der Thematik ist es jedoch nicht méglich, diese Hypothese zu belegen
oder andernfalls die verbleibenden Abweichungen auf die Art der Messung zuriickzufiihren.
Zukiinftige Untersuchungen, die iiber den Rahmen dieser Arbeit hinausgehen, sollten weite-
re Erkenntnisse iiber den Ursprung der Verlusthysterese in der Simulation liefern und damit
ebenfalls die verbleibende Diskrepanz beseitigen bzw. erklaren. Dennoch sieht der Autor die zu
Beginn des Kapitels aufgestellte Hypothese in Bezug auf die Korrelation von Verlusthysterese
und Thermostat als bestétigt an.

Neben dem Thermostaten stellt der Barostat eine weitere zu untersuchende Einflussgro-
fse dar. Motiviert durch das experimentelle Vorbild der hier durchgefiihrten Kraftmessungen
— der DMA-Analyse — ist der Schritt von den gewohnlich verwendeten volumenerhaltenden
NVT-Simulationen, hin zu NPT-Simulationen, durchaus angebracht. Der Grund dafiir, dass
diese Methode nicht grundsétzlich zum Standard der Kraftmessungen deklariert wird, ist,
dass die NPT-Simulationen ein ohnehin sehr komplexes und, im Sinne der MD-Simulation zu
Abbriichen tendierendes System, weiter destabilisieren. Die erfolgreiche Durchfithrung der in
Abbildung 6.2b gezeigten Kraftmessung eines voll vernetzten Systems® (D = 6.3 nm) mit ak-
tivem Barostaten ist das Resultat einer Vielzahl von Anpassungsschritten. Der Vergleich mit
der NVT-Referenzmessung zeigt eine iiber den Messbereich nahezu konstante Verschiebung
entlang der Abstandsachse von Ar =~ 0.15nm. Diese Differenz ist auf eine Verschiebung der

!Die gezeigte Kraftmessung beruht auf einer stirkeren Federkonstante von k = 4ko. Daher stimmen die
Referenzen (schwarze Verldufe) der beiden Abbildungen 6.2a und 6.2b nicht {iberein.
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Partikelschwerpunkte zu Beginn der NPT-Simulation zuriickzufiihren, deren Ursache in der
Verwendung von Restraints liegt?. Dariiber hinaus wiichst der Wert der viskosen Hysterese
von Wiss(NVT) = 12.6 £ 1.8 MJ mol ! auf W, (NPT) = 19.3 £ 2.7 MJmol~! an. Am grund-
sitzlichen Kraftverlauf dndert sich jedoch nichts. Das trifft ebenfalls auf die nicht explizit
aufgefiihrten Ergebnisse eines voll vernetzten Systems mit kleineren Partikeln (D = 4.2nm)
zu, wobei in diesem Fall kein Anstieg der Hysterese beobachtet wird. Der Autor zieht daher
den Schluss, dass die Wiederholung der zentralen Simulationen aus Kapitel 5 mit aktiviertem
Barostaten qualitativ zu den gleichen Ergebnissen fithren wiirde. Die mit steigender Parti-
kelgrofe zu erwartende Unterschitzung der berechneten Verlustwerte wird ohnehin bereits in
Kapitel 5.4 thematisiert und ist ein generelles Problem, welches auf die geringe Grofe des
Testsystems zuriickgeht.

6.3 Einfluss steiferer Silane

Ein Parameter, der bisher génzlich unbeachtet blieb, betrifft die Figenschaften der Silane.
Wihrend die Auswirkungen unterschiedlicher Silane bereits in [1] untersucht wird, steht an
dieser Stelle lediglich die Steifigkeit der Silane im Fokus. Das bietet den enormen Vorteil, dass
keine neuen Silane hinzugefiigt werden miissen. Es reicht aus, an den bestehenden Systemen
die Kraftmessungen zu wiederholen und dabei die verwendeten Kraftfelder zu modifizieren.

H Wipss = 6.2+ 1.0 MJmol™' Referenz
F W =5.8+0.7 MJmol™! Steifere Silane
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Abbildung 6.3: Test des Einflusses der Steifigkeit der Silane. Die Abbildung zeigt den Verlauf
zweier Kraftkurven, die auf zwei Systemen mit Silica-Partikeln der Gréfse D = 6.3 nm
basieren. Zu unterscheiden sind die Systeme allein durch die unterschiedliche Stéarke der
verwendeten Silan-Torsionspotentiale. Die Referenz bildet das gewthnlich verwendete
Kraftfeld. Fiir die Versteifung der Silane sind sémtliche auf den Silanen befindlichen
Torsionspotentiale um einen Faktor 10 verstirkt. Fiir beide Systeme gilt T = 300K,
k = ko und vy = 3.25ms 1.

2Fiir die Durchfiihrung von NPT-Simulationen ist es zwingend notwendig, die normalerweise verwendete
Freeze-Groups-Methode durch Restraints zu ersetzen (vgl. Kapitel 3.1.4)
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Im Falle der Steifigkeit sind dabei vor allem die Torsionspotentiale bestimmend, die im Ver-
gleich zum gewohnlichen Kraftfeld um einen Faktor 10 verstidrkt werden. Damit bleiben die
einzelnen Konformationen erhalten. Lediglich der Ubergang zwischen den zugehérigen Winkel-
stellungen wird durch héhere Potentialbarrieren erschwert. Die Auswirkungen auf den Kraft-
verlauf eines voll vernetzten Systems mit Partikeln der Grofse D = 6.3 nm sind in Abbildung
6.3 gezeigt. Neben einer leichten Verstarkung des Kontakts, zu erkennen am Anstieg der Stei-
gung im Bereich r > 0.6nm, ist keine Verdnderung im Vergleich zum Referenzsystem zu
erkennen. Insbesondere der Wert der dissipierten Energie bleibt im Rahmen der beobachteten
Schwankungen unveréndert.

Der Einfluss steiferer Silane wurde ebenfalls an Systemen mit kleineren Partikeln (D =
4.2nm) und sowohl mit Silanen gefiilltem als auch ungefiilltem Kontaktbereich untersucht.
Zudem wurden die Simulationen grofer Partikel bei verschiedenen Temperaturen im Bereich
300K < T < 800K und variierender Federstérke durchgefiihrt, um einen méglicherweise beste-
henden Einfluss auf das Verhéltnis von Jump-Verlust zu viskosem Verlust herauszuarbeiten?.
Bis auf die bereits angesprochene leichte Verstarkung des Kontakts wies jedoch keines der Si-
mulationsergebnisse signifikante Veranderungen der Kraftkurven auf. Die Resultate sdmtlicher
in diesem Zusammenhang untersuchter Systeme stimmen damit qualitativ iiberein, wodurch
das Verhaltnis von Jump-Verlust und viskosem Verlust unveréndert bleibt.

6.4 Einfluss von geladenen Polymeren — Funktionalisierung

Die Funktionalisierung von Polymeren ist ein Thema [162|, dem speziell in Bezug auf die
Verwendung in Reifenmaterialien derzeit groke Aufmerksamkeit zu Teil wird. Grundsétzlich
verbirgt sich hinter diesem Begriff das Anbringen von funktionellen Gruppen auf dem Po-
lymer, welche die Polymer-Fiillstoff-Wechselwirkung verstéirken, wie es ebenfalls durch die
Verwendung von Silanen bewirkt wird.

Die Form der Funktionalisierung in den in dieser Arbeit durchgefiihrten MD-Simulationen
basiert auf dem einfachen Ansatz, einzelne Monomersegmente mit elektrischen Dipolmomen-
ten zu besetzen. Somit ist es ohne signifikanten Mehraufwand méoglich, die Wechselwirkung
zwischen den Polymeren und den geladenen Silica-Oberflachen zu verstirken und damit die
Grundidee einer Funktionalisierung zu implementieren. Nebenbei sei angemerkt, dass die
Strukturen von funktionalisierten Polymeren, die eine signifikante Verbesserung der Zielgro-
fsen, wie beispielsweise des Rollwiderstands, hervorrufen, fiir gew6hnlich geheim gehalten wer-
den. Damit ist eine detailliertere Modellierung ohnehin deutlich erschwert bis unmoglich.

Ungeachtet der Einfachheit des verwendeten Ansatzes miissen fiir das Setzen der Di-
polmomente einige Punkte beachtet werden (siehe Abbildung 6.4). Zunédchst wird in zwei
mogliche Dipolkonfigurationen unterschieden, die entweder parallel ]3” oder senkrecht P, zum
Richtungsvektor ¢ der einzelnen Monomereinheiten stehen. Aufgrund der Struktur der Mono-
mersegmente liegt der Betrag von 13H etwa 20 % tiber dem Betrag von P |, sofern in beiden
Féllen die gleichen Partialladungen +dq Verwendung finden. Die Dipole werden im Abstand
von §l, beginnend mit dem [;-iten Monomer, auf die Polymerketten verteilt. Bedingt durch
die Polymer-Silan-Bindungen ist es moglich, dass einzelne Monomereinheiten nicht fiir eine
Funktionalisierung zur Verfiigung stehen. In diesem Fall wird das néchste sich in der Reihe
befindliche und nach der Definition von Abbildung 6.4 freie Monomer verwendet.

Die Wahl der Funktionalisierungs-Parameter ist entscheidend fiir den resultierenden Ein-
fluss auf die Kraftkurven. Erste Tests zeigten, dass Ladungen im Bereich von niedrigen ganz-
zahligen Vielfachen der Elementarladung und Abstdnde im Bereich §/ = 10 — 20mu einen
sinnvollen Ansatzpunkt darstellen. Ob diese Werte im Bereich experimentell verwendeter
Grofsenordnungen liegen, kann nicht beurteilt werden, da die Hersteller von funktionalisierten

3 Auf die explizite Darstellung dieser Ergebnisse wird verzichtet.
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Polymeren die genauen Details der Funktionalisierungen geheim halten. In Analogie zur Men-
ge an Schwefel (15phr), die notwendig ist, um in den Systemen dieser Arbeit signifikanten
Einfluss auf die Kraftkurven auszuiiben, geht der Autor jedoch davon aus, dass die gew&hl-
ten Funktionalisierungs-Parameter die experimentell verwendeten Gréfenordnungen ebenfalls
deutlich iiberschétzen.
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Abbildung 6.4: Vorgehensweise zum Setzen von Dipolmomenten entlang der Polymerket-
ten. Der obere Teil der Abbildung verdeutlicht, welchen Monomeren ein Dipolmoment
hinzugefiigt werden kann. In Rot gekennzeichnete Monomere stehen, bedingt durch ei-
ne anliegende Silan-Polymer-Bindung, nicht fiir das Hinzufiigen eines Dipolmoments zur
Verfiigung. Das néchste freie Monomer, das alternativ verwendet wird, ist hingegen in
Griin hervorgehoben. Im unteren Teil der Abbildung ist gezeigt, wie die Partialladungen
+0q auf den Kohlenstoffen der Monomere zu verteilen sind, um die Dipolmomente ﬁll

und P, zu erzeugen.

Als Basis fiir die weiterfithrenden Untersuchungen dieses Kapitels wird ein voll vernetztes
System, bestehend aus zwei silanisierten Partikeln (D = 6.3nm, o = 2.7 nm~?2), betrach-
tet. Die umliegende Polymerkonfiguration beinhaltet 75 Ketten der Lénge 200 mu, die mit
15 phr Schwefel vulkanisiert sind. In der direkten Kontaktfliche der Partikel befinden sich
keine Silane (o9 = 0.0 nm™2). Eingesetzt werden sechs Funktionalisierungen, die allesamt auf
dq = 2e basieren und sich durch die Wahl [; = 0 bzw. [; = 2, §l = 10mu bzw. §l = 20mu
sowie die beiden unterschiedlichen Ausrichtungen der Dipole (senkrecht und parallel) unter-
scheiden. Nach dem Hinzufiigen der Ladungen zum Basis-System findet zunéchst eine NPT-
Gleichgewichtssimulation (¢ = 40ns) bei T' = 300K und P = 100.0 bar statt. Anschliefend
wird der Druck im System schrittweise (alle 50 ps um 1.0 bar) auf den Normaldruck abge-
senkt, woran sich eine weitere NPT-Gleichgewichtssimulation (¢ = 40ns) bei 7' = 300 K und
P = 1.0bar anschliefst. Die gesamte Simulationsdauer zur Prédparation der Systeme betréigt
damit t = 85ns.

Bevor auf die Auswertung der Kraftkurven eingegangen wird, ist es wichtig, anzumer-
ken, dass die hinzugefiigten Ladungen ebenfalls Einfluss auf die globalen Eigenschaften des
Polymers, wie zum Beispiel die Dichte, haben. Problematisch ist, dass die hoch vernetzten
Polymere nicht in der Lage sind, ihre geometrische Konfiguration anzupassen. Um diesen Um-
stand zu verdeutlichen, ist in Abbildung 6.5 das Verhalten des mittleren Dipolmoments bzw.
die zugeordnete Korrelationsfunktion <(13¢(0)'13¢(t))/ (ﬁi(o)-ﬁi(o))>i fiir verschiedene Funktionalisie-
rungen gezeigt. Die Datensétze werden wahrend der ersten vorbereitenden NPT-Simulation,
vor dem Senken des Drucks auf 1.0 bar, bestimmt. Der Index 7 zahlt die einzelnen Monomerein-
heiten und dient als Indikator dafiir, dass iiber die gesamten Monomereinheiten eines Systems
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gemittelt wird. Der Vergleich der Korrelationszeiten von hochvernetzten Polymeren und unver-
netzten kurzkettigen Oligomeren bzw. einer Monomerfliissigkeit* weist deutliche Differenzen
auf. Wahrend die einzelnen Monomere der Monomerfliissigkeit auf der betrachteten Zeitskala
sofort unkorreliert sind, bedarf es bereits 20 ns Simulationszeit, bis die Korrelationsfunktio-
nen der 6-Mere auf null abfallt. Im Fall der 12-Mere iibersteigt die hierfiir bendtigte Zeit den
Simulationszeitraum von 40 ns. Bedingt durch die zusétzliche Schwefel-Vernetzung, zeigen die
Korrelationsfunktionen der funktionalisierten Polymersysteme ein génzlich abweichendes Ver-
halten. Sie konvergieren allesamt eindeutig gegen Werte im Bereich 0.9. Eine vollkommene
Relaxation der Monomersegmente erscheint auf den hier zu erreichenden Zeitskalen unmog-
lich. Hinsichtlich der im Folgenden ausgewerteten Kraftkurven gilt es daher zu beachten,
dass sich sdmtliche funktionalisierten Konfigurationen in einem solchen lokalen Gleichgewicht
befinden.

