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Zusammenfassung

Bei der Entwicklung von Kunststoffbauteilen kommen in kontinuierlich zunehmen-
dem Maße Simulationen zum Einsatz. Vor dem Hintergrund von steigenden Produkt-
anforderungen als auch dem unausweichlichen Zwang zur Schonung von Ressourcen
ist der erweiterte Einsatz von Simulationswerkzeugen wichtiger Teil des Lösungswe-
ges. Zu den nutzbaren, aber in Bezug zu Realprozessen bisher wenig eingesetzten
Methoden gehört die Molekulardynamik Simulation. Auf Grundlage dieser Methode
können auf mikroskopischer Ebene die tatsächlichen physikalischen Abläufe, die bei
der Verarbeitung von Kunststoffen im Prozess auftreten, sichtbar gemacht werden.
In dieser Arbeit wird beleuchtet, wie Randbedingungen in Anlehnung an den Extru-
sionsblasformprozess den Werkstoff Polyethylen auf mikroskopischer Ebene beein-
flussen. Hierzu wird ein mesoskopisches Modell (Coarse-Graining) zur Beschreibung
des Polymers genutzt. Dieses Modell wird durch die Bestimmung von Materialkenn-
werten verifiziert. Es wird der uniaxiale Zugversuch auf der Mikroskala modelliert,
um Größen wie beispielsweise Elastizitätsmodul, Streckspannung oder Querkontrak-
tionszahl zu ermitteln. Ebenso werden thermische Kenngrößen, insbesondere zur
Charakterisierung des Kristallisationsverhaltens, bestimmt. Ziel dieser Untersuchun-
gen ist, Effekte, die bei dynamisch ablaufenden Dehnungs- bzw. Kristallisationsvor-
gängen stattfinden, mikroskopisch zu beobachten und zu quantifizieren. Die ermit-
telten Kennwerte liegen insbesondere für die thermischen Größen in dichter Nähe zu
experimentellen Daten. Das Spannungs-Dehnungs-Verhalten wird qualitativ mit gu-
ter Übereinstimmung mit dem realen Verhalten wiedergegeben. Die kurze Zeitskala,
auf der sich die Simulationsmodelle befinden, hat jedoch mikromechanisch extre-
meres Verhalten zur Folge, als makroskopisch beobachtet wird. Durch Erweiterung
der Modelle werden biaxiale Verstreckvorgänge, wie sie im Extrusionsblasformpro-
zess beispielsweise während des Aufblasens des Vorformlings auftreten, nachgebildet.
Die Betrachtung verschiedener Abkühlbedingungen, insbesondere unter Formzwang,
ist in Anlehnung an den Realprozess weiterer Schwerpunkt der Untersuchungen. Die
Analyse der biaxial verstreckten Modelle offenbart, dass Entschlaufungsvorgänge
während des Verstreckens die weitere Entwicklung der Polymersysteme dominie-
ren. Es gelingt, die Dynamik von Kristallisationsvorgängen in Abhängigkeit von
Verstreckgrad und Abkühlbedingungen durch unterschiedliche Größen (Verteilung
von Verschlaufungspunkten, lokale Orientierungen) zu quantifizieren. Die erzielten
Resultate zeigen auf, dass es mittels vergröberten Molekulardynamik Simulationen
möglich ist, das mikromechanische Verständnis von Vorgängen, die bei der Verar-
beitung von Kunststoffen auftreten, signifikant zu erweitern.
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Summary

During the development phase of plastic components, simulations are being used
to an increasing extent. Against the background of product requirements and the
inevitable necessity of conserving resources, the expanded use of simulation tools
is an essential part of the solution. Among available methods, but so far underuti-
lized with respect to real-life processes, is the molecular dynamics simulation. By
the use of this method it is possible to visualize the physical processes occurring
on the microscopic level, as e.g. those that arise during plastics processing. This
thesis examines how boundary conditions, which mimic the extrusion blow molding
process, affect the behavior of polyethylene on the microscopic level. A mesoscopic
model (coarse-graining) is applied to describe the polymer. Initially, this model is
verified by determining material properties. The uniaxial tensile test is modeled on
the micro-scale to identify parameters such as the elastic modulus, yield stress, and
Poisson’s ratio. Additionally, thermal properties, particularly those characterizing
the crystallization behavior, are identified. The objective of these investigations is
the microscopic observation and quantification of effects that occur during dyna-
mic stretching and crystallization processes. The calculated properties show good
agreement with the experimental data, especially regarding the thermal parameters.
Qualitatively, the stress-strain behavior is reproduced in alignment with experimen-
tally observed results. However, the short time scale of the simulation models leads
to micromechanical behavior that is more extreme than what is monitored on a
macroscopic level. By extending the simulation models, biaxial stretching processes
are simulated. These stretching processes resemble the situation during the inflation
of the parison in the extrusion blow molding process. The examination of various
cooling conditions, particularly by the use of mold constraints, is another focus of
the investigations. The analysis of the biaxially stretched simulations reveals that
disentanglement processes during stretching dominate the further development of
polymer systems. It is possible to quantify the dynamics of crystallization proces-
ses depending on the degree of stretching and cooling conditions through various
parameters (distribution of entanglement points, local orientations). The results in-
dicate that coarse-grained molecular dynamics simulations are able to significantly
enhance the micromechanical understanding of local events occurring during plastic
processing.
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1 Einleitung

Kunststoffe sind als Verpackungsmaterial im Konsumer- wie auch im industri-
ellen Einsatzbereich unverzichtbar. Ihre einfache und kostengünstige Verarbeitbar-
keit macht sie zum vielseitigen Einsatzprodukt, das einer großen Bandbreite von
Anforderungen genügt [1]. So sind extrem dünnwandige Produkte zum Schutz re-
spektive der Haltbarkeitssteigerung von Lebensmitteln in extrem hohen Stückzahlen
im täglichen Umlauf. Andere, industrielle Verpackungsartikel schützen neben dem
Verpackungsinhalt zusätzlich die Umwelt, wenn beispielsweise standardisierte Inter-
mediate Bulk Container (IBC) zum Transport von Chemikalien verschiedenster Art
eingesetzt werden.

Für das Jahr 2022 wurde die weltweit produzierte Menge an Kunststoffen auf
400,3 Millionen Tonnen geschätzt, wovon 58,7 Millionen Tonnen in Europa erzeugt
worden sind [2]. In der europäischen Union fällt der überwiegende Kunststoffver-
brauch mit 39% (2022) im Verpackungssektor an [2]. In Deutschland zeigt sich
mit 29,9% (2023) ein geringerer Anteil dieses Bereiches [3]. Aus dem dennoch ho-
hen Anteil des Verpackungssektors am Gesamtverbrauch folgt für die Situation in
Deutschland, dass zu 44,6% typische Verpackungskunststoffe wie Polyethylen (PE)
(27,7%) und Polypropylen (PP) (16,9%) 2021 verarbeitet worden sind [4].

Trotz aller Vorteile, die Kunststoffe beim Einsatz als Verpackungsmaterial be-
sitzen, ist die Materialklasse der Kunststoffe vor dem Hintergrund der verursach-
ten Umweltprobleme zunehmend in die Kritik geraten. Sowohl in der allgemeinen
Medienlandschaft [5, 6] wie auch im wissenschaftlichen Umfeld [7–9] findet hierzu
ausgiebiger Diskurs statt. Dennoch werden Kunststoffe auf absehbare Zeit unse-
ren Alltag durchgängig begleiten. Seitens der Europäischen Kommission („Kunst-
stoffstrategie 2018“ [10]) wird für die Zukunft ein stärker kreislauforientiertes Wirt-
schaftssystem angestrebt. Der recyclingfähigen Auslegung von Kunststoffverpackun-
gen kommt hierbei große Bedeutung zu. Darüber hinaus steht die Entwicklung bio-
basierter Kunststoffe im allgemeinen Fokus der Betrachtung [11, 12]. Abseits dieser
beiden Entwicklungen gilt, dass bereits das Produkt selbst so ressourcenschonend
wie möglich herzustellen ist. Im Kern bedeutet dies (a) einen möglichst energie-
sparenden Herstellungsprozess anzustreben, (b) das Produkt so leicht wie möglich
auszulegen.

Aus den dargelegten Entwicklungen folgt, dass die Auslegung von Kunststoffbau-
teilen Ingenieure vor kontinuierlich schwieriger werdende Herausforderungen stellt.
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1 Einleitung

Sowohl der Herstellprozess als auch das Produkt sind simultan zu optimieren [13, 14].
Um diesen Herausforderungen gerecht zu werden, ist der Einsatz rechnergestützter
Entwicklungstools, beispielsweise auf Basis der Finite-Elemente-Methode (FEM),
längst Stand der Technik [14–17]. Trends hinsichtlich der Anwendung von Ansätzen
aus den Bereichen des Machine Learning und der künstlichen Intelligenz zeichnen
sich in vielfältiger Weise ab [18–21]. Zusätzlich bieten multiskalige Simulationsan-
sätze hoch attraktive Möglichkeiten das Produkt vom Molekül bis zum tatsächlichen
Bauteil auszulegen [22–25].

1.1 Verfahrensspezifische Hintergründe
Aus der Vielzahl an etablierten Kunststoffverarbeitungsverfahren hat die vorliegende
Arbeit das Extrusionsblasformen als praxisbezogenen Hintergrund. Dieses Verfahren
ist dazu geeignet, Kunststoffhohlkörper in einer großen Bandbreite an Variationen
zu produzieren (Abbildung 1.1). So bedient das Extrusionsblasformen neben dem
Themenfeld der Verpackungsartikel auch den Bereich sogenannter technischer Teile
wie beispielsweise Luftführungen für die Verwendung im Automotive Sektor [26–29].

Abbildung 1.1 Zusammenstellung typischer Blasformartikel: (a) Konsumerartikel (Fla-
schen verschiedenster Gestalt und Funktion), (b) Kanister, (c) Industrieverpackungen (L-
Ring Fässer, Palette, IBC etc.) [30]
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1.1 Verfahrensspezifische Hintergründe

Das Extrusionsblasformen zeichnet sich durch seine große geometrische Gestal-
tungsfreiheit hinsichtlich fertigbarer Produkte aus. Zusätzlich wird ein breiter Be-
reich an herstellbaren Volumina (von Millilitern bis über 10.000 Liter) abgedeckt.
Die Kombination dieser Eigenschaften verleiht dem Verfahren eine hohe wirtschaft-
liche Relevanz am Markt [27]. Zu unterscheiden ist das Extrusionsblasformen von
verwandten Verfahren wie dem Streckblasformen, welches typischerweise zur Pro-
duktion von Getränkeflaschen aus Polyethylenterephthalat (PET) genutzt wird [16,
26].

Der Verfahrensablauf beim Extrusionsblasformen gestaltet sich in seiner Grund-
ausführung wie folgt dargestellt: Der zu verarbeitende Kunststoff, in der Regel in
Granulatform, wird über einen Extruder in Richtung Schlauchkopf gefördert. Un-
ter Zuführung von Wärme über Heizbänder sowie der Einwirkungen der Extruder-
schnecke, die mit verschiedenen Schmelz-, Misch- und Scherzonen ausgestattet ist,
wird das Material aufgeschmolzen und möglichst homogen durchmischt [26, 27]. Da
der Extruder in der Regel horizontal montiert ist, muss der Massestrom dem ver-
tikal angebrachten Schlauchkopf über einen Krümmer zugeführt werden. An der
Düsenaustrittsöffnung entsteht der für das Extrusionsblasformen charakteristische
Vorformling. Das Urformen des Vorformlings stellt den ersten wesentlichen Prozess-
schritt im Extrusionsblasformen dar (Abbildung 1.2, Schritt 1 und 2) [27].

Der durchgehend geformte Vorformling wird zwischen den offen stehenden Werk-
zeughälften positioniert. Die Werkzeughälften, die über die Außenkontur des zu bla-
senden Formteils verfügen, werden bevorzugt aus Aluminium hergestellt, das auf-
grund seiner niedrigen Dichte bei guter Wärmeleitfähigkeit und Festigkeit geeigneter
Konstruktionswerkstoff ist [26, 27]. Im nächsten Schritt werden die Werkzeughälf-
ten um den Vorformling geschlossen. Bei diesem Vorgang wird der Vorformling an
seinen Enden abgequetscht, wodurch die für Blasformteile typische Quetschnaht ent-
steht (Abbildung 1.2, Schritt 3) [27]. Beim Blasformen mit kontinuierlicher Extrusi-
on muss vor dem Aufblasprozess der in die Werkzeughälften eingebettete Schlauch
vom fortlaufend weiter extrudierten Schlauch abgetrennt werden. Durch Einblasen
von Druckluft mittels eines in die Werkzeughälften eingeführten Blasdorns wird
der plastische Vorformling aufgeblasen, bis er sich der Kontur der Blasform voll-
ständig angepasst hat [27–29]. Anschließend ist eine bestimmte Kühlzeit notwendig,
bis die Schmelze soweit erstarrt ist, dass der ausgeformte Artikel nach dem Öff-
nen des Werkzeuges seine Gestalt behält. Sind die Werkzeughälften geöffnet, kann
das Blasteil entformt werden. Der durch die Abquetschungen an den Artikelrändern
entstandene Materialrest, der sogenannte Butzen, ist abschließend von Hand oder
durch maschinelle Einrichtungen zu entfernen [26, 27].
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1 Einleitung

Abbildung 1.2 Schematischer Verfahrensablauf beim Extrusionsblasformen [27]. Dar-
gestellt ist der einfachste Fall zur Produktion eines Behälters inklusive Entbutzung und
nachgelagerter Produktprüfung.

Der dargelegte Ablauf stellt die einfachste Ausführung des Extrusionsblasform-
prozesses dar. In der industriellen Praxis existieren zahlreiche Varianten und Er-
weiterungen des Verfahrens. Beginnend mit der Erzeugung des Vorformlings ist zu-
nächst zwischen Blasformverfahren mit kontinuierlicher und diskontinuierlicher Ex-
trusion (Speicherkopfverfahren) zu unterscheiden [26, 27]. Ersteres Verfahren eignet
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1.2 Problemstellung

sich insbesondere für die Verarbeitung von Kunststoffen mit hoher Schmelzestabili-
tät (z. B. Polyolefine) sowie kurze, leichte Vorformlinge [27]. Diskontinuierlicher Be-
trieb wird entsprechend bei der Anwendung von Kunststoffen mit geringerer Schmel-
zesteifigkeit, wie beispielsweise Polyamid (PA) oder Polycarbonat (PC), eingesetzt.
Darüber hinaus ist der diskontinuierliche Betrieb aufgrund der hohen möglichen
Ausstoßgeschwindigkeit für lange, schwere Vorformlinge und damit große Behälter
geeignet [27]. Die lokale Anpassung der Vorformlingswanddicke durch Wanddicken-
steuerungssysteme ist eine weitere, wesentliche Erweiterung des Verfahrens [26, 27].
Häufig eingesetzt werden Systeme wie die axiale Wanddickensteuerung (AWDS) und
der statisch-flexible Düsenring (SFDR). Insbesondere für größere Artikel (Kanister,
Fässer, IBCs etc.) wird die partielle Wanddickensteuerung (PWDS) ergänzend ge-
nutzt [27]. Die genannten Systeme ermöglichen eine gezielte Einstellung der Wand-
stärke im Vorformling bzw. resultierend im ausgeformten Endprodukt. Ziel ist, bei
möglichst geringem Materialeinsatz gleichzeitig gute mechanische Eigenschaften im
Produkt zu erreichen [26–29]. Neben den hier aufgeführten Systemen existieren wei-
tere, durch verschiedene Hersteller vertriebene Technologien zur Regulierung der
Vorformlingswanddicke. Untervarianten des Blasformverfahrens wie 3D-Saugblasen,
Mehrschichtextrusion („Coex-Verfahren“) oder Möglichkeiten der Schlauchmanipu-
lation (Spreizdorne, Schieber und ähnliches) seien an dieser Stelle lediglich erwähnt
[26–29].

Mit Blick auf die im Extrusionsblasformen verarbeitbaren Materialien sind Ther-
moplaste mit ausreichend hoher Dehnviskosität und guter Verschweißbarkeit zu nen-
nen [27, 31]. Die Dehnviskosität bestimmt die Stabilität des Vorformlings während
des Extrusionsvorgangs, wohingegen die Verschweißbarkeit ein sauberes Verschlie-
ßen beim Abquetschvorgang gewährleistet. Zu den meistverarbeiteten Materialien
gehören hoch- und niedrigdichtes Polyethylen (HDPE und LDPE) sowie Polypro-
pylen. Hierbei ist HDPE der am häufigsten eingesetzte Kunststoff [27, 32]. Auch
technische Kunststoffe wie Acrylnitril-Butadien-Styrol (ABS), Polycarbonat Blends
oder Polyphenylensulfid (PPS) finden Verwendung [1, 27].

1.2 Problemstellung
Unter Berücksichtigung der Herausforderung, Produkte in Zukunft so ressourcen-
schonend wie möglich auszulegen, ist die Reduktion des Kunststoffeinsatzes durch
gewichts- und recyclingoptimiertes Produktdesign sowie entsprechend ausgerichteter
Produktionsprozesse zu forcieren. Dies gelingt im Entwicklungsprozess von Kunst-
stoffhohlkörpern mit guter Genauigkeit durch den Einsatz von Simulationen auf

5



1 Einleitung

Grundlage der Finite-Elemente-Methode. Entsprechende Vorgehensweisen sind im
Entwicklungsprozess etabliert [14–17]. Die den Modellen zugrunde liegenden konti-
nuumsmechanischen Ansätze sind im Wesentlichen von der Genauigkeit der Mate-
rialparameter abhängig.

Hierbei steigt mit der Komplexität des gewählten Ansatzes zur Materialbeschrei-
bung in der Regel auch die Anzahl der notwendigerweise zu bestimmenden Mate-
rialkennwerte [32–35]. Darüber hinaus gilt für blasgeformte Hohlkörper, dass Ma-
terialeigenschaften durch den Blasformprozess signifikant verändert werden. Sowohl
Extrusions- und Aufblasvorgang als auch der anschließende Abkühlprozess beeinflus-
sen die Materialeigenschaften im Endprodukt und folglich die Bauteileigenschaften
[36–38]. Wie in eigenen Vorarbeiten dargestellt, zeigen beispielsweise Elastizitätsmo-
dul (E-Modul) und thermischer Ausdehnungskoeffizient sowohl Abhängigkeiten vom
Verstreckgrad als auch eine deutliche Richtungsabhängigkeit (Orthotropie) [14, 39].
Dies sind direkte Folgen der sich einstellenden lokalen Morphologie, gekennzeichnet
durch Kristallisationsgrade sowie Orientierungen amorpher und kristalliner Berei-
che.

In Summe ist der notwendige experimentelle Aufwand, der zu einer vollständi-
gen Charakterisierung allein einer Materialtype notwendig ist, in einer nicht durch-
führbaren Größenordnung. Des Weiteren beziehen sich die jeweiligen Modelle zur
Materialbeschreibung auf empirische Beobachtungen, die die tatsächlich darunterlie-
genden physikalischen Zusammenhänge vernachlässigen. Als Alternative zum Real-
experiment bietet sich der Einsatz von molekulardynamischen (MD) Simulationen
an [40, 41]. Durch (voll-)atomistische Auflösung dieser Modelle ist es möglich, auf
der Mikroskala wesentliche Effekte, die aufgrund von variierenden Bedingungen beim
Verarbeitungsprozess auftreten, abzubilden. Zusätzlich können makroskopisch beob-
achtete Effekte mikromechanisch bzw. physikalisch begründet erklärt werden [41].

Abbildung 1.3 liefert hierzu einen Überblick, wie die in dieser Arbeit behandel-
ten MD Simulationen in einen übergeordneten Kontext eingebunden sind. Die durch
den Realprozess (1) beeinflussten Materialeigenschaften haben zur Folge, dass ein
Materialmodell (2) gewählt werden muss, welches die entsprechenden Eigenschaften
prozessabhängig abbildet. Die notwendigen Experimente zur Bestimmung des pas-
senden Satzes an Materialparametern (3) sind durchzuführen. Aufgrund des erfor-
derlichen experimentellen Aufwandes bzw. der ggf. eingeschränkten experimentellen
Zugänglichkeit bei der Kennwertbestimmung bietet sich der Einsatz der MD Simula-
tion (4) ergänzend an. Zukünftiges Ziel ist die Nutzung sowohl von experimentellen
als auch via MD Simulation ermittelter Daten in Simulationen auf Makroebene (5).
Diese dienen zur Bestimmung bzw. Optimierung von Bauteileigenschaften.
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1.2 Problemstellung

Abbildung 1.3 Schaubild zum übergeordneten Kontext: Im Zentrum der hier vorliegen-
den Arbeit steht die Molekulardynamik Simulation, mit dem Ziel eines erweiterten mikro-
mechanischen Verständnisses zum Verhalten von Polyethylen unter Randbedingungen, wie
sie durch das Extrusionsblasformen vorgegeben werden. Grundlagen, die in dieser Arbeit
geschaffen werden, sollen in Zukunft dazu dienen, experimentelle Aufwände zu reduzieren
sowie Ergebnisse aus Simulationen auf Mikroebene in Simulationen auf Makroebene zu
berücksichtigen.
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1 Einleitung

Bei der angestrebten Verwendung von MD Simulationen stehen Auflösung der
Modelle und notwendige Rechenzeiten in Konflikt zueinander. Wird jedes Atom der
zu untersuchenden Polymerkette in der Simulation abgebildet, übersteigen Rechen-
zeiten in erheblichem Maße einen durchführbaren Zeitrahmen. Aus diesem Grun-
de ist zu prüfen, inwieweit ein möglichst einfach gehaltenes, vergröbertes Molekül-
modell (Coarse-Graining (CG)) [42–44] genutzt werden kann, um Effekte auf der
mikro- bzw. mesoskopischen Skala abzubilden. Hierzu werden Atomgruppen oder
wahlweise ganze Monomereinheiten zu einem Superatom zusammengefasst. Trotz
eines vergröberten Ansatzes ist die mit derartigen Simulationsmodellen zugängliche
Zeitskala im Allgemeinen auf wenige 100 ns bis in den beginnenden Mikrosekunden-
bereich beschränkt [45, 46]. Dies bedeutet zusätzliche Herausforderungen bei der
Interpretation der Ergebnisse mit Blick auf die erheblich längeren Zeitskalen auf
makroskopischer Ebene bzw. im Realprozess. Neben der Wahl des Molekülmodells
müssen Randbedingungen in den Mikrosimulationen derart modelliert werden, dass
diese – in guter Näherung – Bedingungen während der Verarbeitung im Extrusions-
blasformen abbilden. Daraus ergibt sich die Notwendigkeit existierende Simulations-
tools zu erweitern und in einen passenden Workflow einzubinden.

Mit der Eingrenzung des verfahrensbezogenen Hintergrundes auf das Extrusions-
blasformen findet in der vorliegenden Arbeit eine Beschränkung auf den Werkstoff
Polyethylen, insbesondere in seiner chemischen Form eines hochdichten Polyethy-
lens statt. HDPE ist, wie in Kapitel 1.1 dargestellt, der am häufigsten verwendete
Werkstoff im Extrusionsblasformverfahren. Auf Seiten des Simulationsmodells ist
die Beschränkung auf HDPE in mehrerer Hinsicht von Vorteil. Grundsätzlich kann
Polyethylen aufgrund seiner chemisch einfachen Struktur leicht auch als vergröber-
tes Modell nachgebildet werden. Darüber hinaus ist charakteristisches Merkmal von
HDPE die geringe Anzahl an Verzweigungen sowie deren kurze Länge. Typische
Werte liegen bei 1 bis 10 Kurzkettenverzweigungen (mit 4 bis 8 CHn Einheiten) pro
1000 Kohlenstoffatomen [47].

1.3 Methoden
In diesem Abschnitt sollen die wesentlichen Grundlagen, auf denen diese Arbeit
beruht, erläutert werden. Zunächst wird verdeutlicht, auf welcher zeitlichen und
räumlichen Skala die Molekulardynamik Simulation einzuordnen ist. Es wird ein
Überblick über die Breite an Anwendungsfeldern dargestellt. Anschließend werden
die Grundzüge der Molekulardynamik Simulation einschließlich zugehöriger Algo-
rithmen skizziert. Zusätzlich wird auf Besonderheiten sowohl bzgl. vergröberter Mo-
delle (Coarse-Graining) als auch beim Umgang mit Polymersystemen eingegangen.
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Das verwendete Polyethylenkraftfeld und die eingesetzte Simulationssoftware wer-
den eingeführt.

1.3.1 Von der Mikro- zur Makroskala

Eine grundsätzliche Einordnung der in dieser Arbeit verwendeten Methoden ge-
lingt sehr gut durch eine Verdeutlichung der Skalen, auf denen physikalische Effekte
auftreten sowie zugehörige Modelle aufgestellt werden. Abbildung 1.4 führt hierzu
von der Quantenmechanik bis zur Makroebene verschiedenskalige Betrachtungswei-
sen mit beispielhafter Aufführung korrespondierender (Lösungs-)Methoden ein.

Abbildung 1.4 Darstellung von Modellbeschreibungen auf verschiedenen Zeit- und Län-
genskalen. Exemplarisch sind für die unterschiedlichen Modellbeschreibungen Lösungs-
bzw. Simulationsmethoden angegeben.

Die auf kleinster Ebene befindlichen Methoden zur Quantenmechanik berück-
sichtigen explizit ein Zusammenspiel der Elektronen bzw. der hiermit verbundenen
Quanteneffekte im betrachteten Atom bzw. Molekül [48]. Typische Zeitskalen im Fal-
le dieser Betrachtungsweise liegen im Femto- bis Picosekundenbereich, wenn etwa
molekulare Vibrationen, Elektronenübergänge oder Reaktionen beobachtet werden
sollen [48, 49]. Auf der Längenskala gehört die Beobachtung der räumlichen Struk-
tur von Atomen und Molekülen bis in den Nanometerbereich hinein zum erfassbaren
Spektrum [49, 50]. Typischer Ansatz ist, die Schrödingergleichung über die Born-
Oppenheimer Näherung zu lösen [40, 48]. Hierzu stehen verschiedenste Verfahren
wie beispielsweise Dichtefunktionaltheorie, Hartree-Fock oder Coupled Cluster Me-
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1 Einleitung

thoden zur Verfügung [48]. Auf diese Weise kann unter anderem die Potentialhyper-
fläche des betrachteten Systems berechnet werden [48, 51]. Durch die Abbildung der
ermittelten Potentialhyperfläche auf die klassische potentielle Energie bzw. deren
Beschreibung mittels empirischer Funktionen ergibt sich ein (Skalen-)Übergang zur
klassischen Newton’schen Mechanik bzw. zur Molekulardynamik [51]. Besonderheit
auf quantenmechanischer Ebene sind sogenannte ab initio Methoden, die keine em-
pirischen oder semi-empirischen Parameter beinhalten [48, 52].

Bei der Anwendung quantenmechanischer Methoden ist der hohe Berechnungs-
aufwand zu beachten, der für die Beobachtung der extrem kleinen Zeit- und Län-
genskalen notwendig ist [48]. Sofern keine quantenmechanischen Phänomene, wie
Tunneln oder chemische Reaktionen mit bedeutenden Bindungsbrüchen/-bildungen,
beobachtet werden sollen, können Methoden der klassischen Molekulardynamik un-
tersuchbare Skalen deutlich erweitern [41]. So ist die Molekulardynamik Simulation
auf der Nanoskala etabliertes Tool in verschiedensten Bereichen von Wissenschaft
und Technik. Die MD Simulation ermöglicht die Untersuchung von Molekülen im
Hinblick auf deren Interaktionen und daraus folgend des sich einstellenden System-
verhaltens [41]. Durch die Möglichkeit in regelmäßigen Zeitintervallen Orts- und
Geschwindigkeitsdaten der Partikel – die sogenannte Trajektorie – aufzuzeichnen,
kann die Dynamik des Systems sichtbar gemacht und zeitabhängiges, wie beispiels-
weise rheologisches Verhalten, erfasst werden [53]. Simulationsmodelle fungieren als
Bindeglied zwischen Theorie und Experiment bzw. ergänzen diese. Experimentell
nicht zugängliche Bereiche, z. B. aufgrund extremer Temperatur, Druck oder Dyna-
mik, können mittels MD Simulation dargestellt werden [41, 53].

Anwendungsbereiche für molekulardynamische Methoden ziehen sich durch ver-
schiedenste Themenfelder. In der Biochemie werden Einblicke in die Struktur und
Dynamik von Biomolekülen wie Proteinen, Nukleinsäuren und Lipiden ermöglicht
[54–57]. Hier wird speziell ein Beitrag zur Entwicklung von Arzneimitteln sowie zur
Aufklärung biologischer Prozesse geleistet [58, 59]. Ein weiteres Anwendungsfeld ist
die Nanotechnologie, um das Verhalten und die Eigenschaften von Nanomaterialien
wie Nanopartikeln, -röhrchen oder -drähten zu untersuchen [60, 61]. In der Nano-
medizin ermöglichen MD Simulationen die Entwicklung nanopartikelbasierter The-
rapeutika, einschließlich der Untersuchung von Wechselwirkungen mit biologischen
Systemen [62]. In den Materialwissenschaften können Strukturen bzw. deren Aus-
bildung oder beispielsweise mechanische Eigenschaften studiert werden [63, 64]. Die
Vorhersage von Materialverhalten unter verschiedenen Bedingungen oder die Ent-
wicklung neuer, maßgeschneiderter Materialen ist möglich [65, 66]. In dieses Umfeld
fällt ebenfalls der Einsatz der MD Simulation mit Blick auf Polymere. Auf atomarer
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Ebene können Analysen von Konformationen oder dynamischer Vorgänge erfolgen
[67]. Die Entstehung von (teil-)kristallinen Strukturen ist beobachtbar [68, 69]. Sich
aus der Struktur ergebende mechanische, thermische und weitere physikalische Ei-
genschaften sind analysierbar [70, 71]. All diese Untersuchungen lassen sich unter
anderem durch den Einbezug von Temperatur-, Spannungs- oder Lösungsmittelein-
flüssen erweitern [72, 73]. Die dargestellte Zusammenfassung hat keinesfalls einen
Anspruch auf Vollständigkeit. Sie dient lediglich dazu, einen Einblick in die viel-
fältigen Möglichkeiten der mittels MD Simulation bearbeitbaren Themenfelder zu
erlangen.

Ist das angestrebte Ziel, Effekte, die auf höheren Längen- und/oder Zeitskalen
stattfinden, zu erfassen, so ist dies trotz stetig zunehmender Rechenleistung unter
Verwendung vollatomistischer Repräsentationen nicht effektiv oder gar unmöglich.
Als Alternative hat sich der Einsatz mesoskaliger Ansätze etabliert [74–76]. An-
wendung finden solche Modelle insbesondere dann, wenn der Schwerpunkt von Un-
tersuchungen weniger auf der exakten molekularen Struktur bzw. von chemischen
Interaktionen liegt, sondern Effekte auf mesoskopischen Skalen auftreten, beispiels-
weise bei der Erklärung von mechanischem Verhalten [77]. Abbildung 1.5 gibt einen
Einblick in Möglichkeiten, die Systeme unterschiedlich vergröbert auf der Mesos-
kala zu betrachten. Simpelste Art der Vergröberung stellt der United Atom (UA)
Ansatz dar (Abbildung 1.5(a)), bei dem auf die explizite Modellierung von Wasser-
stoffatomen verzichtet wird [78]. Dieser Strategie folgend werden bei der Anwendung
von vergröberten MD Methoden (Coarse-Graining MD (CG MD)) ganze Atomgrup-
pen zu Superatomen („Beads“) zusammengefasst (Abbildung 1.5(b)) [76]. Hierdurch
findet zum einen eine erhebliche Reduktion der Freiheitsgrade im Modell statt. Dar-
über hinaus entfallen die höchsten Vibrationsfrequenzen der Atombindungen, so dass
die Zeitschrittweite gegenüber vollatomistischen Modellen um ein Vielfaches höher
gewählt werden kann [40]. Die Anwendungsfelder von vergröberten MD Modellen
schließt insbesondere die Betrachtung komplexer Biomoleküle (Proteine [79], Lipid-
membranen [80]) ein, wenn Effekte auf Skalen stattfinden, die vollatomistischen MD
Methoden nicht zugänglich sind. Analog dazu gestalten sich Untersuchungen von
Polymeren [46, 81–83]. Weitere Anwendungsfelder und detailliertere Erläuterungen
zum prinzipiellen Vorgehen bei der Nutzung von vergröberten MD Methoden wer-
den in Abschnitt 1.3.3 dargelegt.

Eine Abgrenzung zu noch höheren Skalen hin stellen Verfahren wie Dissipative
Particle Dynamics (DPD) [84], Smoothed Particle Hydrodynamics (SPH) [85] oder
die Lattice Boltzmann Methode (LBM) [86] dar. Insbesondere der DPD Ansatz
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1 Einleitung

hat sich im wissenschaftlichen Umfeld als flexibel einsetzbare und weit verbreitete
Methode etabliert [41, 75, 87].

Abbildung 1.5 Verschiedene Ansätze zur vergröberten Modellbeschreibung von Poly-
styrol: Darstellung (a) kann als einfachste Art der Vergröberung im Sinne eines Uni-
ted Atom Ansatzes angesehen werden. Wasserstoffatome werden nicht mehr explizit be-
rücksichtigt. (b) veranschaulicht eine mögliche Vergröberung, wie sie bei Anwendung von
Coarse-Graining MD Methoden üblich ist. Die Superatome des Typs A repräsentieren CH2
Einheiten mit jeweils einer halben benachbarten CH Einheit. Typ B beschreibt den Phe-
nylring. Darstellung (c) entspricht einer denkbaren Vergröberung nach DPD Methode. (d)
fasst eine ganze Kette zu einem Partikel zusammen.

Wie in vielfältiger Weise aufgezeigt werden konnte, ist die DPD Methode ge-
eignet, atomistische Skala und Kontinuumskala miteinander zu verbinden [75, 88].
Die numerische Effizienz des Verfahrens ist gegenüber MD Simulationen enorm ge-
steigert. Die Zusammenfassung einer Gruppe von Atomen, ganzer Moleküle oder
von Monomeren (Abbildung 1.5(c)) zu DPD Partikeln sowie die Nutzung extrem
weicher Potentiale sind Kernmerkmale der Methode. Hierdurch wird die Verwen-
dung hoher Zeitschrittweiten ermöglicht [75, 89]. Die DPD Methode eignet sich, um
verschiedenste Aufgabenstellungen, wie etwa aus den Bereichen kolloidaler Lösun-
gen, biophysikalischer Systeme oder Phasenseparation, zu bearbeiten [75, 90]. Auch
Polymere werden mittels DPD untersucht. So ist die Vorhersage von rheologischem
oder mechanischem Verhalten über DPD Simulationen effizient möglich [75, 87]. Bei
der Untersuchung von Polymeren müssen explizite Erweiterungen der Methode ein-
bezogen werden, um Verschlaufungen von Ketten modellieren zu können. Dies ist
aufgrund der weichen Potentiale zwischen DPD Partikeln nötig, da sonst Ketten-
durchdringungen auftreten [91–93].
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Abschließend zu erwähnen sind Ansätze, die ganze Polymerketten zu einem Par-
tikel, der sodann als weiches Kolloid betrachtet werden kann, zusammenfassen (Ab-
bildung 1.5(d)). Hierbei wird ebenfalls auf die DPD Methode zurückgegriffen [94]
oder Ultra-Coarse-Graining [95] angewandt. Auf diese Weise kann Polymerverhalten,
beispielsweise in Lösungen [95, 96] oder hinsichtlich des Fließverhaltens, untersucht
werden [97].