1.0 i
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Abbildung 6.5: Die Abbildung zeigt die Korrelationsfunktion der Dipolmomente bzw. der
entsprechenden Richtungsvektoren ]5; funktionalisierter und nicht funktionalisierter Po-
lymerkonfigurationen. Fiir die funktionalisierten Konfigurationen gilt d¢ = 2e. Die Da-
tensétze basieren einer NPT Simulation der Lénge 40 ns. Als Referenz ist das Verhalten
einer reinen Monomerfliissigkeit sowie zweier kurzkettiger Oligomer-Fliissigkeiten, die al-
lesamt nicht funktionalisiert sind, gezeigt. Fiir diese unbehandelten Systeme wird der zu
]3” korrespondierende Verbindungsvektor ¢ der Kohlenstoffe auf den Monomeren verwen-
det.

Beginnend mit den Konfigurationen aus Abbildung 6.6, bei denen sich 20 mu zwischen
den hinzugefiigten Dipolen befinden, konzentriert sich der Einfluss der Funktionalisierung
auf den Fernbereich (r > 0.6nm) der Kraftkurven. Der Betrag der maximalen riicktreiben-
den Kraft F steigt um bis zu 7nN an. Dieser Wert entspricht einer relativen Anderung von
+16 % gegentiber der Referenz und geht einher mit einem Anwachsen der Verlustwerte von
0.6 MJmol~! bis 1.2MJmol~!, was in allen Fillen die zu erwartenden Schwankungsbreiten

“Die Oligomer- bzw. Monomerfliissigkeiten sind nicht funktionalisiert. Fiir die Auswertung werden die zu den
Dipolmomenten korrespondierenden Verbindungsvektoren i, der Kohlenstoffe auf den Monomereinheiten
verwendet.
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Abbildung 6.6: Kraftkurven funktionalisierter Systeme. Die Abbildung zeigt den Einfluss
von sechs unterschiedlichen Funktionalisierungen auf das Kraft-Abstand-Verhalten des
Kontaktmodells. Alle Funktionalisierungen basieren auf d¢ = 2e. Eine Aufstellung der
berechneten Verlustwerte ist in Tabelle 6.1 ausgelagert. Die Basis fiir die unterschiedlichen
Funktionalisierungen bildet ein voll vernetztes System, bestehend aus zwei silanisierten
Partikeln (D = 6.3nm, o = 2.7nm~?), die sich in einer Polymerkonfiguration, bestehend
aus 75 Ketten der Lange 200 mu, befinden. Das Polymer ist mit 15 phr Schwefel vernetzt.
Die direkte Kontaktfliche der Partikel beinhaltet keine Silane (o9 = 0.0nm~2). Dieses
System gilt gleichzeitig als Referenz, deren Kraft-Abstand-Verhalten in Schwarz gezeigt
ist. Als Randbedingungen fiir die Kraftmessungen gelten 7' = 300K, k = ko und vy =
3.25ms L.

erreicht bzw. iibersteigt. Zudem fithrt die Verschiebung der Funktionalisierungen entlang der
Polymerketten [; = 0 — [; = 2 zu unterschiedlichen Ergebnissen. Fiir eine genauere Quan-
tifizierung dieser Einfliisse liegen die Kraftkurven zu nah beieinander. Es ist jedoch nahelie-
gend, dass die Verstarkung der Wechselwirkungen von der Distanz zwischen funktionalisierten
Monomereinheiten und Partikeloberflachen abhéngt. Durch die Vulkanisation sind die Poly-
merkonfigurationen in ihrer Bewegung stark eingeschrinkt, sodass signifikante Abweichungen
von der Geometrie der Startkonfiguration nicht zu erwarten sind. Das gilt damit ebenfalls
fiir die Funktionalisierungen. Auf Basis dieser Schlussfolgerungen wiirde bei dem Vergleich
zweier funktionalisierter Systeme die Konfiguration zu einer groferen Verstarkung der Wech-
selwirkungen fiihren, bei der sich aufgrund der Startkonfiguration mehr Dipole in der Néhe
der Partikeloberflichen befinden.

Eine Erhéhung der hinzugefiigten Dipole, durch den Schritt von 6l = 20mu auf §l =
10 mu, fithrt zu einer signifikanten Beeinflussung der Kraftkurven, die zudem bereits bei deut-
lich kleineren Partikelabstdnden von naherungsweise 0.25 nm zu beobachten ist. Das hat zur
Folge, dass neben dem Anstieg der maximalen riicktreibenden Kraft um bis zu 37 %, ebenfalls
die Tiefe des charakteristischen Minimums um bis zu 25 % anwéchst. Diese starke Auspréi-
gung ist insbesondere im Fall der parallel zur Richtung der Monomere platzierten Dipole zu
beobachten. Dariiber hinaus zeigt sich, im Gegensatz zu den weniger stark funktionalisierten
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Tabelle 6.1: Verlustwerte der in Abbildung 6.6 gezeigten Kraftkurven. Die Schwankungsbrei-
ten sind die zu den Mittelwerten iiber nacheinander ausgefiihrte Messzyklen korrespon-
dierenden Standardabweichungen. Alle Funktionalisierungen basieren auf g = 2e.

Plii | Al/mu | T /K | Wi / MImol™" | WiV ™" / MPa | AW, V™" / MPa
-Jo] - [ 30 | 61£07 | 49£05 | 0.0

1710 10 300 5.6+ 0.6 44+05 —05

10 20 300 74+1.0 59+ 0.8 +1.0

12 20 300 7.3+0.9 58+ 0.7 +0.9

1o 10 300 50+ 0.6 4.0+£0.4 —0.9

1o 20 300 6.7+0.8 54+0.6 +0.5

]2 20 300 71409 5.7+0.7 +0.8

Konfigurationen, eine leichte Senkung der Verlustwerte gegeniiber der Referenz, die jedoch
ebenfalls die untere Grenze der Schwankungsbreiten erreicht bzw. {ibersteigt. Die grundsétz-
liche Verstarkung der Kraftkurven mit steigendem Grad der Funktionalisierung ist auf die
Wechselwirkung der hinzugefiigten Dipole mit den Partikeln zuriickzufiihren. Je mehr Dipo-
le das System beinhaltet, umso hoher ist die resultierende elektrostatische Wechselwirkung
die Partikel und Polymere verbindet und somit die Auslenkung der Partikel erschwert. Den
Einfluss der ebenfalls verstiarkten Polymer-Polymer-Wechselwirkung sieht der Autor hingegen
— aufgrund der ohnehin starken Schwefelvernetzung — als vernachléssigbar klein an. Auf die
Frage, warum die schwicheren Funktionalisierungen (6! = 10 mu) den Wert der Verlusthyste-
rese erhohen, wihrend die stérkeren Funktionalisierungen (0! = 20mu) zu einer Reduzierung
des Verlust fiihren, kann zum jetzigen Zeitpunkt keine Antwort gegeben werden.

Neben dem Vergleich der Kraftkurven in Abhéngigkeit der Stérke der Funktionalisierung
fallt auf, dass in allen Féllen die Verstarkung durch ﬁl\ hoéher als die Verstiarkung durch P,
liegt. Eine mogliche Erklarung kénnte in diesem Fall die Orientierung der Monomere relativ zur
Partikeloberflache liefern. Der Autor vermutet, dass die initiale Orientierung der Monomere
(vor der Funktionalisierung) fiir das Hinzufligen von parallelen Dipolen ]3\\ energetisch giins-
tiger gegeniiber senkrechten Dipolen P, ausfillt®. Somit wird die Wechselwirkung zwischen
Polymer und Partikel im Fall ﬁ\l deutlich verstirkt. Um eine vergleichbar hohe Verstarkung
im Fall P, zu erreichen, ist eine Reorientierung der funktionalisierten Monomere erforderlich.
Im Hinblick auf die Resultate von Abbildung 6.5 sind derartige Bewegungen jedoch stark
eingeschrénkt, wodurch die in den Kraftkurven beobachteten Differenzen folgen.

An dieser Stelle soll die Gleichgewichts-Thematik der verwendeten Polymerkonfigura-
tionen nochmals aufgegriffen werden. Die Korrelationsfunktion der Dipolmomente aller in
Abbildung 6.5 gezeigten funktionalisierten Polymerkonfigurationen geben Grund zu der An-
nahme, dass sich die zugehorigen Systeme ndherungsweise in einem lokalen Gleichgewicht
befinden. Dessen ungeachtet, hatte eine Verldngerung der initialen Gleichgewichtssimulatio-
nen (vor der Kraftmessung) um +50ns erkennbaren Einfluss auf die Kraftkurven. Der Wert
der Hysterese reduzierte sich um rund ~ 1.0 MJmol™!, wihrend der Betrag der maximal
erreichten, riicktreibenden Kraft um 3 — 5nN anstieg. Die Annahme eines lokalen Gleichge-
wichts ist damit hinféllig. In Bezug auf Richtung (L, ||) und Stdrke der Dipole blieb das
generell beobachtete Verhalten jedoch unveréndert, so dass die bisher diskutierten Resultate
ihre Aussagekraft behalten. Dennoch sollte, bevor in zukiinftigen Untersuchungen die Art der
verwendeten Funktionalisierungen variiert wird, eine alternative Erzeugung der funktionali-
sierten Polymere angedacht werden. Im Hinblick auf den naheliegenden Schritt, die Ladungen

5 Auf eine tiefergehende Untersuchung dieser Hypothese wird aus zeitlichen Griinden verzichtet.
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vor der Polymerisation hinzuzufiigen, sei angemerkt, dass in diesem Fall eine Adsorption der
funktionalisierten Monomere an den Partikeloberflichen zu erwarten ist. Damit wére das Sys-
tem im Hinblick auf die Funktionalisierungen stark inhomogen, wodurch die Erzeugung eines
Referenzsystems deutlich erschwert wird. Eine alternative Moglichkeit bietet die Adaption der
experimentellen Vorgehensweise, bei der einer bestehenden funktionalisierten Polymerkonfi-
guration die Silica-Partikel nachtriglich beigemischt werden.
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KAPITEL [

Polymerdynamik und Struktur in der Nahe der Partikel

Die Grenzfliche zwischen Polymer und Silica-Partikeln, in der Literatur oftmals als Zwischen-
phase (engl: Interphase) bezeichnet, ist insbesondere im Bereich molekularer Simulationen
Gegenstand einer Vielzahl von Studien. Obwohl Uneinigkeit iiber den Ursprung der verstér-
kenden Wirkung von Fiillstoffen (vgl. Abbildung 2.11) vorherrscht, so besteht doch Einigkeit
dariiber, dass der Einfluss von Oberflichen auf die Eigenschaften von Polymeren nicht zu
vernachléssigen ist. Aus diesem Grund werden physikalische und chemische Eigenschaften
von Polymeren, (wie z.B. Dichte, Druck, Orientierung, Gyrationsradius, Glasiibergangstem-
peratur, Relaxationszeiten,. .. ) in Abhéngigkeit ihres Abstands zu verschiedenen Oberflichen
untersucht. Im Gegensatz zu reinen Bulk-Simulationen miissen die Werte iiber kleinen Teilvo-
lumina bestimmt werden, was zu hohen statistischen Schwankungen der Endresultate fithren
kann. Zielfithrend, im Hinblick auf eine Verbesserung der Statistik, ist in den meisten Féllen
entweder die Vergroferung der Systeme oder die Verldngerung der Simulation, was jedoch
beides an die zur Verfligung stehende Computerinfrastruktur gebunden ist. Damit sind Un-
tersuchungen des Verhaltens von Polymeren an Grenzschichten ungleich aufwéndiger als ihre
Pendants in Bulk-Systemen.

In der Literatur finden sich — neben diversen Studien von Polymer-Silica-Grenzflichen
(Polysterene [15, 143, 163, 164, 165|, Polyethylen [140, 166|, Polyisopren [127, 141], Polybuta-
dien [18], Polyimide {167, 168], Epoxy [169], Oligomerisches Polymethacrylat [170]) — Unter-
suchungen von Carbon-Nanordhren (Polyvinylchlorid [171]), Graphen (Polyamide-6,6 [172]),
Goldoberflachen (Polysterene [17, 173]), Siliziumcarbid (vernetztes Epoxidharz |21, 174]) so-
wohl als auch von reinen Modellsystemen (Bead-Spring! [175, 176, 177, 178, 179])2. Die Tat-
sache, dass lediglich eine dieser Veroffentlichungen alter als 20 Jahre ist, unterstreicht zudem
den aktuellen Trend, Grenzflichen mittels molekularer Simulationen zu untersuchen. Bei ge-
nauerer Betrachtung aktueller Studien, wie beispielsweise [165], zeichnet sich das Bestreben
ab, allgemeinere, von der Art des Polymers unabhéngige Aussagen tiiber die Ausdehnung der
Zwischenphase zu treffen. Als universelle Langeneinheit wird in den meisten Féllen der Gy-
rationsradius der Polymere verwendet. Jedoch ist, den aufgefiihrten Studien zur Folge, das
Aufstellen einer universellen Theorie zur Beschreibung der Zwischenphase bisher nicht mog-
lich.

!Sogenannte Bead-Spring- Ansétze modellieren Polymere als Kette von Massenpunkten, die iiber harmonische
Potentiale miteinander verbunden sind.

2Es sei zudem auf einen aktuellen Review-Artikel [180], der sich allgemein mit dem Thema Modellierung von
Polymer-Nanokompositen beschéftigt, hingewiesen.
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In dieser Arbeit stellt das Verhalten des Polymers lediglich einen Anteil des gesamten be-
trachteten Kontaktmodells dar, der nicht explizit im Fokus steht. Da die durchgefiihrten
Simulationen jedoch die entsprechenden Informationen beinhalten, werden in diesem Kapi-
tel ausgewéhlte Eigenschaften des Polymers — Dichte, Relaxationszeiten und Konformation
— untersucht. Es gilt anzumerken, dass sowohl Dichte- als auch Relaxationszeituntersuchun-
gen auf Konfigurationen mit unvernetztem Polymer beschrinkt sind. Erst die Analyse der
Konformation (in Form von Torsionswinkeln) beinhaltet vernetzte Systeme. Dariiber hinaus
sei angemerkt, dass der Beginn der Silica-Oberflachen durch die oberste Schicht der Sauer-
stoffatome festgelegt ist. Diese Definition gilt gleichermafien fiir die folgenden Kapitel 7.1 bis
7.3.

7.1 Adsorptionsverhalten des Polymers

Die Dichte als statische Grofe gibt Aufschluss dariiber, wie stark die Polymere an der Silica-
Oberflache adsorbieren. Als Grundlage fiir die folgenden Untersuchungen werden Simulationen
des Kontaktmodells der Dauer 10 ns betrachtet, bei denen sich die Silica-Partikel in Ruhe be-
finden. Die Polymerdichte wird relativ zur Riickseite der Partikel, dem in Abbildung 7.1 als
Aufenbereich bezeichneten Gebiet, bestimmt und in Abhéngigkeit des radialen Abstands r
zum jeweiligen Partikelschwerpunkt aufgetragen. Die gezeigten Dichteverteilungen sind Mit-
telwerte iiber den Simulationszeitraum von 10ns, wobei die zugehdrige Korrelationszeit zur
Entnahme statistisch unabhéangiger Konfigurationen 100 ps betriagt. Es sei angemerkt, dass
in Bezug auf die Dichteverteilungen aus Griinden der Ubersicht auf die Angabe von expli-
ziten Fehlerbalken verzichtet wird. Auf Basis der Standardabweichungen, die zu den zeitli-
chen Mittelwerten korrespondieren, kénnen die Schwankungsbreiten generell zu 4+15kgm™—3
abgeschitzt werden. Fiir die Polymerdichte aufserhalb des Kontaktbereichs sollte die Silanbe-
deckung innerhalb des Kontaktbereichs keine Rolle spielen, weshalb sich an dieser Stelle auf
Systeme mit oy = 0.0nm~? beschriinkt wird. Die berechneten radialen Dichtefunktionen sind
in Abbildung 7.2 fiir variierende Silanbedeckung o gezeigt.

AuBlenbereich Kontaktbereich Auflenbereich

Abbildung 7.1: Die Abbildung zeigt, iiber welchen Bereich des Simulationsvolumens die
radialen Dichteverteilungen p sowie die Relaxationszeiten 7 in Abhéngigkeit des Abstands
r bestimmt werden. Zusétzlich ist die Dynamik eines Monomersegments in der Nahe der
Oberflache skizziert.
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Abbildung 7.2: Die Abbildung zeigt die radiale Dichteverteilung des Polymers relativ
zum Schwerpunkt der Partikel. Verwendet werden Systeme, bestehend aus zwei Silica-
Partikeln der Grofe D = 4.2nm, die in np = 85 Polyisoprenketten der Lange n = 200 mu
eingebettet sind und eine variierende Silanbedeckung aufweisen. Fiir die Berechnung der
Dichte werden alle Atome beriicksichtigt, die sich eindeutig aufserhalb des Kontaktbe-
reichs befinden (vgl. Abbildung 7.1). Die verwendete Korrelationszeit liegt bei 100 ps,
wobei die gesamte Simulationsdauer 10 ns betragt und die Daten ab ¢ > 2ns verwendet
werden. Die zugehorigen Schwankungsbreiten liegen im Bereich von +15kg m~—3. Auf die
explizite Angabe von Fehlerbalken wird aus Griinden der Ubersicht verzichtet.

Ausgehend von der Konfiguration, bei der sich keine Silane auf der Oberflache befinden,
konnen drei Polymerschichten (Adsorptionsschichten), mit einem ungefihren Abstand von
0.5 nm zueinander, identifiziert werden. Wahrend der erste Peak (bei r = 2.5nm) einen deut-
lichen Anstieg der Dichte von rund 30 % gegeniiber dem Bulk-Bereich aufweist, sind es bei
den beiden folgenden Peaks lediglich +10 bzw. +5 %. Der Einfluss der Silane auf die Polymer-
dichte ist deutlich zu erkennen. Bei vollstdndiger Bedeckung haben die Silane keine andere
Moglichkeit, als nahezu senkrecht zur Oberfliche zu stehen und damit den gesamten Bereich
abzuschirmen. So wird das Auftreten der Polymere um etwa +0.5 nm verschoben, was in etwa
der Lénge eines relaxierten Silans entspricht. Die erste Adsorptionsschicht verschwindet damit
génzlich, wihrend die zweite Schicht um etwa 0.1 nm verschoben wird. Eine Reduktion der
angebrachten Silane auf o = 1.4nm~2 fiihrt entsprechend dazu, dass nur die erste Adsorpti-
onsschicht verschwindet. Die zweite Schicht hingegen bleibt im Vergleich zum unsilanisierten
Fall unveréndert. Die gesamte Einflussreichweite der Partikel betrégt damit ndherungsweise
2nm, was durch das Hinzuftigen von Silanen nicht verdndert wird.

Lage und Hohe des ersten Adsorptionspeaks (unsilanisierte Partikel) stimmen, im Rahmen
der beobachteten Schwankungen, gut mit den in der Vorgéngerarbeit (Abbildung 4.50 in [1])
beobachteten Werten i{iberein. Auch der Abstand der folgenden Peaks weist, wie in Abbildung
7.2 gezeigt, etwa die Lange einer Monomereinheit (0.5 nm) auf, was aufgrund der identischen
Kraftfelder zu erwarten ist. Der Vergleich mit weiteren MD-Studien, wie z.B. [141] bringt
ebenfalls nur marginale Abweichungen hervor. In besagter Publikation werden Polyisopren-
Schichten (Kettenldnge n = 100 mu mit zusétzlichen 4-S-Schwefelbriicken zur Vernetzung),
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die sich zwischen zwei amorphen und zusétzlich silanisierten SiO,-Oberflachen befinden, un-
tersucht®. Das Verhalten der ersten Adsorptionsschicht (Abbildung 9 [141]) stimmt im Fall
silanisierter und unsilanisierter Oberflichen mit dem hier gezeigten Verhalten iiberein. Der in
[141] stark ausgepriigte Peak (Hohe ~ 1300 kgm™3) wird durch das Hinzufiigen von Silanen
(0 = 1.0nm™?) ebenfalls deutlich abgesenkt bzw. abgeschnitten. Zudem wird der verbleibende
Anstieg zur Bulk-Dichte durch ein lokales Minimum bei ungefihr 400 kg m~3 bestimmt, wie es
fiir 0 = 1.4nm~? in Abbildung 7.2 gleichermafen zu beobachten ist. Es gilt anzumerken, dass
die verwendete Temperatur mit 420 K etwas hoher als in Abbildung 7.2 liegt. Im Hinblick auf
die Ergebnisse von Abbildung 7.4, in der eine Variation der Temperatur gezeigt ist, sollten die
Abweichungen jedoch vergleichsweise klein sein, zumal die Bulk-Dichte gut mit den in dieser
Arbeit bestimmten Werten iibereinstimmt.

Neben der Lage der Adsorptionsschichten ist die Adsorptionsenergie der Monomere von
Bedeutung. In Abbildung 7.3 ist diese fiir die drei verwendeten Silandichten gezeigt. Die
Adsorptionsenergie der Monomere vor der unsilanisierten Oberfliche betriigt etwa 15kJ mol ™!
pro Monomer. Durch das Hinzufiigen von Silanen (o = 2.7nm~2) steigt dieser Wert auf etwa
22 kJmol~! an, wobei Abbildung 7.2 zeigt, dass die Zahl der sich in diesem Bereich befindlichen
Monomere gleichzeitig deutlich absinkt. Fiir die wenigen verbleibenden Monomere ergeben
sich zwischen den Silanen energetisch bevorzugte Adsorptionsplétze, was durch den Anstieg
der Adsorptionsenergie deutlich wird. Durch die silanbedingte Verdringung bildet sich zudem
eine zweite charakteristische Adsorptionsenergie (r ~ 2.6nm) aus, die jedoch mit 8 kJ mol~!
deutlich geringer ausfillt.
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Abbildung 7.3: Die Abbildung zeigt die Adsorptionsenergie der Monomereinheiten des Po-
lymers. Dabei wird lediglich die Wechselwirkung zwischen Monomereinheit und Partikel
(gegebenenfalls mit Silanen) berticksichtigt. Verwendet werden Systeme, bestehend aus
zwei Silica-Partikeln der Grofe D = 4.2nm, die in np = 85 Polyisoprenketten der Lange
n = 200 mu eingebettet sind und eine variierende Silanbedeckung aufweisen. Beriicksich-
tigt werden alle Monomere, die sich eindeutig auferhalb des Kontaktbereichs befinden
(vgl. Abbildung 7.1). Die verwendete Korrelationszeit liegt bei 1ns, wobei die gesamte
Simulationsdauer 10 ns betragt.

3 Aufgrund der Breite der Polymerschicht von ungefihr 3nm wird sich auf den Vergleich der ersten Adsorp-
tionsschicht beschrankt.
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Im Folgenden soll der Einfluss der Temperatur auf das radiale Dichteverhalten untersucht
werden. In Abbildung 7.4 sind die Ergebnisse fiir eine Konfiguration gezeigt, bei der sich keine
Silane auf den Partikeln befinden. Der Einfluss der Temperatur zeigt sich in mehreren Facet-
ten. Zunéchst sinkt, wie es zu erwarten ist, die Polymerdichte im Bulk ab (vgl. Abbildung 4.5).
Zudem fiihren die erh6hten Geschwindigkeiten der Atome dazu, dass die Adsorptionsschichten
deutlich weniger Polymer beinhalten. Insbesondere die bei 7' = 300 K zu erkennende zweite
und dritte Schicht sind bei 800 K nicht mehr zu identifizieren. Hingegen ist der erste Adsorpti-
onspeak in allen drei Féllen zu erkennen. Er wandert jedoch mit steigender Temperatur (von
300 auf 800K) um etwa 0.12nm von der Oberflache weg.
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Abbildung 7.4: Die Abbildung zeigt die radiale Dichteverteilung des Polymers, relativ zum
Schwerpunkt der Partikel. Verwendet werden Systeme, bestehend aus zwei unsilanisier-
ten Silica-Partikeln der Grofse D = 4.2nm, die in np = 85 Polyisoprenketten der Lénge
n = 200 mu eingebettet sind. Beriicksichtigt werden alle Atome, die sich eindeutig aufser-
halb des Kontaktbereichs befinden (vgl. Abbildung 7.1). Die verwendete Korrelationszeit
liegt bei 100 ps, wobei die gesamte Simulationsdauer 10ns betrdgt und die Daten ab
t > 2ns verwendet werden. Die zugehorigen Schwankungsbreiten liegen im Bereich von
+15kgm~3. Auf die explizite Angabe von Fehlerbalken wird aus Griinden der Ubersicht
verzichtet.

In Abbildung 7.5 ist die radiale Dichteverteilung fiir drei verschiedene Partikelgrofen (D =
2.1nm, D = 4.2nm und D = 6.3nm) gezeigt, wobei alle drei Konfigurationen unsilanisierte
Partikel beinhalten. Im Vergleich zu den vorherigen Abbildungen wird der Radius der Partikel
vom Abstand r subtrahiert, sodass fiir alle Konfigurationen die Oberfliche bei r =~ 0.0nm
liegt. Es ist deutlich zu erkennen, dass mit steigender Partikelgrofe der Abstand des ersten
Adsorptionspeaks zur Partikeloberfliche wéchst. Eine Verdnderung der Dichte innerhalb des
ersten Adsorptionspeaks ist lediglich bei den kleinsten Partikeln zu beobachten. In diesem
Fall scheint die Oberflichenkriimmung einen deutlich hoheren Einfluss zu haben. Abbildung
7.6 zeigt die gleichen Datensétze wie Abbildung 7.5, jedoch zentriert auf die Lage des ersten
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Adsorptionspeaks. Auch hier zeigt sich deutlich, dass die Konfiguration mit den kleinsten
Partikeln die stdrksten Abweichungen aufweist. Wahrend fir D = 4.2nm und D = 6.3nm
die Dichteverlidufe einen hohen Grad an Ubereinstimmung aufweisen, zeigt sich im Fall von
D = 2.1 nm eine abweichende Adsorptionsstruktur, die insbesondere an der Verschiebung des
ersten Dichte-Minimums im Bereich 0.5nm < r < 1.0 nm sichtbar wird.

Die Reichweite des Partikeleinflusses, definiert durch den Abstand zwischen Oberflache
und Bulk-Region, liegt bei den untersuchten Partikelgrofen im Bereich von 1.5 — 2.0 nm.
Waéhrend das Hinzufiigen von Silanen diesen Wert nicht beeinflusst, verringert eine Erhéhung
der Temperatur auf 7' = 800K die Einflussreichweite auf ndherungsweise 1.0 nm. Ergebnisse
aus #hnlichen Studien, wie z.B. [140]* und [18]?, weisen bei T' = 300 K vergleichbare Werte im
Bereich von ungefihr 2nm auf. Im Hinblick auf die Erhohung der Temperatur wurden keine
Referenzwerte gefunden.
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Abbildung 7.5: Die Abbildung zeigt die radiale Dichteverteilung des Polymers, relativ zum
Schwerpunkt von Partikeln variierender Grofse. Verwendet werden Systeme, bestehend
aus zwel unsilanisierten Silica-Partikeln variierender Grofse, die in np = 85 Polyiso-
prenketten der Lange n = 200 mu eingebettet sind. Fiir den Vergleich ist der jeweilige
Partikelradius R = P/2 von den absoluten Absténden subtrahiert, sodass fiir alle Konfi-
gurationen die Oberflache bei r & 0.0 nm liegt. Beriicksichtigt werden alle Atome, die sich
eindeutig auferhalb des Kontaktbereichs befinden (vgl. Abbildung 7.1). Die verwendete
Korrelationszeit liegt bei 100 ps, wobei die gesamte Simulationsdauer 10 ns betrdgt und
die Daten ab ¢t > 2ns verwendet werden. Die zugehorigen Schwankungsbreiten liegen im
Bereich von £15kgm~3. Auf die explizite Angabe von Fehlerbalken wird aus Griinden
der Ubersicht verzichtet.