1.3.2 Molekulardynamik Simulation

Die Basis der MD Simulation bildet die klassische Newton’sche Mechanik. Bewegun-
gen von Teilchen eines atomistischen Systems können wie folgt beschrieben werden
[40]:

mir̈i = F i F i = − ∂

∂ri

U (1.1)

Die zu berechnenden Kräfte F i auf die Partikel ergeben sich durch zu definierende
Potentiale bzw. aus der potentiellen Energie U(rN ). Hierbei repräsentiert rN =

(r1, r2,...rN) den vollständigen Satz von 3N Koordinaten der Partikel im System.
Potentiale können im idealen Fall aus der Quantenchemie ab initio abgeleitet

werden. Dies ist aufgrund des notwendigen Rechenaufwands jedoch nur für kleine
Systeme möglich [51, 98]. Daraus folgt, dass man im allgemeinen Fall auf eine em-
pirische Parametrisierung der Modelle angewiesen ist [98]. Im Themenfeld der MD
Simulation wird statt von Potential auch von Kraftfeld gesprochen. Das individuelle
Kraftfeld besteht aus der Angabe der exakten mathematischen Form der den Stoff
beschreibenden Potentialfunktionen sowie des notwendigen Satzes an Parametern
[41].

Im Bereich der Polymere wird das atomistische System aus zwei Anteilen be-
schrieben. Dies sind zum einen die intramolekularen Potentiale, die die Interaktionen
der chemisch gebundenen Partikel repräsentieren. Zum anderen beschreibt das in-
termolekulare Potential die Kräfte zwischen chemisch nicht gebundenen Teilchen.
In einer allgemeinen Form entsteht das folgende, häufig angewendete Kraftfeld zur
Beschreibung von Polymeren [98–100]:

U tot = U intra + U inter = (Ubond + Ubend + U tors) + (Uvdw + U coulomb) (1.2)

Abbildung 1.6 veranschaulicht die Bedeutung der einzelnen Potentialterme. Ubond

repräsentiert das Potential, welches Streckungen (Stauchungen) zwischen zwei Par-
tikeln beschreibt. Biegungen, die zwischen drei Partikeln bestehen, werden über
Ubend dargestellt. Zwischen vier Partikeln auftretende Torsionen werden durch U tors
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wiedergegeben. Die Beschreibung der intermolekularen Wechselwirkungen chemisch
nicht gebundener Teilchen erfolgt über Uvdw. Möglich ist auch die Berücksichtigung
elektrostatischer Wechselwirkungen durch das klassische Coulomb-Potential U coulomb

[101].

Abbildung 1.6 Intra- ((a) Bindung, (b) Bindungswinkel, (c) Torsionswinkel) und inter-
molekulare Wechselwirkungen (d) zwischen Partikeln.

Die angegebene Gleichung 1.2, die von der Annahme ausgeht, dass die potentielle
Gesamtenergie in die jeweiligen Terme separierbar ist, stellt streng genommen eine
Vereinfachung dar. Aus quantenmechanischen Berechnungen kann abgeleitet wer-
den, dass beispielsweise Kreuzterme zwischen Streckungen und Biegungen existieren,
die idealerweise im Kraftfeld berücksichtigt werden sollten [101]. Die Beschreibung
der intramolekularen Potentiale U intra erfolgt in vielfältiger mathematischer Form.
Häufig werden harmonische Potentiale genutzt [40, 101]. Auch das intermolekulare
Potential Uvdw ist auf verschiedene Weise formulierbar. Anwendung findet oftmals
das Lennard-Jones (LJ) Potential gemäß Gleichung 1.3, nachfolgend in seiner „12-6“
Form dargestellt [40]:

ULJ12-6(r) = 4ε

[(σ
r

)12

−
(σ
r

)6
]

(1.3)

Hierbei beschreibt ε die Tiefe des Potentialminimums, σ definiert den Teilchenab-
stand, bei dem das Potential eine Nullstelle besitzt, r ist der Abstand der interagie-
renden Teilchen. Das LJ Potential ist zusammengesetzt aus einem attraktiven Anteil
(Van-der-Waals-/London-Wechselwirkung) sowie einem repulsiven Part (Pauli-
Repulsion) [40]. Die Wahl, den attraktiven Teil über einen Exponenten von 6 zu
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beschreiben, ist über die Definition der London’schen-Dispersionskraft physikalisch
begründet. Der Zusammenhang ist quantenmechanischen Ursprungs und basiert auf
korrelierten Bewegungen von Elektronen [101]. In Folge stellt sich eine anziehende
Kraft zwischen Molekülen ein, auch wenn diese unpolar sind. Den repulsiven Anteil
über einen Exponenten von 12 abzubilden, folgt keinen theoretischen Argumenten,
sondern ist rein numerisch begründet. Es kann gezeigt werden, dass eine Wahl von
9 oder 10 zu besseren Resultaten führt [101]. Verbreitete Alternative zum LJ Poten-
tial stellt das Buckingham Potential dar, welches auch als Hill Potential bekannt ist
[101]. Seine Form in „exponentieller r−6“ Darstellung lautet [101, 102]:

UBuckingham,exp(r) = Ae−Br − C

r6
(1.4)

A, B und C sind Konstanten, die für den jeweiligen Anwendungsfall zu bestim-
men sind. Das Buckingham Potential ermöglicht eine flexiblere und realistischere
Modellierung des abstoßenden Anteils auf Kosten der numerischen Effizienz [103].
Darüber hinaus ist bei Verwendung des Buckingham Potentials zu beachten, dass
dieses für sehr kleine Teilchenabstände aufgrund des auftretenden Hochpunktes im
Potentialverlauf gegen −∞ läuft. In speziellen Situationen, beispielsweise bei extre-
men Temperaturen, kann dies das System in einen unphysikalischen Zustand bringen
(„Fusion von Partikeln“) [101].

Hinzuweisen ist auch auf den Anwendungsfall einer gänzlich anderen Beschrei-
bung von Uvdw über abschnittsweise definierte analytische Funktionen. Möglich ist
auch ein rein numerisches Potential. Vorteil ist die hohe Flexibilität der Gestaltung
des Potentials. Insbesondere bei der Entwicklung bzw. Anwendung von vergröberten
Kraftfeldern haben sich letztere Varianten als vorteilhaft erwiesen [98, 104].

Lösungsverfahren
Wie bereits erläutert, ist die MD Simulation dazu geeignet, die Trajektorie eines Sys-
tems abzubilden. Basierend auf den initialen Partikelpositionen und -geschwindig-
keiten in Verbindung mit den angenommenen Interaktionspotentialen (Kraftfeld)
muss ein passender numerischer Algorithmus zur Lösung des Problems aufgestellt
werden. Hierzu hat sich der sogenannte Velocity Verlet Algorithmus etabliert, der
mathematisch wie folgt umrissen werden kann [40, 105, 106]:

r(t+ δt) = r(t) + δtv(t) +
1

2
δt2a(t) (1.5)

v(t+
1

2
δt) = v(t) +

1

2
δta(t) (1.6)
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a(t+ δt) über Auswertung des Kraftfeldes U (1.7)

v(t+ δt) = v(t+
1

2
δt) +

1

2
δta(t+ δt) (1.8)

Die Variablen r, v und a repräsentieren die Positionen, Geschwindigkeiten und Be-
schleunigungen der Partikel. Letztere ergeben sich für die Partikel der Massen mi aus
den Kräften F i bzw. äquivalent dem Kraftfeld U (Gleichung 1.7 bzw. 1.1). Unter der
Annahme, dass Interaktionen für eine kleine Zeitschrittweite δt annähernd konstant
sind, ist der Algorithmus in der Lage die Dynamik eines Systems abzubilden. Die
Zeitschrittweite ist hierbei so zu wählen, dass die schnellsten Bewegungen von Parti-
keln im System aufgelöst werden können. In vollatomistischen Modellen sind dies die
Vibrationen von Bindungen mit Wasserstoffatomen aufgrund deren geringer Masse
[40]. Vorteile des dargestellten Velocity Verlet Algorithmus sind Rundungsfehler in
einer Größenordnung von lediglich δt4, die leichte Implementierbarkeit, numerische
Stabilität sowie die geringen Speicheranforderungen [40, 107].

Verbreitete Alternative zum Velocity Verlet Algorithmus ist der Leap-Frog Al-
gorithmus [40, 103]. Orte und Beschleunigungen der Partikel werden für einen Zeit-
punkt t berechnet, Geschwindigkeiten jedoch für den Zeitpunkt t − 1

2
δt. Folglich

„überspringen“ sich die Zeitpunkte der Berechnungen der jeweiligen Größen gegen-
seitig. Bei im Vergleich zum Velocity Verlet Algorithmus sonst gleichen Eigenschaf-
ten ist die Ungleichzeitigkeit der Verfügbarkeit von Orts- und Geschwindigkeitsdaten
der größte Nachteil des Leap-Frog Algorithmus [40].

Möglichkeiten und Grenzen
Zunächst gilt es, sich klar zu machen, dass klassische molekulardynamische Modelle
stets eine erhebliche Vereinfachung der Realität respektive der zugrunde liegenden
quantenmechanischen Gesetzmäßigkeiten darstellen. Durch die Anwendung der Me-
thoden der klassischen Mechanik können quantenmechanische Effekte, wie beispiels-
weise Tunneleffekte oder die Bildung bzw. das Brechen chemischer Verbindungen,
grundsätzlich nicht abgebildet werden [51]. Kraftfelder besitzen ausschließlich in-
nerhalb eines definierten Bereiches (insbesondere der Temperatur) Gültigkeit [40].
Es existiert für einen bestimmten Stoff kein universelles Kraftfeld, das in der Lage
ist, alle physikalischen Zustände unter allen denkbaren Randbedingungen korrekt
wiederzugeben [40]. Infolgedessen findet sich in der Literatur für ein und denselben
Stoff eine Vielzahl von Kraftfeldern. Aufgrund des Ansatzes, den jeweiligen Stoff
über vereinfachende Potentiale zu beschreiben, besitzen die einzelnen Kraftfeldpa-
rameter in der Regel keine physikalische Bedeutung [98]. Die endgültige Verifikation
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des gewählten Kraftfeldes sowie der damit erzeugten Ergebnisse muss stets an aus-
gewählten, experimentell bestimmbaren Größen erfolgen [108].

Trotz all dieser Einschränkungen hat die Molekulardynamik Simulation gewich-
tige Vorteile. Gegenüber dem Realexperiment können Stoffe ohne jedwede Verun-
reinigung untersucht werden. Durch Kenntnis aller atomistischen Details kann die
direkte Berechnung beliebiger Observablen erfolgen. Auch sonst messtechnisch nicht
erfassbare Bereiche sind der MD Simulation zugänglich [51].

1.3.3 Coarse-Graining

Innerhalb dieses Abschnittes soll die systematische Entwicklung vergröberter Kraft-
felder auf Basis von zuvor durchgeführten vollatomistischen Simulationen vorgestellt
werden. Dieses Vorgehen wird in der Literatur als Bottom-Up Ansatz bezeichnet [77,
109]. Verschiedenartige Methoden zur Konstruktion vergröberter Kraftfelder sind in
der Literatur beschrieben [42–44, 74, 104, 110, 111]. Eine Auswahl an etablierten
Vorgehensweisen wird im Folgenden in ihrer Grundidee skizziert. Unabhängig von
der angewendeten Methode ist zunächst zu bestimmen, welche Gruppe von Atomen
zu einem Superatom zusammengefasst werden soll. Zusätzlich ist festzulegen, an wel-
cher Position das Superatom mit Bezug zu den zu repräsentierenden Atomen liegt
(Massenschwerpunkt, charakteristisches Atom etc.). Bereits diese, zunächst einfach
erscheinenden Entscheidungen haben signifikante Auswirkungen auf die mit dem
Modell erzielbaren Simulationsergebnisse [81, 112]. In einem zweiten Schritt ist für
das vergröberte Modell eine geeignete Parametrisierung in Form eines Kraftfeldes
zu finden.

Eine Möglichkeit, eine passende Parametrisierung zu erhalten, ist das sogenann-
te Structure Matching [74, 104]. Die Auslegung des CG Kraftfeldes erfolgt mit dem
Ziel, strukturelle Eigenschaften des vollatomistischen Systems direkt auf das vergrö-
berte System zu übertragen. Zur Charakterisierung der jeweiligen Struktur bieten
sich die Verteilungen von Bindungslängen (P (r)), Bindungswinkeln (P (θ)), Torsions-
winkeln (P (ϕ)) sowie Paarverteilungsfunktionen (g(r)) an. Diese Methode benötigt
lediglich Positionen der betrachteten Teilchen als Eingangsgröße [43, 104]. Bei der
Bestimmung der Verteilungsfunktionen ist die Länge der Trajektorien so zu wählen,
dass eine hohe statistische Genauigkeit der Verteilungen sichergestellt ist [104, 112].
Auf die Verteilungsfunktionen kann so dann die Boltzmann Inversion angewendet
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werden, die auf der Idee basiert, dass im kanonischen Ensemble1 die unabhängigen
Freiheitsgrade der Boltzmann-Verteilung folgen [113]:

P (q) = Z−1 exp[−βU(q)] (1.9)

Hierbei sind Z =
∫
exp[−βU(q)]dq (Zustandssumme), β = 1/kBT sowie P (q) die

betrachtete Verteilungsfunktion. Durch Invertierung der jeweiligen Verteilungsfunk-
tion gelangt man zu den benötigten Potentialen U(q), die das vergröberte System
beschreiben:

U(q) = −kBT lnP (q) (1.10)

Der Normalisierungsfaktor Z kann entfallen, da dieser lediglich in Form einer zu ad-
dierenden Konstanten im vergröberten Potential erscheint [104]. Das resultierende
effektive Potential U(q) ist zu glätten, um durch Ableitung kontinuierliche Kräfte zu
erhalten. Die Anwendung von Splines bietet sich als eine Möglichkeit an [104, 112].
Vorteil des erläuterten Vorgehens ist die Einfachheit des Ansatzes. Zur Ermittlung
von intramolekularen Potentialen (Bindung, Biegung, Torsion) wird die Boltzmann
Inversion erfolgreich eingesetzt [104, 113]. Die Qualität der gewonnen Potentiale ist
jedoch nur für Systeme von geringer Dichte zuverlässig hoch. Für Systeme hoher
Dichte ist die Boltzmann Inversion oftmals nicht in der Lage strukturelle Größen
mit hoher Genauigkeit zu reproduzieren [43, 114]. Dies liegt darin begründet, dass
die Boltzmann Inversion der Paarverteilungsfunktion nur unter speziellen Voraus-
setzungen eindeutig ist, nämlich ausschließlich dann, wenn alle Kräfte des Systems
über Paarwechselwirkungen ausgetauscht werden [98]. Diese Erkenntnis ergibt sich
aus dem Theorem von Henderson [115].

Um diesen Einschränkungen zu begegnen, stellt die iterative Boltzmann Inversi-
on (IBI) eine geeignete Erweiterung des Vorgehens dar [43]. Hierbei wird das gesuchte
effektive Potential schrittweise ermittelt, indem die Differenz der Korrelationsfunkti-
on von atomistischem Referenzmodell (Pref) und vergröbertem Modell (P ) in jedem
Iterationsschritt n verglichen wird:

U (n+1) = U (n) + λ∆U (n)

∆U (n) = kBT ln
P (n)

Pref

= U ref
PMF − U

(n)
PMF

(1.11)

Der Faktor λ ∈ (0,1] dient der numerischen Stabilisierung des Schemas. Abhängig

1Als Ensemble wird in der statistischen Physik eine Menge an mikroskopisch verschiedenen Sys-
temen bezeichnet, die unter makroskopisch gleichen, fixen Randbedingungen stehen. So sind im
kanonischen Ensemble Teilchenzahl N , Volumen V und Temperatur T vorgegebene Randbedin-
gungen. [40].
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von der Zahl der durchgeführten Iterationen, können mit dieser Methode effektive
Potentiale mit sehr hoher Genauigkeit erzielt werden, unabhängig von der Dichte
des Systems [77]. Nachteilig ist, dass bei jedem Iterationsschritt eine Simulation des
vergröberten Systems durchgeführt werden muss, um die Paarverteilungsfunktion
P (n) als Eingangsgröße für den nächsten Iterationsschritt zu ermitteln [104]. Ist ein
vergröbertes Modell bestimmt, so ist zu beachten, dass dieses nicht alle thermody-
namischen Größen des Referenzsystems wiedergeben kann. So können etwa Druck,
Kompressibilität oder Viskosität von Werten des vollatomistischen Referenzsystems
abweichen [104, 116]. Korrekturmaßnahmen sind in der Lage diese Abweichungen
teilweise auszugleichen. Beispielsweise durch Anpassung von Thermostatparametern
kann die Viskosität im vergröberten Modell korrigiert werden [104, 117]. Der Druck
kann durch Hinzufügen eines linearen Terms im nicht-bindenden Potential ebenfalls
verbessert werden, ohne die zuvor optimierte Übereinstimmung der radialen Ver-
teilungsfunktionen zu verschlechtern [43]. Anwendungsfelder der IBI Methode sind
unter anderem Polymersysteme [43, 81, 110, 118], ionische Flüssigkeiten [119], Pro-
teine [79] oder Lipidmembranen [80].

Zu den strukturbasierten Methoden gehört des Weiteren die inverse Monte-Carlo
Methode (IMC), die ebenfalls auf einem iterativen Schema zur Findung eines ver-
gröberten Potentials beruht [120]. Analog zur Anwendung der iterativen Boltzmann
Inversion soll bei Nutzung der IMC Methode ein Potential so angepasst werden,
dass eine Verteilungsfunktion durch das vergröberte Modell möglichst exakt wieder-
gegeben wird. Der Unterschied besteht darin, dass die IMC Methode die iterativen
Anpassungen des Potentials streng aus den Gesetzmäßigkeiten der statistischen Me-
chanik ableitet [104, 121]. Aufgrund dieses Vorgehens hat die IMC Methode den
Vorteil, dass gegenüber der iterativen Boltzmann Inversion schnellere Konvergenz
zu erwarten ist [104]. Jedoch hat eine Iteration einen erheblich höheren numerischen
Aufwand zur Folge. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die IMC Methode Kreuz-
korrelationen berücksichtigt, beispielsweise für die Potentiale UAA, UAB, und UBB,
wobei A und B unterschiedliche Partikeltypen beschreiben. Infolgedessen müssen
für ein Potentialupdate wesentlich mehr Daten gesammelt werden, als es bei glei-
cher Genauigkeit bei der iterativen Boltzmann Inversion der Fall ist [104].

Neben den bisher diskutierten Methoden auf Basis des Structure Matching exis-
tiert das sogenannte Force Matching, welches zunächst durch Ercolessi und Adams
[122] eingeführt wurde und später von Izvekov und Voth [123] unter der Bezeich-
nung Multiscale Coarse-Graining weiterentwickelt worden ist. Ziel hierbei ist nicht,
verschiedene die Struktur beschreibenden Verteilungsfunktionen direkt abzubilden,
sondern die auf viele Teilchen wirkenden Kräfte (respektive Potentiale) auf ein Supe-
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ratom zu übertragen. Bei der Durchführung einer vollatomistischen Simulation des
zu vergröbernden Systems werden die auf das Superatom i wirkenden Referenzkräf-
te f ref

i als Summe der auf die zugehörigen Einzelatome wirkenden Kräfte berechnet.
Das vergröberte Potential, daraus folgend die Kräfte, werden über S Parameter
g1, ..., gS bestimmt [104, 122]. Diese Parameter können beispielsweise Vorfaktoren
von analytischen Funktionen oder Koeffizienten von Splines sein, die den Poten-
tialverlauf beschreiben [104]. Werden nun für R Abbildungen der Trajektorie die
Referenzkräfte berechnet, können T ×R Gleichungen wie folgt formuliert werden:

f cg
ir (g1, . . . , gS) = f ref

ir , i = 1, . . . , T, r = 1, . . . , R (1.12)

Dabei ist f ref
ir die auf Superatom i wirkende Referenzkraft. f cg

ir ist die zugehörige
Abbildung im vergröberten Modell. Der Index r nummeriert die Abbildungen der
Trajektorie. Das entstehende Gleichungssystem kann sodann beispielsweise über die
Methode der kleinsten Quadrate gelöst werden, um die Koeffizienten g zu bestim-
men. Voraussetzung ist, dass die erfasste Trajektorie des atomistischen Systems so
lang ist, dass S < T ×R gilt. Dies stellt sicher, dass das Gleichungssystem überbe-
stimmt ist [104, 122].

Über die hier verkürzt dargestellten Inhalte hinaus existieren in der Literatur
weitere Untervarianten bzw. gänzlich andere Verfahren zur Erzeugung eines vergrö-
berten Kraftfeldes. So ist die Technik der Relative Entropy Minimization, welche
den Vorteil bietet auch 3-Körper- und höhere Potentiale zu optimieren, etabliert
[124–126]. Erweiterung des Force Matching Ansatzes ist das Ultra-Coarse-Graining
[109, 127]. Zur Untersuchung großer Biomoleküle existieren speziell angepasste An-
sätze wie das Essential Dynamics Coarse-Graining [128] oder Heterogeneous Elastic
Network Modeling [121]. Die in diesem Abschnitt erwähnten Methoden sind in Soft-
warepaketen wie VOTCA [104] oder OpenMSCG [129] implementiert.

1.3.4 Vergröbertes Polyethylen Modell

Das in dieser Arbeit verwendete vergröberte Polyethylen Modell bedarf einer kur-
zen gesonderten Einführung. Es basiert auf den Molekulardynamik Modellen, die
von Eichenberger in [130] für Alkane von Propan bis einschließlich Eicosan ent-
wickelt worden sind. Hierbei werden 2, 3 oder 4 CHn Einheiten zu einem Superatom
vergröbert. Die Besonderheit des Modellansatzes von Eichenberger ist die Verwen-
dung einer analytischen Beschreibung der einzelnen Potentialfunktionen (Bindungs-,
Biegungs-, Torsionspotential sowie LJ Interaktionen).

Zur Ermittlung der Parameter für das vergröberte Potential werden einerseits
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atomistische Simulationen genutzt, um strukturelle Größen zu bestimmen. Anderer-
seits wird das vergröberte Potential an experimentelle Größen angepasst. Dies sind
die Dichte und als energetische Größe die Verdampfungsenthalpie. Zunächst wird die
atomistische Simulation auf Basis eines UA Modells für 18 n-Alkane bei Raumtem-
peratur (298,15K bei 1 bar) durchgeführt. Das Modell basiert auf dem GROMOS
45A3 Kraftfeld, welches auch zur Beschreibung von Polymeren verwendet werden
kann [131]. Die durchgeführten Referenzsimulationen zeigen für alle Alkane eine sehr
gute Übereinstimmung von Dichte und Verdampfungsenthalpie mit experimentellen
Werten. Sie werden daher als gute Basis für ein vergröbertes Modell eingestuft.

Die einzelnen Potentialterme im vergröberten Kraftfeld gestalten sich wie folgt:

Ubond(r) =
1

4
Kb(r

2 − r20)
2 (1.13)

Ubend(θ) =
1

2
Kθ(cos(θ)− cos(θ0))2 (1.14)

U tors(ϕ) = Kϕ(1− cos(mϕ)) (1.15)

Uvdw(r) = 4ϵ

[(σ
r

)12

−
(σ
r

)6
]
, r ≤ rc (1.16)

Die Bestimmung der intramolekularen Kraftfeldparameter Kq mit q = b, θ, ϕ ge-
schieht laut Eichenberger [130] zunächst, indem die Verteilungsfunktionen P (q)

auf Basis der Referenzsimulationen bestimmt werden. Hieraus werden die Gleich-
gewichtsparameter q0 als Mittelwerte der jeweiligen Verteilung ermittelt. Die Kraft-
feldparameter Kq werden bestimmt, indem die zugehörigen Verteilungsfunktionen
Boltzmann invertiert werden. Auf die erhaltenen Potentialverläufe wird über die
Methode der kleinsten Fehlerquadrate ein bestmöglicher Parameter Kq festgelegt.

Die intermolekularen Wechselwirkungen werden durch ein klassisches LJ 12-6
Potential (Gleichung 1.16) beschrieben. Hierbei wird differenziert, ob sich Supera-
tome an den Kettenenden oder an einer inneren Position im betrachteten Molekül
befinden. Ein jeweils eigenständiger Parametersatz wird festgelegt. Auf die zusätz-
lich definierten 1-4 Interaktionen wird die gleiche Vorgehensweise angewendet. Initial
werden die unterschiedlichen LJ Parameter über die gemappte Energie des LJ Po-
tentials gemäß Gleichung 1.17 abgeschätzt.

U IJ
vdw

(
rIJ

)
=

〈
N∑

i=1

N∑

j=1

U ij
vdw

(
rij

)
〉

(1.17)
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Hierbei ist N die Anzahl der Atome pro Superatom und U ij
vdw das LJ Potential in

der Referenzsimulation. Die eckigen Klammern repräsentieren den Mittelwert über
alle Superatom-Paarungen. Die Potentiale werden anschließend so angepasst, dass
die experimentell ermittelte Dichte bei Raumtemperatur sowie die Verdampfungs-
enthalpie gut reproduziert werden. Abschließend verifiziert wird das Kraftfeld durch
Ermittlung und Vergleich des Selbstdiffusionskoeffizient (Einstein Relation [40]), der
in guter Nähe zum Experiment wiedergegeben wird.

Das hier zusammengefasste Vorgehen hinsichtlich der Vergröberung von Alka-
nen ist im Grundsatz plausibel und zulässig. Der Aufbau auf einem atomistischen
Kraftfeld, das über alle betrachteten Kettenlängen hinweg gute Übereinstimmung
mit experimentell ermittelten Größen zeigt, ist eine gute Basis für ein vergröber-
tes Modell. Die Verwendung struktureller Größen aus atomistischen Simulationen
gepaart mit Anpassungen des Kraftfeldes an makroskopische bzw. experimentelle
Kennwerte ist ebenfalls ein Ansatz, der zur Findung eines physikalisch guten ver-
gröberten Kraftfeldes geeignet ist. Wesentliche Einschränkungen ergeben sich auf-
grund der Tatsache, dass auch im vergröberten Kraftfeld bewusst mit klassischen
analytischen Potentialen gearbeitet worden ist, wie sie sonst in vollatomistischen
Kraftfeldern Anwendung finden. Daraus resultiert, dass das ermittelte vergröberte
Kraftfeld strukturelle Größen naturgemäß nur mit mäßiger Genauigkeiten wiederge-
ben kann. Resultate in der Arbeit von Eichenberger [130] zeigen, dass jenes Kraft-
feld, welches 4 CHn Einheiten in ein Superatom (4:1) vergröbert, signifikante Spitzen
und damit übermäßig stark strukturierte Eigenschaften bzgl. verschiedener radialer
Verteilungsfunktionen aufweist. Hiervon sind die beiden niedrigeren Vergröberungs-
grade (2:1, 3:1) weit weniger betroffen. Solche Effekte können durch die in Abschnitt
1.3.3 beschriebenen Methoden in erheblichem Maße verringert oder völlig vermieden
werden. Letzteres kann durch konsequente Anwendung der iterativen Boltzmann In-
version erreicht werden. Kosten sind an dieser Stelle selbstverständlich ein höherer
Aufwand bei der Ermittlung des vergröberten Kraftfeldes wie auch der Wegfall der
Möglichkeit die Modellbeschreibung über analytische Potentiale zu gewährleisten.
Letzteres hat gerade in seiner Einfachheit einen besonderen Anreiz, da sowohl die
Implementierung in Programmpakete als auch die Anwendung auf einfache und si-
chere Weise möglich ist. Hinzu kommt, dass das hier diskutierte Kraftfeld auch mit
Blick auf den Selbstdiffusionskoeffizienten gute Übereinstimmung mit experimen-
tellen Kennwerten gezeigt hat [130]. Auch dies ist ein Argument dafür, dass das
Kraftfeld für die angestrebten Untersuchungen dynamischer Abläufe geeignet ist.
Dass diese Annahmen gerechtfertigt sind, soll im Verlauf dieser Arbeit dargestellt
werden, indem eigene Untersuchungen zur Bestimmung ausgewählter mechanischer
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und thermischer Größen durchgeführt werden. Durch Vergleich mit experimentellen
Kennwerten wird die Tauglichkeit des Kraftfelds für die Anwendung an langkettigen
Polyethylensystemen nachgewiesen.

1.3.5 Equilibrierung von Polymersystemen

Bei der MD Simulation von Polymersystemen ist zunächst sicherzustellen, dass die
Systeme in einen physikalisch begründeten Ausgangszustand überführt werden. Dies
ist aufgrund der Eigenschaften von langkettigen Polymeren keine triviale Aufgabe.
Die Ursache dieses Problems liegt in den langsamen Kriechbewegungen verschlauf-
ter Polymerketten, wie sie de Gennes in seinem Reptationsmodell beschreibt [132].
So folgt unter anderem, dass die längste Relaxationszeit einer verschlauften Poly-
merschmelze der Kettenlänge N mindestens mit N3 skaliert [133]. Anhand dieser
Überlegung wird deutlich, dass bei der Betrachtung langkettiger Polymere, wie es in
dieser Arbeit angestrebt ist, eine Brute-Force Equilibrierung höchst ineffizient bzw.
mit Blick auf Rechenzeiten unmöglich ist.

Angesichts der Wichtigkeit der Equilibrierungsprozedur sind in der Vergangen-
heit zahlreiche Methoden für Polymersysteme entwickelt worden [134–137]. Zu den
fortgeschritteneren Varianten gehört beispielsweise das Vorgehen von Zhang et al.
[138], das auf einem Modell basiert, welches Ketten zunächst in stark vergröberter
Form mittels weniger weicher Partikel beschreibt. Anschließend werden mikroskopi-
sche Details über einen als Back-Mapping beschriebenen Prozess schrittweise zurück-
gewonnen. Nachteilig ist, dass zuerst eine zum betrachteten Polymer passende stark
vergröberte Parametrisierung gefunden werden muss. Um hierauf verzichten zu kön-
nen, bietet sich die direkte Equilibrierung nach Moreira et al. [139] auf Basis der Ent-
wicklungen von Auhl et al. [140] an. Entscheidendes Merkmal dieser Methode ist die
einfache Anwendbarkeit bei gleichzeitig vertretbaren Rechenzeiten durch lediglich
lokal notwendige Relaxation von Kettensegmenten. Dies wird erreicht, indem Ket-
ten bereits zu Beginn des Vorgehens mittels Irrflugs-Modell (Non-Reversal Random
Walk (NRRW)) mit den im equilibrierten Zustand zu erwartenden mittleren quadra-
tischen inneren Abständen (Mean Square Internal Distances (MSID)) erzeugt wer-
den. Über eine anschließende Minimierung von Dichteunterschieden („Prepacking“)
sowie einer behutsamen Einführung des nicht-bindenden Potentials („Warm-Up“)
gelingt eine störungsfreie Equilibrierung [139, 140]. Die Effizienz dieses Verfahrens
wurde für monodisperse Systeme bis zu einer Größe von 1000 × 2000 (Kettenan-
zahl M × Kettenlänge N) nachgewiesen [139].

Um finale Resultate der Equilibrierungsprozedur zu überprüfen, ist die Mi-
krostruktur der Polymersysteme anhand von Größen, die über Experimente be-
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stimmbar oder aus Theorien bekannt sind, zu validieren. Bewährt haben sich hierzu
die bereits genannten mittleren quadratischen inneren Abstände sowie der statische
Strukturfaktor [138–140]. Beide Größen charakterisieren den Zustand des equili-
brierten Polymersystems auf unterschiedliche Weise. Die inneren Abstände reagie-
ren sensitiv auf Deformationen von Ketten, der statische Strukturfaktor ist ein Maß
für Dichteunterschiede auf allen Längenskalen [140]. Beide Größen lassen sich auf
einfache Weise durch die Auswertung von Simulationsergebnissen bestimmen. Sie
dienen daher ideal als Messgrößen zur Überprüfung der Equilibrierungsprozedur.

Die aufgeführten Eigenschaften der Methode nach Auhl bzw. Moreira et al.
sprechen für eine gute Anwendbarkeit auf die hier zu untersuchenden Systeme. Da
– wie in Abschnitt 6.1 noch diskutiert wird – eigene Systeme lediglich halb so groß
sind wie jene, die in [139] zur Validierung genutzt wurden, sind auch hinsichtlich
der Systemgröße keine Einschränkungen zu erwarten. Dennoch sind Anpassungen
der Methode nötig, da diese für generische Systeme (Bead-Spring Modell mit zu-
sätzlichem Winkelpotential [140]) entwickelt worden ist. Die eigenen Entwicklungen
werden in den Ergebniskapiteln dieser Arbeit (Abschnitt 6) vorgestellt und disku-
tiert. Eine genauere Darstellung der einzelnen Schritte der Equilibrierungsmethode
nach Moreira et al. ist in Anhang I aufgeführt.

1.3.6 Eingesetzte Simulationssoftware

Die in dieser Arbeit verwendete Simulationssoftware ist das Paket ESPResSo++
(„Extensible Simulation Package for Research on Soft Matter Systems“) [141, 142].
ESPResSo++ ist ein quelloffenes Simulationspaket, das für die Durchführung von
Mehrteilchen-Simulationen entwickelt wurde. Es konzentriert sich hauptsächlich auf
molekulardynamische und Monte-Carlo Simulationen von kondensierten Systemen
der weichen Materie. Insbesondere auch vergröberte Simulationsmodelle liegen im
Fokus des Programmpakets. Darüber hinaus wurde die Software mit einem Schwer-
punkt auf Erweiterbarkeit entwickelt. Sie verfügt über einen in der Programmier-
sprache C++ geschriebenen Kern, der mit einer auf Python basierten Schnittstelle
für den Benutzer verbunden ist. Durch diese Kombination ist es Nutzern technisch
unkompliziert möglich, neue Algorithmen hinzuzufügen und Simulationsabläufe zu
modellieren [141]. In der Vergangenheit wurden die Fähigkeiten von ESPResSo++
in verschiedensten wissenschaftlichen Veröffentlichungen, gerade auch im Bereich der
Polymere, genutzt [138, 143–145].