4Polyethylen auf Silica
5Polybutadien auf Silica
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Abbildung 7.6: Die Abbildung zeigt dieselben Daten wie Abbildung 7.5, wobei die Datensétze
in diesem Fall auf die Lage des ersten Adsorptionspeaks zentriert sind.

7.2 Relaxationszeiten des Polymers in der Nahe der Partikel

Neben statischen Grofen, wie der Dichte, ist der Einfluss der Partikel auf die Dynamik der
Polymere von Interesse, der auf Grundlage des in [3] verwendeten Ansatzes untersucht wird.
Basierend auf den (Start-) Positionen bei t = 0 ps werden die Monomere® in Kugelschalen der
Breite dr = 0.2nm einsortiert. Analog zur Bestimmung der Dichteverteilungen gilt die Ein-
schrankung auf den in Abbildung 7.1 gezeigten Aufsenbereich des Kontaktmodells. Wahrend
der Simulation wird alle 10ps iiberpriift, wie viele Monomere sich noch in ihrer urspriing-
lichen Kugelschale aufhalten. Sobald sich ein Monomer langer als 100 ps auferhalb seiner
urspriinglichen Kugelschale befindet, wird es nicht weiter gezahlt. Auf diese Weise ergibt sich
fiir jede Schale mit Abstand r; zum Schwerpunkt der Partikel ein Datensatz N, (t), der die
verbleibenden Monomere zum Zeitpunkt ¢ zdhlt. In Abbildung 7.7 sind zwei solche Datensét-
ze fiir r = 2.7nm bzw. 4.5 nm gezeigt. Der Durchmesser der in diesem Beispiel verwendeten
Partikel betrdgt D = 4.2nm. Hinsichtlich der bereits diskutierten radialen Dichtefunktion in
Abbildung 7.2, ist der erste Datensatz im ersten Adsorptionspeak lokalisiert, wihrend der
zweite Datensatz dem Bulk-Bereich zuzuordnen ist. Am Vergleich der N (¢)-Verldufe lassen
sich zunéchst zwei Punkte hervorheben. Erstens findet ein merklicher Abfall (rund —20 %) der
Monomerzahlen im Zeitbereich 0 ps < t < 10 ps statt, der auf Basis der gewahlten Zeitschritte
nicht weiter aufgeldst werden kann’. Gleichzeitig liegt die thermische Geschwindigkeit der Mo-
nomere fiir die verwendete Temperatur von 300K bei v ~ 0.3nmps~!. In Relation zur Breite
der verwendeten Kugelschalen von dr = 0.2nm ist die erste schnelle Relaxation demnach auf

5Verwendet werden die Massenschwerpunkte der einzelnen Monomersegmente.
" Aufgrund der Normierung mit N(¢ = 0) hat der erste Datenpunkt den Wert 1.0 und ist wegen der logarith-
mischen Auftragung nicht zu sehen.
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die thermische Bewegung der Monomere zuriickzufithren. Der zweite hervorzuhebende Punkt
beinhaltet, dass der zweite, deutlich langsamere Relaxationsprozess im Bereich ¢ > 10 ps si-
gnifikant vom Abstand zur Partikeloberfliche abhéngt. Diese Abhéngigkeit dufsert sich darin,
dass die Monomere in der Nihe der Oberfliche deutlich ldnger in ihrer urspriinglichen Kugel-
schale verbleiben. Die Dynamik wird in diesen Bereichen verlangsamt.
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Abbildung 7.7: Die Abbildung zeigt den normierten Verlauf der Monomerzahlen N(¢) in
zwei Kugelschalen der Breite dr = 0.2 nm, die sich im Abstand von 2.7 bzw. 4.5 nm zum
Schwerpunkt unsilanisierter Partikel (D = 4.2nm) befinden. Im Bereich ¢t > 10 ps wer-
den die Datensdtze mit der in Gleichung (7.2.1) gezeigten Kohlrausch-Williams-Watts
(KWW)-Funktion gefittet. Die resultierenden Fit-Parameter sind der Legende zu ent-
nehmen.

Um den zweiten Relaxationsprozess genauer untersuchen zu koénnen, werden die Daten-
sitze im Bereich ¢ > 10 ps mit der Kohlrausch-Williams-Watts (KWW )-Funktion [181]

N(t) = A-exp ( (j>ﬁ> (7.2.1)

gefittet, die eine gute Beschreibung der Daten liefert. Bei der KW W-Funktion handelt es sich
um eine gestreckte Exponentialfunktion, die in weiten Teilen der Literatur — iiber das Feld der
Polymerphysik hinausgehend — fiir die Beschreibung von Relaxationsprozessen als Standard
gilt®. Die Fitprozedur wird auf die Datensiitze dreier Simulationssysteme mit variierender
Silanbedeckung angewandt. Beriicksichtigt werden alle Kugelschalen, die zu Beginn der Si-
mulation mehr als 50 Monomere beinhalten. Die resultierenden Relaxationszeiten 7 sind in
Abbildung 7.8 gegen den Abstand zum Partikelschwerpunkt aufgetragen. Als Schwankungs-
breiten werden der geschétzten Kovarianzmatrix die Standardabweichungen entnommen. Im
Rahmen der beobachteten Verldufe erscheinen diese Werte jedoch zu klein, um die tatséch-
lichen statistischen Schwankungen zu beschreiben. Zuséatzlich zu den Berechnungen in der

8Fiir den interessierten Leser sei auf [182] verwiesen, in der sowohl die empirische Natur der KWW-Funktion
als auch ihre weitreichende Verwendung detailliert diskutiert werden.
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Nahe der Partikel werden die gleichen Berechnungen in vier Bulk-Polymer-Konfigurationen
durchgefiihrt. Uber die resultierenden Relaxationszeiten werden gewichtete Mittelwerte in
Abhéngigkeit der Monomerzahl pro Kugelschale bestimmt. Diese sind, zusammen mit den
zugehorigen Standardabweichungen, ebenfalls in Abbildung 7.8 gezeigt. Aus Sicht des Autors
stellen diese Fehlerintervalle, auch in Bezug auf die Systeme mit Partikeln (farbige Verlaufe
in Abbildung 7.8) , eine deutlich passendere Abschitzung der generellen Schwankungsbreiten
dar.

Unabhéngig von der Silanbedeckung steigen die gemessenen Relaxationszeiten 7 in der
Néhe der Partikel deutlich an. Wahrend die Ergebnisse im Bereich r > 4.0 nm mit den Bulk-
Werten von 7y, = 1ns nahezu iibereinstimmen, liegen die Werte in der Ndhe der Oberflache
um bis zu eine Grofsenordnung dariiber. Dieses Verhalten korrespondiert mit den Ergebnissen
aus [143| (Polystyrol auf Silica) und [141] (Polyisopren auf Silica). Wéhrend in [143] Diffu-
sionskoeffizienten angegeben sind, die lediglich einen relativen Vergleich mit den hier aufge-
fithrten Daten ermdoglichen, enthélt [141] (Abbildung 10) explizite Relaxationszeiten einzelner
Monomersegmente. In maximalem Abstand zu den Oberflichen liegen die beobachteten Re-
laxationszeiten in diesem Fall bei ungefihr 1ns und steigen in der Nahe der Oberflichen auf
bis zu 6ns an. Folglich stimmen die Ergebnisse mit den Resultaten aus Abbildung 7.8 gro-
flenordnungsmafig tiberein. Hinsichtlich der Reichweite des Partikeleinflusses erlauben die in
[141] verdffentlichten Ergebnisse lediglich eine sehr grobe Abschétzung zu 1.0 £ 0.5 nm. Auf-
grund der Grofe der abgeschétzten Schwankungsbreiten stimmt dieses Resultat mit dem aus
Abbildung 7.8 entnommenen Wert von rund 1.5 nm iiberein.
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Abbildung 7.8: Die Abbildung zeigt die Relaxationszeiten von Monomereinheiten des Po-
lyisopren in Abhéngigkeit des Abstands zur Partikeloberfliche. Verwendet werden drei
Simulationssysteme mit Partikeln der Gréfe D = 4.2 nm und variierender Silanbedeckung
0 =0.0 — 2.7nm~2. Zudem beinhalten die Systeme jeweils np = 85 Polymere der Linge
n = 200mu. Die Breite der verwendeten Kugelschalen (Binbreite) betrégt 0.2 nm, wo-
bei sich zu Beginn der Simulation mindestens 50 Monomere in der Kugelschale befinden
miissen, damit sie beriicksichtigt wird. Gleichzeitig liegt die gesamte Simulationsdauer
bei 10ns. Fiir die genauen Berechnungsvorschriften der Relaxationszeiten sei auf den
zugehorigen Text verwiesen.
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Die Bedeckung der Silica-Oberflache mit Silanen hat, bis auf die Verdrangung der Mo-
nomere von der Oberfliche, keinen nennenswerten Einfluss auf die Relaxationszeiten. Dieses
Ergebnis steht aus Sicht des Autors im Einklang mit den Ergebnissen aus Tabelle 1 in [143].
Die aufgefiihrten Diffusionskoeffizienten der Polystyrolketten zeigen lediglich eine, von den
Autoren Ndoro et al. als schwach bezeichnete Abhéngigkeit von Silanbedeckungen im Bereich
o = 0.0 — 1.0nm2. Aus Sicht des Autors dieser Arbeit sind die Tendenzen jedoch derart
ungleichméfig, dass selbst eine schwache Korrelation auszuschliefsen ist.

10° . . ! .
! — - Standardabweichung bulk

— Mittelwert bulk
AA D=21nm o=00nm?2
A4 D=42nm 0=00nm? |
A4 D=63nm 0=0.0nm?

r / nm

Abbildung 7.9: Die Abbildung zeigt, analog zu der Vorgehensweise in Abbildung 7.8, die Re-
laxationszeiten des Polymers in der Ndhe unterschiedlich grofser, unsilanisierter Partikel.
Um einen direkten Vergleich zu ermdoglichen, ist der jeweilige Partikelradius R = P/2 von
den zugehorigen absoluten Abstdnden r subtrahiert. Damit liegt die Oberflache fiir alle
Partikelgrofen naherungsweise bei r = 0.0nm. Die gesamte Simulationsdauer liegt bei

10 ns.

Neben einer Modifikation der Silanbedeckung werden in [143] die Grofen der Partikel
variiert, was deutlichen Einfluss auf die Dynamik der Polymerketten hat. Die Vergroferung
der Partikeldurchmesser von D = 3.0nm auf D = 5.0 nm verringert die Diffusionskoeffizienten
der Polymere in direkter Ndhe zur Oberfliche um einen Faktor drei. Im radialen Abstand von
2.5nm werden die Diffusionskoeffizienten immer noch halbiert. In den korrespondierenden
Simulationsergebnissen dieser Arbeit (Abbildung 7.9) ist ein derartiges Verhalten lediglich
bei dem Schritt von D = 2.1nm nach D = 4.2nm zu beobachten. Die Verlaufe der beiden
groferen Partikelkonfigurationen stimmen weitestgehend iiberein. Statistische Schwankungen
als Ursache fiir die Abweichungen der Datenpunkte im Fall der kleinsten Partikel sind daher
nicht auszuschlieffen. Andererseits konnte die hohe Kriitmmung der Partikel eine mégliche Er-
klarung liefern. Diese wird, in Bezug auf Abbildung 7.5, als Ursache fiir die Verschiebung des
ersten Adsorptionspeaks um ndherungsweise —0.2nm angesehen. Die Anwendung einer sol-
chen Verschiebung auf den Verlauf der Relaxationszeiten der kleinsten Partikel wiirde diese
zumindest in den Grenzbereichen — nah und fern der Oberfliche — deckungsgleich mit den
restlichen Ergebnissen erscheinen lassen. Hingegen existiert fiir den Abfall der Relaxations-
zeiten bei r & 1nm, bis auf die Annahme statistischer Schwankungen, keine Erklarung. Im
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Hinblick auf die Abhéngigkeit des Kugelschalenvolumens von der Grofse der Partikel erscheint
diese Erkldrung jedoch durchaus sinnvoll. Ein grundlegender Unterschied zwischen den Er-
gebnissen dieser Arbeit und den Resultaten aus [143] stellt die Reichweite der Partikel dar.
Waéhrend die Relaxationszeiten in Abbildungen 7.5 und 7.8 maximal bis zu einem Abstand
von 2nm von der Oberfliche beeinflusst werden, liegt die Reichweite in besagter Referenz
bei 3nm. Diese Differenz ist auf die mit Ladungen besetzten Styrol-Ringe zuriickzufiihren.
Damit bewirken sie eine deutlich starkere Partikel-Polymer-Wechselwirkung als im Falle der
ungeladenen Polyisopren-Ketten.

Der Vergleich der berechneten Relaxationszeiten mit den Ergebnissen aus Abbildung 5.13
zeigt, dass die hier fiir den Bulk-Bereich bestimmten Werte von 7 ~ 1 ns um etwa eine Gro-
fenordnung unter den zu erwartenden Werten der Segment-Moden (bei T = 300 K) liegen. Als
Ursache fiir dieses Verhalten wird zum einen die Art der betrachteten Relaxationen angesehen.
In diesem Kapitel sind die durchgefiihrten Berechnungen allein sensitiv auf die Translation
der Monomere. Reine Rotationsbewegungen werden nicht beriicksichtigt. Zum anderen hat
die Ausdehnung der Kugelschalen Einfluss auf die bestimmten Relaxationszeiten. Je breiter
diese sind, desto langer werden die Monomere in ihnen verbleiben. Die allgemeine Form der
Relaxation wird letztlich im Grenzwert dr — 0.0 erreicht, was jedoch aus naheliegenden Griin-
den nicht praktikabel ist. Sowohl die Einschrankung auf die Translation als auch der Einfluss
der Kugelschalenbreite fithren aus Sicht des Autors zu einer Verlangsamung der Relaxation.
Damit liefern diese beiden Argumente mdogliche Erklarungen fiir die Diskrepanz zwischen den
beobachteten Relaxationszeiten im Bulk (Abbildungen 7.8 und 7.9) und den experimentell
gemessenen Segment-Moden (Abbildung 5.13).