Für die Anwendung in dieser Arbeit ist das ESPResSo++ Paket ideal geeignet,
da geplante komplexere Simulationsabläufe auf einfache Weise und gleichzeitig zu-
verlässig über Python Skripte steuerbar sind. Die leichte Erweiterbarkeit auf Ebene
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des C++ basierten Quellcodes ist ebenfalls von großem Vorteil. Für den Einsatz
auf dem zur Verfügung stehenden Rechencluster kommt hinzu, dass ESPResSo++
insbesondere bei einer größeren Anzahl an nutzbaren Prozessoren sehr gutes Skalie-
rungsverhalten aufweist [141]. Somit bietet der Einsatz der genannten Software eine
sichere Basis zur Durchführung von Simulationen großer Polymersysteme.

1.4 Zielsetzung

Zu den Zielen der vorliegenden Arbeit gehört zunächst die Wahl einer geeigneten
Parametrisierung zur Beschreibung von Polyethylen mittels eines vergröberten mo-
lekulardynamischen Modells. Hierbei soll das Modell so einfach wie möglich gehalten
werden (vgl. Abschnitt 1.3.4). Sich dieser Linie anschließend findet eine Beschrän-
kung auf die Betrachtung von rein monodispersen Polymersystemen statt. Auch
wird auf die Einbeziehung des Einflusses von Seitenketten verzichtet. Da sehr gering
verzweigtes HDPE im Fokus des Interesses steht, stellt diese Vereinfachung keine
grundsätzliche Einschränkung dar.

Innerhalb der gewählten Softwareumgebung sind Methoden zu entwickeln, die
die Möglichkeit bieten, ingenieurwissenschaftliche Größen in Anlehnung an stan-
dardisierte Prüfverfahren zu bestimmen. Im Zentrum steht der Zugversuch nach
DIN EN ISO 527 Norm, der mikroskopisch nachzubilden ist. Größen wie Elastizitäts-
modul, Streckspannung und Querkontraktionszahl sollen ermittelt werden. Hieran
anknüpfend ist die Bestimmung thermischer Kennwerte von besonderer Relevanz.
Einfach bestimmbar sind in einem ersten Schritt Wärmeausdehnungskoeffizient und
Glasübergangstemperatur. Aufgrund des erwartbaren Auftretens von temperatur-
abhängigen Kristallisationseffekten sind diesbezüglich ebenfalls Kennwerte zu er-
mitteln. Da sowohl die Bildung als auch das Auflösen von Kristallen dynamisch
ablaufende Effekte sind, sind Vorgehensweisen zu erarbeiten, die innerhalb vertret-
barer Rechenzeiten beispielsweise die Bestimmung der Kristallschmelztemperatur
erlauben. Bei der Ermittlung der genannten Parameter ist weiteres Ziel, das Ver-
halten der Polymerketten mikroskopisch zu quantifizieren und zu bewerten. Dies ist
vor dem Hintergrund von Umlagerungsvorgängen von Molekülketten während der
stark dynamisch ablaufenden Zugversuche, bei der Kristallisation oder auch beim
Kristallschmelzen von hoher Wichtigkeit.

Auf Basis der bei diesen Untersuchungen ermittelten Parameter kann die grund-
sätzliche Eignung des verwendeten Modellansatzes zur Beschreibung von Polyethy-
len geprüft werden. Die einzelnen Kennwerte werden mit im makroskopischen Ex-
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1 Einleitung

periment bestimmten Werten verglichen. Es kann abgeschätzt werden, wie sich die
extrem kurze Zeitskala im mesoskopischen Modell gegenüber der makroskopischen
Ebene verhält.

Zweiter Schwerpunkt der Arbeit ist, aus den Zuständen, die im Extrusionsblas-
formen auftreten, Randbedingungen abzuleiten, die in Simulationsmodellen auf mi-
kroskopischer Ebene umgesetzt werden können. Dies betrifft in der Hauptsache (a)
biaxiale Verstreckvorgänge, die beim Aufblasen des Vorformlings auftreten, sowie
(b) die mechanischen wie auch thermischen Bedingungen beim anschließenden Ab-
kühlvorgang. Auf der Mikroskala sind entsprechende Zustände nachzustellen. Von
großer Wichtigkeit ist hierbei, analog zu den Zuständen im Realprozess, eine große
Bandbreite an uni- wie auch biaxialen Verstreckgraden zu untersuchen. Hierbei ist
explizit zu beachten, dass Effekte insbesondere von der Kettenlänge abhängig sind.
Es ist die Frage zu beantworten, inwieweit Systeme bestimmter Kettenlänge geeig-
net sind, nach starken Verstreckvorgängen noch häufig genug verschlauft zu sein,
um das Verhalten einer dicht verschlauften Polymerschmelze zu repräsentieren.

Mit Blick auf den Prozess steht die Betrachtung von Auswirkungen der ein-
zelnen Prozessschritte (Verstrecken, Abkühlen, Relaxieren) auf das mikromechani-
sche Verhalten von Polyethylen im Mittelpunkt. Dieses lässt sich im Wesentlichen
durch Orientierungen von Kettensegmenten bzw. End-zu-End Vektoren sowie durch
das Verschlaufungsverhalten charakterisieren. Weitergehend wird untersucht, wel-
che Auswirkungen die unterschiedlichen Mikrozustände auf das Relaxations- und
Kristallisationsverhalten haben. Die gewonnen Daten sollen einen Beitrag zum Ver-
ständnis des sonst nicht experimentell beobachtbaren Verhaltens geben.

1.5 Aufbau der Arbeit

Nachdem zu Beginn der vorliegenden Arbeit die verfahrensspezifischen Hintergrün-
de mit Bezug zum Extrusionsblasformen erläutert worden sind, konnte daraus die
Problematik der signifikant prozessabhängigen Material- und damit Bauteileigen-
schaften abgeleitet werden. Es wurde erläutert, wie aktuell der Einsatz von Finite-
Elemente Simulationen den Auslegungsprozess erleichtert, jedoch erhebliche Lücken
bei der Materialkennwertermittlung bestehen. In Ergänzung zu den notwendigerwei-
se durchzuführenden Realexperimenten ist die Molekulardynamik Simulation einge-
führt worden. Die Möglichkeiten zur Erstellung vergröberter Molekülmodelle wurde
dargelegt.

Mit Blick auf die Zielsetzung wird im kumulativen Teil der Arbeit unter Ver-
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1.5 Aufbau der Arbeit

wendung eines mesoskaligen Modells für Polyethylen aufgezeigt, wie sich (a) Mate-
rialkennwerte ermitteln lassen sowie (b) die Ausbildung von mikroskopischen Struk-
turen beobachtet werden kann. Basis ist die Nutzung von molekulardynamischen
Simulationen mit ESPResSo++. Abbildung 1.7 gibt hierzu einen Überblick, wie die
genannten Kernthemen, ausgehend von einer geeigneten Equilibrierungsprozedur,
verknüpft sind. Zusammenfassend dargestellt ist ebenfalls die Zuordnung der The-
men zu den jeweiligen Kapiteln der Arbeit.

Abbildung 1.7 Übersicht der einzelnen behandelten Kernthemen im kumulativen Teil die-
ser Arbeit. Basis ist die Anpassung von etablierten Equilibrierungsmethoden auf das hier
genutzte Kraftfeld für Polyethylen. Gelingt die Equilibrierung, so können mit Systemen
unterschiedlicher Größe sowohl Materialkennwerte ermittelt als auch mikromechanische
Vorgänge bei der Ausbildung von Strukturen, insbesondere hinsichtlich des Kristallisati-
onsverhaltens, untersucht werden.
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1 Einleitung

Der kumulative Teil beginnt mit Kapitel 2 und der Darstellung, wie langkettige
Polymersysteme aufzubauen und in einen equilibrierten Anfangszustand zu brin-
gen sind. Hierzu werden Methoden, die Stand der Technik sind, hinsichtlich des
vorliegenden Anwendungsfalls angepasst. Zusätzlich wird die verwendete Simulati-
onssoftware mit einem ersten, vereinfachten Ansatz so erweitert, dass Zugversuche
auf mesoskopischer Ebene abgebildet werden können. Die erzielten Ergebnisse wer-
den für verschiedenartig vergröberte Polyethylenmodelle ausgewertet und diskutiert.

Kapitel 3 nutzt gegenüber Kapitel 2 eine veränderte Methodik zur Durchfüh-
rung der Zugversuche. Durch Adaptierung des Quellcodes der genutzten Simulati-
onssoftware wird der Zugversuch durch eine direkte Verformung der Simulationsbox
ermöglicht. Dies stellt eine deutliche Verbesserung der Vorgehensweise dar. Unter
Verwendung dieses neuen Algorithmus werden Systeme uniaxial im Schmelzezustand
verstreckt und abgekühlt, um das anschließende Kristallisations- und Relaxations-
verhalten zu untersuchen. Dieser Abschnitt gibt erste Hinweise darauf, wie sich Po-
lyethylen nach starken Verstreckvorgängen mikromechanisch verhält.

In Kapitel 4 werden die Methodiken auf biaxiale Verstreckversuche erweitert.
Unter Verwendung verschiedener uni- und biaxialer Verstreckgrade wird vorgestellt,
welche initialen Zustände nach Verstreckung und anschließendem Abkühlen in den
jeweiligen Systemen herrschen. Hierbei wird insbesondere das Wechselspiel aus Ver-
schlaufungs- und lokalem Orientierungsverhalten mit dem sich einstellenden Kris-
tallisationsgrad in Verbindung gesetzt.

Im sich anschließenden Kapitel 5 werden die Untersuchungen aus Kapitel 4 auf
längerer Zeitskala fortgeführt. Die uni- bzw. biaxial verstreckten Systeme werden
über einen Zeitraum von bis zu 200 ns beobachtet. Es wird bewertet, wie die im vor-
herigen Kapitel ermittelten Effekte das weitere Orientierungs-, Relaxations- und
Kristallisationsverhalten beeinflussen. Besonderheiten, die ausschließlich in equi-
biaxial verstreckten Systemen auftreten, werden herausgestellt. Darüber hinaus wird
die signifikante Wechselwirkung aus Kühlzeit und mechanischen Randbedingungen
beim Abkühlvorgang diskutiert.

In Kapitel 6 werden die in dieser Arbeit erzielten Resultate einer kritischen
Bewertung unterzogen. Es wird zunächst die Anpassung der Equilibrierungsmetho-
de für den Anwendungsfall in dieser Arbeit evaluiert. Die Darstellung ergänzen-
der Resultate stützt das gewählte Vorgehen. Anschließend werden die berechneten
mechanischen und thermischen Kennwerte in einen vergleichenden Gesamtkontext
mit experimentellen Werten gestellt. Hierbei wird deutlich herausgearbeitet, wel-
che Kennwerte mit dem hier verwendeten Modell in guter Übereinstimmung mit
dem Experiment ermittelbar sind. Genauso wird begründet, welche Grenzen bei der
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1.5 Aufbau der Arbeit

Kennwertermittlung gesetzt sind. Schlussendlich wird die Bildung von Mikrostruk-
turen sowohl unter dem Einfluss von uni- als auch biaxialen Verstreckprozessen
betrachtet. Dargestellt werden die signifikant vom Verstreckgrad abhängigen Aus-
wirkungen auf die Polymersysteme. Es wird diskutiert, wie die einzelnen Resultate
mit Blick auf die Nachbildung der Bedingungen beim Extrusionsblasformen zu be-
werten sind.

Kapitel 7 fasst wesentlich Ergebnisse zusammen und gibt einen Ausblick auf
zukünftige Forschungsfragen.
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2 Publikation 1

Diese Publikation befasst sich mit der grundsätzlichen Wahl eines geeigneten ver-
gröberten Kraftfeldes für Polyethylen, das zudem möglichst einfach formalisiert sein
soll. Es wird aus der Literatur ein Kraftfeld ausgewählt, auf dessen Basis Polyethylen
unterschiedlich stark vergröbert wird (2, 3 bzw. 4 CHn Einheiten je Superatom). We-
sentlicher Schritt ist die exakte Equilibrierung der auf Grundlage dieses Kraftfeldes
erzeugten Polymersysteme. Der Erfolg des Vorgehens wird anhand verschiedener
mikroskopischer Größen überprüft. Zweiter Schwerpunkt ist die Bestimmung von
thermischen und mechanischen Kennwerten, wie sie in der Ingenieursanwendung
benötigt werden. Zur Ermittlung mechanischer Kennwerte wird ein Algorithmus
entwickelt, der es ermöglicht, Zugversuche auf Mikroebene durchzuführen. Über den
Vergleich mit experimentell ermittelten Kennwerten wird die Qualität der unter-
schiedlich vergröberten Kraftfelder beurteilt.

Dieser Abschnitt basiert auf der folgenden Veröffentlichung, welche durch mei-
nen Doktorvater mitverfasst wurde. Die bibliografischen Details einschließlich aller
Autoren sind:

D. Grommes, D. Reith. „Determination of Relevant Mechanical Properties for the
Production Process of Polyethylene by Using Mesoscale Molecular Simulation Tech-
niques“. In: Soft Materials 18 (2020), S. 242–261.

Mein Beitrag zu diesem Artikel beinhaltet die Konzeptionierung und Durchfüh-
rung der Simulationen. Die Methodenentwicklung zur Abbildung der Zugversuche
auf Mikroebene erfolgte vollständig eigenständig. Selbstständig durchgeführt wur-
den des Weiteren die Literaturrecherche, Auswertung und Diskussion der Ergebnis-
se, Erstellung des Manuskripts sowie der Tabellen und Abbildungen. Eine vollstän-
dige Kopie des Fachartikels ist diesem Kapitel beigefügt. Der Eigenanteil beträgt
ca. 95%.

Der Abdruck des Artikels erfolgt unter folgendem Urheberrecht:
© copyright 2020, reprinted by permission of Informa UK Limited, trading as
Taylor & Taylor & Francis Group, http://www.tandfonline.com
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Determination of relevant mechanical properties for the production process of
polyethylene by using mesoscale molecular simulation techniques
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ABSTRACT
In this study, we determine the strain rate and temperature-dependent mechanical material
behavior as well as the glass transition temperature and coefficient of thermal expansion of
polyethylene melts using molecular dynamics simulation. In order to achieve realistic chain
lengths polyethylene was simulated by three different coarse-grained models of various bead
sizes. All simulations are performed by using the simulation package ESPResSo++, which we
extended with a regulation procedure for the simulation of tensile tests on the micro-scale. The
process-relevant observables, such as the elastic modulus, yield stress, and Poisson’s ratio are
investigated at the meso-level. The chain orientation and entanglement behavior show effects
that precisely illuminate the experimental stress strain response, giving important hints for
production process control. Summarized, we are able to successfully reproduce the characteristic
stress strain response for polyethylene as observed in experiments. Thus, we establish a closer link
between microscopic and macroscopic system descriptions in order to provide a deeper under-
standing of material properties in their production process, i.e. for changing external conditions.
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Introduction

Polymers play an important role in industrial and consumer
related applications. Lowmaterial costs, easy to process, and
good performance characteristics give polymers an advan-
tage to other groups of materials such as metals or ceramics.
For this reason components made of polymers are, con-
sciously or unconsciously, part of everyone’s daily life.

The mechanical and thermal behavior of polymers is
highly complex. Their individual component design is
a difficult procedure and in many cases characterized by
strong compromises due to their distinctive time, tem-
perature, and load-dependent behavior. For the develop-
ment of an optimized product at minimum material
usage, the use of computer-aided engineering (CAE) has
become increasingly important over the past several years.
Simulation-based product tests using the method of finite
elements (FE) are already state of the art. Several proper-
ties of the final part such as the deformation behavior are
predictable.[1–5] Nevertheless, the simulation results
strongly depend on the input data for the analysis
procedure.[1,5] Most clearly the material description, con-
sisting of the choice of the material model and the related
material properties, influences the results. In many cases

the specific material properties, which are generally deter-
mined by experiments, are not available. Furthermore
performing the experiments needed is associated with
high costs, especially if different types of experiments are
necessary to fully characterize the material behavior.[1,3]

An alternative way to overcome that limitation is the use
of molecular dynamics (MD) simulation methods.[6,7] By
modeling a specific polymer on the micro-scale the user is
free to perform nearly any testing procedure under com-
pletely different conditions (temperature, loading etc.).[8,9]

Output from these simulations are the material parameters
needed for the simulations on the macroscopic scale. The
use of molecular dynamics simulations for the determina-
tion of material properties and transfer of the results to the
finite element analysis leads to a multiscale approach and
a closed simulation loop.[10]

Most crucial material properties for a prediction of
the component behavior of plastic parts are e.g. the
elastic modulus, Poisson’s ratio, and yield stress. In
practice all of these parameters are determined by per-
forming tensile tests. In this work, we therefore model
tensile tests on the microscopic scale. Concerning
which material to investigate the choice was made for
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polyethylene (PE) as it is widely spread in industrial
and consumer application. Because of its simple struc-
ture it can be easily modeled on the microscopic scale.

In the past, some MD studies have been performed to
investigate themechanical behavior of amorphous polyethy-
lene under uniaxial tension. Hossain et al.[8] studied the
general stress strain response of different polyethylene sys-
tems consisting of 20,000–200,000 united atoms (UA) at
different strain rates (108–1011 s−1) and temperatures. On
this basis, Tschopp et al.[11] evaluated the influence of dif-
ferent ensembles. They show that the choice of a specific
ensemble leads to different stress conditions (uniaxial, triax-
ial) and therefore to significantly different stress strain beha-
vior. Note, that the stated strain rates in simulations do not
represent the most typical experimental setups. Slow quasi-
static experiments according to standard DIN EN ISO 527
are typically in the range between 10−4 and 10−1 s−1, whereas
higher strain rates belong to the dynamic (<104 s−1) and
impact regimes (>104 s−1).[12] Sahuptra and Echtermeyer[13]

investigated the elastic modulus and Poisson’s ratio at dif-
ferent temperatures and strain rates (108–1011 s−1). They did
not focus on the plastic behavior as their UA systems show
significantly inconsistent behavior at higher strains. Vu-Bac
et al.[14] investigated not only the mechanical behavior at
constant strain rate (1010 s−1) but also the glass transition
temperature for a polyethylene UA system. In contrast to
other studies they perform the tensile test in an alternating
fashion by pulling and relaxing steps. Yashiro et al.[15] stu-
died a UA polyethylene system which does not use periodic
boundary conditions (PBCs). Instead, they create a system
that resembles a standard (macroscopic) test specimen. Due
to the omission of PBCs their system sizemust be very large:
They use a polydisperse system (chain length 500–1500)
with two million united atoms in total, which is tested at
a strain rate of 5 · 1011 s−1.

On the mesoscale, Zhao et al.[16] investigated coarse-
grained polyethylene system, where three monomers are
mapped into one bead. Under variation of the chain
length (6–900) at constant system size (90,000 beads)
they investigate several thermo-mechanical properties at
high-strain rates from 1010 s−1 to 1011 only. Lavine
et al.[17] perform tensile tests with systems of polyethylene
(chain length 25–400 united atoms). They focus on the
orientation behavior of single chains under tension.

More recently, studies on semi-crystalline UA polyethy-
lene systems have been published.[18–22] Generally the
focus of these studies is on the complex interplay of amor-
phous and crystalline regions under mechanical loading.
The influences of the crystalline orientation and structure
of the transition region on the systems’ mechanical reac-
tion is evaluated. The consideration of crystalline regions
and effects of bimodal melts lead to a different stress–strain
reaction compared to large purely amorphous systems.

It is clear from this overview that tensile tests by the use
of molecular dynamics methods are state of the art.
Nevertheless, one major drawback in the past was that
all simulations have been performed at extremely high
strain rates (107–1011 s−1). In this study our goal is to
perform tensile tests by a consistent use of coarse-graining
(CG) in order to get more close to the macroscopic con-
ditions. We use a slowest strain rate of 106 s−1. As men-
tioned above, this strain rate is still at the upper limit of
experimental measurements.

We also present a thorough study of the influence of
the level of coarse-graining. Therefore we use force
fields that map two, three, or four monomers into one
bead. With this approach, we are able to study the
effects of chain length, strain rate, and temperature on
different mechanical as well as thermal properties in
a systematic manner. Our investigated polymer system
sizes range from 100 to 1000 chains at chain lengths
between 20 and 2000 beads. The largest systems include
500,000 particles, which represent up to 2,000,000 CHn

units.
All simulations are conducted by the use of the simula-

tion package ESPResSo++ (Extensible Simulation Package
for Research on Soft matter systems).[23] ESPResSo++ is
a free, open-source, parallelized, object-oriented simulation
package designed to perform many-particle simulations,
principally molecular dynamics and Monte Carlo, of con-
densed soft matter systems. Because of its basic structure it
is a very flexible and easy extensible package. Especially in
case of coarse-grained models ESPResSo++ delivers a wide
range of applicable methods. A general overview of the
procedure of coarse-graining and its advantages are given
in [24–26].

In order to avoid negative effects of insufficient equi-
libration procedures we particularly pay attention on the
set-up of large polymer systems. Establishing well-
equilibrated polymer systems is a complex task as due
to the long relaxation time of entangled polymer chains
a brute-force set-up of polymer systems is not feasible
within a reasonable real-time.[27] We here follow and
adopt the equilibration procedure developed by Auhl
et al.[28] which has been enhanced by Moreira et al.[27]

Simulation Methodology

Force Fields

The focus of our study is not the development of a new
coarse-grained force field for polyethylene. Instead we
adopt the interatomic force field from the work of
Eichenberger[29], which perfectly suits our demands:
Eichenberger systematically coarse-grains alkanes ran-
ging from propane to eicosane. Two, three, or four CHn
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units are mapped into one bead. This procedure results
in three different force fields at three different levels of
CG. Therefore these differently coarse descriptions are
a good starting point for the tensile tests itself as well as
the investigation of the influence of different degrees of
CG on the results.

All CG force fields have only four “classic” contri-
buting terms: bond stretching, bond angle, dihedral
rotation, and van der Waals non-bonded interactions,
based on the following potentials (Eq. (1–4)):

Ebond rð Þ ¼ 1
4
Kb r2 � r20

� �2
(1)

Eangle θð Þ ¼ 1
2
K cos θð Þ � cos θ0ð Þð Þ2 (2)

Edihedral ϕð Þ ¼ K 1� cos mϕð Þð Þ (3)

Enb rð Þ ¼ 4ε
σ

r

� �12
� σ

r

� �6
� �

; r � rc (4)

The total force field energy can be expressed as sum of the
single potential functions. The analytic functional form
makes the potentials easy to implement in our models.
The bonded interaction parameters for the CG polyethy-
lene description are presented in Table 1. Note that these
values do not depend on the particle position in the chain.
For the CG2 force field the value for the bond angle
constant Kθ is less than half of the corresponding value
for the CG3 and CG4 force field. This is not intuitive as
potentials usually become softer with increasing coarsen-
ing. Also our results revealed that Kθ = 23.3 kJ/mol is
significantly too low for a good representation of the
glass transition temperature (cf. section “glass transition
temperature”) as well as an accurate stress strain response
(cf. section “dependencies on the coarse-graining level”).
For this reason we additionally introduce the modified
force field CG2*. By varying the force constant K we
identified a value of 65.0 kJ/mol that reproduces density
and glass transition very close to experimental results.
Other force field parameters remain unchanged.

The Lennard Jones (LJ) parameters in [29] are opti-
mized to have good agreement with experimental

density and heat of vaporization. For more accuracy,
especially in case of larger bead sizes, [29] defines the LJ
parameters depending on the particle position (end or
middle position in the chain). Therefore six types of
CG beads (CG2mid, CG2end, CG3mid, CG3end, CG4mid,
CG4end) are defined. The first- and second-neighbor
beads are excluded from the non-bonded interactions.
Additionally there is a third-neighbor LJ interaction
according to Eq.(4) with different parameters. The cut-
off distance rc is taken as 2.5 times the value of σ of the
corresponding model middle bead. All non-bonded
parameters are summarized in Table 2.

Equilibration of Polymer Melts and Cooling

Special attention is paid to the proper equilibration of
polymer melts as this is a highly non-trivial task. We
apply the equilibration procedure from Moreira et al.[27]

and Auhl et al.[28] The general equilibration procedure is
divided into four main steps. The first step is the place-
ment of chains in a simulation box at a temperature of
500K (melt state) and at a corresponding density of 0.75 g/
cm3. The initial melt configuration is prepared by ran-
domly placing the chains in a periodic box. A non-reversal
random walk (NRRW) is used. It is essential that the
placement of chains in the box creates a system with
correct characteristic internal distances of the chains.
The correct characteristics are evaluated by the mean-
square internal distances (MSID), which are defined as
R2 nð Þ ¼ R2 i� jj j;Nð Þ averaged over all segments of size
n ¼ i� jj j along the chains, with i< j 2 1;N½ �, where

Table 1. Bonded force-field parameters for polyethylene at different levels of coarse-graining. All values are
taken from [29]. In case of the CG2* force field we modified the value of Kθ to 65.0 kJ/mol.

Bond length Bond angle Dihedral angle

b0 Kb θ0 Kθ m Kϕ
Bead type [nm] [kJ mol−1 nm−4] [degree] [kJ mol−1] [-] [kJ mol−1]

CG2 0.245 96655 150.1 23.3 1 0.68
CG2* (mod.) 0.245 96655 150.1 65.0 1 0.68
CG3 0.353 19730 146.4 56.6 1 0.74
CG4 0.457 6924 143.8 48.1 1 1.20

Table 2. Lennard–Jones interaction parameters for the different
levels of coarse-graining depending on the particle position. All
values are taken from [29]. The non-bonded parameters for the
CG2 force field also apply to the modified CG2* force field.

σ ε σ1-4 ε1-4

Bead type Position [nm] [kJ mol−1] [nm] [kJ mol−1]

CG2mid middle 0.441 1.172 0.399 1.172
CG2end end 0.436 1.566 0.375 1.565
CG3mid middle 0.457 2.214 0.401 2.213
CG3end end 0.468 2.415 0.421 2.415
CG4mid middle 0.474 3.345 0.426 3.345
CG4end end 0.500 3.246 0.451 3.246
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i and j aremonomer indices andN the number of beads in
the chain.

Moreira et al. use master curves from previously
conducted long equilibration runs to evaluate the cor-
rect placement of the chains. Due to the high computa-
tional costs the establishment of such master curves in
our case is not feasible. Instead we equilibrate a system
consisting of 1000 chains with 100 beads in the way
presented above, assuming an initial course of the
internal distances according to the freely rotation
chain model (FRC). The chain length of 100 beads is
considered to be short enough to achieve a quick
relaxation of the polymer system. On the other hand
it is long enough to give an estimate of the character-
istic course of the mean-square internal distances with
respect to the plateau regime. From that curve we
deduce a master curve for the initial setup of systems
with longer chain length and sufficiently accurate initial
characteristic internal distances.

By creating the chains as a NRRW, the system suffers
from high local density fluctuations. Due to these, the
use of a pre-packing stage that significantly reduces these
fluctuations is necessary. To do so, we use the algorithm
developed in .[28] A zero temperature Monte Carlo (MC)
algorithm decreases the density fluctuation by perform-
ing trial moves of entire chains as rigid body. Depending
on the system size we perform 50,000–150,000 MC move
trials. In order to measure the benefit of the pre-packing
procedure, the static structure factor is used because it
displays density fluctuations on all length scales. For
systems with chain length M and number of chains N,
it is defined according to

S qð Þ ¼ 1
NM

PNM
k¼1

PNM
l¼1

(5)

Here, q is the scattering wave vector, rk and rl are the
coordinates of the particles k and l, respectively, and

is the ensemble average.
At the end of the pre-packing stage, strong overlaps

between particles, which result in non-physically high
repulsive forces, may still exist. In order to avoid dis-
turbing effects we introduce a force-capped version of
the actual full non-bonded LJ potential as proposed by
Auhl et al. The capping takes place at a critical particle
distance cutoff rfc. Below that value the LJ potential is
regarded as being constant, at larger particle distances
the LJ potential has its usual description. During the
warm-up phase we use full bonded potentials and the
force capped version of the LJ potential. Starting with

¼ 21=6σ we linearly increase the cutoff radius to 0.8σ

Here we omit the regulation procedure from Moreira
et al.[27] During the soft introduction of the LJ interac-
tion by linearly increasing they additionally regulate

the cutoff distance for the next-nearest neighbor LJ

interaction. Depending on the deviation of the current
MSID from the MSID of the master curve the cutoff

is either reduced or increased to keep the chain struc-
ture as close as possible to the ideal slope. As the force
field from Eichenberger excludes the nearest-neighbor
LJ interaction this procedure in our case cannot be
applied.

Finally we perform a relaxation with full potentials
and Δt = 2 fs. First we simulate 100,000 time steps in
the canonical (NVT) ensemble. Then we perform addi-
tional 2,000,000 time steps including a Berendsen type
barostat to introduce the desired ambient pressure of 1
bar in the system. As the overall equilibration proce-
dure is computationally very demanding, we fully
equilibrate only one system per size and level of coarse-
graining. However, to ensure better statistical analysis,
we create different starting points by applying an arti-
ficial approach to reach another area of the phase
space: We heat the systems to 800 K within 0.6 ns,
run for 3.75 ns, cool for 0.6 ns, and finally relax and
equilibrate the modified systems for 3.75 ns. As we
determined that also shortened simulation procedures
(0.3 ns heating, 0.75 ns relaxation, 0.3 ns cooling, 0.75
ns relaxation and equilibration) deliver sufficiently
different starting points within the phase space, we
used this faster procedure for the creation of different
starting points. In total we created seven different
systems per size and level of coarse-graining for the
evaluation of statistical errors.

As we are going to perform tensile tests at different
temperatures in the solid state, a further task is the
cooling of the different polymer systems. From this
stage on we use a Berendsen barostat in combination
with a Berendsen thermostat. In our case we start with
the equilibrated systems at 500 K and linearly reduce
the temperature by 1 K/ps until the desired temperature
is reached (time step Δt = 2 fs). The cooling procedure
is followed by an additional relaxation for 200,000 time
steps. In case of the determination of the glass transi-
tion temperature and thermal expansion coefficient we
choose a different cooling rate of 0.2 K/ps for more
accuracy.

Tensile Test Procedure

By default ESPResSo++ is not able to perform tensile
tests as there is no option to vary (stretch) the simulation
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box as it is needed to reproduce uniaxial tensile stress.
An alternative way to solve this problem is to reverse
cause and effect: Instead of deforming the box directly
and measuring the stress (pressure) response of the
system, we introduce uniaxial stress in the way that the
box deforms at constant traverse speed over time.
Therefore we created a new regulation procedure
which uses the anisotropic Berendsen barostat that is
available by default in ESPResSo++. The simulation
box scaling factors µ of the Berendsen barostat in
ESPResSo++ are modeled according to Eq.(6) for every
direction of space.[23]

μ ¼ 1� Δt
τberendsen

p0 � p
3

(6)

We do not modify the original Berendsen barostat’s
description. Instead we use a Python script which
controls the barostat’s external pressure p0 in tensile
direction by a regulation procedure. This approach is
favorable as ESPResSo++ simulations are generally
controlled by Python scripts. The regulation proce-
dure itself is straightforward: A proportional regulator
with proportional constant Pregulator is used to control
the pressure in tensile direction throughout the whole
simulation. By continuously regulating the pressure
the system is unixally stretched so that the loading
equals a direct deformation of the box dimensions.
In the transverse directions the barostat is used to
set the pressure to ambient conditions which is 1
bar. This enables the system to undergo lateral con-
traction while stretching.

During the first couple of strain increments it is
necessary to set the proportional constant of the reg-
ulator to a significantly higher value than for the rest
of the simulation. This is needed for a precise repro-
duction of the initially very low strains at the begin-
ning of the tensile test. We express the increased level
of the proportional constant by multiplying Pregulator
by a factor m0. To avoid jumps when switching the
regulator from the initially increased to the final value,
we linearly reduce m0 over a certain number of strain
increments n to 1. The choice of n is up to the user.
The basic form of the regulator is described by Eq.(7)
and Eq.(8). For a strain increment i the pressure p0 is
set to the pressure in tensile direction ptensile,next that
is needed to achieve the desired strain εtarget. The
variables ptensile,current and εcurrent describe current
values of pressure and strain.

p0 ¼ ptensile next; ¼ ptensile;current � �target � �current
� �

� m ið Þ � Pregulator
� �

(7)

where

mðiÞ ¼ m0 � ðm0�1
n Þ � i i � n

1 i > n

�
(8)

Additionally the pressure p0 at the very beginning of
the tensile test has to be set to a reasonable starting
value pinitial. This is required to make sure that the
regulation and consequently the initial level of strain
both start on an appropriate level.

A major drawback of this procedure is that the user
has to evaluate four independent parameters (pinitial,
Pregulator, m0, n) to conduct a single tensile test simula-
tion in the way used here. These parameters have to be
evaluated for each system at every testing temperature
and at every strain rate. The accuracy of the regulation
procedure with respect to a constantly increasing defor-
mation of the simulation box significantly depends on
the choice of these parameters. Therefore choosing the
parameters needs to be done very carefully.

It is clear that our procedure cannot reproduce the
box deformations as perfect as a direct deformation
would be able to. Nevertheless, our results show that
it is possible to keep the deviations of strains from the
ideal values very low. Only in the very beginning of the
simulations, when extremely low strains (εtrue < 0.005)
at low strain rates (106 s−1, 107 s−1) are introduced,
some systems show significant deviations from the
requested strain value. These deviations very rapidly
vanish with increasing strain: When the level of strain
passes a value of 0.005 all simulations show minor
deviations in the order of ±5%. Most simulations, espe-
cially with system sizes >100,000 beads, show devia-
tions of less than 5% ab initio with further decreasing
error at increasing strain.

Additional investigations of the Berendsen barostat
coupling constant τberendsen show some influence on
the results. We set τberendsen to 1000 ps as this value is
large enough to not negatively influence the system by
overregulation. However the choice of the coupling con-
stant affects only the lateral directions of our systems. In
tensile direction the barostat’s behavior is generally over-
ridden by our regulation procedure. Results (cf. Fig. 5)
show that the choice of the Berendsen barostat coupling
constant in connection with our regulation procedure is
suitable. To keep the results with focus on the general
stress strain behavior comparable, we use τberendsen
= 1000 ps for all simulations.

For the determination of the Poisson’s ratio we had
to modify the coupling constant. We observed that
a value of 1000 ps is not in all cases suitable to obtain
physically meaningful results concerning the Poisson’s
ratio. In case of strain rates 108 s−1 and 109 s−1 the time
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frame of the virtual experiment is so small that the low
choice of the coupling constant underestimates the
lateral contraction. Therefore for the determination of
the Poisson’s ratio we set the Berendsen coupling con-
stant to 100 ps for strain rate 108 s−1 and to 10 ps for
strain rate 109 s−1, respectively. For lower strain rates
we leave τberendsen unchanged.

Investigated Thermo-mechanical Properties

We investigate seven different system sizes with various
number of chains M and chain length N (M × N:
1000 × 20, 100 × 100, 1000 × 100, 100 × 500,
1000 × 500, 500 × 1000, 250 × 2000) at three different
levels of coarse-graining (CG2, CG3, CG4).

On the thermal side we evaluate the glass transition
temperature as well as the coefficient of thermal expan-
sion. Concerning the mechanical properties we concen-
trate on the stress strain reaction and evaluate parameters
such as the elastic modulus, stress at yield, stress at true
strain εtrue = 1.0 and the Poisson’s ratio. We simulate the
tensile behavior at four different initial strain rates
(106, 107, 108, 109 s−1). Especially the lowest strain rate,
which is computationally most demanding, is of high
interest as it is as close as possible to real life conditions.
Additionally, all mechanical properties are evaluated at
three different temperatures (233.15, 293.15, 353.15 K).
The choice for these close values has beenmade due to the
fact that these temperatures cover the typical range in real
life application for polyethylene.

Results

Equilibration

For the evaluation of the success of the equilibration
procedure we consider the mean-square internal

distances and additionally the static structure factor.
These values have been determined after the full equili-
bration procedure according to section “equilibration
of polymer melts and cooling” has been performed. In
this subsection we concentrate on the largest systems as
they are of highest interest and most challenging to
equilibrate. The results hold for smaller systems analo-
gously. Following Figure 1 gives an overview about the
mean-square internal distances of different coarse-
grained systems at CG3 and CG4.

From the figures it is clear that the systems are well
but not perfectly equilibrated. Starting with very accu-
rate behavior at small particle distances all systems
show characteristic asymptotic behavior and reach
the expected plateau region. On the intermediate and
larger distances we obtain slight fluctuations.
Especially the 1000 × 100 system at CG4 gives rise to
assume that the internal distances of the larger sys-
tems slightly tend toward smaller values of R2 nð Þ=n at
larger distances, if the systems would have additional
time to relax. As our equilibration procedure is
already very time-consuming, we accepted the results
shown in Figure 1.

Additionally, we investigate the static structure
factor. The results are plotted in Figure 2.

The course of the static structure factor shows very
smooth and coinciding behavior for all systems.
Especially in the limit of low wave numbers q → 0
the low values of S(q) indicate well equilibrated systems
without density fluctuations on all length scales. Taking
this result and the observations concerning the internal
distances into account, we conclude that the equilibra-
tion procedure as used here is suitable to transfer the
initial polymer systems to a physically well-defined
state that allows for the execution of further experi-
ments. This statement is also valid for the CG2 systems.

Figure 1. Mean-square internal distances for two levels of coarse-graining (CG3 on the left, CG4 on the right), for different system
sizes M × N.
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Thermal Properties

Glass Transition Temperature
One important characteristic of polymeric materials is
the glass transition temperature Tg, which delimits the
glassy regime from the rubbery one. For the determina-
tion of Tg we cool our systems from 500 to 50 K at

For a detailed discussion Table 3 summarizes the
results for selected systems. As the results in Table 3
show only minor fluctuations, we conclude that our
results for the glass transition temperature are valid. The
observed change in the glass transition temperature
depending on the chain length is small. Except for the
CG3 force field there is a slight tendency for a decrease of

Figure 2. Static structure factor for two levels of coarse-graining (CG3 on the left, CG4 on the right), for different system sizes M × N.

Figure 3. Density as a function of temperature averaged over all systems consisting of 500 chains with 1000 beads each at CG3.
Error bars are printed every 10 K. The grey dotted lines serve as an example for the determination of the glass transition temperature
from the change of the slope. At the intersection of the two linear lines fitted to the two regimes we determine the glass transition
temperature. For the illustrated system size we identify the glass transition temperature at 209 K.
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a cooling rate of 0.2 K/ps. Note, that this cooling rate is
not directly comparable with experimental cooling rates
which usually range up to several 100 K/s. Under
laboratory conditions, fast scanning calorimetry (FSC)

[31]

[30]

Figure 3

can reach several thousand K/s. The glass tran-
sition temperature was determined from the change 
of the slope of density plotted over the temperature 
as shown in .



Tg with increasing chain length. Also the differently
coarse-grained force fields have an influence on the
results. The stronger coarse-grained systems show
a significant increase of the glass transition temperature.
Compared to results from experiments our calculated
results at CG3 and CG4 are close to very close.[32] Also
the results from our modified CG2* force field are very
close to experimental results. Boyer et al.[32] specifies an
experimentally determined value for purely amorphous
polyethylene at 195 ± 10 K. Calculated values from other
groups using molecular dynamics are in the region of
250–300 K.[8,14,16,33] Only Yang et al.[34] report a lower
value of 200 K by evaluating different physical properties
that allow for the determination of the glass transition
temperature.

Coefficient of Thermal Expansion
By performing additional cooling simulations at
a cooling rate of 0.2 K/ps we evaluate the linear coeffi-
cient of thermal expansion (CTE) in the region between

333.15 K and 273.15 K (60 to 0°C). In detail we deter-
mine the CTE from the slope of the thermally induced
strain in the simulation box plotted over the tempera-
ture as shown in Figure 4 for two examples. Table 4
gives a summary over the values for different systems.

The effects of the influence of chain length as well as
the choice of the level of coarse-graining are very simi-
lar to those observed for Tg. An increasing chain length
results in a slightly decreasing coefficient of thermal
expansion. The results indicate that above a chain
length of 2000 beads one may expect only a slight
further decrease of the thermal expansion coefficient.
A comparison with experimental results gives good
agreement. Chen et al.[35] as well as White and
Choy[36] mention a CTE of 3.0 · 10−4 K−1 for amor-
phous polyethylene. Zehtabeyazdi et al.[37] note values
ranging from 0.5 · 10−4 to 1.85 · 10−4 K−1 for semi-
crystalline polyethylene.

Comparing the slope of the CTE and the glass
transition temperature it is obvious that the CTE
decreases with the level of coarse-graining whereas
the glass transition temperature increases. As the sys-
tems’ dynamics are generally influenced by the level of
coarse-graining (cf. Dependencies on the coarse-
graining level) a deeper investigation of the shift in
time as well as the influence of the single force field
parameters is necessary to unveil exact dependencies.
Note, that with only three data points (= models), it
cannot be ruled out that this is a random effect. As we

Table 3. Glass transition temperature [K] for different system
sizes M × N at coarse-graining levels CG2, CG2*, CG3 and CG4.
The experimental value for amorphous, polydisperse polyethy-
lene is 195 ± 10 K.[32].

CG level 1000 × 100 1000 × 500 500 × 1000 250 × 2000

CG2 133 ± 4 120 ± 6 121 ± 4 115 ± 2
CG2* 207 ± 9 206 ± 5 207 ± 4 201 ± 5
CG3 209 ± 2 213 ± 3 209 ± 3 210 ± 3
CG4 235 ± 3 234 ± 2 232 ± 1 230 ± 1

Figure 4. True strain plotted over temperature in the range between 333.15 K and 273.15 K (60 to 0°C) for two systems with 500
chains and chain length 1000 at CG3 (black squares) and CG4 (blue circles). The fitted linear lines are used for the determination
of the linear coefficient of thermal expansion. From the slope results for the CG3 system 2.030 · 10−4 K-1 and for the CG4
system 1.827·10−4 K-1.
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mainly focus on the mechanical properties we omit
further investigations.

Mechanical Properties

General Remarks and Observations
Because we obtained qualitatively similar results, we focus
in the following only on the results determined at the
middle level of coarse-graining (CG3). A detailed view
into the influence of the level of coarse-graining itself is
presented in section “dependencies on the coarse-graining
level”. In general our models cover the typical regimes of
a stress-strain curve of polyethylene. Starting with linear
elastic behavior the curve progression quickly reaches its
first maximum that is defined as the yield stress at yield
strain. That point is followed by a strain softening regime,
where the stress decreases. Finally strain hardening due to
strong orientations of chains occurs. These four regimes are
represented in Figure 5, where the true stress σtrue is plotted
over the true strain εtrue for a system with 500 chains at

chain length 1000 at CG3. Our results resemble those
investigated by molecular dynamics simulation in [8,14,33].

Dependencies on the Chain Length and the Number
of Chains
We discuss the influence of the chain length at the
example of different systems at CG3. From Figure 6
(left side) it is clear that especially the shortest investi-
gated system with a chain length of 20 beads does not
show polymer like behavior. After reaching a clear yield
the stress decreases strongly. This is due to the fact that
the very short chains disentangle rapidly, if any entan-
glements existed, so that they can be easily detached
from another. At a chain length of 100 beads the stress
strain curve shows more polymer like behavior due to
more entanglements. At chain length of 500 and above
only minor changes concerning the stress strain behavior
occur. Even the yield peak for these longer chains is very
similar. Interestingly, the linear elastic regime does not
show strong dependencies on the chain length. As

Figure 5. Stress strain curve for a system with 500 chains and chain length 1000 at CG3. The system has been uniaxially deformed at
an initial strain rate of 108 s-1 and a temperature of 293.15 K.

Table 4. Linear coefficients of thermal expansion [10−4 K−1] determined in the range from 333.15 to 273.15 K
(60°C to 0°C) for different system sizes M × N at coarse-graining levels CG2, CG2*, CG3, and CG4. The
experimental value for amorphous, polydisperse polyethylene is 3.0 · 10−4 K−1[35,36] and 0.5 · 10−4 to
1.85 · 10−4 K−1 for semi-crystalline polyethylene.[37].

CG level 1000 × 100 1000 × 500 500 × 1000 250 × 2000

CG2 2.089 ± 0.030 2.025 ± 0.008 2.008 ± 0.007 2.000 ± 0.004
CG2* 2.142 ± 0.028 2.091 ± 0.023 2.073 ± 0.021 2.051 ± 0.013
CG3 2.081 ± 0.016 2.048 ± 0.012 2.030 ± 0.017 2.015 ± 0.013
CG4 1.860 ± 0.026 1.829 ± 0.010 1.823 ± 0.005 1.811 ± 0.012
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already determined in [8] the characteristics of the elastic
regime is dominated by the non-bonded interactions.

From the curves on the right side of Figure 6 we interpret
the influence of number of chains on the results. For systems
with chain length 1000 there is nearly no influence on the
results. The differences observed are within statistical toler-
ance. The total size of both systems (500 × 1000, 100 × 1000)
is large enough to give accurate response and scatter free
results. For the systemswith shorter chain length of only 100
beads there is also no clear effect on the results. Only

statistical noise is increasing significantly for the small sys-
tem with 100 chains at chain length 100.

It should be noted that the results in Figure 6
have been determined at a high strain rate of
108 s−1. At that strain rate the general signal (stress)
to noise ratio is strong, so that even with very small
systems reasonable results are calculated. At a very
low strain rate of 106 s−1 only very large systems
with at least 100,000 particles are suitable to repro-
duce a clear system response as noise has a rapidly

Figure 6. Left: Stress strain curves for systems at different chain length at CG3. Right: Stress strain curves for two systems at constant
chain length but different system sizes at CG3. The systems have been uniaxially deformed at an initial strain rate of 108 s-1 and a
temperature of 293.15 K.

Figure 7. Stress strain curve at different temperatures for a system with 500 chains and chain length 1000 at CG3. All system has
been uniaxially deformed at an initial strain rate of 108 s-1.
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increasing influence on the quality of the results at
lower strain rates.

Dependencies on the Temperature
The influence of the temperature on the stress-strain
behavior of polyethylene is shown in Figure 7. The
curves at the investigated temperatures show a nearly
linear shift along the y-axis. Clearly a change of the
temperature toward lower values results in stiffer mate-
rial behavior, which is well known from experiments.
The curves also indicate that there is a slight tendency
that the strain softening regime after the yield point is
less pronounced with increasing temperature. Similar
observations have been reported by Hossain et al.[8] as
well as Vu-Bac et al.[14] For observing more drastic
changes of the stress-strain response the temperature
range that we use is significantly too narrow.

Dependencies on the Strain Rate
The dependence of the mechanical behavior on the strain
rate is represented by Figure 8. For a classification of the
results mind that experimental strain rates are typically in
a lower range between 10−4 s−1 and 104 s−1 (quasi-static
and dynamic regimes).[12] At a strain rate of 108 s−1 the
system shows typical polymer like behavior as discussed
in section “general remarks and observations”. At lower
strain rates the level of stress significantly decreases,
which is the expected behavior. Also it is not possible to
determine a clear yield point from the stress strain curves
at strain rates of 106 s−1 and 107 s−1. Instead an early strain
hardening occurs. Interestingly the stresses of the simula-
tions conducted at 107 s−1 and 108 s−1 are approaching at
high strains. This effect occurs due to the distinct strain

softening and therefore significantly delayed beginning of
the strain-hardening at a strain rate of 108 s−1.

The results at a very high strain rate of 109 s−1 (Fig. 8,
right side) cannot be clearly evaluated. The step in the
level of stress from 108 s−1 to 109 s−1 is disproportionately
high compared to the differences between lower strain
rates. It cannot be ruled out that these results are affected
by nonphysical effects due to excessive load or by
unwanted numerical influences. Nevertheless the general
course of the stress strain curve at strain rate 109 s−1

appears reasonable.

Dependencies on the Coarse-graining Level

In Figure 9, the findings of the stress–strain response of
polyethylene at different levels of coarse-graining are
shown. The results illustrate that there is a significant
influence of the coarse-graining level. Generally the
course of the stress-strain relation is very similar at
CG3 and CG4. The two models reproduce the different
regimes as discussed in section “general remarks and
observations”. The main difference between the differ-
ent coarsenings affects the strain softening and strain
hardening regimes. Combining more atoms into one
bead results in a less pronounced strain softening
regime. Regarding the strain hardening regime it is
obvious that the coarser model produces stronger and
earlier strain hardening. Here the difference between
the two different coarsenings is within the expected
scope. The use of softer potentials results in less friction
in the system, which leads to faster dynamics (shifted
time scale) and therefore a stronger force reaction of
the system.

Figure 8. Stress strain curve at different temperatures for a system with 500 chains and chain length 1000 at CG3. All system has
been uniaxially deformed at an initial strain rate of 108 s-1.
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In case of the CG2 force field results are shifted to
a stronger extent which cannot be explained by a shifting
of the time scale alone. The point, where the strain hard-
ening sets in, is significantly moved toward a higher level
of strain (εtrue > 1.0). This is a result of the soft bond angle
force constant Kb in the work of Eichenberger.[19] A value
of 23.3 kJ/mol is less than half of the value for the CG3
force field (56.6 kJ/mol). Usually potentials are softer at
higher levels of coarse-graining as coarser descriptions
represent the total flexibility of the underlying structure.
The low value of Kb in the CG2 force field results in
a narrow average bond angle of 137° at the beginning of
the tensile test. Investigations of the local bond orienta-
tion behavior (cf. section “orientation behavior and
entanglement analysis”) show that due to this narrow
starting angle strong local chain orientations in tensile
direction occur not until a strain of 1.0 is passed.
Therefore also the stiff single bonds within the chain are
significantly loaded only after that level of strain. The
result is the observed delayed occurrence of the strain
hardening.

Our adjusted CG2* force field shows more coincid-
ing behavior with the coarser representations of poly-
ethylene. This observation is in accordance with the
improvements we already observed for the glass transi-
tion temperature (cf. Table 3) and confirms that our
choice of Kb = 65.0 kJ/mol is valid.

Chain-length Dependence

For a deeper insight, we want to stress some aspects of
different characteristic material properties and discuss
their dependence on the chain length. The analyzed
properties are the elastic modulus, yield stress,
Poisson’s ratio, and stress at a strain of 1.0.

For the evaluation of data scattering we perform
tensile tests with every prepared system in all three
directions of space. We are aware that this procedure
does not fully replace the need for more investigations
by the use of systems that have been completely inde-
pendently set up and equilibrated. But as we already
stated, the computational cost of our study is high, so
that we were not able to perform more than one fully
independent equilibration per system size.

Additionally we filter the native stress–strain curves
of our tensile test simulations by a Savitzky-Golay
filter[38] to suppress nonphysical high frequency noise.

From these mildly filtered data sets we determine the
elastic modulus. We define the elastic modulus as the
average slope of the stress-strain curve in the region
between εtrue = 0.1% and 0.5%. This is different to the
definition of the elastic modulus according to standard
DIN EN ISO 527-2, which defines the elastic modulus
between εtrue = 0.05% and 0.25%. We choose this minor
higher and wider definition for statistically more

Figure 9. Stress strain curve at different levels of coarse-graining for a system with 500 chains and chain length 1000. The systems
have been uniaxially deformed at a strain rate of 108 s-1 and a temperature of 293.15 K. All systems have been strained up to εtrue =
1.5 to capture the different starting points of the strain hardening.
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reliable results. Our definition shifts the elastic modulus
to slightly lower values that are still well comparable to
experimental results according to DIN EN ISO 527-2.
The dependency of the elastic modulus on the chain
length is, next to other observables, shown in Figure 10.
The systems are coarse-grained at CG3 and deformed
at a strain rate of 108 s−1.

From Figure 10 it is obvious that the elastic modulus is
practically independent from the chain length. This effect
is unexpected. But as the tensile tests are performed at
very high strain rates it is thinkable that in the very
beginning of each simulation, when the elastic modulus
is determined, effects occur on a time scale, where chain
length effects such as the behavior of entanglements are
too slow to play a crucial role. Apart from this the

dependency of the temperature on the elastic modulus
shows an evenly spaced influence on the elastic modulus.

The evaluation of the yield stress according to Figure 10
gives comparable results. Since not all investigated systems
have a well-defined yield point (first horizontal tangent in
the stress–strain curve), we define for comparison reasons
the yield stress as the maximum appearing stress up to
εtrue = 0.3. A clear and expectable effect of the temperature
on the results is obvious fromFigure 10. Very short chains
have a significantly lower yield than chains at chain length
100 and higher.

The Poisson’s ratio ν is determined by the slope of
the lateral strain of the simulation box under tension
plotted over the strain in tensile direction as exemplary
shown in Figure 11.

Figure 10. Plot of the elastic modulus, yield stress, Poisson's ratio and stress at εtrue = 1.0 over the chain length at CG3. The systems
have been uniaxially deformed at a strain rate of 108 s-1 and different temperatures. The plotted lines are a guide to the eye only.

254 D. GROMMES AND D. REITH



The results here show a more distinguished depen-
dency on the chain length. Starting with a higher
Poisson’s ratio at low chain length we observe an asymp-
totically decreasing behavior of the Poisson’s ratio with
increasing chain length. Even between chain length 1000
and 2000 there is low but significant difference. The
temperature affects the Poisson’s ratio. At higher tem-
peratures a lower Poisson’s ratio indicates increasing
volume growth due to more flexibility of the chains.

Finally we evaluate the level of stress at εtrue = 1.0. We
observe increasing stress with increasing chain length
and a clear asymptotic behavior. At all chain lengths
there is a significant temperature dependent behavior
toward higher stress at decreasing temperature.

The results discussed by the examples in Figure 10
are very representative for all systems at other coarse-
graining levels and strain rates. Qualitatively all results
show the same trends, except for the CG2 systems and
a strain rate of 108 s−1 as shown in section “dependen-
cies on the coarse-graining level”.

Microscopic Structure

In the following sections we evaluate the polymer sys-
tem behavior under uniaxial tension by the investiga-
tion of different parameters that characterize the
microscopic chain structure. We again focus on CG3
systems as the results at the other CG levels are quali-
tatively very comparable.

Orientation Behavior and Entanglement Analysis
As it is obvious that single chains tend to orient under
tensile load, we want to quantify this behavior both on the
local as well as on the global scale. We define the orienta-
tion factor δ according to Eq. 9 as the projection of either
the normalized bond vector~rbond=~rbondj j or analogously
the chain end-to-end vector ~rend�to�end=~rend�to�endj j on
the unit vector~etensile in pulling direction. The brackets in
Eq. 9 indicate the average over all bond or chain end-to-
end vectors, respectively. In [17] this definition has already
been used for the evaluation of orientations of second
neighbor atoms in polymer chains.

δ ¼ 3
2

j~r �~e j
~rj j

	 
2
* +

� 1
2

(9)

Additionally, we evaluate the entanglement behavior of
chains. We therefore use the entanglement factor χ
according to Yashiro et al.[15] This factor is a purely
geometric definition of chain entanglements. Yashiro
calculates the angle between two vectors from bead i to
bead i + 10 and bead i to bead i − 10 within a chain. If the
measured angle is lower than 90◦, the atoms are consid-
ered as being entangled. This technique is repeated for all
beads in the chain. By normalizing the number of found
entanglements to the total number of atoms one obtains
an estimate of how entangled the chains are.

At first we evaluate the orientation behavior for
different chain lengths. Figure 12 shows the results for

Figure 11. True strain in lateral direction plotted over true strain in tensile direction for a system with 500 chains at chain length
1000 and CG3. The system has been uniaxially deformed at a strain rate of 108 s-1. The fitted linear line is used for the determination
of the Poisson’s ratio ν. For the system shown we determine ν = 0.4218.
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the orientation of the bond as well as the chain end-to-
end vectors at a strain rate of 108 s−1. According to the
definition of δ a value of 0 represents purely isotropic
orientation behavior, whereas a value of 1.0 implies full
orientation in tensile direction.

The figures indicate that up to a strain of 0.5 all
chains orient at the same level. A strain of 0.5 is
approximately the region where the strain hardening
begins. At higher levels of strain shorter chains, espe-
cially those at chain length 20 and 100, orient less than
the longer chains. This result suggests that at higher

levels of strain very short chains are pulled apart as
a whole to a greater extent. From the figures chains at
chain length 500 and above are almost indistinguish-
able. The single bond orientation factor is significantly
lower than the end-to-end factor. This result makes
sense as full local orientation means a complete disso-
lution of entanglements, which is practically impossible
for highly entangled polymer systems.

Observing the entanglement factor, Figure 13 reflects
comparable reactions. At very low chain length of 100
the chains are clearly less entangled than at higher chain

Figure 12. Orientation factor evaluated for single bonds (left) and for the chain end-to-end vector (right) for different chain lengths
at CG3. The systems have been uniaxially deformed at a strain rate of 108 s-1 and a temperature of 293.15 K.

Figure 13. Entanglement factor according to Yashiro et al. for different chain lengths at CG3. The systems have been uniaxially
deformed at a strain rate of 108 s-1 and a temperature of 293.15 K.
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lengths. In contrast to the orientation factor the behavior
of chains at higher chain lengths are better distinguish-
able. The course of the entanglement factor shows
a bilinear behavior. Starting with a short and minor
decreasing regime, the entanglement factor passes over
to a stronger decreasing regime. The transition between
these two regimes is approximately in the range of
0.2–0.3 strain. This is where at the latest softening in
the stress-strain reaction occurs or, depending on the
strain rate, the yield point is passed. Hence we conclude
that the polymer systems’ reactions in the softening

regime and the occurrence of a distinct yield point are
driven by entanglement effects, whereas strain hardening
effects occur due to orientations of chain segments.

Furthermore we investigate the dependency of the
orientation and entanglement behavior on the strain
rate (Fig. 14). Initially we disregard the results at
a strain rate of 108 s−1 as they show different effects
that will be discussed later. Comparing the orientation
effects for local bonds and the global end-to-end vector
we observe very different results. While at high strain
rates there is a tendency for single bonds toward

Figure 14. Orientation factor evaluated for single bonds (left) and for the chain end-to-end vector (right) for a system with 1000
chains with 500 beads at CG3. The system has been deformed at different strain rates and a temperature of 293.15 K.

Figure 15. Entanglement factor according to Yashiro et al. for a system with 500 beads at chain length 1000 and CG3. The system
has been deformed at different strain rates and a temperature of 293.15 K.
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stronger orientation, we observe the opposite effect for
the global end-to-end vector. Here the results indicate
that there is less orientation with increasing strain rate.
It is noteworthy that the end-to-end vector orientation
is going to reach a limit at low strain rates as there is
only minor difference between the 106 s−1 and 107 s−1

results. This leads to the conclusion that at these low
strain rates chains have enough time to achieve max-
imal possible orientation on the global range.

Taking the strain rate dependent entanglement
factor into account (Fig. 15), we clearly observe that
entanglements dissolve stronger at lower strain rates.
The dissolution of entanglements is obviously a time-
dependent procedure. At low strain rates chains have
more time to disentangle.

Asmentioned at the beginning of this section, the chains
that have been stretched at a strain rate of 108 s−1 behave
differently concerning orientation and entanglement
effects. We expected this varying behavior as already the
stress–strain curves in Figure 8 showed significantly differ-
ent behavior at a strain rate of 108 s−1 in contrast to other
strain rates. Looking at themicro scale we see that especially
entanglements dissolve very rapidly at a strain rate of
108 s−1 (Fig. 15). It appears that this over-proportional
dissolution of entanglements makes the chains partially
slide as a whole. Therefore we also observe a little less
orientation of the bond vectors (Fig. 14, left side). This
effect starts at εtrue ≈ 0.2 and has its maximum at εtrue ≈
0.55. It leads to the distinct yield point in the stress-strain
curve followed by the strain softening. Later, at εtrue > 0.55,

orientations of single bonds and the relative number of
entanglements are approaching the range of chains that
have been pulled at 106 s−1. This trend toward more pre-
served entanglements and higher level of orientation results
in the strain hardening regime, which we also observed in
Figure 8. This exceptional behavior for chains that have
been pulled at a specific strain rate are also reported in [8,33].

Radius of Gyration
For the radius of gyration R2, there is only a minor
influence of the strain rate and temperature. Therefore,
we present only results for the influence of the chain
length in detail.

As expected, Figure 16 shows a linearly increasing
trend of the radius of gyration with increasing chain
length for the non-deformed state (εtrue = 0). When
deformations of the systems come into play the radius
of gyration for all chain lengths increases rapidly. The
longer the chains the stronger is the increase of the
radius gyration. This is clear as long chains are able to
undergo stronger deformations due to the stretching.

Discussion

Concerning the equilibration procedure, we successfully
adopted an advanced method from literature. In compar-
ison to previous work our equilibration procedure is
shown to be more sophisticated and reliable but also
costlier. For example, Hossain et al.[8] used a brute force

Figure 16. Radius of gyration <Rg
2> for different chain lengths at CG3. The systems have been uniaxially deformed at a strain rate of

108 s-1 and a temperature of 293.15 K.
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equilibration for only 0.3 ns, while our procedure uses
softly introduced non-bonded potentials and covers
a span of time of 5.5 ns. By the evaluation of different
characteristic observables (mean-square internal
distances, static structure factor) we are able to make
sure that we start all further investigations with well
equilibrated polymer systems. As our results, especially
for the mean-square internal distances, indicate that our
equilibration procedure gives good but not perfect results,
there is still room for improvement. In the future other
equilibration methods, such as the hierarchical methods
in[39,40] could be used for a faster and more precise equili-
bration of our polymer melts.

Although we use simply coarse-grained force fields
for polyethylene, we are able to reproduce thermal
properties closer to experimental results than others.
Only the simulations at CG2 by use of the original
parameter set show larger deviations for the glass
transition temperature. Our adjusted CG2* force
field gives results that are in very good agreement
with experiments.

Concerning the use of ESPResSo++ we successfully
simulate tensile tests on the microscopic scale. By the
use of our self-developed tensile test procedure we are
able to reproduce the stress-strain behavior of
a polymer like polyethylene. In comparison with results
from other groups using MD simulations our results
are in good agreement. Our models reflect significant
effects such as the distinct strain rate dependent beha-
vior of polyethylene. Here again, adjusting the original
CG2 force field to our CG2* set improves the results.

The force fields from[29] are not especially calibrated
for the use in dynamic processes. A development of
a more refined force field and additionally taking poly-
disperse or branched chains into account is planned. As
we also want to bridge the microscopic and the macro-
scopic scale, the direct MD-FE coupling approach accord-
ing to Pfaller et al.[41] is of high interest. A direct coupling
gives new opportunities to study local material reaction
on external loadings.

In terms of comparison to experiments we must point
out that we investigated purely amorphous (instead of
semi-crystalline) polyethylene at still very high strain
rates. Even though our lowest strain rate of 106 s−1 is
significantly lower than the ones used in previous studies,
it is still at the utmost limit of experimentally accessible
conditions. A strain rate of 106 s−1 is regarded as “shock”
state and needs highly sophisticated test equipment to
discover.[12] Therefore we conclude that our results only
give a qualitative estimate of the real stress–strain beha-
vior of polyethylene. However, all numerical values from
our simulations are approximately in the right region.
Therefore, our results still provides valuable insight into

the microscopic response of amorphous polyethylene
under tensile stress. The investigated orientation and
entanglement behavior on the micro scale allows for an
interpretation of effects that occur during tensile loading.
Especially the interplay of the rate of dissolution of entan-
glements and chain segment orientations determines the
occurrence of a distinct yield point as well as the begin-
ning of the strain hardening regime.

Conclusions

We investigated the thermal as well as mechanical
properties of polyethylene at different levels of coarse-
graining. For the equilibration of polymer melts we
adopted a procedure from literature for generic poly-
mers for the use with our chemically specific system.
Although we had to simplify the methods from litera-
ture, we are able to create well equilibrated polymer
melts. The evaluation of the mean-squared internal
distances as well as the static structure factor show
consistent and expected behavior.

The calculation of the glass transition temperature
and coefficient of thermal expansion gave results that
are close to experimental results. Concerning the stress-
strain reaction of the investigated polyethylene systems
we are able reproduce the typical regimes, ranging from
a linear elastic response, yield strain, strain softening to
the strain hardening effect. The level of coarse-graining
shifts the results quantitatively, not qualitatively.
A coarser description leads to a higher level of strain
due to a shift of the time scale. The general level of
stress observed by our investigations at the lowest strain
rate of 106 s−1 was close to typical experimental results
for semi-crystalline polyethylene. We found that the
level of stress decreases with increasing temperature
and decreasing strain rate. Also the distinct yield peak
vanishes with decreasing strain rate. The chain length
has an influence on different characteristic values,
although chain length effects are generally lower than
temperature and strain rate effects. While the elastic
modulus is nearly independent from the chain length,
the yield stress as well as the stress at εtrue ≈ 1.0 show
clear increasing tendency with increasing chain length.

The Poissons’s ratio shows a decreasing tendency
with increasing chain length. Observing the chain
orientation and entanglement behavior on the micro-
scale, our results showed clear time and load depending
effects. At high strain rates chains orient as whole
preserving local entanglements, at low strain rates we
observe a stronger dissolution of entanglements and
more local bond orientations which drive the polymer
systems reactions. In that way, the special case of the
occurrence of a well-defined yield peak can be
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interpreted as a disproportionally strong dissolution of
entanglements after the yield point has been passed.
Finally, an influence of the chain length on the micro-
scopic entanglement and orientation behavior was
observed for chain lengths lower than 1000 beads. For
longer chains there is negligible difference in the local
orientation and entanglement behavior.
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3 Publikation 2

In dieser Publikation wird untersucht, in welchem Maße das Schrumpfverhalten
von Polyethylen nach uniaxialen Verstreck- und anschließenden Abkühlvorgängen
auf der Mikroebene abgebildet und interpretiert werden kann. Die Inspektion mi-
kroskopischer Größen (Verschlaufungen, Orientierungen von Kettensegmenten) er-
laubt eine mikromechanische Interpretation des beobachteten Verhaltens. Deutlich
herausgearbeitet wird die Überlagerung des Schrumpfverhaltens durch Kristallisati-
onsvorgänge. Ein eigenes Kriterium zur Bestimmung des Kristallisationsgrades wird
vorgestellt. Simulationen bis zu einer Länge von 600 ns geben möglichst tiefen Ein-
blick in das Systemverhalten. Zudem werden Fragestellungen zur Charakterisierung
initialer Kristallisationsvorgänge beim Abkühlen aus der Schmelze detailliert behan-
delt.

Dieser Abschnitt basiert auf der folgenden Veröffentlichung, welche durch mei-
nen Doktorvater und weitere wissenschaftliche Kollegen aus der gemeinsamen For-
schungsgruppe mitverfasst wurde. Die bibliografischen Details einschließlich aller
Autoren sind:

D. Grommes, M. R. Schenk, O. Bruch, D. Reith. „Investigation of Crystallization and
Relaxation Effects in Coarse-Grained Polyethylene Systems After Uniaxial Stret-
ching“. In: Polymers 13 (2021), 4466.

Mein Beitrag zu diesem Artikel beinhaltet die Konzeptionierung und Durchfüh-
rung der Simulationen. Des Weiteren erfolgten eigenständig die Literaturrecherche,
Auswertung und Diskussion der Ergebnisse, Erstellung des Manuskripts sowie der
Tabellen und Abbildungen. Eine vollständige Kopie des Fachartikels ist diesem Ka-
pitel beigefügt. Der Eigenanteil beträgt ca. 90%.
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Abstract: In this study, we investigate the thermo-mechanical relaxation and crystallization behavior
of polyethylene using mesoscale molecular dynamics simulations. Our models specifically mimic
constraints that occur in real-life polymer processing: After strong uniaxial stretching of the melt, we
quench and release the polymer chains at different loading conditions. These conditions allow for
free or hindered shrinkage, respectively. We present the shrinkage and swelling behavior as well as
the crystallization kinetics over up to 600 ns simulation time. We are able to precisely evaluate how
the interplay of chain length, temperature, local entanglements and orientation of chain segments
influences crystallization and relaxation behavior. From our models, we determine the temperature
dependent crystallization rate of polyethylene, including crystallization onset temperature.

Keywords: mesoscale coarse-graining; polyethylene; uniaxial stretching; relaxation; shrinkage;
crystallization; local chain orientation

1. Introduction

Polymers are of great importance in industrial and consumer related applications.
Their low costs, easy processability, and good performance characteristics give polymers
versatile usage options. Yet individual component design is a difficult procedure and in
many cases is characterized by strong compromises due to their distinctive time, tem-
perature, and load-dependent behavior. For the development of an optimized product
at minimum material usage, the use of computer-aided-engineering (CAE) has become
increasingly important over the past several years. Simulation-based product tests using
the method of finite elements (FE) are already state of the art. Several properties of the final
part such as the deformation behavior are predictable. Nevertheless, simulation results
strongly depend on the input data for the analysis procedure [1–5]. Clearly the material
description, consisting of the choice of the material model and the related material proper-
ties, influences the results. In many cases, specific material properties, which are generally
determined by experiments, are not available. Furthermore, performing the necessary
experiments is associated with high costs, especially if different types of experiments are
needed to fully characterize the material’s behavior [1–3].

An alternative way to overcome that limitation is the use of molecular dynamics (MD)
simulation methods [6,7]. Modelling a specific polymer on the microscale enables the
determination of material parameters needed for the simulations on the macroscopic scale.

One of the most crucial factors in real-life polymer processing is the characterization of
the shrinkage behavior due to thermally and mechanically induced stress during processing.
Theses stresses occur in every type of plastics processing [8]. For example, during the
extrusion and inflation stages in the widespread extrusion blow molding process [9,10] or
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during sheet deformation in the thermoforming process [11]. In this work, we therefore
investigate the shrinkage, relaxation and crystallization behavior of polymer systems
under different temperature and loading conditions, which resemble real-life processing
conditions. Concerning which material to investigate, the choice was made for polyethylene
(PE) as it is widely spread in industrial and consumer application. Because of its simple
structure, it can be easily modeled on the microscopic scale.