7.3 Torsionswinkel des Polymers in der Ndhe der Partikel

Ein zentrales Thema in Bezug auf die Reichweite von Partikeln in die Polymermatrix hinein
stellen mechanische Eigenschaften — wie z.B. die Viskositdt — dar. Modellrechnungen aus der
Elastizitatstheorie resultieren gemeinhin in algebraisch abfallenden Einfliissen, die entspre-
chend langreichweitig sind. Ein prominentes Beispiel liefert der in Kapitel 2.8 angesprochene,
hydrodynamische Effekt, der den Einfluss von harten Kugeln auf die Viskositét einer ohnehin
viskosen Fliissigkeit beschreibt. Wie in [95] gezeigt wird, fallt der von den Kugeln ausgehende
Einfluss in fiihrender Ordnung mit »—3 ab. Ubertragen auf die in dieser Arbeit untersuchten
Systeme folgt, dass Einflussreichweiten von 2 — 3 nm, wie sie im Falle von Dichte und Relaxa-
tion gelten, keinesfalls zu erwarten sind. Im Hinblick auf die Dimensionen der untersuchten
Systeme (V = 10 - 10 - 20nm?) ist zudem davon auszugehen, dass derart langreichweitige
Effekte durch den Rand der Simulationsbox abgeschnitten werden.

N(\If, ’f‘p,‘)
Neq(\];i) -
IN (W, ;) — Neo(¥)||

CD\Z . (;Dl

Abbildung 7.10: Die Abbildung zeigt, wie die integrierte Abweichung der Torsionswinkel zu
bestimmen ist.
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Abbildung 7.11: Die Abbildung zeigt die integrierte Abweichung der Torsionswinkel vom
Bulk-Wert dN(r;) fir T = 425K und 7" = 800K, aufgetragen gegen den Abstand r
zum Partikelschwerpunkt. Das System besteht aus zwei silanisierten Silica-Partikeln (o =
2.7nm~?) der Gréfe D = 4.2 nm, die in np = 85 Polyisoprenketten der Linge n = 200 mu
eingebettet sind. Die Polymerketten sind mit 15 phr Schwefel vernetzt und iiber die Silane
direkt mit den Partikeln verbunden. Die im Hinblick auf Abbildung 7.10 verwendete
Korrelationszeit liegt bei 900 ps, wobei die gesamte Simulationsdauer 10 ns betrigt und
die Daten ab t > 2.7ns verwendet werden.

Die mechanischen Eigenschaften von molekularen Systemen sind an das Verhalten des
Spannungstensors gekoppelt. Seine Berechnung ist insbesondere in polymeren Systemen mit
erhohtem Aufwand verbunden, da die separate Bestimmung der Paarkriifte” erforderlich ist.
Die verwendete Simulationssoftware GROMACS enthélt ad hoc keine Moglichkeit, auf die
benotigten Informationen zuzugreifen. Eine tiefergehende Modifikation des Simulationscodes
wére notwendig [120]. Um derart aufwéndige Anpassungen umgehen zu konnen, ist es hilf-
reich, die einzelnen Anteile des Spannungstensors den unterschiedlichen Wechselwirkungen
(Bindung, Winkel, Torsion, LJ, Coulomb) zuzuordnen. Im Fall von Polymeren (Polyisopren)
liefern die Torsionswinkel den mit Abstand grofiten Beitrag und bestimmen somit gleicher-
mafen das Verhalten mechanischer Eigenschaften. Um die Einflussreichweite der Partikel auf
mechanische Eigenschaften des Polymers zu bestimmen, wird daher die Betrachtung der Tor-
sionswinkel als sinnvolle Alternative zur expliziten Bestimmung jener Grofen angesehen.

Fiir die Untersuchungen in diesem Kapitel wird der Torsionswinkel

¥ = £(CD-CE-CA-CD)

ausgewahlt (vgl. Abbildung 4.2), der zwei Monomere einer Polymerkette miteinander verbin-
det. Analog zu den Vorgehensweisen der Kapitel 7.1 und 7.2 werden in Kugelschalen, mit
Abstand r; zu den Partikelschwerpunkten, Winkelverteilungen N (W, r;) bestimmt. Auf Basis
eines reinen Polymersystems wird zudem eine Referenzverteilung Ne, (V) erzeugt. Anhand der

9Paarkrifte bezeichnen die Krifte, die zwei einzelne Punktteilchen aufeinander auswirken. In den Kraftbe-
rechnungen, die zur Losung der Bewegungsgleichungen erforderlich sind, sind diese Informationen vorhan-
den, jedoch nicht zwangsweise zugénglich.
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in Gleichung (7.3.1) gegebenen Integralformel kann die Abweichung zum Bulk bestimmt und
gegen den Abstand aufgetragen werden. Zur Veranschaulichung sind der gewihlte Torsions-
winkel sowie die verwendete Vorgehensweise in Abbildung 7.10 skizziert.

ON(r;) = / dV [N (¥, r;) — Neg(¥)]| (7.3.1)
In Abbildung 7.11 ist 6N (r;), die integrierte Abweichung der Torsionswinkel vom Bulk-Wert,
fiir T = 425K und T' = 800K gegen den Abstand zur Partikeloberfliche aufgetragen. Beide
Datensétze weisen im Bereich 3.0nm < r < 7.0 nm eine leichte Minderung von J N (r;) auf, die
mittels eines 7~ !-Polynoms gut beschrieben wird. Lediglich der Datenpunkt bei r = 2.6 nm, der
etwa 0.5 nm vor der Oberflache liegt, weicht deutlich von diesem Verhalten ab. Um ihn in eine
globale Beschreibung einzuschliefen, ist mindestens ein Term der Ordnung r—* erforderlich.
Im Hinblick auf die unterschiedlichen Simulationstemperaturen weisen die Datensétze keine
signifikanten Unterschiede auf.

Auf Grundlage der gezeigten Daten ist ein langreichweitiger Einfluss der Partikel auf die
Torsionswinkel des Polymers zu erwarten. Es muss jedoch beachtet werden, dass die Torsi-
onswinkel, im Vergleich zur Bestimmung von Relaxationszeiten und Dichte, deutlich hohere
Schwankungen aufweisen. Aus diesem Grund wird die Kugelschalenbreite auf dr = 0.5nm
angehoben. Ungeachtet dessen muss, aufgrund von unzureichender Statistik, auf die Angabe
von Fehlerbalken verzichtet werden. Demnach ist die Schlussfolgerung, dass die Partikel lang-
reichweitigen und insbesondere algebraisch abfallenden Einfluss auf die Torsionswinkel des
Polymers ausiiben, lediglich unter Vorbehalt moglich.

Im Hinblick auf die starke Temperaturabhéngigkeit des viskosen Verlustes in Kapitel 5.2.2
erscheint das temperaturunabhéngige Verhalten der Partikelreichweite nicht intuitiv. Es gilt
jedoch zu beriicksichtigen, dass sich die gemessenen Differenzen auf unterschiedliche Referenz-
systeme bei T' = 425K bzw. T = 800 K bezichen. Zwischen diesen beiden Referenzsystemen
besteht eine integrierte Differenz in den Torsionswinkeln von 0N (425K — 800K) =~ 0.3. Die
starke Temperaturabhéangigkeit des viskosen Verlustes ist daher entweder auf das unterschied-
liche Verhalten der Torsionswinkel im Bulk-Polymer oder auf génzlich andere Parameter des
Systems zuriickzufiihren.

7.4 Vergleich der Ergebnisse und Anmerkungen

Die in diesem Kapitel durchgefiihrten Auswertungen zielen darauf ab, die Zwischenphase
zwischen Polymer und Fiillstoffpartikeln anhand von unterschiedlichen Variablen zu quantifi-
zieren. Im Einklang mit Ergebnissen aus der Literatur stellen sich Dichte und Relaxationszeit
als lokale Grofsen dar, die nicht weiter als 2—3 nm von der Oberflache entfernt beeinflusst wer-
den. Hingegen zeigen die Auswirkungen auf ausgewéahlte Torsionswinkel des Polymers deutlich
weitreichendere Einfliisse > 6 nm, welche die Dimensionen der verwendeten Simulationsbox
iiberschreiten. Hervorzuheben ist zudem das unterschiedliche Temperaturverhalten der ver-
schiedenen Grofien. Wiahrend die Einflussreichweite der Partikel in Bezug auf die Dichte mit
steigender Temperatur signifikant um etwa 50 % absinkt, bleibt sie hinsichtlich der Torsi-
onswinkel unveréndert. Im Hinblick auf die gesamten Ergebnisse dieses Kapitels ist nicht zu
bestreiten, dass die Qualitéat der erhaltenen Ergebnisse durch Grofe und Dauer der verwende-
ten Simulationen stark eingeschrénkt ist. Ursache hierfiir ist, dass es sich bei den verwendeten
Simulationen um Nebenprodukte der im Fokus stehenden Kraftmessungen handelt. Aus zeitli-
chen Griinden ist es nicht méglich dariiber hinausgehende Untersuchungen durchzufiihren. In
moglichen zukiinftigen Studien, bei denen die Untersuchung der Zwischenphase das Hauptthe-
ma darstellt, konnten die an dieser Stelle vorgestellten Ansétze jedoch weiter verfolgt werden.
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KAPITEL 8

Fazit

In der vorliegenden Arbeit wurde das Verhalten des in [1, 25| eingefiihrten und im Zuge dieser
Arbeit weiterentwickelten Kontaktmodells mittels atomistischer MD-Simulation untersucht.
Anhand der folgenden Reflexion der Ergebnisse gilt es zu bewerten, ob die in der Einleitung
formulierten Aufgaben- und Fragestellungen,

»Aufbau und Validierung eines reprasentativen Kontaktmodells im Hinblick auf aktuell
verwendete experimentelle Gummi-Fillstoff-Mischungen‘

., Welche Dissipations-Mechanismen existieren in Fillstoff-Fillstoff-Kontakten? Wie stehen
diese Mechanismen in Relation zum Verhalten der dynamischen Module und wie verhdlt sich
die erzeugte Verlustenergie in Abhdngigkeit von thermodynamischen und chemischen
Parametern, wie z.B. Temperatur, Frequenz, PartikelgréfSe, Grad der Schwefelvernetzung
und Silanisierung?*

durch die erlangten Resultate zufriedenstellend bearbeitet bzw. beantwortet werden konnten.

Das erste hervorzuhebende Ergebnis ist die erfolgreiche Adaption des Polymerkraftfelds
(Kapitel 4.2). Durch detaillierten Abgleich des in der Vorgéngerarbeit [1] verwendeten Kraft-
felds mit der urspriinglichen Parametrisierung konnten mehrere kleine Abweichungen beseitigt
werden, die jedoch erheblichen Einfluss auf die Stabilitdt der Simulationen hatten. Somit war
es moglich, die Polymerisation im NPT-Ensemble durchzufiihren. Vor der Einfiihrung dieser
Korrekturen waren individuelle Anpassungen des Volumens nach jedem einzelnen Polymerisa-
tionsschritt unumgénglich, was einen erheblichen Mehraufwand bedeutete. Zudem stellte das
Dichte-Temperatur-Verhéltnis damit keine intrinsische Grofse des Simulationssystems mehr
dar. Speziell im Fall der Temperaturstudien hétte dieser Umstand zu signifikanten Problemen
gefiihrt.

Als zweites wesentliches Resultat ist die Weiterentwicklung des Kontaktmodells durch
chemische Modifikationen — in Form von Vulkanisation, Silanisierung und Silan-Polymer-
Bindungen — anzufithren (Kapitel 4.3 und 4.5). Da die simulierten Polymere zu kurz sind,
um ausgeprigte elastische Eigenschaften aufzuweisen, war es erstmals durch Einfiihrung die-
ser chemischen Modifikationen moglich, einen erkennbar elastischen Bereich in den Kraftkur-
ven zu realisieren. Hervorzuheben ist der im Vergleich zu gewohnlichen Experimenten hohe
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Grad der Vernetzung, welcher durch die vergleichsweise geringe Partikelgrofe zwangsléufig
notwendig ist. Anhand der Untersuchungen des Referenzsystems (Kapitel 5.2.1) konnte zu-
dem nachgewiesen werden, dass die einzelnen Modifikationen, in Bezug auf den erzeugten
Verlust, sinnvolle Ergebnisse liefern. Das bescheinigt dem Kontaktmodell Konsistenz. In An-
betracht der Eigenstidndigkeit des verwendeten Ansatzes im Vergleich zur Literatur ist dies
von besonderer Bedeutung.

Im Hinblick auf die Konsistenz des Kontaktmodells leisten ebenfalls die Untersuchungen
der polymeren Eigenschaften in der Néhe der Partikel ihren Beitrag (Kapitel 7). Die {iber-
einstimmenden Dimensionen der Zwischenphasen von Dichte und Relaxationszeiten (auch in
Abhéangigkeit der Silandichte) mit den Werten aus der Literatur verifizieren das Modell aus
einer weiteren Perspektive. Des Weiteren zeigen die Untersuchungen der Torsionswinkel, dass
die Partikel in diesem Fall sehr langreichweitigen Einfluss auf die Polymere ausiiben. Derar-
tige Effekte werden durch den Rand der Simulationsbox abgeschnitten, was wortwortlich die
Grenzen des Kontaktmodells aufzeigt.