In contrast to previous studies, our approach is to discuss both the strain (stress)
induced crystallization behavior as well as the resulting changes of the system size to
give an estimate of the shrinkage behavior after prior loading. As we focus on mimicking
macroscopic processing conditions we stretch, cool and relax our systems under two
different approaches that both typically occur in real-life processing: (1) “free conditions”,
where the system (the real part) is able to shrink immediately after stretching; (2) “fixed
conditions”, where the box size (the part shape) is fixed in every direction of space to mimic
the effect of a mold constraint. Only after cooling is finished (and the part is demolded),
the box (the part) is allowed to change its shape and size.

In the past, some MD studies have been performed to investigate the relaxation behav-
ior of polymers after prior loading. As for our systems, we expect that crystallization will
play an important role, an overview about recent studies on that topic is also appropriate.

Hsu and Kremer [12,13] investigate the relaxation behavior of a generic polymer
model after large uniaxial stretching. Their main focus is on the analysis of the primitive
path and the stress relaxation behavior. Related studies of highly oriented polymers are
found in [14–16].

There exist different studies that use united atom (UA) models of polyethylene for the
investigation of crystallization in stretched systems [17–20]. These studies only focus on
crystallization effects and leave relaxation effects aside.

Moyassari et al. [21,22] use a coarse-grained (CG) model, where they map two CH2
units in one super-bead. They investigate the crystallization behavior of different bi-
modal [21] and short-branched [22] polyethylene melts starting from the pure amorphous,
quiescent state. They perform long simulation runs up to 800 ns. Verho et al. [23] also
focus on the crystallization of polyethylene. By using a UA model, they start from a given
crystal seed to initialize crystallization. Still, very long simulation runs up to 1200 ns are
necessary to capture the relaxation behavior, at least in part. Hall et al. [24] investigate
different properties of polyethylene by the use of a CG model (three CH2 units into one
super-bead). Inter alia, they observe crystallization behavior from quiscient melt in long
simulation runs.

An overview about different UA force fields and their influence on the simulation of
crystallization is given by Hagita et al. [25]. By investigating eight common force fields,
they show that crystallization effects in simulation models strongly depend on the choice
of the force field.

2. Simulation Methodology
2.1. Force Field

The force field [26] that we use for the investigation of relaxation and crystallization
effects was previously used for the simulation of tensile tests on the micro scale [27]. It
was shown that it is suitable for the evaluation of orientation and entanglement effects that
drive the mechanical behavior of polyethylene. Therefore it is an ideal starting point for
the investigation of strongly stretched systems and their relaxation behavior.

The bonded interaction as well as Lennard Jones (LJ) parameters for CG polyethylene
description are presented in Table 1. LJ parameters in [26] are optimized to have good
agreement with experimental density and heat of vaporization. For more accuracy [26]
defines the LJ parameters depending on the particle position (end or middle position in
the chain). Therefore two types of CG beads (CGmid, CG3end) are defined. The first- and
second-neighbour beads are excluded from the non-bonded interactions. Additionally,
there is a third-neighbour LJ interaction with different parameters. The cut-off distance
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rc is taken as 2.5 times the value of σ of the middle bead. All non-bonded parameters are
summarized in Table 1.

Table 1. Bonded and Lennard–Jones force-field parameters for coarse-grained polyethylene [26]. Note that the Lennard–
Jones parameters depend on the particle position.

Bead Type Bond Length Bond Angle Dihedral Angle
b0 Kb θ0 Kθ m Kφ

[nm] [kJ mol−1 nm−4] [◦] [kJ mol−1] [-] [kJ mol−1]

CG3 0.353 19730 146.4 56.6 1 0.74

Bead Type Position σ ε σ1-4 ε1-4
[nm] [kJ mol−1] [nm] [kJ mol−1]

CG3mid middle 0.457 2.214 0.401 2.213
CG3end end 0.468 2.415 0.421 2.415

Special attention is paid to the proper equilibration of polymer melts as this is a
highly non-trivial task. We apply the equilibration procedure from Moreira et al. [28] and
Auhl et al. [29]. As shown in our previous work [27] we are able to adopt that procedure for
the equilibration of our chemically specific force field. By verifying the static melt structure
factor and the mean square internal distance of the final systems, we make sure that these
are well equilibrated. The results of the equilibration are found in [27]. We equilibrate
and further investigate four different system sizes with various number of chains M and
chain length N (M× N: 1000× 500, 100× 1000, 500× 1000, 250× 2000). The investigated
chain lengths cover a range where systems have distinctively different behavior. Shortest
investigated chain length (N = 500) is suitable to serve as an example for showing that
these systems do not represent real-life polymer behavior under excessive stretching. On
the contrary, the longest investigated chains (N = 2000) give a much better estimate of
polymer behavior with respect to experimental results. Our system size of 500,000 particles
ensures reasonable computation times. To keep total system sizes constant, the number
of chains per system is 1000 (for N = 500), 500 (for N = 1000) and 250 (for N = 2000),
respectively. We do not investigate longer chains as systems would then consist of less
than 250 chains, which would lead to less reliable statistics. The only exception is the
system with 100 chains at chain length 1000, which we use to make the long time scale
(up to 600 ns) accessible within a reasonable time frame. Our equilibrated systems have
density of the amorphous phase at 293 K (ρamorph,293K), melt density (ρ493K), coefficient of
thermal expansion (CTE) and glass transition temperature (Tg) in good agreement with
experimental results (Table 2).

Table 2. Comparison of different physical properties of polyethylene determined by use of the CG
force field from [26] (system size: 250× 2000 (M× N)) and experimental results. Unless otherwise
noted, values are determined in this work. For the experimental value of the amorphous density at
293 K the corresponding author does not provide standard errors.

ρamorph,293K ρ493K CTE Tg
[g cm−3] [g cm−3] [1 × 10−4 K−1] [K]

sim. 0.853± 0.001 0.749± 0.001 1 2.015± 0.013 [27] 210± 3 [27]
exp. 0.87 [30] 0.747± 0.002 [31] 2 0.95± 0.05 [32] 195± 10 [33]

3 2.19± 0.03 [32]
1 determined by cooling from 333.15 K to 273.15 K; 2 injection molded sample, temperature range 298.15 K to
328.15 K, perpendicular to injection direction; 3 injection molded sample, temperature range 333.15 K to 373.15 K,
in injection direction.
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2.2. Simulation Procedure

Molecular dynamics simulations are performed using the ESPResSo++ package [34,35].
Starting with the equilibrated systems our simulation procedure consists of three steps:
(1) stretching of the samples of amorphous melt; (2) quenching of the samples to a specific
temperature at two different conditions; (3) final relaxation of the samples.

In the first step, we continuously stretch the systems in the melt state at 500 K up to
a degree of stretching λ = 6 at an initial strain rate of 1 · 108 s−1. We therefore extended
the ESPResSo++ source code in order to enable uniaxial stretching of the box under con-
sideration of simultaneous free transversal contraction. The selected strain rate ensures
strong orientations of chain segments without over-pronounced disentanglement of chains.
The stretching is performed under usage of the Berendsen barostat for the transversal
directions (τbaro = 10 ps), Berendsen thermostat (τthermo = 1 ps) and periodic boundary
conditions (rectangular box). Note that strong stretching of chains includes a potential risk
of bond crossing. However, due to the still moderate level of stretching in our simulations
(cf. [19,22]), we do not expect bond crossing to happen.

The cooling of the samples while releasing the tensile strain is done in two distinctively
different ways which mimic different real-life processing conditions. The first option is
choosing “free” boundary conditions, which allow the previously stretched melt to contract
instantaneously after λ = 6 is attained. This is done by using an anisotropic Berendsen
barostat (τbaro = 1000 ps) and setting the pressure to 1 bar in every direction of space.
Simultaneously, we cool the systems down to the target temperature (353.15 K, 293.15 K,
233.15 K) within a time frame of 10 ns by using the Berendsen thermostat (τthermo = 1 ps).
The second option for the cooling procedure is a “fixed” boundary condition: Instead of
allowing the system to contract immediately after stretching, we here fix the box dimensions
during cooling by not using a barostat. In the same way as for free conditions, the cooling
time is set to 10 ns by use of the Berendsen thermostat at τthermo = 1 ps. This allows for the
internal relaxation of stress (due to conformational relaxation) while the system is not able
to change its size and shape.

The final step of our simulation procedure is the observation of the system evolution after
the cooling is finished. We therefore let each system evolve by using the anisotropic Berendsen
barostat at the specific target temperature, set by the Berendsen thermostat. This means that
the systems, which are cooled under fixed boundary conditions, are now able to change their
shape and size. Integration time step for all simulation steps is set to 4 fs.

2.3. Evaluation of the Microscopic Structure

Evaluation of the microscopic structure of the polymer systems is essential for the
interpretation of macroscopic effects. We evaluate the orientation behavior both on the
local as well as on the global scale with respect to the stretching direction. We define the
orientation factor δ according to Equation (1) as the projection of either the normalized bond
vector~rbond/|~rbond| or analogously the chain end-to-end vector~rend-to-end/|~rend-to-end| on
the unit vector~etensile in pulling direction. The brackets in Equation (1) indicate the average
over all bond or chain end-to-end vectors, respectively. This definition is widely used for
the evaluation of orientations of chain segments [17–19,21].

δ =
3
2

〈( |~r ·~etensile|
|~r|

)2
〉
− 1

2
(1)

For the evaluation of entanglements we use the primitive path analysis (PPA) in-
troduced by Everaers et al. [36], based on the assumptions of the tube model [37–39].
The PPA algorithm has become a standard tool in computer simulation. [40] For PPA,
chain-ends are fixed in space and all interactions except for the bond and interchain ex-
cluded volume interactions are switched off. The harmonic bond interaction is replaced
by a FENE (finite extensible non-linear elastic spring) interaction according to [34] with
attractive force strength K = 1000 kJ mol−1 nm−2, displacement parameter r0 = 0 nm and
size parameter rmax = 0.55 nm. The energy of the system is minimized so that, finally,
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chains shrink to straight segments with clear kinks. The length of the primitive path (PP)
〈Lpp〉 = (N − 1)〈bpp〉, where 〈bpp〉 is the PP bond length, represents the contour length
of the tube. The tube radius app is defined as app = 〈R2

ee〉/〈Lpp〉, where 〈R2
ee〉 is the mean

squared end-to-end distance of the chains. From that the entanglement length Ne according
to [36] is:

Ne =
app

〈bpp〉
= (N − 1)

〈R2
ee〉

〈Lpp〉2
(2)

For our evaluations we define the number of entanglements Z per chain as the ratio
N/Ne (cf. [12]). This relation allows for an estimate of how entangled the systems with
different chain lengths are. Related methods for the investigation of entanglements are
presented and extensively discussed in [40–42].

Furthermore, we determine the crystallinity xcryst of the systems from a microscopic
and a macroscopic definition. The determination on the microscopic scale is done by the
use of an own developed procedure. We sample over all beads and determine the degree
of crystallinity as follows:

(1) The current bead i is closer to a neighboring bead j than 0.975 · 21/6σ. Bonded first
neighboring beads are excluded here;

(2) The orientation factor δcryst between vectors ~Vi−1,i+1 and ~Vj−1,j+1 (vectors between
first neighboring beads of bead i and bead j) according to:

δcryst =
3
2




∣∣∣~Vi−1,i+1 · ~Vj−1,j+1

∣∣∣
∣∣∣~Vi−1,i+1

∣∣∣ ·
∣∣∣~Vj−1,j+1

∣∣∣




2

− 1
2

(3)

is larger than 0.9;
(3) We define the microscopic crystal stem length nstem as the number of consecutive

beads within a chain that fulfil criterion (1) and (2). All beads that belong to stems with
nstem ≥ 3 are regarded as being in a crystalline state. Our investigations reveal that in
purely amorphous systems the likelihood of finding structures with nstem ≥ 3 is very low
and rises quickly for nstem < 3;

(4) By counting the number of crystalline beads Ncb according to (3) we determine the
degree of crystallinity xcryst,micro by dividing the number of crystalline beads Ncb by the
number of total beads Ntotal;

The macroscopic definition is calculated from the ratio of the total density ρ, the pure
amorphous ρam and pure crystalline densities ρcr:

xcryst,macro =
ρ− ρam

ρcr − ρam
(4)

We therefore need to calculate ρam and ρcr. While ρam is known from the equilibrated
and quenched amorphous systems directly, we additionally need to evaluate a pure crys-
talline system. We setup and equilibrate a corresponding system as follows: We construct
one chain as a straight line under consideration of the equilibrium bond length and bond
angle. Then we place copies of this chain into the simulation box in an orthorhombic grid.
This structure is preferred as it is known from experiments to be found in polyethylene un-
der tensile loading [43]. Grid spacing is chosen to match the minima of the Lennard–Jones
potentials as close as possible. The equilibration procedure is straightforward: We use
Berendsen thermostat (τthermo = 1 ps) and barostat (τbaro = 1000 ps) for quickly (100 ps)
heating up the system to 233.15 K at dt = 4 fs. Subsequently we perform a relaxation of
5 ns followed by a production run of 5 ns. Other temperatures (293.15 K and 353.15 K) are
reproduced by heating the equilibrated system at 233.15 K by a rate of 0.2 K/ps followed
by further relaxation and production runs for 5 ns each. From the results of the production
runs we sample the crystalline densities.

We determine a crystalline density of 0.935± 0.001 g/cm3 at 293.15 K. With respect to
the coarse-grained model as well as our application, this result is in acceptable agreement
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with the experimental value of 0.99 g/cm3 [30]. The ratio of amorphous and crystalline
densities is also in agreement with experimental results: We calculate for our simulation
ρcr,sim/ρam,sim = 0.935/0.853 ≈ 1.096 and for the experimental result ρcr,exp/ρam,exp =
0.99/0.87 ≈ 1.14 [30]. This minor difference allows for a reliable determination of the
degree of crystallinity in our polyethylene systems and ensures good comparability with
experimental results. Remarkably, our result for the crystalline density is very close to the
simulation results in [24]. On the basis of a comparable CG model by the use of analytic
potentials they determine ρcr = 0.93 g/cm3.

3. Results

In the following subsections, we describe the different effects that occur in priorly
stretched polyethylene systems. We start by describing different system behavior depend-
ing on free and fixed boundary conditions. We here focus on short time frames of 40 ns.
That span of time is sufficient to cover the initially distinct reactions of the systems. Fur-
thermore, 40 ns are adequate to estimate how the systems evolve on a longer time scale
as individual trends are already obvious from these results. Subsequently, we discuss
temperature dependent and crystal growth effects. Finally, we present results from long
simulation runs (up to 600 ns) by the example of two selected systems.

Our explanations and therefore all following figures start at the point when the systems
are fully stretched to λ = 6. From that point on, the systems are quenched from 500 K
to 233.15 K, 293.15 K or 353.15 K, respectively, within 10 ns. Simultaneously, the systems
are allowed to relax according to either free or fixed boundary conditions as described in
Section 2.2.

3.1. Relaxation in Short Simulation Runs (40 ns)
3.1.1. Chain Length Effects under Free Conditions

For the evaluation of relaxation effects in stretched polyethylene systems we first
investigate the global shrinkage behavior. We define the longitudinal shrinkage as the
relative change of the box dimensions in former stretching direction. Analogously, the
transversal shrinkage is calculated as the average shrinkage in the lateral box dimensions.
It is expected to observe longitudinal shrinkage in former stretching direction when the
system undergoes conformational relaxation. Accordingly, in transversal direction we
expect some swelling of systems. Figure 1 shows that expectations hold for the first approx.
3 ns after releasing the tensile stress. Subsequently, we observe swelling of the systems in
longitudinal direction and shrinkage in transversal direction, which is initially unexpected.
For shorter chains we notice that they show a more pronounced swelling (longitudinal
direction) and shrinking (transversal direction) behavior past 3 ns after release.

Figure 1. Longitudinal (a) and transversal shrinkage (b) for different system sizes M× N at target temperature of 293.15 K.
The systems were simulated under free conditions. Each of the curves consists of 241 data points.
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Investigating the micro-structure reveals that the orientation and crystallization ef-
fects drive the behavior during the relaxation of the systems. Evaluating the degree of
crystallinity by the use of our micro-structural criterion, we clearly see that crystallization
takes place. After about 3 ns, which corresponds to the starting of the longitudinal swelling
(cf. Figure 1a), xcryst,micro increases (Figure 2). From Figure 2 it is also clear that shorter
chains crystallize faster than longer chains, especially in case of the N = 500 system.

Figure 2. Degree of crystallinity based on the microscopic criterion (xcryst,micro) at different system
sizes M× N. The systems were simulated under free conditions at target temperature of 293.15 K.

Taking into account the orientation behavior of chain segments (bond vectors) and
of chain end-to-end vectors (Figure 3), it becomes clear that after releasing the system a
specific amount of orientation due to the former stretching is preserved, especially for
the end-to-end vectors. Because of this globally pre-oriented state a dense crystalline
packing takes predominantly place in the transversal direction. This leads to the observed
transversal shrinkage behavior at t > 3 ns and also explains the subsequent swelling in
longitudinal direction: Chain segments are forming into crystalline stems with parallel
ordering in longitudinal direction. Consequently, local and global orientation of chains and
chain segments increase in former stretching direction as it is seen from Figure 3.

Short chains with N = 1000 and even more with N = 500 show a remarkably
flexible behavior as it is seen from Figure 1 (strong swelling after 3 ns) and Figure 2
(rapidly increasing level of crystallization). From theory this is expected, as shorter chains
are generally more movable than longer chains as, for example, characterized by the
disentanglement time τd ∼ N3.4/Ne, where N is the degree of polymerization and Ne is
the entanglement length. From this general relation it is clear that entanglement related
effects play an important role. In our case, by analysing the PP we evaluate that the number
of entanglements Z per chain at the end of the stretching (Figure 4, t = 0 ns) depends
on the chain length. Furthermore, after releasing the systems, we observe that chains
are re-entangling to an increasing extend with increasing chain length. For long chains
(N = 2000) these newly built entanglements are preserved to an higher extend, whereas
short chains (N = 500) evolve towards an entanglement level below their initial state.
We conclude that the high number of entanglements Z in the long chain system is one
crucial factor that prevents this system from rapid crystallization (Figure 2) and thus strong
elongation (Figure 1).
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Figure 3. Orientation factor δ evaluated for single bonds and for the chain end-to-end vector for
different system sizes M×N. The target temperature was set to 293.15 K. The systems were simulated
under free conditions. A value of δ = 1 represents full orientation in former stretching direction,
wheras δ = 0 describes purely amorphous orientation behavior.

Figure 4. Average number of entanglements Z per chain for different system sizes M× N at target
temperature of 293.15 K. The systems were simulated under free conditions.

3.1.2. Chain Length Effects under Fixed Conditions

For fixed conditions, we observe a behavior that is comparable to the results from
Section 3.1.1 only for the longest chains (N = 2000). After cooling and releasing of the
fixed box dimensions at 10 ns the longitudinal shrinkage is followed by a slight swelling
(Figure 5a, system: 250× 2000). In contrast systems with short chains (N ≤ 1000) start to
swell immediately after release, which was not observed for the corresponding investiga-
tions under free conditions. The previously observed swelling behavior in the transversal
direction (cf. Figure 1b) is also now suppressed for all chain lengths.
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Figure 5. Longitudinal (a) and transversal shrinkage (b) for different system sizes M× N at target temperature of 293.15 K.
The systems were simulated under fixed conditions. Each of the curves consists of 236 data points.

Investigations of the effects on the microscale reveal that the level of orientation of
bond vectors after stretching (t = 0 ns) depends on the chain length (Figure 6). For longer
chains we observe a higher level of bond vector orientations. We explain this behavior by
the higher number of entanglements Z per chain for longer chains (Figure 7): The single
entanglements act as virtually fixed points between which the orientation of local bonds is
built up during stretching. Throughout the subsequent 10 ns holding and cooling stage
bond orientations are only weakly relaxing (Figure 6, 0 ≤ t ≤ 10 ns) as the system size is
globally fixed. The level of the chain end-to-end vector orientations remains at a constant
and remarkably high level (Figure 6).

Figure 6. Orientation factor δ evaluated for single bonds and for the chain end-to-end vector for
different system sizes M×N. The target temperature was set to 293.15 K. The systems were simulated
under fixed conditions.
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Figure 7. Average number of entanglements Z per chain for different system sizes M× N at target
temperature of 293.15 K. The systems were simulated under fixed conditions.

After releasing the systems at 10 ns, local structures in the long chain system (N =
2000) change significantly. This is indicated by the spontaneous decrease of orientation of
local bond vectors (Figure 6) as well as the mild increase of the number of entanglements
Z per chain (Figure 7). The long chains are re-entangling up to a certain level. At the
moment of release the elastic conformational energy that was previously saved between
the entanglement points is now instantaneously released. This leads to a disturbance in
the long chain system, which also causes a small initial dissolution of crystalline zones
after release (Figure 8). That effect is followed by a slow increase of crystallinity. Systems
with short chains (N ≤ 1000) develop in a different way: The generally low level of
entanglements per chain (Figure 7) in combination with strong global orientation (Figure 6)
gives the chains the ability to easily pass along each other in longitudinal direction. This
leads to the observed strong swelling in that specific direction (Figure 5). In transversal
direction these systems severely shrink. All these observations correlate with a rapid
increase of local orientations (Figure 6) as well as level of crystallinity (Figure 8).

Figure 8. Degree of crystallinity based on the microscopic criterion (xcryst,micro) at different system
sizes M× N. The systems were simulated under fixed conditions at target temperature of 293.15 K.
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3.2. Temperature Dependent Effects and Crystal Growth

With respect to temperature dependent effects on the relaxation of stretched polymers
Figure 9 gives insight into the shrinking and swelling behavior. Here, we only present
results for investigations under free conditions. The general trend does not differ between
the investigated temperatures. A longitudinal shrinkage is followed by a swelling, whereas
in the transversal direction, we observe swelling followed by shrinkage over time.

Figure 9. Longitudinal (a) and transversal shrinkage (b) for a 250× 2000 (M× N) system at different temperatures. The
systems were simulated under free conditions at target temperature of 293.15 K. Each of the curves consists of 241 data points.

Interestingly, the simulation at 293 K shows exceptional behavior as these results do
not fully fall in line with results at the other investigated temperatures (see crossing of
curves in Figure 9 at approx. 15 ns (longitudinal direction) and 27 ns (transversal direc-
tion)). The shrinkage/swelling effects at 293 K are stronger in comparison to the results
at other temperatures. We observe the same trend for the systems under fixed conditions.
Figure 10 reveals that the temperature dependent crystallization rate dominates the ob-
served behavior. From the figure it is clear that the stronger swelling of the system at 293 K
is due to a quicker growth of crystalline zones, which is 1.3 times (11.1 times) faster than at
233 K (353 K).

Figure 10 also provides an insight into the temperature range where crystallization is
thermodynamically possible. From 375.65 K on our models show that no crystal growth
takes place (xrate = 0). Above that specific temperature small initial crystallites are immedi-
ately destroyed as the level of kinetic energy of the chains is too high. Experimental results
from DSC (differential scanning calorimety) in [44] reveal that depending on the cooling
rate the onset crystallization temperature Tc,on for high-density polyethylene varies from
393.75 K (cooling rate 2.5 K/min) to 389.65 K (20 K/min). By using fast DSC Toda et al. [45]
report Tc,on ≈ 379 K (cooling rate 1200 K/s). Considering the very fast cooling rates in
the simulations on the microscale our result is in good agreement with experiments. At
very low temperatures we observe that the crystallization rate does not strictly fall to
zero. Due to the quick cooling of the systems densification towards a final equilibrium
state is still in progress. Hence, very few crystallites are able to form, despite the very
low temperature. Additionally, beads are denser packed at low temperatures. As our
microscopic crystallinity criterion uses a constant threshold distance to differentiate be-
tween crystalline and amorphous states of neighboring beads, our evaluation method has
a very slight tendency to overestimate the degree of crystallinity at very low temperatures.
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Therefore, our simulation results are showing the observed crystallization rates at very low
temperatures.

Figure 10. Temperature dependent crystallization rate (xrate) determined for a 250× 2000 (M × N) system under free
conditions (left). System was quenched from 500 K to the specific target temperatures within 1 ns. The graph on the right
shows the determination of the crystallization rate by the example at 293.15 K: We define the crystallization rate from the
average slope of the increasing degree of crystallinity according to our microscopic definition between 5 and 25 ns (blue
dashed line). As we here take the growth of initially very small crystallites into account, we set nstem ≥ 1 (cf. Section 2.3).
Lines in the figure on the left side, as well as the dotted lines in the right figure, are a guide to the eye only. For more clarity,
note that scales in the figures are slightly shifted inwards. The figure on the right side consists of 86 data points.

For a deeper insight into crystallization kinetics we investigate crystal growth. We
therefore use the microscopic criterion for the observation of beads that are in a crystalline
state. We here count the number of beads that belong to one specific crystal stem length
according to our criterion. By evaluating various crystal stem lengths nstem between one
and ten beads we are able to monitor the growth of crystallites in the systems. In Figure 11
we compare the different crystallization behavior under free and fixed conditions. Results
are sampled over 150 ns (cf. Section 3.3).

Under free conditions (Figure 11a), the number of crystallites, which have previously
been formed due to the stretching of the system, initially drops to a significant degree.
An instantaneous release of the system severely disturbs the early ordering of crystalline
regions. The temperature at the very first moment of release is still at 500 K so that
dissolution of crystallites is likely. The generally large number of single crystalline beads
indicates that there is a great amount of crystal nuclei in the stretched system. During
cooling and densification of the system we observe an increasing tendency for growing
crystals especially for mid-sized crystals (nstem = 2, 3, 4). After the cooling stage is finished
(t = 10 ns), crystal growth on the larger sized level (nstem ≥ 7) is monitored. In contrast,
the number of nuclei (nstem = 1) is significantly decreasing as they are either unstable or
grow to larger crystallites.
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Figure 11. Number of beads in crystalline state (Ncryst) depending on the crystal stem length determined for a 250× 2000
(M× N) system. We here use our microscopic crystallinity criterion (cf. Section 2.3) for the identification of the number of
beads that belong to a specific stem length (nstem = 1, 2, 3, 4, 7, 10). (a) Results for free conditions. (b) Results for fixed
conditions. The target temperature was set to 293.15 K. The grey dotted lines indicate the end of the cooling at 10 ns. For
clear visibility of initial effects, note that scales in the figures are slightly shifted inwards. Each of the curves consists of
160 data points.

In comparison, the development of crystallites under fixed conditions (Figure 11b)
is considerably different in the beginning. Holding the box dimensions fixed during the
cooling stage leads to a growth of crystalline structures on the mid and long investigated
scales (nstem ≥ 3). The number of nuclei (nstem = 1) decreases during the cooling and
holding stage as many of these are already transformed to larger crystallites. At the moment
of release of the system at t = 10 ns the internal structure of the system is only very slightly
disturbed by its sudden ability to change its size. Hereinafter, a trend, as seen for the for
free conditions, towards slowly growing large crystallites (nstem ≥ 7) is obvious.

3.3. Relaxation in Long Simulation Runs (150 and 600 ns)

As for all investigated systems we do not observe a final equilibrium state, where
especially the degree of crystallinity reaches a stable plateau, we perform longer simulation
runs for two particular system sizes. We simulate one large system with 250 chains at chain
length 2000 for 150 ns and one small system with 100 chains at chain length 1000 for 600 ns
at 293.15 K. As the general development of the systems on the long time scale does not
strongly depend on the boundary conditions, we here only concentrate on the results of
the simulations under fixed box dimensions during cooling (cf. Section 3.1.2).

From Figure 12 it is clearly visible that, even after long simulation runs, a final system
state is not recorded. Still, simulations show swelling in longitudinal direction, but a trend
towards a plateau regime is visible for the 600 ns run.

As already discussed, crystallization effects are driving the system behavior.
Figure 13 shows that also on a longer time scale longitudinal stretching of the systems is
continuously connected to an increasing degree of crystallinity. By evaluating the degree
of crystallinity a stable state for the 100× 1000 system is expected to be close. A meta-
stable state at around 500 ns already appears in Figure 13b. A cutout from a 100× 1000
system with clear semi-crystalline structure at the end of the simulation (600 ns) is shown in
Figure 14. Beyond that, by plotting the degree of crystallinity according to the microscopic
and macroscopic definition we see that both criteria develop in a very similar manner.
There is only a slight offset between the two definitions. Hence, we conclude that the
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microscopic definition (with nstem ≥ 3) is suitable for the evaluation of the degree of
crystallinity.

Figure 12. Evolution of the longitudinal and transversal shrinkage on an extended time scale (150 and 600 ns) for different
system sizes M× N (250× 2000 (a), 100× 1000 (b)). The target temperature was set to 293.15 K. The systems were simulated
under fixed conditions. The grey dotted lines mark t = 40 ns. Each of the curves consists of 256 data points.

Figure 13. Degree of crystallinity based on the microscopic criterion (xcryst,micro) and the ratio of crystalline and amorphous
densities (xcryst,macro) for a 250× 2000 (a) and a 100× 1000 system (b). The systems were simulated under fixed conditions
by cooling from 500 K to 293.15 K within 10 ns. As we defined the results for xcryst,macro on the basis of densities at 293.15 K,
the results for the macroscopic degree of crystallinity up to t = 10 ns are not comparable to the microscopic definition. The
grey dotted lines mark t = 40 ns. Each of the curves consists of 256 data points. Only the curve representing the 250× 2000
system and xcryst,micro definition consists of 160 data points.
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Figure 14. Cutout from a 100× 1000 (M × N) system after 600 ns simulation. The system was simulated under fixed
conditions at target temperature 293.15 K. The semi-crystalline structure is visible. Additionally, the distinctive orientation
of chain segments within crystalline regions in prior stretching direction is obvious.

Evaluating the number of entanglements (Figure 15), tendencies observed in short
simulations continue. While the mid-sized chains significantly disentangle (Figure 15b,
100 × 1000: Z(0 ns) = 14.7, Z(150 ns) = 11.4, Z(600 ns) = 8.5), the long chain system
remains in a significantly more entangled state (Figure 15a, 250× 2000: Z(0 ns) = 27.2,
Z(150 ns) = 26.3). Again, after 600 ns, a final state is not fully captured within the simulated
time frame, but is close.

Figure 15. Average number of entanglements Z per chain for a 250× 2000 (a) and a 100× 1000 system (b) (M× N). The
systems were simulated under fixed conditions at target temperature of 293.15 K. The grey dotted lines mark t = 40 ns. The
curve representing the 100× 1000 system consists of 256 data points. The curve representing the 250× 2000 system consists
of 160 data points.

4. Discussion

By investigating stretched and subsequently cooled polyethylene systems under
different loading conditions, we see remarkable effects on the microscale. If the sys-
tem is in a temperature range where crystallization is thermodynamically possible (cf.
Figure 10), crystallization effects strongly dominate the behavior after release of the tensile
strain. Further visco-elastic relaxation effects play only a secondary role as we detect
longitudinal elongation in all systems when crystallization sets in. Longitudinal elongation
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is also reported and explained by chain straightening and alignment during crystallization
in [20].

Comparing the evolution of systems under free and fixed conditions, we initially mon-
itor distinctively different behavior concerning orientation, crystallization and shrinkage.
On the longer time scale (t� 10 ns) these differences become less prominent. However, it
is shown that the degree of crystallinity in systems, which were processed by the use of
fixed boundary conditions, is significantly higher at the end of the simulations (t = 40 ns),
at least for chain lengths N ≥ 1000 (cf. Figures 2 and 8). Regarding the investigated system
sizes, results reveal that systems with shorter chain length (N ≤ 1000) tend to strongly
elongate in longitudinal direction (cf. Figures 5 and 12). Very short chains (N = 500)
especially have a tendency to almost completely disentangle, which is unlikely for a real
polymer that is used in industrial application. Only by the use of long chains (N = 2000)
we are able to reproduce a system behavior which is relevant on the macroscopic scale.
This is in contrast to our results from tensile tests [27], where the behavior of a system with
chain length N = 500 was already comparable with systems with larger chain lengths and
real-life polymers, respectively. This emphasizes that chain length has a strongly varying
influence on different physical quantities. Additionally, due to limited resources we are not
able to fully cover the physical time scale that is needed for a complete reproduction of
relaxation and crystallization effects. Nevertheless simulations over 600 ns show a clear
way towards an equilibrium state (Figure 12).

Finally, our model is able to reproduce the crystallization onset temperature very
close to the experimental results (Figure 10). Comparing the overall trend of the crystal-
lization rate our results differ from experiments more significantly. Especially the peak
crystallization rate (Tpeak = 278.15 K, xrate,peak = 1.60± 0.10µs−1) is shifted towards lower
temperatures compared to experiments showing that the peak crystallization rate is in the
range between 343.15 K and 348.15 K [46]. Using MD simulation on the basis of an UA
approach Yamamoto [47] determines the peak crystallization temperature at around 330 K.

Our models are based on monodisperse polyethylene chains. It needs to be proved
how polydisperse systems affect results. The current model is also limited to the investi-
gated time and length scale. From our results we see a clear influence of the chain length
on the results. Analysis of longer chains (N > 2000) on a longer time scale is needful for
covering a range closer to the macroscopic scale.

5. Summary

In this study, we analysed the relaxation and crystallization behavior of stretched
and subsequently cooled polyethylene systems for up to 600 ns. We used two different
approaches: (a) “free” conditions, which allow the systems to contract instantaneously
after stretching and (b) “fixed” conditions, which hold the box dimensions fixed during
solidification of the melt. Only after cooling to specific temperatures these systems are
allowed to change its shape and size. Both procedures represent loading conditions that
occur in real-life polymer processing.

By using large systems with chain lengths of 2000 beads, we are able to realistically
model entanglement, crystallization and relaxation behavior of polyethylene. Our results
clearly show, that cooling under fixed and free conditions, respectively, leads to substan-
tially different crystallization kinetics on the microscale: The use of free conditions results
in a strong dissolution of orientations and initially generated crystallization nuclei. Re-
entanglement effects, evaluated by the primitive path analysis, play an important role,
especially in case of large chain lengths (N = 2000). In contrast, for fixed conditions, we
determine significant conservation of orientations and crystalline nuclei during relaxation.
In this case re-entanglement effects have a minor influence on the micro-structure.

Chain length has an essential effect on the results. Only a chain length of 2000 gives
results that are comparable with polymer behavior on the macroscale. Shorter chains show
a trend to almost completely disentangle after strong elongation. From our results we are
able to determine the temperature dependent rate of crystallization. The crystallization
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onset temperature is reproduced in good agreement with experimental results. The course
of the crystallization rate is also comparable to experimental results.

Depending on real-life process conditions, in many cases, not only does uniaxial
stretching occur. The blow-molding and deep drawing processes especially induce biaxial
stretch ratios during part formation. Therefore, investigations of the influence of biaxial
stretching on the microscopic structure is needed. In a future study, we will address both
the microscopic structure due to biaxial stretching and resulting relaxation effects.
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4 Publikation 3

Mit Blick auf die Nachbildung der Verhältnisse beim Extrusionsblasformen wird
in dieser Publikation untersucht, welche mikroskopischen Effekte in biaxial verstreck-
ten Polyethylensystemen auftreten. Hierzu werden die Polymersysteme einer Viel-
zahl an unterschiedlichen Verstreckgraden ausgesetzt. Es wird dargestellt, wie die
Mikrostruktur im Polymer durch den Verstreckvorgang verändert wird und welche
Konsequenzen dies für das Kristallisationsverhalten während des Abkühlvorgangs
hat. Weiterer Schwerpunkt liegt auf dem Vergleich von variierenden Randbedin-
gungen während des Abkühlens. Bereits in Publikation 2 ermittelte Resultate für
uniaxiale Verstreckvorgänge werden in die Diskussion vergleichend einbezogen. Es
wird zudem die Frage geklärt, bis zu welchem Verstreckgrad die Polymersysteme un-
terschiedlicher Kettenlänge in der Lage sind, ausreichend dicht verschlauft zu sein,
um makroskopisch erwartbares Verhalten abbilden zu können.

Dieser Abschnitt basiert auf der folgenden Veröffentlichung, welche durch mei-
nen Doktorvater und weitere wissenschaftliche Kollegen aus der gemeinsamen For-
schungsgruppe mitverfasst wurde. Die bibliografischen Details einschließlich aller
Autoren sind:

D. Grommes, M. R. Schenk, O. Bruch, D. Reith. „Initial Crystallization Effects in
Coarse-Grained Polyethylene Systems After Uni- and Biaxial Stretching in Blow-
Molding Cooling Scenarios“. In: Polymers 14 (2022), 5144.

Mein Beitrag zu diesem Artikel beinhaltet die Konzeptionierung und Durchfüh-
rung der Simulationen. Des Weiteren erfolgten eigenständig die Literaturrecherche,
Auswertung und Diskussion der Ergebnisse, Erstellung des Manuskripts sowie der
Tabellen und Abbildungen. Eine vollständige Kopie des Fachartikels ist diesem Ka-
pitel beigefügt. Der Eigenanteil beträgt ca. 90%.
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Abstract: This study investigates the initial stage of the thermo-mechanical crystallization behavior
for uni- and biaxially stretched polyethylene. The models are based on a mesoscale molecular
dynamics approach. We take constraints that occur in real-life polymer processing into account,
especially with respect to the blowing stage of the extrusion blow-molding process. For this purpose,
we deform our systems using a wide range of stretching levels before they are quenched. We discuss
the effects of the stretching procedures on the micro-mechanical state of the systems, characterized
by entanglement behavior and nematic ordering of chain segments. For the cooling stage, we
use two different approaches which allow for free or hindered shrinkage, respectively. During
cooling, crystallization kinetics are monitored: We precisely evaluate how the interplay of chain
length, temperature, local entanglements and orientation of chain segments influence crystallization
behavior. Our models reveal that the main stretching direction dominates microscopic states of the
different systems. We are able to show that crystallization mainly depends on the (dis-)entanglement
behavior. Nematic ordering plays a secondary role.

Keywords: mesoscale coarse-graining; polyethylene; biaxial stretching; relaxation; crystallization;
local chain orientation

1. Introduction

Semi-crystalline polymers are widely used in industrial and consumer-related appli-
cations [1]. Their individual performance characteristics give polymers versatile usage
options. During polymer processing, their properties change, primarily due to orientation
and crystallization processes under the occurrence of flow fields [2–5] or stretching pro-
cesses [6,7]. These varying changes put significant difficulties into the design process of
plastic parts. Computer-aided engineering (CAE) has become increasingly important for op-
timal product design over the past several years. Simulation-based product tests using the
method of finite elements (FE) have already been state of the art for decades [7–12]. In the
field of blow-molding, such simulation models already use input data concerning biaxial
stretching during processing [7,8,10,11]. Performing the necessary experiments to character-
ize stretch dependent material data is associated with high costs. Consequently, simulation
models often use a coarse process-dependent material description only [7,8,10,11]. A way
to overcome that limitation is using multiscale molecular dynamics (MD) simulation meth-
ods [13,14]: Modelling a specific polymer on the microscale enables the determination of
material parameters needed for the simulations on a mesoscopic or even macroscopic scale.

In this work, we investigate the microscopic state of polyethylene after different uni-
and biaxial stretching processes. We mainly determine relationships between the micro-
mechanical state after stretching and the following initial crystallization behavior. We
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use other loading conditions, which resemble real-life processing conditions. We stretch
and cool our systems under two different approaches that both typically occur in real-life
processing: (1) ‘’fixed conditions”, where the box size (‘’the part shape”) is fixed in every
direction of space to mimic the effect of a mold constraint. Only after cooling is finished (and
the part is demolded), the box (‘’the part”) is allowed to change its shape and size. (2) ‘’free
conditions”, where the system (‘’the real part”) can deform immediately after stretching.
We mainly concentrate on investigating fixed boundary conditions during cooling as
we want to conserve the micro-mechanical state after stretching and precisely monitor
the resulting crystallization behavior. Furthermore, the fixed conditions resemble real-life
plastics processing boundaries closely, especially with our focus on extrusion blow-molding
and similar processes such as deep drawing or film blowing. By using these specific
boundary conditions, we tie to the proposed ideas of Chandran et al. [15], who encourage
the consideration of real-life processing conditions within molecular dynamics simulations.

During stretching of the melt, flow-enhanced nucleation (FEN) occurs, as described
by the theory of Flory’s conformational entropy reduction model (CERM) [16]. Different
MD studies discussing the crystallization of priorly deformed polyethylene systems are
found in [17–23]. These studies focus on uniaxially stretched or sheared systems only.
In our previous work [24], we investigated uniaxially stretched polyethylene systems’
crystallization and relaxation behavior at one specific level of stretching λuni = 6. As
real-life processes usually introduce biaxial stretching to the processed melt, drastically
changing trends of chain straightening and orientation are likely to occur [25]. In the work
of [25], different biaxial levels of stretching for a coarse-grained poly(vinyl alcohol) (PVA)
are investigated. They define the level of biaxial stretching by the multiplication of the two
planar stretch ratios. For all investigated systems, their total level of biaxial stretching is
constant at λbiaxial = 9. They report a significant influence of the different stretch ratios on
orientation and crystallization behavior. Recently, Zhang et al. [26] investigated uni- and
biaxially stretched polyethylene systems using MD methods. They focused on the influence
of different stretching approaches on stress–strain properties and failure behavior. For the
influence of various force fields on the crystallization behavior, an overview of united atom
(UA) models is given by Hagita et al. [27].

2. Simulation Methodology
2.1. Force Field

We use a coarse-grained polyethylene force field [28] which we previously utilized
to simulate tensile tests [29] and relaxation effects in uniaxially stretched systems [24]. It
was shown that it is suitable for evaluating entanglement, orientation and crystallization
effects that drive the behavior of polyethylene. Therefore it is an ideal starting point for
the investigation of strongly biaxially stretched systems. The bonded interaction and
Lennard Jones (LJ) parameters for CG polyethylene description are presented in Table 1.
LJ parameters [28] are optimized to have good agreement with experimental density and
heat of vaporization. For more accuracy [28], defines the LJ parameters depending on
the particle position (end or middle position in the chain). Therefore two types of CG
beads (CGmid, CG3end) are defined. The first- and second-neighbor beads are excluded
from the non-bonded interactions. Additionally, there is a third-neighbor LJ interaction
with different parameters. The cut-off distance rc is taken as 2.5 times the value of σ of the
middle bead. All non-bonded parameters are summarized in Table 1.

Special attention is paid to the proper equilibration of polymer melts as this is a
highly non-trivial task. We apply the equilibration procedure from Moreira et al. [30]
and Auhl et al. [31]. Our previous work shows that [29] we can adopt that procedure
for equilibrating our chemically specific force field. By verifying the static melt structure
factor and the final systems’ mean square internal distance, we ensure that these are well
equilibrated. The results of the equilibration are found in [29]. We equilibrate and further
investigate four different system sizes with various numbers of chains M and chain length
N (M× N: 1000× 500, 100× 1000, 500× 1000, 250× 2000). Our equilibrated systems have
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density of the amorphous phase at 293 K (ρamorph,293K), melt density (ρ500K), coefficient
of thermal expansion (CTE), glass transition temperature (Tg) and crystallization onset
temperature (Tc,on) in good agreement with experimental results [24].

Table 1. Bonded and Lennard–Jones force-field parameters for coarse-grained polyethylene [28].
Note that the Lennard–Jones parameters depend on the particle position.

Bead Type Bond Length Bond Angle Dihedral Angle

b0 Kb θ0 Kθ m Kφ

(nm) (kJ mol−1 nm−4) (◦) (kJ mol−1) (-) (kJ mol−1)

CG3 0.353 19730 146.4 56.6 1 0.74

Bead Type Position σ ε σ1-4 ε1-4
(nm) (kJ mol−1) (nm) (kJ mol−1)

CG3mid middle 0.457 2.214 0.401 2.213
CG3end end 0.468 2.415 0.421 2.415

2.2. Simulation Procedure

Molecular dynamics simulations are performed using the ESPResSo++ package [32,33].
Starting with the equilibrated systems, our simulation procedure consists of two steps:
(1) stretching of the samples of amorphous melt, (2) quenching of the samples to a specific
temperature at two different conditions.

In the first step, we continuously stretch the systems in the melt state at 500 K at an
initial strain rate of 1 · 108 s−1. The selected strain rate ensures strong orientations of chain
segments without over-pronounced disentanglement of chains. We stretch the systems
up to different uni- and biaxial levels: In the case of uniaxial stretching, we stretch the
systems up to a level λuni = 6. Additionally, we use different biaxial levels of stretching
(λx-λy) ranging from 2-2, 3-1.5, 3-2, 4-2 to 3-3. The stretching is performed under usage of
the Berendsen barostat for the transversal directions (τbaro = 10 ps), Berendsen thermostat
(τthermo = 1 ps) and periodic boundary conditions (rectangular box).

Cooling the samples while releasing the tensile strain is done in two distinct ways,
mimicking other real-life processing conditions. The first option is choosing ‘’fixed” bound-
ary conditions, which do not allow the previously stretched melt to contract after the final
levels of stretching are attained. This allows for the internal relaxation of stress while the
system cannot change its size and shape. Simultaneously, we cool the systems down to
the target temperature (293.15 K) within a time frame of 10 ns by using the Berendsen ther-
mostat (τthermo = 1 ps). The second option for the cooling procedure is a ‘’free” boundary
condition: We here allow the box dimensions to change during cooling. This is done by
using an anisotropic Berendsen barostat (τbaro = 1000 ps) and setting the pressure to 1 bar
in every direction of space. The integration time step for all simulation steps is set to 4 fs.

2.3. Evaluation of the Microscopic Structure

In order to achieve comparability of different uni- and biaxial stretchings, we define
the planar level of stretching λplanar. We here use the ratio of the initial and final diagonal
length of the simulation boxes within the stretching plane (x-y plane). From that, the planar
level of stretching is defined as λplanar =

√
l2
final,x + l2

final,y/
√

l2
init,x + l2

init,y, where lfinal is

the box dimension in the corresponding stretching direction at the end of the stretching,
linitial represents initial box dimensions. Our definition is useful as it makes resulting data
points across different uni- and biaxial stretchings collapse on a single line with respect to a
wide range of observables. Hence, we prefer that definition over a multiplication of the
two stretch ratios as, e.g., used in [25].

We introduce the nematic order parameter to evaluate the local ordering of chain
segments. For this purpose, we use the unit bond vectors~ei, which connect consecutive
beads that belong to the same chain. The related nematic tensor can be expressed as
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Qαβ =
1

Np

Np

∑
i=1

(
3
2

eiαeiβ −
1
2

δαβ

)
(1)

where Np is number of evaluated bonds and α, β ∈ (x, y, z). The nematic order parameter
S is the largest eigenvalue of this tensor. The local nematic order parameter Slocal is
determined for every bead i by evaluating all bonds found within a cutoff distance rcut = 2σ
from the ith bead. For the entire system, we define S̄local as the mean value over all
beads. The analysis is performed using the corresponding implementation in the Freud
package [34].

Based on the formulation of the nematic order parameter, we calculate the uniaxial
orientation factor δuni as follows: (a) determination of the local bond vector orientation
factor δx in longitudinal stretching direction as already introduced in [24]; (b) determination
of the corresponding orientation factor δy in perpendicular direction; (c) the uniaxial
orientation factor is δuni = (

∣∣δx − δy
∣∣)/1.5. This definition gives an estimate to what extent

systems are uniaxially (δuni → 1) or (equi-)biaxially (δuni → 0) oriented, respectively.
Entanglements of chains are evaluated by the primitive path analysis (PPA), according

to Everaers et al. [35], based on the assumptions of the tube model [36–38]. From the PPA,
the entanglement length Ne according to [35] is:

Ne =
app

〈bpp〉
= (N − 1)

〈R2
ee〉

〈Lpp〉2
(2)

where 〈Lpp〉 = (N − 1)〈bpp〉 is the length of the primitive path (PP), 〈bpp〉 is the PP bond
length, app the tube radius, which is defined as app = 〈R2

ee〉/〈Lpp〉. 〈R2
ee〉 is the mean

squared end-to-end distance of the chains. For our evaluations, we define the number of
entanglements Z per chain as the ratio N/Ne (cf. [39]). This relation allows for an estimate
of how entangled the systems with different chain lengths are. Further details concerning
the use of the PPA with respect to our systems are given in [24].

The level of crystallinity throughout this manuscript is calculated based upon our
microscopic definition as reported in [24]:

(1) The current bead i is closer to a neighboring bead j than 0.975 · 21/6σ. Bonded first
neighboring beads are excluded here;

(2) The orientation factor δcryst between vectors ~Vi−1,i+1 and ~Vj−1,j+1 (vectors between
first neighboring beads of bead i and bead j) according to:

δcryst =
3
2




∣∣∣~Vi−1,i+1 · ~Vj−1,j+1

∣∣∣
∣∣∣~Vi−1,i+1

∣∣∣ ·
∣∣∣~Vj−1,j+1

∣∣∣




2

− 1
2

(3)

is larger than 0.9;
(3) We define the microscopic crystal stem length nstem as the number of consecutive

beads within a chain that fulfil criteria (1) and (2). All beads that belong to stems with
nstem ≥ 3 are regarded as being in a crystalline state;

(4) By counting the number of crystalline beads Ncb according to (3), we determine
the degree of crystallinity xcryst,micro by dividing the number of crystalline beads Ncb by
the number of total beads Ntotal.

3. Results

In the following subsections, we describe the effects that occur in antecedently stretched
polyethylene systems. We start by describing the system behavior at the end of the individ-
ual stretching procedures. Subsequently, we discuss the resulting states after cooling of
the stretched systems to 293.15 K. We mainly focus on evaluating results attained under
the usage of fixed conditions. Additionally, we compare the influence of fixed and free
conditions on the resulting formation of initial crystalline structures.
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3.1. System State after Stretching

Global inspection of systems shows that the density of the systems after stretching is
close to the initial equilibrated system (0.746 g/cm3). Density only decreases after stretch-
ing, due to the formation of voids, in the case of strong stretching of systems with long chain
length. Involved systems are the 500× 1000 (stretching level 3-3: 0.719 g/cm3) and the
250× 2000 systems (stretching level 3-2: 0.685 g/cm3; 4-2: 0.613 g/cm3; 3-3: 0.551 g/cm3).
Deformation of systems to specific degrees of stretching leads to distinctively different
microstates. We first evaluate the orientation state by use of our uniaxial factor definition.
Figure 1 reveals that the general relation between stretch ratio and level of uniaxial ori-
entation is non-linear for all investigated chain lengths. For the equi-biaxially stretched
systems (2-2; 3-3), the uniaxial factor meets expectations by giving almost zero value. Thus,
these systems have an equal distribution of orientations in both stretching directions. On
the other end of the investigated scale, the uni 6 system shows strong uniaxial orientation,
which is clearly reasonable. For a stretch ratio of 2, Figure 1 indicates different orientation
states for the investigated systems (uni 2; 3-1.5; 4-2). Despite the same stretch ratio, an
increase in the planar level of stretching introduces a more uniaxial orientation of chain
segments in the direction of the larger stretch level. This effect is more pronounced for
longer chain lengths. Generally, the level of uniaxial orientation increases with increasing
chain length.

Figure 1. Uniaxial factor for different levels of uni- and biaxial stretching. All systems are stretched
at a temperature of 500 K. (a) system size: 250× 2000, (b) system size: 500× 1000, (c) system size:
1000× 500. The dotted line in each graph represents a logarithmic fit and is a guide to the eye only.
Inserts denote the levels of stretching for each data point. Error bars are smaller than symbols.

For the evaluation of local chain ordering, we use the nematic order parameter S̄local.
From Figure 2, it becomes clear that in the case of pure uniaxial stretching, an increasing
level of stretching is connected to an increasing level of local ordering. Systems with
larger chain lengths have significantly more local ordering than systems with shorter chain
lengths. As already stated in [24], this indicates that shorter (thus less entangled) chains
tend to be pulled apart as a whole during stretching. Interestingly, biaxial stretching has
a negative impact on local ordering, especially if low levels of stretching are used for the
minor stretching direction. By comparing systems that are stretched by a level of 3 in
the main direction, this effect is obvious: The level of local ordering decreases starting
from the uni 3 over the 3-1.5 to the 3-2 system. This indicates a disturbing effect of biaxial
stretching compared to pure uniaxial stretching for local alignment of chain segments. This
observation holds for all investigated chain lengths (Figure 2a–c). Only in the case of the
250× 2000 system at a large biaxial stretching factor of 3-3 the local chain ordering is in the
range of the pure uniaxially stretched system (uni 3).
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Figure 2. Nematic order parameter for different levels of uni- and biaxial stretching plotted over
the planar level of stretching. All systems are stretched at a temperature of 500 K. (a) system size:
250× 2000, (b) system size: 500× 1000, (c) system size: 1000× 500. The data points for the uniaxially
stretched systems are connected as a guide to the eye. Inserts denote the levels of stretching for each
data point. Error bars are smaller than symbols.

Furthermore, we compare the number of entanglements per chain Z with the planar
degree of stretching. Figure 3 shows that an increasing level of uniaxial stretching leads
to a rapid decrease in the number of entanglements. In the case of biaxial stretching,
Figure 3 reveals that the main stretching direction dominates disentanglement behavior.
The systems that were stretched by a factor of 3 in the major stretching direction (uni 3; 3-1.5;
3-2) in particular demonstrate this effect: Starting at the uni 3 system, additional biaxial
stretching leads to a mild decrease in the number of entanglements only. A strong level
of stretching of 3-3 is needed to induce a larger decrease in the number of entanglements.
Moreover, the number of entanglements for the uni 4 and 4-2 systems are on a very close
level. However, the biaxially stretched system is clearly deformed to a higher extent
than the uniaxial system. From Figure 3, it is obvious that these findings are valid for
all investigated chain lengths. Nevertheless, due to the lower number of entanglements
per chain for short chains, the observed absolute effects (Figure 3a) are less prominent.
Normalizing the corresponding results (Figure 3b) reveals that the relative changes are on
a very similar level.

Figure 3. (a) Number of entanglements per chain Z plotted over the planar level of stretching for
different system sizes (M× N). (b) Same data shown as normalized plot to the corresponding initial
value of Z. Inserts denote the levels of stretching for the corresponding data points. The dotted lines
represent exponential fits for each system size. They are a guide to the eye only.
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Please note that our initial value of the number of entanglements Z and hence entan-
glement length Ne are on the outer edge of experimental results, as e.g., discussed in [40].

3.2. System State after Cooling Using Fixed Conditions

To investigate the relation between the internal structure after stretching and sub-
sequent crystallization behavior, we initialize the crystallization process by cooling the
systems under fixed conditions from 500 K to 293.15 K (cooling time 10 ns). By evaluating
the degree of crystallinity immediately after cooling, we see that an increasing level of
stretching results in an increasing degree of crystallinity after cooling (Figure 4). Results
show a significant dependency on the chain length: For the shortest investigated chain
length (N = 500), we monitor a decreasing slope of crystallinity with increasing level of
stretching, while for the longest chain length (N = 2000) there is a clearly rising slope.
The system with chain length N = 1000 falls in between these results. Again, the main
stretching direction plays a dominating role. The resulting level of crystallinity for the uni 4
and 4-2 system in particular are very close to each other for all system sizes.

Results from Figure 4 pose the question of how crystallization is micro-mechanically
supported after stretching. Hence, we compare the entanglement length (Ne) and the level
of nematic ordering (S̄local) after stretching with the resulting level of crystallinity after
cooling (Figure 5). We first start by investigating uniaxially stretched systems only.

Clearly, a correlation of the entanglement length after stretching and the resulting level
of crystallinity exists (Figure 5a). More extensive entanglement lengths (less entangled
chains) allow the chains to reach a higher level of crystallization. Interestingly, at the same
level of entanglements, long chains have a significantly higher level of crystallization than
short chains.

Taking the nematic ordering into account (Figure 5b), we report that strong initial
local ordering of chain segments results in an increasing level of crystallinity. At the same
level of nematic ordering, there is only a minor difference between different chain lengths
with respect to crystallinity. The main difference here is the fact that longer chains are
able to align to well-ordered structures to an increasing extend (S̄N = 500,λ = 6 = 0.39± 0.01;
S̄N = 1000,λ = 6 = 0.48± 0.01; S̄N = 2000,λ = 6 = 0.57± 0.01). This also explains the indicated
saturation behavior in Figure 5a: Strongly stretched systems with short chain length are
limited concerning the formation of well-ordered structures due to stretching, which results
in lower levels of initial crystallinity.

Figure 4. Crystallinity plotted over the planar level of stretching for different system sizes (M× N).
Inserts denote the levels of stretching for the corresponding data points. The dotted lines represent
second-order polynomial fits for each system size. They are a guide to the eye only.
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Figure 5. Crystallinity plotted over entanglement length Ne (a) and nematic order parameter S̄local

(b) for different system sizes (M× N). All systems are uniaxially stretched to levels of stretching in
the range 2 ≤ λuni ≤ 6 (step size 0.2). The dotted lines represent second-order polynomial (a) and
exponential fits (b), respectively. They are a guide to the eye only.

Combining these findings, we conclude that the number of entanglements per chain
is a crucial factor that strongly impacts initial crystalline structures after stretching. Only
well-entangled long-chain systems are capable of forming strongly structured local areas.
This supports our finding that short chains tend to be pulled apart as a whole, whereas
locally ordered structures are built up between entanglement points (cf. [24]).

Additionally, Figure 5a illustrates that for the longest investigated chain length
(N = 2000, which according to our coarse-grained model represents 6000 repeating units)
the relation of entanglement length and crystallinity is almost linear. Systems with shorter
chain lengths follow a second-order polynomial slope. As real-life polymers used in in-
dustrial application have chain lengths beyond 6000 repeating units, we state that the
decreasing slope for the short-chain systems shows that these are not suitable for inves-
tigations at large levels of stretching. In addition to our results in [24], we can reach a
limit from which short-chain systems start not to represent the behavior of long chains. By
assuming a linear regime (with coefficient of determination R2 ≥ 0.99) at the beginning of
each curve, we give an estimate of the point from which non-linear behavior dominates.
From the mean values as plotted in Figure 5a, we calculate Ne,limit = 38 and 52 for chain
length 500 and 1000, respectively. These values correspond to a uniaxial level of stretching
of λuni,limit = 3.3 and 4.6. For the system with a chain length 2000, we can extrapolate
our results by using the corresponding polynomial fit. Calculation predicts Ne,limit = 72
(λuni,limit = 6.5).

Considering biaxially stretched systems, Figure 6a reveals that in the case of the
relationship between entanglement length and degree of crystallinity results fall in line
with the purely uniaxial investigations from Figure 5. In addition, it can be noted that
entanglement length and crystal size are associated with each other. An increase in the
entanglement length leads to larger average crystal sizes. For example, in cases of the
250× 2000 system, average crystal size (determined according to our methods described
in [24]) increases almost linearly by a factor of 1.40± 0.03 from the lowest (uni 2) to the
largest (uni 6) investigated level of stretching. This also holds for the investigations under
free conditions (cf. Section 3.3) but with a lower increase in the crystal size by a factor of
1.16± 0.01.
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Figure 6. Crystallinity plotted over entanglement length Ne (a) and nematic order parameter S̄local

(b) for different system sizes (M × N). The figure includes data points for all biaxially stretched
systems (2-2; 3-1.5; 3-2; 3-3; 4-2) and uniaxially stretched systems (uni 2; uni 3; uni 4; uni 5; uni 6).
The dotted lines represent second-order polynomial (a) and exponential fits (b), respectively. They
are a guide to the eye only.

Concerning the nematic ordering (Figure 6b), results do not allow one to properly
distinguish results for different chain lengths. Moreover, the influence of different biaxial
stretchings does not strictly fall in line with the uniaxial data points. Hence, we can only
give a general estimation for the expected trend, fitted over all data points.

3.3. System State after Cooling Using Free Conditions

In this subsection, we compare the influence of fixed and free boundary conditions
on the results. Figure 7 gives insight into the relation of the planar level of stretching and
the resulting level of crystallinity for systems which were stretched under free conditions.
In contrast to Figure 4, we monitor increasing slopes across all investigated chain lengths.
Moreover, the level of crystallinity now decreases with increasing chain length.

By investigating the micro-mechanical structure of the stretched polymer systems,
Figure 8a shows that the entanglement length influences the resulting level of crystallinity.
In contrast to the results in Section 3.2, the relation of entanglement length and level of
crystallinity is independent of the chain length. This behavior hints towards strongly
rebuilding entanglements after immediate release of the systems that is stronger for longer
chains (cf. [24]). Figure 9a supports this finding by showing that the ratio of the number of
entanglements per chain Z at the end of the cooling stage (Zfinal) and at the beginning of
the cooling stage (Zinit) increases with increasing chain length. That effect makes results
in Figure 8a indistinguishable for different chain lengths. On the other hand, under free
conditions, the relevance of local chain ordering becomes the dominating factor with respect
to the level of crystallization after cooling (Figure 8b). We want to point out that in systems
consisting of shorter chains, a low initial level of nematic ordering is sufficient to induce
rapidly increasing levels of crystallinity. Again, this falls in line with Figure 9a, which
shows that especially short chains at high levels of stretching do not or only slightly refold
(Zfinal/Zinit ≈ 1.0) after release. This indicates that during stretching short chains tend to
be pulled apart as whole from each other. That behavior leads to a greater conservation of
local crystalline structures (i.e., higher level of crystallinity) in contrast to longer, strongly
refolding chains (cf. Figure 7).
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Figure 7. Crystallinity plotted over the planar level of stretching for different system sizes (M× N).
(a) system size: 250× 2000, (b) system size: 500× 1000, (c) system size: 1000× 500. Inserts denote
the levels of stretching for the corresponding data points. The dotted lines represent second-order
polynomial fits for each system size. They are a guide to the eye only.

Figure 9a also reveals that for different chain lengths a peak region with respect to
their individual potential to refold exists. For comparison, results for the fixed conditions
in Figure 9b show that unfolding of chain segments during cooling slightly increases with
increasing level of stretching.

Figure 8. Crystallinity plotted over entanglement length Ne (a) and nematic order parameter S̄local

(b) for different system sizes (M × N). The figure includes data points for all biaxially stretched
systems (2-2; 3-1.5; 3-2; 3-3; 4-2) and uniaxially stretched systems (uni 2; uni 3; uni 4; uni 5; uni 6).
The dotted lines represent second-order polynomial fits. They are a guide to the eye only.
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Figure 9. Ratio of number of entanglements per chain Z at the end (Zfinal) and at the beginning of
the cooling stage (Zinit) for different system sizes (M× N). Data are plotted over the planar level of
stretching. (a) Results for free conditions, (b) results for fixed conditions. The figures include data
points for all biaxially stretched systems (2-2; 3-1.5; 3-2; 3-3; 4-2) and uniaxially stretched systems
(uni 2; uni 3; uni 4; uni 5; uni 6). The dotted lines in (a) represent third-order polynomial fits for each
investigated chain length. In (b) the dotted line is a linear fit over all data points. All fits are a guide
to the eye only.

4. Discussion

As expected, analyzing uni- and biaxially stretched systems reveals strong dependen-
cies on the chain length. As we have already shown in [24], there is significantly more
orientation in systems consisting of long chains (cf. Figure 2). We can now augment
previous results by reporting that the nematic ordering of chain segments predominantly
depends on the major biaxial stretching direction. This finding is supported by the inves-
tigations in [25], where they show that ordering of the chain end-to-end vector increases
with increasing stretch ratios. This falls precisely in line with our exploration of the uniaxial
factor in Figure 1. Extending the results from [25], we can demonstrate that at a fixed
stretch ratio, an increasing trend of orientations for higher stretch ratios exists (Figure 1,
systems: uni 2; 3-1.5; 4-2).

After cooling the stretched systems below crystallization onset temperature, we moni-
tor two different situations: In the case of the fixed conditions, there is an increasing level
of crystallinity with increasing chain length. For the free conditions, relations are reversed.
The main differences between these specific cases are re-entangling effects, which have a
crucial impact on the crystallization behavior (cf. Figure 9). This supports our findings
in [24], where we already revealed that in the case of free conditions, re-entangling effects
play the dominating role concerning initial crystallization behavior. Generally, we see
higher amounts of crystallinity at the end of the cooling procedure for systems with a high
level of local nematic ordering (cf. Figures 6 and 8). Again, this is in line with [25], who
reports faster growth of crystalline clusters in biaxially stretched systems with increasing
local orientation after stretching.

Finally, our models indicate that the relation of the entanglement length after stretching
and resulting crystallinity after cooling (cf. Figure 6) considerably depends on the chain
length: we show that short-chain systems (N = 500, 1000), in contrast to systems with long
chain length (N = 2000), exhibit a remarkable non-linear relationship. As demonstrated
in [24] this behavior is due to pulling short chains apart as a whole at higher levels of
stretching. This effect inhibits such systems from the formation of larger crystalline areas.
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Generally, our observations of the combination of disentanglement and the resulting
greater orientation and crystal nucleation is in agreement with other simulation stud-
ies ([19,20,25]). Comparing our specific results with experimental observations is highly
demanding as the investigated initial crystallization phase during fast cooling is experimen-
tally inaccessible. The fastest experimental cooling rates are in the range of 1200 K/s [41].
Nevertheless, trends towards a stretching-induced increase in crystallization as well as
orientation-dependent properties are reported in different experimental studies with focus
on different polymer processing conditions (blow-molding [6], film blowing [42]). These
experimental results as well as our simulation results are in agreement with expectations
from flow-induced crystallization (FIC) theory [22,43–45].

5. Summary

Our study analyzed the micro-mechanical states after uni- and biaxial stretching
procedures for polyethylene systems. Two different approaches were used: (a) “free”
conditions, which allow the systems to contract instantaneously after stretching and
(b) “fixed” conditions, which hold the box dimensions fixed during solidification of the melt.
Both procedures represent loading conditions that occur in real-life polymer processing.

By using large systems with chain lengths up to N = 2000 beads, we can realistically
model effects that are relevant on the macro scale. First, analysing the initial structure
after stretching reveals that, in many cases, the main stretching direction dominates the
micro-mechanical states: Nematic ordering and the entanglement state show distinct
dependencies from the major biaxial stretching direction. Beyond that, we are able to
demonstrate specific cases where biaxial stretching has a negative impact on the local
ordering of chain segments and, in consequence, crystallinity.

A deeper analysis of the crystallization behavior after cooling of the differently
stretched systems gives substantially different results for the free and fixed boundary
conditions: For the initial crystallization behavior, while cooling, the entanglement length
and re-entangling effects play the dominating role, whereas nematic ordering is of minor im-
portance. In the case of fixed boundary condition, this results in high levels of crystallinity
for strongly entangled systems (N = 2000). In contrast, the use of free conditions enforces
low levels of crystallinity in strongly entangled systems due to re-entangling effects.

Finally, our investigations clearly show the impact of chain length on the results. For
each investigated chain length, we demonstrate that a specific level of stretching exists,
from which chains do not reflect real-life polymer behavior.

In this study, we investigated system states immediately after cooling. In a future
study, we will explore how these systems develop during further relaxation processes.
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5 Publikation 4

Auf Basis von Publikation 3 wird die Entwicklung der Polyethylensysteme über
den Abkühlvorgang hinaus beobachtet. Untersucht wird, in welcher Weise sich die
Mikrostruktur über einen längeren Zeitraum (bis zu 200 ns) entwickelt, wenn keine
mechanischen Randbedingungen auf die Systeme wirken. Auf den realen Extrusi-
onsblasformprozess übertragen entspricht dies dem Zustand nach der Entformung
des Bauteils. Es werden die Verhaltensweisen der Systeme in Abhängigkeit der un-
terschiedlichen thermomechanischen Vorgeschichte und der Kettenlänge beleuchtet.
Hierbei wird insbesondere die zuvor nicht behandelte Fragestellung nach dem Ein-
fluss der Kühlzeit adressiert, für die Wechselwirkungen mit den mechanischen Rand-
bedingungen erwartet werden. Ebenso wird die Frage beantwortet, in welchen lokalen
Zonen der Polymersysteme Kristallisation bevorzugt stattfindet.

Dieser Abschnitt basiert auf der folgenden Veröffentlichung, welche durch mei-
nen Doktorvater und weitere wissenschaftliche Kollegen aus der gemeinsamen For-
schungsgruppe mitverfasst wurde. Die bibliografischen Details einschließlich aller
Autoren sind:

D. Grommes, O. Bruch, D. Reith. „Mimicking Polymer Processing Conditions On
The Meso-Scale: Relaxation and Crystallization in Polyethylene Systems After Uni-
and Biaxial Stretching“. In: Molecules 29 (2024), 3391.

Mein Beitrag zu diesem Artikel beinhaltet die Konzeptionierung und Durchfüh-
rung der Simulationen. Des Weiteren erfolgten eigenständig die Literaturrecherche,
Auswertung und Diskussion der Ergebnisse, Erstellung des Manuskripts sowie aller
Abbildungen. Eine vollständige Kopie des Manuskripts ist diesem Kapitel beigefügt.
Der Eigenanteil beträgt ca. 95%.
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Abstract: Highly varying process conditions drive polymers into nonequilibrium molecular con-
formations. This has direct implications for the resulting structural and mechanical properties.
This study rigorously investigated processing-property relations from a microscopic perspective.
The corresponding models use a mesoscale molecular dynamics (MD) approach. Different loading
conditions, including uniaxial and biaxial stretching, along with various cooling conditions, were
employed to mimic process conditions on the micro-scale. The resulting intricate interplay between
equi-biaxial stretching, orientation, and crystallization behavior in long polyethylene chains was
reviewed. The study reveals notable effects depending on different cooling and biaxial stretching
procedures. The findings emphasize the significance of considering distributions and directions of
chain ordering. Local inspections of trajectories unveil that crystal growth predominantly occurs in
regions devoid of entanglements.