Die bisher aufgefiihrten Ergebnisse bieten keine direkten neuen wissenschaftlichen Er-
kenntnisse, bilden jedoch das Fundament, um mit dem Kontaktmodell eben solche neuen Er-
kenntnisse zu erlangen. Mit Polymeren, Silica-Partikeln, Schwefelbriicken und Silanen sind die
wichtigsten Komponenten einer standardméfigen Gummi-Reifen-Rezeptur vorhanden. Auf-
grund dieser Sachlage und den ausfiihrlichen Untersuchungen von einzelnen Bestandteilen
sowie des gesamten Kontaktmodells kann die zu Beginn der Arbeit formulierte Aufgabenstel-
lung:,, Aufbau und Validierung eines reprdasentativen Kontaktmodells im Hinblick auf aktuell
verwendete experimentelle Gummi-Fiillstoff-Mischungen® als erfolgreich abgeschlossen ange-
sehen werden.

Die Entdeckung und Untersuchung der viskosen Hysterese im Kontaktmodell stellt in
mehrfacher Hinsicht ein zentrales Ergebnis dieser Arbeit dar. Als zum ersten Mal eine Kraft-
messung am Kontaktmodell in seiner einfachsten Form durchgefiihrt wurde, waren die Er-
wartungen durch das Jump-in-Jump-out-Modell gepriagt. Nach damaliger Denkweise sollte
der Schritt zu sphérischen Partikeln lediglich die vorhergesagte, lineare Riickstellkraft erzeu-
gen, sodass sich in Summe die fiir die Anwendung des Jump-in-Jump-out-Modells gewiinschte
Schleife in den Kraftkurven ergédbe. Berechnungen von Verlusten stiitzten sich zum damali-
gen Zeitpunkt allein auf besagtes Modell. Mit dem Beginn der Arbeitszeit dieser Promotion
konnten die Untersuchungen ausgeweitet werden. Dadurch war es moglich, die eindeutige
Korrelation von Verlusthysterese und Viskositdt des Polymers nachzuweisen. Es gilt hervor-
zuheben, dass dieser Verlustmechanismus — im Gegensatz zur indirekten Konstruktion anhand
des Jump-in-Jump-out-Modells — direktes Resultat der Kraftmessung ist. Das dariiber hinaus
beobachtete WLF-konforme Verhalten der Kraftkurven legte den Grundstein fiir die nachfol-
genden, ausgedehnten Temperaturstudien. In diesem Zusammenhang brachten die Auswer-
tungen des Verlustpeaks eindrucksvolle Ubereinstimmungen mit experimentellen Resultaten
hervor. Die eindeutige Zuweisung der Relaxationsprozesse — in Form der Segmentmoden —
ist in zweierlei Hinsicht von grofer Bedeutung. Erstens ist dem Autor kein weiterer Ansatz
aus der Literatur bekannt, der eine &hnliche Vorgehensweise zur Untersuchung von Relaxa-
tionsprozessen in polymeren Materialien verwendet. Zweitens ermoglicht die nachgewiesene
Aquivalenz von Temperatur und Frequenz den Transfer der simulierten Ergebnisse in den
experimentellen Parameterraum. Dieser Schritt stellt fiir atomistische Simulationen im Nor-
malfall eine grofe, wenn nicht die zentrale Herausforderung dar! und ist daher aus Sicht des
Autors von enormer Bedeutung.

!Die Grundsatzfrage einer jeden Simulation ist, ob das mikroskopische Modellsystem, als Bruchteil des ma-
kroskopischen Zielsystems, repriasentative Ergebnisse liefert. Oder, ob die beobachteten Ergebnisse nicht
Artefakte der geringen Systemgrofe darstellen.
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Die Beobachtung und Untersuchung der direkten Partikelspriinge (Kapitel 5.3), dem zwei-
ten beobachteten Verlustmechanismus, ist zweifellos ein weiteres wesentliches Resultat. Nach
der Identifizierung der viskosen Hysterese stellte sich zunéchst die Frage, ob das Jump-in-
Jump-out-Modell weiter anwendbar ist. Diese Frage wurde verneint, da die Konstruktion der
zugehorigen Hysterese (# viskose Hysterese) — anhand der Kraft-Schleife — in unrealistisch
hohen Sprungweiten der Partikel resultierte. Die Entdeckung der direkten Spriinge fiihrte
schlieflich zu einem Umdenken. Der beobachtete Jump-Verlust ist insbesondere durch seine
direkte Korrelation mit den Eigenschaften der Silica-Partikel (Fiillstoffe) von Bedeutung. Im
Gegensatz zur Viskositét des Polymers stellt er damit einen im Zusammenhang mit gefiillten
Elastomeren bisher nicht protokollierten Dissipationsmechanismus dar.

Die Entdeckung und Interpretation der beiden Verlustmechanismen stellt fiir sich ge-
nommen bereits ein zentrales Ergebnis dieser Arbeit dar und rechtfertigt den gegeniiber den
vorangegangenen Arbeiten [1, 2, 3, 25| deutlich erh6hten simulativen Aufwand. Doch erst die
Kombination der Ergebnisse offenbart das ganze Potenzial des Kontaktmodells. Anhand der
Aufspaltung des Gesamtverlusts in die beiden Verlustmechanismen sowie der Verschiebung
der Frequenz-Temperatur-Skala in den experimentellen Bereich kann das fiir gefiillte Elasto-
mere charakteristische Verhalten des tan(d) (Payne-Effekt) erklart werden. Der Jump-Verlust
bewirkt dabei, dass der tan(d) im Bereich jenseits des Glaspeaks (T" > T,) gegen einen fes-
ten Wert ungleich null konvergiert. Dies bestimmt gleichzeitig den zentralen Unterschied zum
ungefiillten System, bei dem der tan(d) in besagtem Temperaturbereich gegen null strebt.
Mit dieser Feststellung und den detaillierten Untersuchungen der Verlustmechanismen in Ab-
héngigkeit der Modifikationen des Kontaktmodells sind aus Sicht des Autors ebenfalls die
zentralen Fragestellungen ,, Welche Dissipations-Mechanismen existieren in Fillstoff-Fillstoff-
Kontakten? Wie stehen diese Mechanismen in Relation zum Verhalten der dynamischen Mo-
dule und wie verhdlt sich die erzeugte Verlustenergie in Abhdngigkeit von thermodynamischen
und chemischen Parametern, wie z.B. Temperatur, Frequenz, PartikelgrifSe, Grad der Schwe-
felvernetzung und Silanisierung?* hinreichend beantwortet. Eine Zusammenfassung der er-
langten Erkenntnisse in Bezug auf das Verhalten des Kontaktmodells ist in Abbildung 8.1
gegeben.

Fiir die Hersteller von Reifen ist das Versténdnis des tan(d) von besonderer Bedeutung,
da Teile seines temperaturabhingigen Verlaufs als direkte Indikatoren fiir den Rollwiderstand
und weitere Grofken verwendet werden. In diesem Zusammenhang koénnte eine alternative
Zusammenfassung der zuvor diskutierten Ergebnisse wie folgt lauten: Der Jump-Verlust liefert
eine mogliche Erklarung fiir den fiillstoffbedingten Anstieg des Rollwiderstands.

Ein bisher nicht angesprochenes Resultat betrifft die explizite Berechnung von Speicher-
und Verlustmodul. Es ist bemerkenswert, wie gut die Groflenordnungen der Simulationsergeb-
nisse den fiir gewohnlich beobachteten experimentellen Wertebereich treffen. Dennoch bleibt
zu beachten, dass fiir die korrekte Vorhersage der dynamischen Module der Anteil des Fiillstoff-
Netzwerks fehlt. Im Sinne einer qualitativen Untersuchung von Verlustmechanismen ist das
akzeptabel. Fiir die explizite Vorhersage von visko-elastischen Eigenschaften hingegen nicht.
Hinzu kommt, dass die Berechnung der dynamischen Module in der Regel auf linearen Mo-
dellen basiert und somit nur unvollstindige Informationen iiber die viskoelastischen Eigen-
schaften des untersuchten Materials beinhalten. Das schmélert keinesfalls die Vorhersagekraft
der in der Reifenindustrie verwendeten Indikatoren, wie beispielsweise tan(d)@30°C fiir den
Rollwiderstand, sollte jedoch beziiglich eines angestrebten, allumfassenden Verstédndnisses der
zugrunde liegenden Prozesse beriicksichtigt werden. In diesem Sinne stellen die Verlustwerte
der Hysterese ein deutlich aussagekraftigeres Ergebnis als die explizit berechneten dynami-
schen Module dar, auch wenn der erste Eindruck es zundchst andersherum vermuten lésst.
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Abbildung 8.1: Einfliisse auf das Verhalten des Kontaktmodells. Die Abbildung illustriert
das in dieser Arbeit erlangte Wissen iiber das Verhalten eines aus zwei Silica-Partikeln in
Polymer bestehenden Kontaktmodells in Bezug auf die Wechselwirkung der beiden Parti-
kel. Hervorgehoben sind die Einfliisse der untersuchten Modifikationen (Schwefelbriicken,
Silane, ...) und Parameter (Temperatur, Zuggeschwindigkeit, Stéirke des Kraftmessers,

).
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Im Zusammenhang mit der Erklarung fiir den Verlauf des temperaturabhéngigen Payne-
Effekts (tan(d)) stellt sich die Frage, ob nicht auch der regulére, amplitudenabhéngige Payne-
Effekt anhand des Kontaktmodells erklart werden kann. Aus Sicht des Autors muss diese
Fragestellung zunéchst verneint werden, da im Fall der Amplitudenabhéngigkeit das Fiill-
stoffnetzwerk bzw. das Aufbrechen des selbigen als entscheidender Parameter einzuschétzen
ist. Es sollte jedoch das priméres Ziel sein, die Ergebnisse des Kontaktmodells mit weite-
ren Modellen zu kombinieren, um eine globalere Beschreibung von gefiillten Elastomeren zu
ermoglichen. Eine Untersuchung des amplitudenabhéngigen Payne-Effekts ist als Teil dieser
zukiinftigen Entwicklungen zu verstehen.

8.1 Ausblick

Eine naheliegende Méglichkeit zur Weiterentwicklung der Ergebnisse dieser Arbeit bietet die
Kombination des Kontaktmodells mit weiteren Simulationsmodellen. Ein potenzielles Beispiel
ist das Coarse-Grained-Modell aus [13, 14|, in dem die berechneten Kraftkurven als Eingabe-
Parameter dienen konnten. Unabhéngig von der expliziten Wahl eines solchen Modells zeigt
die Tendenz in Richtung gréfkerer Systeme, die in der Lage sind, den Einfluss des Fiillstoff-
netzwerks zu beschreiben.

Neben dem Transfer der Ergebnisse dieser Arbeit auf andere Modelle sieht der Autor eine
Vielzahl an Mdoglichkeiten fiir weitere Studien und zusétzliche Modifikationen des Kontakt-
modells. Beispielsweise konnten Kontakte, bestehend aus drei oder mehr Partikeln, simuliert
werden, um den Einfluss geometrischer Faktoren zu untersuchen. Die Herausforderung be-
steht hierbei vor allem in der Vergroferung oder geeigneten Anpassung der Dimensionen
des Systems. Ebenfalls von Interesse ist der Einfluss adsorbierter Wassermolekiile auf die
Kraftkurven. Simulationsstudien, welche die reine Partikel-Partikel-Wechselwirkung in Ab-
héngigkeit der Menge des adsorbierten Wassers untersuchen, wurden im Verlauf der Arbeit
bereits zitiert. In Bezug auf den Einfluss von adsorbiertem Wasser auf die Wechselwirkun-
gen im Polymer-Silica-System existieren hingegen, soweit es dem Autor bekannt ist, keine
Simulationsergebnisse.

Weitere Modifikations- und Untersuchungsmoglichkeiten betreffen das Polymer. Neben
Polyisopren ist das synthetische SBR eines der experimentell zur Zeit am haufigsten ver-
wendeten Polymere, was die Einfiihrung in das Kontaktmodell motiviert. Es gilt jedoch zu
beachten, dass die Komplexitat des Kontaktmodells durch ein derartiges Polymer, insbeson-
dere durch die Variabilitat der Monomersegmente, deutlich erh6ht wird. Zudem zeigte bereits
die kurze Funktionalisierungs-Studie, dass Ladungen auf den Polymeren eine konzeptionel-
le Uberarbeitung der Polymerisation notwendig machen. In Summe ist der Arbeitsaufwand,
der mit der Einfiihrung eines neuen Polymers, wie beispielsweise SBR, verbunden ist, da-
her als vergleichsweise hoch einzuschétzen. Nebenbei gilt es grundsatzlich abzuwégen, ob die
Verwendung konkreter Polymere gegeniiber der qualitativen Modifikation des bestehenden
Polyisoprens (wie beispielsweise im Fall der Funktionalisierungs-Studie) zu bevorzugen ist.

Einen zusétzlichen Ansatzpunkt fiir die Weiterentwicklung des Kontaktmodells stellen
die verwendeten Schwefelbriicken dar. Da bekannt ist, dass Schwefel-Schwefel-Bindungen eine
deutlich niedrigere Bruchstérke als Kohlenstoff-Kohlenstoff-Bindungen besitzen, sollten sie
die ersten sein, die bei extremer Deformation brechen. Um diesen Effekt zu beriicksichtigen,
konnten die harmonischen Potentiale der Schwefel-Schwefel-Bindungen durch geeignete Morse-
Potentiale ersetzt werden.

Ebenfalls von Interesse ist eine, anhand des Kontaktmodells, weiterfiihrende Untersuchung
der Polymer-Fiillstoff-Zwischenphase. In diesem Fall ist zunéchst ein deutlich ausgeweitetes,
statistisches Fundament dringend erforderlich. Eine vergleichsweise einfache Moglichkeit, dies
zu realisieren, stellt die Anhebung der Simulationszeit dar. Andernfalls ist eine Vergroferung
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der Simulationssysteme unumgénglich, was speziell im Hinblick auf das urspriinglich anvi-
sierte Ziel, den Einfluss der Partikelbewegung auf die Polymer-Fillstoff-Zwischenphase zu
untersuchen, zutrifft.