Keywords: mesoscale coarse-graining; polyethylene; biaxial stretching; relaxation; crystallization;
local chain orientation

1. Introduction

During the design process of plastic components, engineers face complex situations:
not only the part itself but also the production process must be considered for the ob-
jective of an optimal product. As semi-crystalline polymers significantly change their
properties during processing, especially under the occurrence of flow fields or stretching
processes [1–4], these changes need to be quantified. With respect to typical polymer
processing techniques such as deep drawing, film blowing or extrusion blow molding
stretching procedures as well as conditions during cooling have significant influence on
the material and thus part properties [5–9]. Experimental results clearly show that the
mechanical properties such as the elastic modulus depend on the level of stretching during
processing [10,11]. Relaxation and corresponding shrinkage effects after cooling show
similar dependencies [7,10]. Local orientations of chains and associated effects on crystal
growth have been demonstrated [6,12–14]. Although these effects are well documented,
experiments do not give full insights into the dynamics that happen under processing con-
ditions [15]. The underlying micro-structural phenomena are experimentally not accessible.

Molecular dynamics (MD) simulation models are, therefore, a good starting point for
a deeper understanding of mechanisms that drive the polymer’s behavior under real-life
processing conditions. MD simulations of the crystallization behavior of priorly stretched
polyethylene systems are found in [16–23]. The focus of these studies is on uniaxially
stretched or sheared systems. Investigations of biaxially stretched systems are found in [24].
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In contrast to our work, [24] used a constant total level of stretching for all investigations
(λbiaxial = 9 according to the definition in [24]). They reported a significant influence of the
different stretch ratios on orientation and crystallization behaviors. Also, Zhang et al. [25]
investigated uni- and biaxially stretched polyethylene systems. Their focus was on the
influence of different stretching approaches on stress–strain properties and failure behavior.
Hall et al. [26] used a coarse-grained polyethylene model (mapping of three CH2 units
into one superbead), which resembles the model used in our study. They investigated
various static and dynamic properties of polyethylene, including its crystallization behav-
ior from quiescent melt. Studies specifically examining the influence of entanglements
on the crystallization behavior of polymers have been published by Zou et al. [27] and
Zhu et al. [28]. A comparison of the crystallization behavior of polyethylene by the use
of different united atom force fields is found in Hagita et al. [29]. Concerning underlying
theories, it is well-established that flow-enhanced nucleation (FEN) occurs during the
stretching of polymer melts, as explained by Flory’s conformational entropy reduction
model (CERM) [30].

In preceding contributions [22,31], we investigated the behavior of coarse-grained
polyethylene systems under different uni- and biaxial stretching processes. By using MD
methods, relationships between the micro-mechanical state after stretching and the follow-
ing initial crystallization behavior have been determined. Since the studied time span in a
previous work [31] was only 10 ns, which is very short, the question of how these systems
develop over a longer period remains unanswered. Therefore, in this work, the evolution
of these systems is examined over an extended time span of up to 200 ns. As in the previous
publication, the approach of using boundary conditions that mimic those found in real-life
processes is maintained. In this context, we basically try to mimic conditions found in
the extrusion blow molding process. In contrast to other studies, our research describes
the entire loading history of the polyethylene melt from the stretching (blowing process)
through cooling (under mold constraint or free conditions) to the subsequent relaxation
process after demolding of the part. All of this is examined purely on the micro-scale
by using coarse-grained MD simulations. The main focus of the study is on the system
behavior after cooling from the melt state (500 K) to room temperature (293.15 K) is finished.
The impact of different uni- and biaxially stretch ratios on the relaxation and crystallization
behavior of the polymer systems is examined. In addition, the influence of different cooling
procedures on the microscopic structure of the polyethylene systems is evaluated. These
conditions mimic the effect of mold constraints during cooling, corresponding to typical
conditions in the extrusion blow molding process. For the purpose of comparison, systems
are also cooled under free conditions without any mechanical constraints. Additionally,
cooling times are varied. The evolution of the investigated systems is evaluated by the
analysis of microscopic observables such as the orientations of chain segments, nematic
ordering, number and location of entanglements, and the level of crystallinity.

2. Results

In the following subsections, the effects that occur in priorly stretched and cooled
polyethylene systems are described. The presentation of results starts by reporting the
general system behavior depending on different stretching levels and the chain length.
Subsequently, the influence of varying boundary conditions and cooling time is discussed.

2.1. General Crystallization and Relaxation Behavior

First, how the investigated systems crystallize after the cooling finishes is evaluated.
We describe the behavior of systems that are subject to fixed boundary conditions during
cooling. From Figure 1, it is seen that during the cooling stage (0 . . . 10 ns), crystal growth
is initialized. The formation of crystals during that stage is described in our previous
publication [31]. At 10 ns, a strong decrease in the level of crystallinity is obvious. This is
caused by the release of the fixed boundary conditions after the cooling phase. From that
point on, systems can change their shape and size. Subsequently, we monitor distinctively
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different system behaviors, which strongly depend on the level of (biaxial) stretching.
For systems that were previously stretched by the use of a dominating main direction (3-1.5,
3-2, 4-2), we report immediate (strong) increasing levels of crystallization after release
(10 ns). In the case of the uniaxially stretched systems, a slow but constantly increasing
level of crystallinity for the uni 3 system and strong crystallization for the uni 6 system is
obvious. The equi-biaxially stretched systems develop quite differently. For a significant
period of time, these systems tend not to or only very slowly crystallize. After a certain
reorganization phase is passed, the systems start to rapidly crystallize (2-2: t > 140 ns; 3-3:
t > 70 ns).

The differently monitored crystallization behavior can be explained by the interplay
of local ordering of chain segments and their entanglements. Concerning the local chain
ordering, evaluated by the local order parameter S̄local (Figure 2), we report that the initial
loss of local ordering is generally larger for higher levels of stretching. The loss of order is
most notable in the case of the widely stretched 3-3 system.

A deeper inspection of the 3-3 (and analogously of the 2-2) system reveals that the
orientation of local bond vectors δbond as well as chain end-to-end vectors δend-to-end is
almost evenly distributed within the stretching plane (Figure 3). In contrast, systems
with a predominant stretching direction clearly exhibit most orientations aligned with this
dominating direction. As a consequence, initially, there is no clearly preferred direction for
the formation of crystalline zones in the equi-biaxially stretched systems. From a micro-
mechanical perspective, this specific orientation behavior is the reason for the monitored
delay until chain segments enter a (local) well-parallel ordered state. Only after this
reorganization phase does fast formation of crystallites set in (Figure 1a). For all investigated
systems, it applies that they tend to reorder after they initially lose their well-ordered state.
The ordering of chain segments is a prerequisite for the forming of crystallites, e.g., for the
2-2 system, local reordering starts at about 120 ns, which results in an increasing level of
crystallinity after approx. 140 ns.

Connecting Figures 2 and 3 reveals that the initial loss of nematic ordering after
release at 10 ns correlates with the orientation of bond and chain end-to-end vectors.
For comparable levels of stretching, the following applies: the stronger a preferred direction
of orientations (Figure 3), the lesser the loss of nematic order at the end of the cooling
process when mechanical constraints are released (Figure 2 (10 ns)). This suggests that
relaxation processes with respect to local order are more pronounced in biaxially stretched
systems than in uniaxially stretched systems.

Figure 1. Crystallinity plotted over time for different stretching procedures ((a) equi-biaxially
stretched systems, (b) biaxially stretched systems, (c) uniaxially stretched systems). The systems (size:
250 × 2000 (M × N)) were subject to fixed boundary conditions during cooling. The figures include
the system behavior during cooling from 500 K to 293.15 K (0. . . 10 ns).
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Interestingly, the level of nematic ordering for the 4-2 system after release falls
below the corresponding value of the uni 3 system (S̄local, 4-2 = 0.337, S̄local, uni 3 = 0.357).
Afterward, local ordering, as well as the level of crystallinity, increases considerably
faster within the 4-2 system. This observation makes it clear that besides the ordering of
chain segments, other micro-structural effects have a crucial impact on the crystallization
behavior. In the specific case, entanglements of chains play a dominating role. Figure 4
shows that the number of entanglements per chain of the 4-2 system is far below the
corresponding value of the uni 3 system. This is because the total level of stretching in
the 4-2 system is significantly higher than in the uni 3 system [31], which results in more
disentanglements of chains. It follows that the 4-2 system, despite a lower level of local
chain ordering, rapidly crystallizes over time. From Figure 4, it is likewise clear that
crystallization is connected to a decrease in the number of entanglements. Systematically,
all systems disentangle to an increasing extent when crystallization processes occur.
However, this continuous disentanglement process during crystallization is low and not
the driving force of crystallization, but rather a side effect. The crucial factor for the further
crystallization behavior is the increase in the local order of chain segments (Figure 2).
Figure 5 gives an insight into the local formation of well-ordered regions and the resulting
development of crystalline structures. While at 50 and 100 ns, respectively, only few and
small crystals are visible; at 200 ns, larger crystals are monitored. Additionally, a strong
increase in local orientations, as a precursor to the formation of crystals, is observed
(Figure 5, color plot). From the figure, it becomes finally clear that crystal growth takes
place in areas where almost any entanglement points exist.

Figure 2. Nematic order parameter S̄local plotted over time for different stretching procedures
((a) equi-biaxially stretched systems, (b) biaxially stretched systems, (c) uniaxially stretched systems).
Systems (size: 250 × 2000 (M × N)) are subject to fixed boundary conditions during cooling. Figures
include the system behavior during cooling from 500 K to 293.15 K (0. . . 10 ns).

With respect to the effect of the chain length, we only present results that occur
within a time frame of 100 ns. This specific span of time is sufficient for the identification
of the general influence of the chain length on the results. Additionally, we limit the
discussion to certain levels of stretching, which represent typically observed behavior.
Monitored effects fall in line with our previous investigation of uniaxially stretched and
relaxed systems in [22]: systems consisting of short chains crystallize faster than long-chain
systems (Figure 6). From the results of the equi-biaxial systems (3-3), it is also obvious that
crystallization starts earlier for short chains. As already extensively discussed in [31], these
observations can be explained by the lower levels of entanglements per chain and strong
orientations in systems with short chains. Hence, further discussion of the influence of the
chain length is omitted in this work.
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Figure 3. Orientation of local bond vectors δbond (a) and chain end-to-end vectors δend-to-end

(b) plotted over different testing angles within the stretching plane. The figure shows data obtained
at the end of the stretching process. An angle of 0° corresponds to the main stretching direction,
whereas an angle of 90° belongs to the minor stretching direction. According to the definition in
Equation (1), a value of 1.0 represents full orientation in the corresponding direction, whereas a value
of 0 implies isotropic distribution with respect to the testing angle. A value of −0.5 indicates full
orientation in the perpendicular direction. The system size is 250 × 2000 (M × N).

Figure 4. Number of entanglements Z per chain plotted over time for different stretching procedures
((a) equi-biaxially stretched systems, (b) biaxially stretched systems, (c) uniaxially stretched systems).
The systems (size: 250 × 2000 (M × N)) were subject to fixed boundary conditions during cooling.
The figures include the system behavior during cooling from 500 K to 293.15 K (0. . . 10 ns).

2.2. Influence of Varying Conditions at Cooling Stage
2.2.1. Mechanical Boundary Conditions

We first compare the impact of free and fully fixed boundary conditions during cooling
on the results. Findings from our uniaxial investigations [22] are also valid for the biaxially
stretched systems: fixed conditions lead to a generally higher level of crystallization as
chains are held in their stretched and oriented state during cooling (Figure 7). This strictly
enforces the forming of crystalline structures. We report this behavior throughout all
investigated levels of stretching.
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Figure 5. Snapshots of an equi-biaxially stretched (3-3) system with size 250 × 2000 (M × N) after 50,
100, and 200 ns simulation times, respectively. The snapshots are representative cut-outs from the
larger system with a slice thickness of 2 nm (z-direction). The first row displays entanglement points
of chains (red dots) and crystalline chain segments (blue lines) according to the definitions in Section 4
(with stem size Nstem ≥ 5). For reasons of clarity, amorphous regions are not displayed. The second
row shows the nematic order parameter calculated for each bead within the cut-out segment. The color
scale ranges from 0 to 1, where 1 (red color) represents ideal local alignment of chain segments. Figures
were plotted by use of the OVITO visualization package (version 3.7.11) [32].

Figure 6. Influence of chain length (N = 500, 1000, 2000) on the crystallization behavior of differently
stretched systems ((a) equi-biaxial, (b) biaxial, (c) uniaxial). The systems were subject to fixed
boundary conditions during cooling. The figures include the system behavior during cooling from
500 K to 293.15 K (0. . . 10 ns).
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In addition, we compare fully fixed and partially fixed conditions. In the latter case,
the system is able to shrink in the perpendicular direction during cooling. In our previous
studies, we assumed that it is valid to use the fully fixed condition for mimicking conditions
during cooling under mold constraint [22,31]. Ideally, the real-life conditions correspond
more to what is here described as partially fixed conditions. Therefore, it is highly important
to verify whether there are substantial differences between the use of partially or fully
fixed boundary conditions. Within the investigated cooling time, we report no essential
differences between the discussed boundary conditions. Therefore, the investigations of
fully fixed systems are regarded as applicable with respect to a comparison with real-life
processing conditions. Nevertheless, in the case of the 3-3 system, a slightly earlier start of
the fast crystallization regime at around 55 ns for the partially fixed system is obvious. As it
is assumed that the exact point at which the equi-biaxially stretched systems start to pass
over into the fast crystallization regime is subject to a certain statistical range, this effect
needs further investigations in future publications.

Figure 7. Influence of varying boundary conditions (free, partially fixed, fixed conditions) at the
cooling stage (0. . . 10 ns) on the crystallization behavior of differently stretched systems ((a) equi-
biaxial, (b) biaxial, (c) uniaxial). The system size is 250 × 2000 (M × N).

2.2.2. Cooling Time

Regarding the influence of the cooling time on the results, it is necessary to also take
the mechanical boundary conditions during cooling into account. Results for the equi-
biaxially stretched systems (2-2 and 3-3) show occurring effects very clearly: according to
Figure 8, two scenarios exist, where the impact of the cooling time has opposite effects on
the crystallization behavior. Under free conditions (Figure 8a), a short cooling time (10 ns)
results in a higher level of crystallinity, whereas under fixed conditions, a long cooling time
(50 ns) is favorable for higher levels of crystallinity (Figure 8b). This effect is explained
by the relaxation behavior of chains. For free conditions, a slow cooling procedure gives
chains the ability to quickly relax to amorphous structures as (1) instantaneous relaxation
due to the early release of systems is enabled, and (2) systems are subject to the temperature
range above the crystallization onset temperature (Tc,on ≈ 375 K [22]) for a longer period
of time. In the case of fixed conditions, which hold chains to a significant degree in their
well-oriented state from the stretching stage, a slow cooling results in additional time for
the formation of highly parallel configurations and, hence, initial crystalline structures.
Figure 9 supports these findings by showing the internal ordering of the systems by the
nematic order parameter S̄local. Additionally, in the case of fixed conditions, the level of
internal stress at the end of the long cooling procedure is significantly lower compared to
the short cooling procedure. This is a crucial factor, especially for highly stretched systems
such as the 3-3 system. For this specific system, we observe a decrease in the internal
stress (in stretching direction) at the end of the cooling from 41.9 N/mm² (10 ns cooling
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time) to 10.4 N/mm² (50 ns cooling time). For the lower stress case, the release of the
system at the end of the cooling results in less micro-mechanically disturbing effects; hence,
the monitored trend tends towards a stronger conservation of internal ordering as well as
crystalline structures (Figures 8b and 9b).

Figure 8. Influence of the cooling time (10 ns, 50 ns) on the crystallization behavior of equi-biaxially
stretched systems (2-2, 3-3). A comparison of (a) free and (b) fixed conditions reveals a clear interaction
effect of boundary conditions and cooling time.

For all other investigated levels of stretching (e.g., 4-2 and uni 3 (Figure 10)), the results
display the same general trend as seen for equi-biaxially stretched systems. For fixed
boundary conditions, a long cooling time is favorable for high levels of crystallinity, whereas
in the case of free conditions, relations are reversed. However, for the fixed conditions,
some additional effects must be noted. At the end of the cooling, the level of crystallinity
for the 50 ns simulations falls below the corresponding value of the 10 ns cooling time
simulations (Figure 10a). This effect occurs due to the missing reorganization phase in the
non-equi-biaxially stretched systems (cf. Figure 1). Nevertheless, after the cooling stage is
finished, all systems that have been subject to the long cooling time crystallize faster than
the corresponding systems at short cooling times. This can be ascribed to a significantly less
entangled state after cooling in the 50 ns systems (Figure 10b). As already demonstrated in
Section 2.1 as well as in our previous work [22,31], a lower level of entanglements supports
fast crystallization processes.

Figure 9. Evolution of the nematic order parameter S̄local depending on the boundary conditions
((a) free, (b) fixed), and cooling time (10 ns, 50 ns) for two different equi-biaxially stretched systems
(2-2, 3-3).
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Figure 10. Crystallization behavior (a) and number of entanglements Z per chain (b) for bi- and
uniaxially stretched systems (4-2, uni 3) depending on the cooling time (10 ns, 50 ns). The systems
(250 × 2000 (M × N)) were subject to fixed boundary conditions during cooling.

3. Discussion

We report remarkable effects with respect to equi-biaxially stretched systems. The mon-
itored re-organization phase after the release of the systems (Figures 1 and 2) emphasizes
that it is not only the amount of mechanically induced orientations of chain segments that
influences crystallization behavior. Also, local distributions (directions) of chain ordering
must be taken into account. Our previous work [31] as well as [24] already provide hints
towards the importance of a dominating stretching direction with respect to the fast growth
of crystallites. By performing local inspections of trajectories, we precisely demonstrate
that crystal growth predominantly takes place in regions of absence of entanglements
(Figure 5). This behavior is consistent with the results observed by Zhu et al. [28] through
MD simulations of cyclically stretched polymer systems. Clearly, orientations of chain
segments within regions of absence of entanglements are the precursor for crystallization
processes. From a global perspective, we were already able to reveal the general relation
of entanglement length and resulting crystallinity during cooling processes [31]. Newly
monitored chain length effects (Figure 6) are within the expected range ([22,31]).

Surprisingly, the effect of the newly introduced partially fixed boundary conditions
is almost negligible (Figure 7). Within the investigated time frame (in particular with
respect to cooling time), there is no crucial effect of shrinkage in thickness direction during
cooling on the crystallization behavior. This gives rise to the conclusion that using fully
fixed conditions, as we previously presumed in [22,31], is a viable assumption for the
comparison with real-life conditions.

In contrast, we report a two-way interaction of cooling time and free or fixed boundary
conditions, respectively. While at free conditions, a short cooling time results in higher
levels of crystallinity; the opposite effect is monitored at the long cooling time (Figure 8).
This is explained by different opportunities for chain segments to undergo (a) formation of
local well-ordered structures and (b) the relaxation of mechanical stresses. This finding is
supported by the experimentally observed behavior [8,9].

It must be noted, however, that the simulations conducted here occur on a timescale
that is extremely short compared to the real-life process. As a result, the strain rates are
particularly high and the cooling times are very short. As previously detailed in an earlier
publication [22], the observed effects are more pronounced. Specifically, it has already been
demonstrated that crystallization effects are intensified due to strong orientations of chain
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segments [22]. Future investigations at lower strain rates may help to better relate the
results obtained here to the actual process.

Nevertheless, in conclusion, this study underscores the complex nature of the crystal-
lization of long polyethylene chains. By clearly revealing the interplay of different biaxial
stretchings, orientation, entanglement, and crystallization behavior, we regard our method-
ology as a viable scientific approach. As we look ahead to the near future, it is our hope to
extend the findings presented in this paper to polydisperse systems of different types of
polymers. Finally, we would like to highly encourage other groups to explore the behavior
of polymers in specific real-life processes through the application of MD methods.

4. Simulation Methodology
4.1. Force Field

For consistency reasons, we used the coarse-grained polyethylene force field [33]
from previous publications [22,31,34], where three consecutive CHn units are mapped into
one superbead. A detailed description of the methods used for the development of the
coarse-grained model is given in [33]. The force field is basically optimized to have good
agreement with the experimental density and heat of vaporization.

As the equilibration of polymer melts is a highly demanding task, we point out
that we paid special attention to the necessary procedures. The equilibration process is
based on the findings of Auhl et al. [35] and Moriera et al. [36]. The procedure involves
placing the chains into the cubic simulation box by a non-reversal random walk (NRRW)
algorithm. The algorithm used is designed to ensure that the initial configuration of the
chains has correct characteristic internal distances according to the freely rotating chain
model [35]. The initial density is set to 0.75 g/cm³. Due to density fluctuations in the initial
configuration, a zero-temperature Monte-Carlo (MC) algorithm is employed to minimize
these fluctuations. A total of 150,000 MC move trials are conducted, treating the chains
as rigid bodies, with each move that reduces fluctuations being accepted. Subsequently,
during the warm-up phase, the non-bonded Lennard-Jones interactions are gradually
introduced to prevent non-physical repulsive forces between overlapping particles. This
stage has 6,500,000 time steps with a time increment of ∆t = 0.2 fs, using a Langevin
thermostat (coupling constant 0.5 ps−1) to set the temperature to 500 K. Finally, the system is
relaxed for 2,000,000 time steps (∆t = 2 fs) by using a Berendsen thermostat (τthermo = 1 ps,
500 K) and a Berendsen barostat (τbaro = 1000 ps, 1 bar). The procedure is described in
full detail in [34]. With respect to the objectives of this study, systems of different sizes are
equilibrated and further investigated (number of chains M × chain length N): 1000 × 500,
500 × 1000, 250 × 2000.

The results of the equilibration procedure are verified by monitoring the mean square
internal distances and the static structure factor. These quantities have proven suitable for
verifying the equilibration process [35]. For the purpose of validating the coarse-grained
force field, it is reported that the systems have a density of the amorphous phase at 293 K
(ρamorph,293K), melt density (ρ500K), coefficient of thermal expansion (CTE), glass transition
temperature (Tg), and crystallization onset temperature (Tc,on) in good agreement with
experimental results [22].

4.2. Simulation Procedure

The ESPResSo++ package (version 1.9.4.1) [37,38] was used to perform the molecular
dynamics simulations. Starting with the equilibrated systems, the simulation procedure
consists of three steps: (1) stretching of the samples of amorphous melt, (2) quenching of
the samples to a specific temperature at three different conditions, (3) final relaxation at
the target temperature. Figure 11 provides an overview of the individual steps as well as
information on the boundary conditions.
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Figure 11. of the three essential simulation steps: (1) uni-/biaxial stretching, (2) quenching, (3) relax-
ation. The mechanical boundary conditions used for the different mechanical states during quenching
(2) are highlighted with different colors (free face (green), fixed face (red)). The differently colored
spheres within the boxes represent exemplary superatoms, which belong to different polymer chains
(red, blue). For reasons of clarity, the illustration of the stretching procedure (1) only demonstrates a
uniaxial stretching in the x-direction.

In the first step, systems are continuously stretched in the melt state at 500 K. An initial
strain rate of 1· 108 s−1 is used. The stretching is performed by continuous deformation
of the simulation box in corresponding directions. Systems are stretched up to different
uni- and biaxial levels: in the case of uniaxial stretching, systems are stretched up to
levels λuni = 3 and 6. In this study, these systems are referred to as “uni 3” and “uni 6”,
respectively. Additionally, different biaxial levels of stretching (λx-λy) ranging from 2-2,
3-1.5, 3-2, 4-2 to 3-3 are used. In this case, systems are stretched simultaneously until the
final level of stretching is attained. For the biaxially stretched systems, the initial strain
rate of 1· 108 s−1 refers to the main (larger) stretching direction. The strain rate of the
minor stretching direction is adjusted so that the systems reach their respective final level
of stretching simultaneously. The stretching is performed using the Berendsen barostat
for the transversal directions (τbaro = 10 ps), Berendsen thermostat (τthermo = 1 ps), and
periodic boundary conditions (rectangular box).

The cooling of the samples is performed in three distinctively different ways. The first
option is choosing (a) “fixed” boundary conditions, which do not allow for the previously
stretched melt to contract after the final levels of stretching are attained. This allows for
the internal relaxation of stress while the system (the simulation box) cannot change its
size and shape. Simultaneously, the system is cooled down to the target temperature
(293.15 K) within a time frame of 10 ns or, alternatively, 50 ns by using the Berendsen
thermostat (τthermo = 1 ps). This method is mainly used in this as well as our previous
publications [22,31]. The second option is (b) “free” boundary condition: here, the box
dimensions are allowed to change during cooling. This is performed by using an anisotropic
Berendsen barostat (τbaro = 1000 ps) and setting the pressure to 1 bar in every direction of
space. Temperature is controlled by the Berendsen thermostat (τthermo = 1 ps). The third
option uses (c) “partially fixed” boundary conditions by which we try to mimic real-
life processing conditions especially with respect to the extrusion blow molding process
closely [39]. In this case, the simulation box is fixed with respect to the plane of the previous
stretching procedure. In the perpendicular (thickness) direction, the box is allowed to
shrink during cooling. For this purpose, the Berendsen barostat is utilized following the
definitions stated earlier. The Berendsen thermostat is applied as defined before as well.
The integration time step for all simulation steps is set to 4 fs.
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4.3. Evaluation of the Microscopic Structure

For the investigation of the orientation of bond vectors and chain end-to-end vectors,
we refer to a widely established method [16–18,40]. The orientation factor δbond is defined
according to Equation (1) as the projection of the unit bond vectors e⃗i, which connect
consecutive beads that belong to the same chain, on the unit vector e⃗testing. The vector e⃗testing
is chosen such that it aligns with the specific direction of interest, e.g., the main or minor
stretching direction. Brackets in Equation (1) indicate the average over all bond vectors.

δbond =
3
2

〈(
e⃗i · e⃗testing

)2
〉
− 1

2
(1)

The orientation of chain end-to-end vectors δend-to-end is evaluated analogously. For this
purpose, the unit bond vector e⃗i in Equation (1) is substituted by the unit chain end-to-end
vector e⃗end−to−end. Additionally, the local ordering of chain segments is reviewed by the
use of the nematic order parameter. The related nematic tensor can be expressed as

Qαβ =
1

Np

Np

∑
i=1

(
3
2

eiαeiβ −
1
2

δαβ

)
(2)

where Np is the number of evaluated bonds and α, β ∈ (x, y, z). The nematic order pa-
rameter S is the largest eigenvalue of this tensor. The local nematic order parameter Slocal
is determined for every bead i by evaluating all bonds found within a cutoff distance
rcut = 2σ from the ith bead. For the entire system, we define S̄local as the mean value over
all beads. The analysis is performed using the related implementation in the freud package
(version 2.8.0) [41].

Entanglements of chains are evaluated by the primitive path analysis (PPA) according
to Everaers et al. [42]. Details concerning the use of the PPA with respect to systems used
in this study are given in [22]. On the basis of the PPA, the location of individual entan-
glement points is determined. The PPA straightens chains between fixed endpoints, while
suppressing chain crossings due to the non-bonded interactions. Hence, entanglements
show up as clear kinks [42]. We regard the location of these kinks as entanglement points.
By the use of the geometric analysis according to Yashiro et al. [43], the location of the
individual kinks and, hence, entanglement points are identified.

The level of crystallinity throughout this manuscript is calculated based upon the
microscopic definition as described in [22]. The criterion evaluates the distance between
non-bonded beads in conjunction with the orientation of corresponding bond vectors.
If three or more consecutive beads (nstem ≥ 3) within a chain are within appropriate
threshold values, these beads are regarded as being in a crystalline state
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6 Gesamtdiskussion der Resultate

In diesem Abschnitt soll die Gesamtheit an Simulationsmodellen zusammenge-
fasst und deren Resultate diskutiert werden. Hierzu wird der beschrittene Weg zur
Simulation des mikromechanischen Verhaltens von Polyethylen auf mesoskopischer
Ebene nachgezeichnet.

Eingeleitet wird die Diskussion mit der Equilibrierungsprozedur (Publikation 1).
Diese beruht auf bestehenden Methoden aus der Literatur. Dennoch sind Anpas-
sungen an das hier vorliegende Kraftfeld notwendig gewesen, die erläutert werden
müssen. Aufgrund der Wichtigkeit des Vorgehens zum Erreichen eines physikalisch
zulässigen Anfangszustandes werden erweiterte Daten vorgestellt, die die gewähl-
te Herangehensweise stützen. Da die notwendigen Rechenzeiten von Beginn an ein
wichtiger Faktor sind, werden auch diese bereits in Verbindung mit der Equilibrie-
rung analysiert. Es wird mit Blick auf die weiteren Untersuchungen abgeschätzt,
welche Systemgrößen bzw. Zeitskalen in einem vertretbaren Zeitrahmen abdeckbar
sind.

Nach erfolgreicher Equilibrierung sind die Systeme für die Durchführung ver-
schiedenartiger virtueller Experimente vorbereitet. Insbesondere zur Bestimmung
mechanischer Kennwerte (Publikation 1) sowie zur generellen Nachbildung von Ver-
streckprozessen, wie sie während der Kunststoffverarbeitung auftreten (Publikati-
on 2 bis 4), sind neue Methoden zu entwickeln bzw. Abläufe zu modellieren. Die im
Rahmen dieser Arbeit genutzte Methode zur Nachbildung des Zugversuchs wird mit
Daten, die über die Inhalte in Publikation 1 hinausgehen, verifiziert.

Die Erläuterungen zur Kennwertbestimmung gehen zunächst auf die Ermittlung
von mechanischen Größen ein (Publikation 1). Ergänzend werden thermische Kenn-
werte bestimmt, die in der typischen Ingenieursanwendung von Bedeutung sind (Pu-
blikation 1 und 2). Diesen Abschnitt schließend wird eine Methode zur Bestimmung
der Kristallschmelztemperatur dargestellt, die einen Einblick in die Mikrodynamik
beim Schmelzvorgang erlaubt.

Final wird die Idee zur teilweisen Nachbildung des Extrusionsblasformprozes-
ses auf mikro- bzw. mesoskopischer Ebene behandelt. Beginnend mit uniaxialen
Verstreckvorgängen wird der Einfluss des Verstreckvorgangs selbst sowie von Rand-
bedingungen während des Abkühlens auf die innere Mikrostruktur untersucht (Pu-
blikation 2). Nach dem Abkühlen und Entfall aller mechanischen Randbedingun-
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6 Gesamtdiskussion der Resultate

gen wird das Relaxations- bzw. Schrumpfverhalten betrachtet. Die Untersuchungen
werden abschließend mit biaxial verstreckten Systemen fortgeführt (Publikation 3).
Hierbei werden Zustände erzeugt, die jenen beim Extrusionsblasformen am nächsten
kommen. Es wird, insbesondere auch im Vergleich mit den uniaxialen Untersuchun-
gen, dargestellt, in welcher Weise ein biaxialer Verstreckvorgang Orientierungszu-
stände beeinflusst. Zuletzt werden nachgelagerte Kristallisationsvorgänge über einen
längeren Zeitraum beobachtet (Publikation 4). Die mikroskopische Interpretation
der Vorgänge gibt einen vertiefenden Einblick in das Systemverhalten nach Ver-
streckvorgängen.

6.1 Equilibrierungsprozedur

Da die etablierten Methoden nach Moreira et al. [139] bzw. Auhl et al. [140] spezi-
ell für generische Polymersysteme entwickelt worden sind, sind Anpassungen für die
hier geforderte Anwendung an chemisch spezifischen Systemen notwendig. Innerhalb
dieses Abschnittes sollen daher insbesondere die eigenen Überlegungen bzw. Anpas-
sungen dargestellt werden, die in Publikation 1 nicht in diesem Detailgrad enthalten
sind. Ebenfalls über die Daten in Publikation 1 hinausgehend werden für ein Bei-
spielsystem weitere Resultate präsentiert, die die Zulässigkeit des hier gewählten
Vorgehens bei der Equilibrierung belegen. Exakte technische Details wie Zeitschritt-
weiten, Zeitkonstanten für die verwendeten Thermostate etc. sind Publikation 1 zu
entnehmen. Es sei abermals auf Anhang I verwiesen, der eine ausführlichere Dar-
stellung der Equilibrierungsprozedur enthält.

Vorgenommene Anpassungen
Moreira et al. verwenden beim Aufwärmen der zu equilibrierenden Systeme einen
Regelalgorithmus, der die inneren Teilchenabstände der Ketten beeinflusst [139].
Hierdurch sollen Störungen dieser verhindert werden. Der Regelalgorithmus basiert
auf der Anpassung des Cut-Off Wertes für den repulsiven Part des nicht-bindenden
Potentials, welches für die übernächsten Nachbarteilchen definiert ist. Dieses ist im
hier verwendeten Kraftfeld jedoch exkludiert, so dass der Algorithmus im vorlie-
genden Fall nicht angewendet werden kann. Darüber hinaus nutzen Moreira et al.
Masterkurven die einen idealen Verlauf der inneren Abstände beschreiben. Die Mas-
terkurven dienen somit einerseits als Sollgrößen für den erwähnten Regelalgorithmus,
andererseits sind sie Vorlage bei der initialen Erstellung der Polymersysteme. Bei
Annahme der Gültigkeit des Freely Rotating Chain (FRC) Modells [146] stehen Ket-
tensteifigkeit bzw. innere Teilchenabstände über die Bindungswinkel θ in direkter
Beziehung zueinander (vgl. Gleichung I.1 und I.2). Daher kann über die Masterkur-
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ven ein mittlerer Bindungswinkel ermittelt werden, der beim initialen Erstellen der
Systeme genutzt werden kann, um bereits zu Beginn der Equilibrierung ein mög-
lichst ideal aufgestelltes System zu erhalten.

Da Moreira et al. ein Vorgehen via Brute-Force zur Erzeugung der Masterkur-
ven nutzen, ist der numerische Aufwand mit 100 Millionen Zeitschritten sehr hoch
[139]. Aus diesem Grunde wird in dieser Arbeit mit einem alternativen Ansatz ge-
arbeitet, der sich wie folgt gestaltet: Um einen initialen Bindungswinkel für das ge-
nutzte Polyethylenmodell zu finden, werden mehrere Systeme der Größe 1000× 100

(Kettenanzahl M × Kettenlänge N) mittels des in Publikation 1 bzw. nachfolgend
dargestellten Ablaufes equilibriert. Dies geschieht bei einer Temperatur von 500K,
da bei dieser Temperatur sichergestellt ist, dass sich die Polyethylensysteme im rein
amorphen Schmelzezustand befinden. Beim initialen Setup werden für diese Systeme
jeweils unterschiedliche mittlere Bindungswinkel angenommen. Die Endergebnisse
der Equilibrierungsprozeduren zeigen, dass die Systeme bestrebt sind, einen Gleich-
gewichtszustand hinsichtlich der inneren Abstände einzunehmen (Abbildung 6.1).