Bei Durchfiithrung dieser und weiterer zusétzlicher Studien am Kontaktmodell gilt es,
das Verhéltnis zwischen Detailgrad und Aufwand in einem sinnvollen Bereich zu halten. Bei-
spielsweise geht der Autor, auf Basis der Silanstudien der Vorgéngerarbeit, davon aus, dass
die detaillierte chemische Struktur der Silane nur einen geringen Einfluss auf die Kraftkur-
ven besitzt. Qualitative Studien, wie die Untersuchung der Silan-Steifigkeit, stellen in dieser
Hinsicht sinnvolle Ansétze dar. In weiterfithrenden Arbeiten kdnnte die Modifikation der Stei-
figkeiten auf Polymere und Schwefelbriicken ausgeweitet werden. Zudem wire es moglich, die
Bewegungsrichtung der Partikel wiahrend der Kraftmessung zu variieren. Im Gegensatz zur
bisher einzig verwendeten Bewegung entlang der Verbindungslinie der Partikel, kénnte der
Einfluss einer Art Scherbewegung (senkrecht zur Verbindungslinie der Partikel) untersucht
werden.
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ANHANG A

Anhang

A.l1 Kraftfeldparameter

In diesem Kapitel werden die fiir das gesamte Simulationssystem benétigten Kraftfeldpara-
meter vorgestellt. Detaillierte Informationen zu den verwendeten Simulationsparametern und
der Abfolge der Simulationen sind Kapitel A.2 zu entnehmen.

Im Verlauf dieser und der vorangehenden Arbeiten [1], [25] zeigte sich, wie wichtig ei-
ne exakte und gleichermafien verstédndliche Dokumentation von Kraftfeldparametern ist. Das
verdeutlicht insbesondere die Dauer von mehreren Jahren, die es benétigte, um die in [116]
gezeigten Ergebnisse zu reproduzieren. Grund hierfiir waren weniger die Angaben der Parame-
ter, sondern vielmehr die Angaben dariiber, welche Wechselwirkungen nicht mit eingeschlossen
werden bzw. wurden.

In Abbildung A.1 sind schematisch jegliche in den Simulationen verwendeten Atomgrup-
pen gezeigt und ihren unterschiedlichen Verwendungen entsprechend durchnummeriert. In den
folgenden Tabellen A.1-A.7 sind die zugehorigen Kraftfeldkonstanten aufgefiihrt. Zusétzlich
folgt eine Aufstellung wichtiger Details, welche die Verwendung des Kraftfelds betreffen. Diese
wurden teilweise in den vorangehenden Kapiteln 4.2-4.5 bereits erwdhnt, sollen hier jedoch
der Vollstandigkeit halber nochmals aufgefiihrt werden.

1. Die Ladungen der Partikel und Silane werden fiir die jeweiligen Systeme so angepasst,
dass sich eine Nettoladung von null ergibt. Die Anpassungen liegen im Bereich der
dritten bzw. vierten Nachkommastelle der angegebenen Ladungen (siehe Kapitel 4.4.1
und 4.5.1).

2. Es werden keine Langreichweitenkorrekturen verwendet.

3. Sind Wechselwirkungen nicht explizit in den Tabellen aufgefiihrt, wie beispielsweise eini-
ge mogliche Torsionspotentiale entlang des Polymers, so werden diese in der Simulation
nicht berticksichtigt.

4. Bei der Ankopplung des Silans an das Polymer wird ein Wasserstoff entfernt. Die Ladung
dieses Wasserstoffs geht iiber auf das angekoppelte Kohlenstoff-Atom des Polymers. So
kann eine Nettoladung von Null fiir das Gesamtsystem gesichert werden.

5. 1-4-Wechselwirkungen werden mit einer Ausnahme (Atome 11 und 8) lediglich fiir das
Silica-Partikel und fiir die Silane verwendet. Hierbei werden die gewOhnlichen, nicht-
bindenden Wechselwirkungen unter Multiplikation mit einem Faktor /2 verwendet. Sie
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werden, im Gegensatz zur einzigen 1-4-Wechselwirkung des Polymers , nicht explizit in

den Tabellen aufgefiihrt.

6. Sofern nicht explizit anders angegeben, werden fiir LJ-Wechselwirkungen die Misch-
regeln 20;; = o0; + 0; und €; = ,/€¢€; verwendet. Das gilt auch im Fall der zuvor

angesprochenen 1-4-Wechselwirkungen.

Tabelle A.1: Die Tabelle enthélt die verwendeten LJ-Parameter. Fiir die nicht explizit ge-
nannten Wechselwirkungspaare werden die bekannten Mischregeln 20;; = o0; + o; und

€;j = (/€i€j verwendet.

i | j | oy /nm|e;/kimol™!

X | X 0.000 0.000
15| 15 0.383 1.682
13 | 13 0.312 0.251
171 0.175 0.184
12 | 12 0.393 0.392
919 0.332 0.419
10 | 10 0.332 0.419
11 | 11 0.393 0.948
8 | 8 0.393 0.392
17| 17 0.356 1.046
14 | 14 0.312 0.251
4 | 4 0.400 0.330
7|7 0.400 0.330
2] 2 0.175 0.184
16 | 16 0.383 1.682
111 9 0.372 0.630
11 | 10 0.372 0.630
11 | 12 0.393 0.610
11| 8 0.393 0.610
12| 8 0.393 0.392
121 9 0.372 0.425
12 | 10 0.372 0.425
819 0.372 0.425
8 | 10 0.372 0.425
9 | 10 0.332 0.419

Tabelle A.2: Die Abbildung enthélt die LJ-Parameter der 1-4-Wechselwirkung. Sind fiir mog-
liche 1-4-Paare auferhalb der Partikel (Silane eingeschlossen) keine Parameter angegeben,
so werden sie auch in der Simulation nicht verwendet bzw. sind gleich null.

) ‘] ‘aij/nm ‘ eij/kJmol_l

11 ] 8|

0.393

|

0.030

A Anhang
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Abbildung A.1: Die Abbildung zeigt sdmtliche sich im System befindlichen Atomgruppen,
die beziiglich der Kraftfeldparameter in Tabellen A.1-A.7 zu unterscheiden sind. Die
Kennzeichnung mit dem Index ,,—“ bedeutet, dass die Masse der betreffenden Kohlen-
wasserstoffgruppe durch die Anbindung an eine Schwefelbriicke (Verlust eines Wasser-
stoffatoms) von 14 gmol~! auf 13 gmol~! gesenkt wird. Das trifft ebenfalls auf den mit
»+* gekennzeichneten Kohlenwasserstoff zu, der jedoch zusétzlich, durch die Anbindung
an das Silan, die Ladung des entfernten Wasserstoffatoms tréagt. Schlietlich unterscheidet
der Index ,x“ zwischen den Ladung tragenden Schwefelatomen der Silane und den unge-
ladenen Schwefelatomen der Schwefelbriicken, fiir die ansonsten die gleichen Parameter
Verwendung finden.
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Tabelle A.3: Die Tabelle enthélt die verwendeten Kraftfeldparameter der Bindungspotentiale.
2
Alle Potentiale haben die Form Uj;(r;;) = 0.5 - k;; - (rij — 7"(0)>

ij

i ‘ J ‘ TE;)) / nm ‘ kij / kJmol™! nm—2

15 | 13 0.154 1000000.0
1 113 0.110 5002400.0
121 9 0.151 278742.0
10 | 8 0.150 278742.0
1119 0.151 297470.0
9 |10 0.134 297470.0
8 | 12 0.155 297470.0
181 9 0.182 189953.6
18 | 10 0.182 189953.6
18 | 12 0.182 189953.6
18 | 8 0.182 189953.6
18 | 18 0.204 138908.8
18] 2 0.134 221810.0
7 | 18 0.181 243445.0
7|7 0.151 297470.0
16 | 13 0.166 326401.0
16| 7 0.183 201431.0
14| 7 0.142 425967.0
7| 4 0.152 287054.0
16 | 14 0.166 326401.0

Tabelle A.5: Die Tabelle enthélt die verwendeten Kraftfeldparameter der periodischen Torsi-
2
onspotentiale. Alle Potentiale haben die Form Uk (¢ijri) = 0.5 - kg;l . (%’jkl — @bggﬁ)) )

Bei Angabe mehrerer Sétze von Parametern (Zeilen in der Tabelle) ist die Summe zu

bilden.

il gk S o n | kR, ) kImol ™!

7 1718 ] 12 0.0 2 14.64400
17 | 18 | 12 0.0 3 2.51040

12 | 17 | 18 | 12 0.0 2 14.64400

1217 | 18 | 12 0.0 3 2.51040

8 [ 17 |18 | 12 0.0 2 14.64400

8 |17 ] 18| 12 0.0 3 2.51040

7 (17 |18 | 12 0.0 2 14.64400

7 117 ] 18 | 12 0.0 3 2.51040
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Tabelle A.4: Die Tabelle enthélt die verwendeten Kraftfeldparameter der Bindungswinkelpo-
2
tentiale. Alle Potentiale haben die Form Uy (0;1) = 0.5 - kijy, - (Hijk — 95?,1)

il g k69 /o Kk / kImol~! rad=2
FERAN ;

15113 ] 1 | 110.000 30000.0
13 | 15 | 13 | 109.500 30000.0
15 | 13 | 15 | 180.000 30000.0
12 [ 10 | 9 | 125.900 374.0
10 | 9 | 8 | 125.900 374.0
11 [ 10 | 9 | 125.900 374.0
12 | 10 | 11 | 109.000 0.0

8 | 12 | 10 | 111.650 481.2
9 | 8 | 12 | 111.650 481.2
8§ | 12 | 18 | 114.700 418.4
10 | 12 | 18 | 114.700 418.4
9 | 8 | 18| 114.700 418.4
12| 8 | 18 | 114.700 418.4
12 | 18 | 18 | 103.700 569.0
8 | 18 | 18 | 103.700 569.0
18 [ 18 | 2 | 99.450 195.3
7 | 18 | 18 | 101.800 368.6
7| 7 | 18| 110.600 453.2
7| 7 | 7 | 111.700 415.3
16| 7 | 7 | 115.600 324.0
14 [ 16 | 7 | 112.900 315.8
16 | 14 | 7 | 118.300 417.2
14 | 7 | 4 | 110.000 587.0
13 | 16 | 14 | 109.500 507.2
13 | 16 | 13 | 109.500 207.2
13 16 | 7 | 112.900 315.8
14 | 16 | 14 | 109.500 507.2

Tabelle A.6: Die Tabelle enthélt die verwendeten Kraftfeldparameter der harmonischen Tor-
2
sionspotentiale. Alle Potentiale haben die Form Uy (vijr1) = 0.5+ kfjhzzl . (wijkl — 1/)22?) .

Bei Angabe mehrerer Sitze von Parametern (Zeilen in der Tabelle) ist die Summe zu
bilden.

’ ‘ J ‘ k ‘ ! ‘ 77/}1(30197) /° kf;;gl / kJmol ! rad—2
12 /10| 9 | 8 0.0 160
121109 |8 180.0 160
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Tabelle A.7: Die Tabelle enthélt die verwendeten Kraftfeldparameter der Ryckaert-Bellemans-
Torsionspotentiale. Alle Potentiale haben die Form U g (viji) = anzo Cii -cos(Vijr)™-
Alle Konstanten C7%; sind in Einheiten kJ mol~! angegeben.

il k][] Chy Ciini Ciw | Chw | Clw | Ciu

8 | 12]10] 9 | 4.60318 | 1.5014 | 2.83486 | 6.21579 | —2.66515 | —12.7418
10 9 | 8 | 12| 460318 | 1.5014 | 2.83486 | 6.21579 | —2.66515 | —12.7418
9 | 8 | 12| 10 | —14.0359 | —20.6749 | 1.40915 | 23.3804 | 1.18914 | 8.33365
7 117 |18 | 2 0.0 12753 | 13.204 | —5.65338 | 11.7992 | —7.23098
6| 7 |17]18]| 00 10.4143 | 23.5204 | —79.4636 | 50.1833 | —24.2133
516 717 00 33.59 | 6.32136 | —72.2941 | 24.6018 | —2.18287
6567 0.0 97.96 | 21.096 | —64.220 | 9.330 2.223

14]16] 5 | 6 0.0 12.278 | —3.211 | —13.992 | 3543 | —3.602
5116 14 3 0.0 16.09 | 12.633 | —28.406 | —2.041 | —2.363
1614 3 | 4 0.0 5207 | 36.03 | 63752 | 24201 | —87.72
13165 | 6 0.0 12.278 | —3.211 | —13.992 | 3543 | —3.602
1316 14| 3 0.0 0.190 | 5.181 3111 1440 | —8.582
1416 ] 14| 3 0.0 0.190 | 5.181 3111 1440 | —8.582

A.2 Simulationsparameter fiir den Aufbau des Gesamtsystems

Im Folgenden sind die verwendeten Simulationsparameter und Ablaufe, die in dieser Arbeit
fiir den Aufbau der untersuchten Systeme (nach Kapitel 4) verwendet werden, gezeigt. Abwei-
chungen von diesen Angaben sind durchaus méglich und in bestimmten Fallen unumgénglich.
Die gezeigte Vorgehensweise bezieht sich auf Partikel der Grofe D = 4.2nm. Grundsétzlich
gilt, je grofer die hinzugefiigten Partikel sind, desto ldngere Simulationen miissen durchge-
fiihrt werden. Fiir den Schritt nach D = 6.3nm sollte die Dauer der Polymerisationsschritte
verdoppelt werden. Die meisten Gleichgewichtssimulationen sollten bis zu fiinf mal langer
durchgefiihrt werden.

Es ist wichtig anzumerken, dass sdmtliche Angaben von Simulationszeiten als Richtwerte
zu verstehen sind. Bei Verwendung dieser Werte ist es moglich, die gezeigten Ergebnisse ohne
das vermehrte Auftreten von Abstiirzen der Software zu simulieren. Insbesondere der Poly-
merisationsprozess ist fiir diesbeziigliche Fehler anfillig. Auch nur kleine Anderungen bzw.
Abweichungen in den Einstellungen kénnen zu signifikanten Problemen fiihren. Grundsétzlich
gilt jedoch, dass die Verkleinerung des Zeitschritts und die Verldngerung von Gleichgewichts-
simulationen zur Stabilitdt beitragen.

Sofern nicht anders angegeben, gilt 7' = 300 K und P = 1.0 bar. Weitere wichtige Defini-
tionen sind die Bewegungseinschrankungen a.) — e.) (vgl. Kapitel 3.1.4):

a.) Bewegungsfreiheitsgrade der Sauerstoff- und Siliziumatome in z und
y-Richtung eingefroren

b.) Bewegungsfreiheitsgrade der Sauerstoff- und Siliziumatome durch Res-
traints (k = 10> kJmol~!) in  und y-Richtung eingeschrinkt

c.) Bewegungsfreiheitsgrade der Sauerstoff- und Siliziumatome durch Res-
traints (k = 10> kJmol~!) in allen Raumrichtungen eingeschriinkt
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d.) Bewegungsfreiheitsgrade der Sauerstoff- und Siliziumatome eingefroren

e.) Bewegungsfreiheitsgrade der Sauerstoff- und Siliziumatome des linken
Clusters durch Restraints (k = 103kJmol™!) in allen Raumrichtungen
eingeschrinkt Bewegungsfreiheitsgrade der Sauerstoff- und Siliziuma-
tome des rechten Clusters durch Zwangskriifte (k = 103kJmol™!) in z
und y-Richtung eingeschrankt

f.) Bewegungsfreiheitsgrade der Sauerstoff- und Siliziumatome durch
Zwangskriifte (K = 10*kJmol™!) in allen Raumrichtungen einge-
schrankt

Im Folgenden sind die fiir den Aufbau der Simulationssysteme verwendeten Praparations-
schritte aufgefiihrt. In Tabelle A.8 sind zudem die im Allgemeinen nicht verdnderten Simula-
tionsparameter gegeben.

1. Bringe die Silica-Partikel an die gewiinschten Positionen im System.
2. Séttige die Partikel, wie in Kapitel 4.4 beschrieben, ab.

3. Ersetze, falls gewiinscht, eine beliebige Anzahl an einfachen Hydroxyl-
Gruppen durch Silane.

4. Erhohe die Masse der Wasserstoffe auf 50 g mol~!.

5 i. Falls Silane vorhanden: Fiihre eine lange EM durch (> 50000 Schritte).
(d.)

5 ii. Falls Silane vorhanden: Bringe die Partikel entsprechend der Silankon-
figuration in die N&he der Ruhelage®.

5 iii. Falls Silane vorhanden: Fiihre eine MD-Simulation (NVT) mit einem
Zeitschritt At = 1.0fs fiir 200 ps durch.(d.)

5 iv. Falls Silane vorhanden: Fiihre eine MD-Simulation (NVT) mit einem
Zeitschritt At = 1.0fs fiir 4ns durch.(a.)

6. Fiille das System mit der fiir die Polymerisation benétigten Anzahl an
Monomeren auf (+10%).

7. Fiihre eine lange EM durch (> 50000 Schritte). (a.)

8. Fiihre eine MD-Simulation (NVT) mit einem Zeitschritt At = 0.1 fs fiir
200 ps durch.(a.)

9. Fiihre eine MD-Simulation (NVT) mit einem Zeitschritt At = 0.1 fs fiir
200 ps durch.(b.)

10. Fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit einem Zeitschritt At = 0.1 fs fir
200 ps durch.(c.)

“Dieser Abstand héngt stark von der Anzahl der Silane im direkten Kontakt der Partikel
ab. Er muss im Vorfeld individuell untersucht bzw. bestimmt werden.
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11. Fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit einem Zeitschritt At = 0.5 fs fiir
200 ps durch.(c.)

12. Fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit einem Zeitschritt At = 1.0fs fiir
200 ps durch.(c.)

13. Fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit einem Zeitschritt At = 1.8fs fiir
180 ps durch.(c.)

14. Fiihre die Polymerisation mit einem Zeitschritt At = 1.5fs fiir 150 ps
pro Schritt durch (f.)). Erhohe den Druck auf P = 100.0 bar, um eine
Phasenseparation zu vermeiden. Die pro Schritt notwendige Energie-
minimierung ist auf 2000 Schritte beschréankt.

15. 1 Losche die restlichen im System befindlichen Monomere. Nach jeweils
20 geloschten Monomeren fiihre eine MD-Simulation mit einem Zeit-
schritt At = 1.5fs fiir 150 ps durch.(c.)

15. ii Fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit einem Zeitschritt At = 1.0fs fir
5ns durch.(c.)

16. Fiige dem System eine beliebige Anzahl an Schwefelbriicken hinzu. Falls
Schwefelbriicken hinzugefiigt wurden, fithre eine MD-Simulation (NPT)
mit einem Zeitschritt At = 1.5fs fiir 1 ns durch.(e.)

17. Falls gewiinscht, kniipfe die Silane an die Polymere an. Falls Verkniip-
fungen hinzugefiigt wurden, fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit ei-
nem Zeitschritt At = 1.5fs fiir 1 ns durch.(e.)

18. Fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit einem Zeitschritt At = 1.8fs
durch (c.), wobei die Temperatur mit < 40 Kns~! erhéht wird.

19. Wihle den zu einer Temperatur gehorigen Zeitpunkt und extrahiere
die passende Konfiguration von der Trajektorie des Schritts.

18. Fiithre MD-Simulationen (NPT) mit einem Zeitschritt At = 1.5fs fiir
50 ps durch(e.), wobei nach jedem Lauf der Druck um 1.0 bar gesenkt
wird.

19. Fiihre eine MD-Simulation (NPT) mit einem Zeitschritt At = 1.5fs fiir
10ns durch (e.).



A.3 Analytische Berechnung der mechanischen Arbeit

185

Tabelle A.8: Die Tabelle zeigt die Simulationsparameter, die im Allgemeinen nicht veréndert
wurden. Sie beziehen sich auf die interne Nomenklatur von GROMACS. Auf weitere

Erlauterungen wird, mit Verweis auf das Handbuch [87], verzichtet.

Parameter Value
thermostat Berendsen
r 0.1ps
coupled groups Polymer,Hydrogen,Sulfur
barostat Berendsen
pcoupletype isotropic
TP 0.5ps
compressibility 4.5 bar
periodic-molecules ‘ yes
comm-mode ‘ Linear
coulombtype! Cut-off
rcoulomb 1.3nm
coulombtype? PME
fourierspacing 0.12
pme-order 4
ewald-rtol 1079
ewald-geometry 3d
vdw-type shift
rvdw-switch 1.2nm
rvdw 1.3nm

A.3 Analytische Berechnung der mechanischen Arbeit

u(to)
w(ty) = j{() odu
u(0

to
= / ad—udt
, dt

to
= / dt o sin(wt 4 §) uy w cos(wt)
0

o(t)

—i(t)

to
= g 0p w/ dt sin(wt + 0) cos(wt)
0

= g 09 w/o ’ dt {sin(wt) cos(d) + sin(d) cos(wt)} cos(wt)

to to
= w0y wcos(é)/ dt sin(wt) cos(wt) + ug o wsin(d)/ dt cos?(wt)
0 0

|

= wup og wcos(d) [ 5
w

sin?(wt)

0

0

t
2

+ g 0 wsin(d) [ _ sin(wt) cos(wt)

(A.3.1)

to

0
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A.4 Umformung des Diffusionskoeffizienten

75 mzrz
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A.5 Kraftkurven — Variation der Silandichte

Wipss = 8.7+ 0.8 MJmol™ 6y =2.7nm 2 o = 2.7nm >
Wiess = 82+0.9 MImol™ oy =27nm 26 =14nm?
Winss = 7.6 £ 0.8 MJmol™' ¢y =2.7nm 2 ¢ = 0.0nm 2
Wipss = 8.3+ 0.6 MJmol™" ¢y =0.0nm 2 0 = 2.7nm 2
Wiess = 7.2+ 0.8 MImol™ oy =0.0nm 2 ¢ =0.0nm 2

40 1 1 1 1 I I

TITIT

e
Z ]
\ 1
~

30} i

—40 k i

_50 | | | | | |

0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0
r / nm

Abbildung A.2: Einfluss der Silandichte innerhalb (o) und auferhalb (o) des Kontaktbe-
reichs auf das Kraft-Abstand-Verhalten des Kontaktmodells. Das untersuchte System
besteht aus zwei Silica-Partikeln der Grofe D = 4.2nm, die in np = 85 Polyisoprenket-
ten der Lange n = 200 mu eingebettet sind. Fiir die Kraftmessung gilt in allen Féllen
kpur =5 - 10*kJ mol ' nm~2, Uputt = 0.5 - 103 nmps~!, Upyy = 2.1nm und 7" = 300 K.
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Wiess = 6.5+ 0.8 MImol™ oy =2.7nm 2 ¢ =2.7nm?
Wiess = 7.0+ 0.8 MImol™' 0y =2.7nm 2 ¢ = 0.0nm 2
Wipss = 6.2+ 0.8 MJmol™" ¢y =0.0nm 2 0 = 2.7nm 2
Wiess = 6.5+ 0.8 MImol™ oy =0.0nm 2 ¢ = 0.0nm ™2

|| ZLLT

40

30
20
10

—-10

F / nN

-30 i

—40 m

—50 ] ] ] ]
0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0

r / nm

Abbildung A.3: Einfluss der Silandichte innerhalb (op) und auferhalb (o) des Kontaktbe-
reichs auf das Kraft-Abstand-Verhalten des Kontaktmodells (pp). Das untersuchte Sys-
tem besteht aus zwei Silica-Partikeln der Gréke D = 4.2nm, die in np = 85 Polyiso-
prenketten der Liange n = 200 mu eingebettet sind. Das Polymer ist mit 15 phr Schwe-
fel vernetzt. Fiir die Kraftmessung gilt in allen Féllen k,,; = 5- 10* kJ mol ' nm~2,
Uputt = 0.5 - 103 nmps~!, Upyy = 2.1nm und 7" = 300 K.
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Wiess = 5.9+ 0.6 MImol™ oy =2.7nm 2 ¢ = 2.7nm 2
Wipss = 7.2+ 0.8 MJmol™' 6y =2.70m 2 ¢ = 0.0nm ™2
Wiess = 8.1+ 0.8 MJmol™ 0y =0.0nm 2 o =2.7nm 2

|| TET

F / nN

Abbildung A.4: Einfluss der Silandichte innerhalb (oy) und auferhalb (o) des Kontaktbe-
reichs auf das Kraft-Abstand-Verhalten des Kontaktmodells (sp). Das untersuchte Sys-
tem besteht aus zwei Silica-Partikeln der Gréfke D = 4.2nm, die in np = 85 Polyiso-
prenketten der Lénge n = 200 mu eingebettet sind. Die Silane sind fest an das Polymer
angebunden. Fiir die Kraftmessung gilt in allen Fillen kp,; = 5-10*kJmol~t nm~2,
Uputt = 0.5 - 1072 nmps~!, Upyy = 2.1nm und 7" = 300 K.
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H Wipss = 4.7+ 0.6 MJmol™' ¢y =0.0nm ™2 ¢ = 2.7nm ™2
FH Wy =53+0.7MJImol™ 6y =0.0nm 20 =14nm™?
H Wy =64+0.7MImol™ ¢y =0.0nm™2 o =0.0nm2
H Wy =43+0.7MJmol™ 0y =27nm 2 o = 2.7nm >
Wi =5.0+0.7MJImol™ 0y =2.7nm % o =1.4nm>2
H Wy =58+0.7MImol™ oy =27nm 2o =0.0nm 2

F / nN

Abbildung A.5: Einfluss der Silandichte innerhalb (oy) und auferhalb (o) des Kontaktbe-
reichs auf das Kraft-Abstand-Verhalten des Kontaktmodells (sp+pp). Das untersuchte
System besteht aus zwei Silica-Partikeln der Grofe D = 4.2 nm, die in np = 85 Polyiso-
prenketten der Lange n = 200 mu eingebettet sind. Das Polymer ist mit 15 phr Schwefel
vernetzt und die Silane sind fest an das Polymer angebunden. Fiir die Kraftmessung gilt
in allen Fallen kp,;; = 5- 10*kJ mol~'nm~2, Vpuyp = 0.5 - 103 nmps~!, Upyy = 2.1nm
und 7' = 300 K.
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H W =113+1.5MImol™! ¢ =0.00nm?
H Wee=115+1.2MJmol™ ¢=0.135nm ™2
' Wi =100+ 1.2 MJmol™ o =0.27nm™2
H Wy =106+1.0 MJmol™ o =0.54nm™?
H w,.=73+06MJmol™' ¢=27nm?

40 1 1 1 1 I I I

30

20
10

—-10

F / nN

—20
-30

—40
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0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6

r / nm

Abbildung A.6: Einfluss der Silandichte auferhalb (o) des Kontaktbereichs auf das Kraft-
Abstand-Verhalten des Kontaktmodells (sp+pp). Das untersuchte System besteht aus
zwei Silica-Partikeln der Grofe D = 6.3 nm, die in np = 75 Polyisoprenketten der Lange
n = 200mu eingebettet sind. Der Kontaktbereich enthilt keine Silane (o = 0.0nm™2).
Das Polymer ist mit 15 phr Schwefel vernetzt und die Silane sind fest an das Polymer
angebunden. Fiir die Kraftmessung gilt in allen Féllen kp,; = 5-10*kJmol~' nm~2,
Vput = 0.5 - 1073 nm ps ™, upyy = 2.1nm und 7' = 300 K.
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A.6 Kraftkurven — Variation der Schwefeldichte

40 T
Schwefelgehalt
i F o0.0phr |
30
HH o.9phr
H 1.9phr
Z 201 1 3.8phr |]
= - 7.6phr
: 10|  10.0phr |
19.7 phr
O_ .
—10} i
0.5 1.0 1.5 2.0
r / nm

Abbildung A.7: Einfluss der Schwefeldichte auf das Kraft-Abstand-Verhalten des Kontakt-
modells (pp). Das untersuchte System besteht aus zwei unsilanisierten Silica-Partikeln
der Grofse D = 4.2nm, die in np = 85 Polyisoprenketten der Lange n = 200 mu ein-
gebettet sind. Das Polymer ist mit der in der Legende angegebenen Menge an Schwe-
fel vernetzt. Fiir die Kraftmessung gilt in allen Fillen ky = 5-10*kJmol™* nm~2,

Uputt = 0.5 - 1073 nmps~!, Upyy = 2.1nm und 7" = 300 K.
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