Abbildung 6.1 Darstellung der mittleren quadratischen inneren Abstände (MSID) für
verschieden angenommene, mittlere initiale Bindungswinkel. Die Grafik zeigt sowohl die
inneren Abstände, wie sie initial über den NRRW erzeugt wurden als auch nach vollständig
durchlaufener Equilibrierungsprozedur. Nur für den Fall, dass sich der initial angenommene
Bindungswinkel im Bereich des tatsächlich angestrebten Endzustandes des Systems befin-
det, ist eine erfolgreiche Equilibrierung möglich. Im vorliegenden Fall trifft dies für die
Simulation mit einem Winkel von 133° zu. Die verwendete Systemgröße ist 1000 × 100
(M ×N) (CG3).

Es wird für initial zu groß gewählte Bindungswinkel beobachtet, dass die Ket-
ten während der Equilibrierungsprozedur in Richtung geringerer innerer Abstände
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und damit eines kleineren mittleren Bindungswinkels tendieren. Für zu kleine initiale
Winkel wird umgekehrtes Verhalten ermittelt. Auch wird anhand von Abbildung 6.1
deutlich, dass eine möglichst gute Wahl des initialen Bindungswinkels Voraussetzung
ist, um am Ende der Equilibrierungsprozedur eine Struktur zu erhalten, die – der
Theorie folgend [146] – monoton steigend in ein Plateauniveau hinsichtlich der in-
neren Abstände übergeht.

Aus diesen Beobachtungen kann geschlossen werden, dass ein initialer Bindungs-
winkel existiert, bei dem, wie im Ansatz von Moreira bzw. Auhl et al. erwartet,
lediglich lokale Relaxation während der Equilibrierung stattfindet. Folglich bleiben
die inneren Abstände der Ketten für einen bestimmten initialen Bindungswinkel
und damit die globale Struktur während der gesamten Equilibrierungsprozedur na-
hezu unverändert. Im Rahmen von Publikation 1 wurde ein initialer Bindungswinkel
von 133 Grad für das beschriebene Verfahren angenommen. Dieser Wert stellt eine
gute Näherung dar, die ausreichend exakt ist, um die zu equilibrierenden Produk-
tivsysteme initial zu erzeugen (Publikation 1, Abbildung 1 und 2). Der vollständig
angewendete Equilibrierungsvorgang bringt die einzelnen Systeme in einen für die
nachfolgenden Untersuchungen gut geeigneten Zustand.

Nach Veröffentlichung von Publikation 1 sind weitere Simulationen durchgeführt
worden, die die Lage des idealen Startwinkels präzisieren sollen. Ausschließlich be-
trachtet werden Systeme mit Vergröberungsgrad CG3, da zum weit überwiegenden
Anteil diese Systeme Inhalt der vorliegenden Arbeit sind. Für die Detailuntersuchung
werden jeweils 8 Systeme der Größe 1000× 100 (M ×N) mit initial angenommenen
Bindungswinkeln zwischen 127◦ und 139◦ equilibriert. Anschließend wird die Diffe-
renz der mittleren inneren Abstände zwischen initial aufgestelltem und vollständig
equilibriertem System bestimmt. Die Differenz wird gemäß Gleichung 6.1 gebildet:

∆MSID =
n=99∑

n=1

[(⟨R2(n)⟩
n

)

initial
−
(⟨R2(n)⟩

n

)

equilibriert

]2

(6.1)

Abbildung 6.2 veranschaulicht die erhaltenen Ergebnisse. Es zeigt sich, dass für
initiale Bindungswinkel im Bereich um 132◦ bzw. 133◦ tatsächlich die Abweichungen
zwischen initialem und vollständig equilibriertem Zustand am geringsten sind. Ein
Polynom vierten Grades beschreibt den in Abbildung 6.2 dargestellten Verlauf mit
hoher Genauigkeit. Für dieses Polynom wird eine minimale Abweichung bei einem
Winkel von 132,3◦ ermittelt. Folglich kann die in Publikation 1 angewandte Prozedur
unter Annahme eines initialen Startwinkels von 133◦ als zulässig bestätigt werden.

Abschließend bemerkt werden muss, dass die dargestellte Herangehensweise eine
Abschätzung des idealen Startwinkels darstellt. Großer Vorteil dieses Vorgehens ist
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jedoch, dass mit wenigen, parallel ablaufenden Simulationen der benötigte Startwert
gefunden werden kann.

Abbildung 6.2 Darstellung der aufsummierten quadratischen Abweichungen gemäß Glei-
chung 6.1 über initiale Bindungswinkel zwischen 127◦ und 139◦. Jeder Datenpunkt basiert
auf 8 unabhängigen Simulationen. Es wird deutlich, dass die Abweichungen in einer Um-
gebung zwischen 132◦ und 133◦ Grad am geringsten sind. Die gestrichelte Linie ist ein
Polynomfit (Polynom vierten Grades), welches der Anschaulichkeit dient. Das Minimum
des Polynoms liegt bei 132,3◦.

Equilibrierung eigener Systeme
Die Systeme, die in dieser Arbeit Verwendung finden, werden alle bei einer Tem-
peratur von 500K equilibriert. Dies stellt sicher, dass sich die Systeme in einem
vollständig amorphen Schmelzezustand befinden, der als Ausgangspunkt für alle
weiteren Untersuchungen ideal geeignet ist. Unter Verwendung des diskutierten An-
satzes zur Ermittlung eines initialen Bindungswinkels können Polymersysteme bzw.
die einzelnen Ketten mittels NRRW aufgestellt werden. Hierbei kann auf einen fest
in ESPResSo++ implementierten Algorithmus zurückgegriffen werden. Auch der
Prepacking Algorithmus von Auhl et al. [140], der der Reduzierung von lokalen
Dichteunterschieden dient, kann in unveränderter Form angewendet werden, da die-
ser die Ketten rein als Starrkörper betrachtet. Der Erfolg des Vorgehens wird mit-
hilfe von Abbildung 6.3 deutlich. Durch das Prepacking werden Dichteunterschiede
im System signifikant gemindert. Dies wird anhand der Auswertung des statischen
Strukturfaktors S(q) ersichtlich, der im Bereich für q → 0 erheblich reduziert wird.
Erwartungsgemäß werden die Zustände für höhere Wellenzahlen nicht beeinflusst
(vgl. [139]).
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Abbildung 6.3 Entwicklung des Verlaufs des statischen Strukturfaktors zum Ende der ein-
zelnen Schritte der Equilibrierungsprozedur (initialer Zustand nach Erstellung der Ketten
über den NRRW; Zustand nach dem Prepacking; Zustand nach Warm-Up mit anschlie-
ßender Relaxation). Grundlage der Grafik ist ein System der Größe 250 × 2000 (M ×N)
(CG3). Die Darstellung besteht aus einer hohen Anzahl an diskreten Punkten, die nur
im Insert mit Symbolen dargestellt sind. In der übrigen Grafik wird auf ein Plotten der
Symbole verzichtet, da sie die Übersichtlichkeit der Darstellung erheblich stören würden.

Beim anschließenden Aufwärmen (Warm-Up) des Systems wird das LJ Potenti-
al zunächst nicht mit dem vollständig wirkenden repulsiven Anteil eingeführt (vgl.
Abbildung I.1). Stattdessen wird der repulsive Anteil graduell während des Aufwär-
mens erhöht, um die Mikrostruktur des Systems in dieser Phase nicht zu stören.
Abschließend wird das System bei nun voll wirksamen Potentialen für zunächst
100.000 Zeitschritte bei konstantem Volumen relaxiert. Danach erfolgt die endgül-
tige Relaxation über 2.000.000 Zeitschritte unter Verwendung eines Berendsen Ba-
rostaten [141]. Abbildung 6.4 führt die Resultate dieser Prozedur auf. Das initiale
System wird vom Algorithmus des NRRW in dichter Nähe zum theoretischen Ver-
lauf gemäß FRC Modell erzeugt. Zum Ende des Warm-Up hat das System bereits
seine Endstruktur erreicht. Unterschiede zum nach zusätzlicher Relaxation vollstän-
dig equilibrierten System befinden sich innerhalb der Strichstärke. Anhand der Ab-
bildung wird deutlich, dass die FRC Theorie gut auf das hier verwendete System
anwendbar ist. Lediglich in mittleren Bereichen (um ca. n = 20) zeigen sich leicht
größere Abstände als via FRC Theorie vorhergesagt. Diese Beobachtung kann für
alle durchgeführten Simulationen berichtet werden.
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Abbildung 6.4 Entwicklung der mittleren quadratischen inneren Teilchenabstände
(MSID) im Verlauf der Equilibrierungsprozedur (initialer Zustand nach Erstellung der
Ketten via NRRW; Zustand nach dem Warm-Up; Zustand nach der Relaxation). Grund-
lage der Grafik ist ein System der Größe 250 × 2000 (M × N) (CG3). Zusätzlich ist der
nach FRC Theorie anzunehmende Verlauf für einen mittleren Bindungswinkel von 133◦

dargestellt.

Rechenzeiten
Bereits in diesem ersten Schritt der gesamten Simulationskette wird ein herauszu-
hebender kritischer Faktor deutlich, der für alle weiteren Untersuchungen streng
beachtet werden muss. Aufgrund der notwendigen hohen Anzahl an zu berechnen-
den Zeitschritten ist bei allen Überlegungen auch die Performance des zur Verfügung
stehenden Rechenclusters in Verbindung mit der verwendeten Simulationssoftware
zu berücksichtigen. Im Wesentlichen stehen 50 Clusterknoten, die jeweils mit zwei
Intel Xeon Gold 6130 (in Summe 32 physische Kerne, 192 GB Arbeitsspeicher) aus-
gestattet sind, zur Verfügung.

Auf einem Clusterknoten werden für Systeme, die aus 500.000 Superatomen be-
stehen, ca. 50 Stunden für das Prepacking sowie ca. 10 Tage für Warm-Up (6.500.000
Zeitschritte) mit anschließender Relaxation (2.100.000 Zeitschritte) benötigt. Diese
Zeiten verdeutlichen, dass der Berechnungsaufwand der Equilibrierungsprozedur auf
der verwendeten Hardware erheblich ist. In Konsequenz der beobachteten Rechen-
zeiten wird festgelegt, dass die genannte Systemgröße mit 500.000 Partikeln eine
Obergrenze im Rahmen dieser Arbeit darstellt. Hieraus resultiert, dass eine Ketten-
länge von 2000 Superatomen ebenfalls eine maximal sinnvoll untersuchbare Größe
darstellt. Mit 250 Ketten bei Länge 2000 ist eine ausreichende statistische Sicherheit
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gewährleistet, wie die in den folgenden Abschnitten diskutierten Ergebnisse zeigen.
Weitere typische Systemgrößen ergeben sich zu 1000×500 bzw. 500×1000 (M×N).

Auf Basis dieser Feststellungen kann ebenfalls bestimmt werden, welche Zeitska-
len mit den gewählten Systemgrößen bei Durchführung der angestrebten virtuellen
Experimente zugänglich sind. Grundsätzlich ergibt sich eine Performance von et-
wa 60 Tagen Rechenzeit pro 100 ns physikalischer Zeit auf einem Clusterknoten.
Bezieht man in die überschlägige Betrachtung ein, dass die angestrebten Simula-
tionsstudien unter Variation von Parametern wie mechanischer bzw. thermischer
Randbedingungen, der Kettenlänge und anderer Größen durchgeführt werden, so
ergibt sich eine große Zahl an durchzuführenden Einzelsimulationen. Durch Auftei-
lung der Einzelsimulationen auf die zur Verfügung stehenden Clusterknoten kann
unter Berücksichtigung deren Performance abgeschätzt werden, dass ein Zeitbereich
von 100 bis 200 ns gut erfassbar ist. Lediglich einzelne Simulationen können über
noch längere Zeiträume betrachtet werden. In Summe bedeuten die Systemgrößen
bzw. Zeitskalen vertretbare Berechnungszeiten für den in dieser Arbeit geplanten
Umfang.

Zwischenfazit
Die Equilibrierungsprozedur in Anlehnung an das Vorgehen von Auhl und Moreira
et al. konnte erfolgreich für die Anwendung am hier genutzten chemisch spezifischen
Polyethylenkraftfeld angepasst werden. Die erzielten Ergebnisse bei Auswertung
von statischem Strukturfaktor sowie der mittleren quadratischen inneren Abstände
(MSID) belegen diese Schlussfolgerung deutlich. Somit zeigen die Ergebnisse außer-
dem, dass der Verzicht auf den von Moreira et al. eingeführten Regelalgorithmus
beim Warm-Up nicht mit Nachteilen verbunden gewesen ist. Einzig die Rechenzei-
ten der Modelle sind im Sinne der gegebenen Rahmenbedingungen, insbesondere der
Leistungsfähigkeit des zur Verfügung stehenden Rechenclusters, hoch. Vorausschau-
end auf die angestrebten Untersuchungen ist aber dennoch ein Zeitbereich erfassbar,
der die Ermittlung von mechanischen bzw. thermischen Kennwerten erlaubt sowie
Einblicke in das Relaxations- und Kristallisationsverhalten ermöglicht.

6.2 Ermittlung mechanischer und thermischer

Kennwerte

Im vorangegangenen Kapitel wurde erläutert, wie die Polymersysteme sicher in einen
equilibrierten Zustand zu überführen sind. Zu beachten ist, dass die Equilibrierung
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im Schmelzezustand (500K) stattfindet. Mit dem Ziel, mechanische und thermische
Kennwerte zu ermitteln, sind als Nächstes geeignete Abläufe zu modellieren, die die
Systeme einerseits einem Abkühlvorgang unterziehen und andererseits mechanischen
Belastungen aussetzen. Die ermittelten Kennwerte dienen dazu, die Fähigkeiten der
vergröberten MD Simulation bzw. des verwendeten Kraftfeldes zu testen, indem
Vergleiche zu experimentellen Werten herangezogen werden.

Prozeduren
Ein geeignetes Vorgehen zur Simulation von Abkühlvorgängen ist über den Einsatz
eines der in der MD Simulation etablierten Thermostate sichergestellt. In Verbin-
dung mit einem gleichzeitig verwendeten Barostaten wird das temperaturabhängige
Ausdehnungsverhalten der Systeme zugänglich gemacht. Festzulegen ist lediglich ei-
ne Abkühlrate, die so zu wählen ist, dass Rechenzeiten in vertretbarem Rahmen
bleiben, aber dennoch aussagekräftige Ergebnisse erzielt werden.

Zur Ermittlung mechanischer Kennwerte wird der einachsige Zugversuch auf Mi-
kroebene nachmodelliert. Zu diesem Zweck ist die Möglichkeit zu schaffen, die Simu-
lationsbox dehnratenabhängig uniaxial zu verformen. Eine entsprechende Funktion
ist in ESPResSo++ nicht implementiert. Um zunächst nicht den Programmcode
selbst modifizieren zu müssen, wird ein Regelalgorithmus entworfen, der in die zur
Simulation genutzten Python Skripte integriert wird. Dieses Vorgehen bietet sich
an, da alle Simulationen, die mit ESPResSo++ durchgeführt werden, über einfach
zu handhabende Python Skripte gesteuert werden. Grundidee ist der Einsatz eines
anisotropen (Berendsen) Barostaten, der in Zugrichtung so geregelt wird, dass die Si-
mulationsbox passend zur gewünschten Dehnrate kontinuierlich verstreckt wird. Der
genaue Aufbau des Regelalgorithmus ist in Publikation 1 dargestellt. In Ergänzung
zeigt Abbildung 6.5 das typische Verhalten des Regelalgorithmus mit Bezug zu des-
sen Genauigkeit. Es zeigt sich, dass die Regelung in der Lage ist, die Simulationsbox
wie angestrebt zu verformen. Differenzen zwischen tatsächlichem und vorgegebenem
Dehnungswert sind äußerst gering. Lediglich zu Beginn des simulierten Zugversuchs
existieren Abweichungen, die für das betrachtete Beispiel bis zu 3,7 % betragen. Ei-
ne Inspektion aller durchgeführten Zugversuche ergibt, dass Abweichungen für große
Systeme (bestehend aus 500.000 Partikeln) generell unter 5% liegen. Anschließend
fallen diese rasch auf ein Maß deutlich unter 1 %. Leicht erhöhte Abweichungen des
tatsächlichen vom vorgegebenen Dehnungswert sind zu Beginn der Simulation zu
erwarten, da der zu regelnde Dehnungswert ϵ initial extrem klein ist (ϵ → 0). Mit
Blick auf die Abbildbarkeit des globalen Spannungs-Dehnungs-Verhaltens wird das
Maß an Abweichungen, die durch den Algorithmus verursacht werden, als sehr ge-
ring eingestuft.
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Abbildung 6.5 Typische Abweichungen des aktuellen Dehnungswertes der Simulationsbox
vom Sollwert der Dehnung bei Einsatz des Regelalgorithmus. Das Beispiel zeigt repräsen-
tative Daten einer Simulation mit Größe 250 × 2000 (M × N) (CG3) bei einer Dehnrate
von 106 s−1. Die Grafik verdeutlicht, dass relative Abweichungen (a) lediglich bei minimal
einzustellenden Dehnungswerten zu Beginn der Simulation leicht erhöht sind. Absolute
Abweichungen (b) sind generell auf sehr geringem Niveau, auch bei extrem kleinen Deh-
nungswerten. Grafik (a) besteht aus 2500 Datenpunkten, Grafik (b) aus 500 Datenpunkten.

Abschließend muss kritisch angemerkt werden, dass die beschriebene Routine
die Bestimmung eines Satzes an Regelparametern für jeden durchzuführenden Zug-
versuch benötigt. Die Bestimmung ist mit wenigen, extrem kurzen Testsimulationen,
die den Bereich der maximal zu erwartenden relativen Abweichungen bzgl. der Deh-
nung abdecken (vgl. Abbildung 6.5(a)), zwar möglich, aber dennoch mit Aufwand
verbunden. Infolgedessen wird deutlich, dass dieser erste Ansatz zur Nachbildung
von Zugversuchen mittels ESPResSo++ eine suboptimale Lösung zur Erreichung
des eigentlichen Zieles darstellt. Es wird nicht die tatsächlich zu kontrollierende
Größe, die Boxlänge, definiert verändert, sondern ein Umweg über den verwendeten
Barostaten und den zusätzlichen Regelalgorithmus genommen. Aus diesem Grunde
wird ein zweites Vorgehen zur dehnratenabhängigen Verformung der Simulationsbox
eingeführt. Hierzu wird der ESPResSo++ Programmcode (Sprache: C++) erweitert,
so dass die Boxlänge direkt variiert werden kann. Mit Blick auf komplexere Unter-
suchungen wird der Programmcode so umgesetzt, dass Systeme nicht nur uniaxial,
sondern zusätzlich biaxial verstreckt werden können. Dieser Ansatz stellt eine tech-
nisch betrachtet ideale Lösung dar. Die somit erheblich verbesserte Variante zur
Verformung der Simulationsbox kommt bei der Untersuchung des Kristallisations-
und Relaxationsverhaltens der Polymersysteme (Publikation 2 bis 4 bzw. Abschnitt
6.3) zur Anwendung.
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Mechanische Kennwerte
Die Bestimmung mechanischer Kennwerte beruht auf Größen, die mittels des stan-
dardisierten Zugversuchs ermittelbar sind. Qualitativ werden hinsichtlich des Span-
nungs-Dehnungs-Verhaltens Ergebnisse erzielt, die dem eines typischen Polyethylens
gleichen. Der linear-elastische Bereich, gefolgt von einem Maximum, welches in zu-
gehöriger DIN EN ISO 527 Norm als Streckspannung bzw. Streckdehnung definiert
ist, wird abgebildet. Ebenso werden Effekte von Dehnungsent- und Dehnungsverfes-
tigung ersichtlich. Herauszuheben ist hierbei, dass die Ausbildung einer klar erkenn-
baren Streckspannung abhängig von der Dehnrate ist. Diese ist lediglich bei einer
Dehnrate von 108 s−1 in den Ergebnissen sichtbar. Hier wird das zu erwartende zäh-
harte Verhalten von Polyethylen abgebildet. Bei niedrigeren Dehnraten entfällt der
Hochpunkt in der Spannungs-Dehnungs-Kurve, so dass das dargestellte Verhalten
eher als weich interpretiert werden kann (Abbildung 8 in Publikation 1). Diese Än-
derung bzgl. des dehnratenabhängigen Verhaltens wird in anderen Untersuchungen
analog beobachtet [147].

Das Spannungs- bzw. Steifigkeitsniveau bei niedrigster Dehnrate (106 s−1) und
Raumtemperatur befindet sich in einer Größenordnung, die nahe am experimentell
ermittelten Wert liegt. Für das langkettigste System (250× 2000 (M ×N) (CG3))
ergibt sich ein E-Modul von 399,4 ± 15,2N/mm2 sowie eine Streckspannung von
23,9±0,2N/mm2. Eigene Untersuchungen an aus Blasformteilen entnommenen Pro-
bekörpern des Typs 5B (vgl. DIN EN ISO 527) ergeben Werte von 612±5,2N/mm2

bzw. 18,7 ± 0,2N/mm2 (Dehnrate: 0,05min−1; Materialtype: Lupolen 4261A (Her-
steller: LyondellBasell Industries)). Diese Werte suggerieren zunächst eine gute Nähe
zum Experiment, jedoch muss angemerkt werden, dass die Zunahme des E-Moduls
mit steigender Dehnrate gegenüber dem Experiment erheblich extremer ist. Wäh-
rend im Experiment bei einer Erhöhung der Dehnrate um zwei Größenordnungen
der E-Modul lediglich um etwa den Faktor 1,5 zunimmt (Dehnraten: 6 ·10−4 s−1 und
6 · 10−2 s−1) [148], zeigen die Simulationsergebnisse eine Zunahme von ca. Faktor 9
(Dehnraten: 106 s−1 und 108 s−1). Ähnliche Verhältnisse können für die Streckspan-
nung berichtet werden. Während sich diese auf experimenteller Seite bei Erhöhung
der Dehnrate von 10−3 s−1 auf 103 s−1 lediglich etwa verdoppelt [149], nimmt der
mittels Simulation berechnete Wert um etwa den Faktor 6,8 zu (bei Erhöhung der
Dehnrate von 106 s−1 auf 108 s−1). Dies verdeutlicht, auf welchen extremen Zeit- re-
spektive Geschwindigkeitsskalen die virtuellen Zugversuche durchgeführt werden.

Die ermittelten Kennwerte zeigen – in unterschiedlichem Maße – Abhängigkeiten
von der Kettenlänge. Es gelingt Untergrenzen hinsichtlich der Kettenlänge aufzuzei-
gen, unterhalb derer kein polymerhaftes Verhalten mehr beobachtet werden kann.
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Unterhalb von N = 100 bzw. 20 ist insbesondere das Maß an Verschlaufungen der
Ketten miteinander zu gering, um den typischerweise im makroskopischen Experi-
ment beobachteten Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve abzubilden. Dies wird
anhand von Abbildung 6.6 deutlich, die das niedrige Niveau an Verschlaufungen pro
Kette (Abbildung 6.6(b)) für die Kettenlängen N = 100 und 20 darstellt. Hierbei
wird die Anzahl an Verschlaufungen pro Kette Z über die Primitive Path Analyse
(PPA) nach Everaers et al. [150] ermittelt. Im Verlauf der Spannungs-Dehnungs-
Kurve (Abbildung 6.6(a)) wird erkennbar, dass mit zunehmender Dehnung das Span-
nungsniveau in den kurzkettigen Systemen frühzeitig abfällt.

Abbildung 6.6 Spannungs-Dehnungs-Kurven (a) für Systeme unterschiedlicher Größe
und Kettenlänge (M × N ; CG3; 293,15K; 108 s−1). Grafik (b) stellt die Verschlaufungen
pro Kette Z über der wahren Dehnung für die in (a) aufgeführten Systeme dar.

Für die gewählte längste Kettenlänge (N = 2000) kann insbesondere hinsicht-
lich E-Modul und Streckspannung vom Erreichen eines Plateauniveaus ausgegangen
werden, bei dem mit zunehmender Kettenlänge lediglich eine geringfügige Zunahme
der jeweiligen Größe zu erwarten ist (Publikation 1, Abbildung 10). Resultate be-
züglich Querkontraktionszahl und Spannung bei einer Dehnung von 100% befinden
sich in der Nähe eines jeweilig erwartbaren Plateaus. Hier ist lediglich von geringfü-
gigen Änderungen mit zunehmender Kettenlänge auszugehen.

Interessant ist die Adaption des CG2* Kraftfeldes mit Blick auf die hier durch-
geführten Untersuchungen. Die eigene Anpassung der Kraftfeldkonstanten Kθ auf
einen Wert von 65,0 kJ/mol zeigt hoch signifikante Einflüsse dieses Parameters auf
die Ergebnisse. Der ursprünglich von Eichenberger [130] ermittelte Wert (23,3 kJ/mol)
hat sowohl hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften als auch mit Bezug zum
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thermischen Verhalten (vgl. nachfolgender Paragraph) negative Auswirkungen. So
führt der niedrige Originalwert von Eichenberger zu einem vergleichsweise deut-
lich zu gering ausgeprägten Dehnungsverfestigungsverhalten (Publikation 1, Abbil-
dung 9). Der Vergleich mit dem angepassten Kraftfeld zeigt eindringlich den Einfluss
eines zu weich angenommenen Winkelpotentials.

Von mäßiger Qualität wird das temperaturabhängige mechanische Verhalten
abgebildet. Veränderungen im Spannungs-Dehnungs-Verhalten sind im untersuch-
ten Temperaturbereich experimentell deutlich extremer zu erwarten, als es über die
Simulationsmodelle ersichtlich wird [151, 152]. Lediglich eine leichte Parallelverschie-
bung entlang der y-Achse ist im Simulationsmodell zu beobachten (Publikation 1,
Abbildung 7). An diesem Punkt wird deutlich, dass Kraftfelder – insbesondere, wenn
diese vergröbert sind – für Detailuntersuchungen von temperaturabhängigen Effek-
ten spezifisch zugeschnitten sein müssen. Zusätzlich ist davon auszugehen, dass die
sehr hohe Dehnrate im simulierten Zugversuch den Einfluss variierender Tempera-
turen deutlich überlagert.

Eine Interpretation des dokumentierten Spannungs-Dehnungs-Verhaltens ist über
die Betrachtung der Mikrostruktur im Detail möglich. Für Ketten in Systemen mit
sehr kurzer Kettenlänge (N ≤ 100) ergibt sich, dass diese während des Dehnvorgangs
dazu tendieren als Ganzes voneinander separiert zu werden. Dies wird einerseits am
niedrigen Niveau an Verschlaufungen der Ketten (Abbildung 6.6(b)) sowie anderer-
seits am geringeren Maß an Orientierungen (Publikation 1, Abbildung 12) deutlich.
Auch unterschiedliches mechanisches Verhalten bei variierender Dehnrate wird mi-
kromechanisch interpretierbar. Hohe Dehnraten resultieren in starken lokalen Orien-
tierungen von Kettensegmenten in Belastungsrichtung. Gleichzeitig bleibt einzelnen
Ketten global (interpretiert über das Verhalten der End-zu-End Vektoren) wenig Zeit
für stärkere Orientierungsvorgänge (Publikation 1, Abbildung 14). Ähnliche Zusam-
menhänge werden für das Entschlaufungsverhalten beobachtbar (Abbildung 6.7).
Ersichtlich wird insbesondere, dass das Entschlaufungsverhalten entscheidend für die
Herausbildung einer klar definierten Streckspannung bei einer Dehnrate von 108 s−1

ist. Bei dieser Dehnrate entschlaufen die Ketten zu einem früheren Zeitpunkt beson-
ders stark, so dass infolgedessen das bereits beschriebene Absinken der Zugspannung
nach dem Erreichen der Streckspannung beobachtet wird (Abbildung 6.6(a)).
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Abbildung 6.7 Entwicklung der Anzahl von Verschlaufungen pro Kette Z während des
Zugversuchs bei unterschiedlichen Dehnraten. Die Systemgröße ist 500 × 1000 (M × N ;
CG3; 293,15 K). Für die Dehnrate von 108 s−1 fällt die Anzahl an Verschlaufungen pro
Kette gegenüber langsameren Dehnraten frühzeitig ab. Im Unterschied zu der Darstellung
in Publikation 1 (Abbildung 15) wird in der hier aufgeführten Abbildung das Maß an
Verschlaufungen via PPA bestimmt.

Die Interpretation der Vorgänge beim Auftreten einer klaren Streckspannung in
der Spannungs-Dehnungs-Kurve ist über verschiedene theoretische Modelle möglich
[153, 154]. Gemein ist diesen Modellen, dass einhergehend mit der Dehnungsent-
festigung spannungsinduzierte Beschleunigung der Kettendynamik in der amorphen
Phase stattfindet. In diesem Sinne können auch die in der Simulation festgestellten
Effekte, die aufgrund von höherer Beweglichkeit der Ketten in Folge des Entschlau-
fens auftreten, verstanden werden.

Thermische Kennwerte
Die Analyse thermischer Kennwerte bestätigt die grundsätzliche Tauglichkeit der
verwendeten Polyethylenkraftfelder. Sowohl der lineare thermische Ausdehnungsko-
effizient (Coefficient of Thermal Expansion (CTE)) wie auch die Glasübergangstem-
peratur (T g) befinden sich in Regionen, die gut mit dem Experiment übereinstim-
men. Der thermische Ausdehnungskoeffizient (vgl. Tabelle 4 in Publikation 1) liegt
dabei über alle Kettenlängen und Vergröberungsgrade hinweg innerhalb des Spek-
trums der experimentellen Ergebnisse. Abgesehen von den Resultaten für das CG4
Kraftfeld sind die einzelnen Werte äußerst dicht beieinander. Generell ergeben die
Ergebnisse für das CG4 Kraftfeld über alle Kettenlängen hinweg ca. 8% niedrigere
Werte als jene, die für das CG2 bzw. CG3 Kraftfeld berechnet werden.

Mit Blick auf die Glasübergangstemperatur fallen die Werte des CG4 Kraft-
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feldes erneut gegenüber den anderen inspizierten Kraftfeldern auf. In diesem Falle
wird die Glasübergangstemperatur mit Werten zwischen 230 ± 1K und 235 ± 3K
auch gegenüber dem Experiment (195 ± 10K [155]) deutlich abweichend ermittelt.
Herauszuheben sind zusätzlich die Resultate für das CG2 Kraftfeld, welches – ana-
log zu den Feststellungen hinsichtlich der mechanischen Kennwerte – Ergebnisse
von wenig sinnvoller Qualität erzeugt. So wird die Glasübergangstemperatur mit
115±2K (System: 250×2000 (M ×N)) mit einer erheblichen Abweichung zum Ex-
periment bestimmt. Das angepasste CG2* Kraftfeld hingegen reproduziert, ebenso
wie das CG3 Kraftfeld, die Glasübergangstemperatur in einem über alle Ketten-
längen hinweg stabilen Bereich, der nahe am experimentell ermittelten Wert liegt
(201 ± 5K ≤ T g,CG2* ≤ 207 ± 9K; 209 ± 3K ≤ T g,CG3 ≤ 210 ± 3K (vgl. Tabelle 3
in Publikation 1)).

Im Rahmen der Diskussion von thermischen Kennwerten kann auch das tem-
peraturabhängige Kristallisationsverhalten betrachtet werden. Wie weiterführende
Untersuchungen belegen, bringen die uniaxialen Verstreckvorgänge die Systeme in
einen Zustand, der Kristallisationsvorgänge beschleunigend initiiert (vgl. Publikati-
on 2 bis 4). Grund dafür ist die stark parallele Ausrichtung von Kettensegmenten
in jeweilige Verstreckrichtung. Dieser Zustand kann beim Abkühlen der Systeme
aus dem Schmelzezustand genutzt werden, um Kristallisationsvorgänge in ihrem
Anfangsstadium zu beobachten. Hierzu wird das zuvor verstreckte System auf die
gewünschte Zieltemperatur abgekühlt. Kurz nach dem Erreichen der jeweiligen Ziel-
temperatur ist es möglich, in einem lediglich 20 ns langen Zeitbereich eine initiale
Kristallisationsrate abzuschätzen (vgl. Publikation 2, Abbildung 10). Die entwickelte
Methodik ist dazu geeignet, die Kristallisationstemperatur beim Abkühlvorgang aus
der Schmelze (T c,on) zu bestimmen. Der ermittelte Wert von 375,65K stimmt für ein
beispielhaft analysiertes System (250×2000 (M×N) (CG3)) mit guter Genauigkeit
mit dem Experiment (≈ 379K [156]) überein. Eingeschränkte Aussagekraft haben
Modell bzw. Methodik hinsichtlich der Bestimmung der Temperatur, bei der die
Kristallisation mit maximaler Geschwindigkeit abläuft. Die experimentell ermittelte
Temperatur [157] wird mit einer Abweichung von ca. 70K deutlich unterschätzt.

In Ergänzung zu den Resultaten, die in den einzelnen Veröffentlichungen dar-
gestellt worden sind, wird das Schmelzverhalten von Kristallen untersucht. Hierzu
werden linear gestreckte Ketten in einem orthorhombischen Gitter aufgestellt. Diese
Struktur wird im Experiment in Proben, die unter mechanischer Spannung abge-
kühlt worden sind, beobachtet [158]. Dies entspricht dem Zustand, wie er in den
hier verstreckten Systemen auftritt. Zur Bestimmung der Kristallschmelztempera-
tur (Tmelt) werden Systeme der Größe 2040 × 100 (M × N) (CG3) genutzt. Die
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Kettenlänge von 100 Superatomen (entspricht 300 CHn Einheiten) garantiert hier-
bei eine stabile, störungsfreie innere Struktur des Kristalls. Herauszuheben ist, dass
die Systeme so aufgestellt werden, dass sich in Orientierungsrichtung der Ketten
jeweils zwei Ketten hintereinander in der Box befinden. Dies verhindert, dass auf-
grund der periodischen Randbedingungen Ketten mit sich selbst interagieren. Zu-
sätzlich sind die Kettenenden durch einen Zufallsalgorithmus statistisch in der Box
verteilt, so dass eine ungewollte örtliche Konzentration von Kettenenden vermieden
wird. Die Equilibrierung der Produktivsysteme erfolgt analog zu dem in Publika-
tion 2 dargestellten Vorgehen. Der simulierte Aufheizprozess startet bei 293,15K.
Verwendet werden Heizraten im Bereich zwischen 0,625K/ns und 4K/ns. Die Kris-
tallisationstemperatur wird anhand des Wendepunktes im Verlauf der Dichte über
der Temperatur ermittelt (Abbildung 6.8).

Abbildung 6.8 Plot der Dichte (a) sowie des Kristallisationsgrades (b) über der Tem-
peratur während des Aufheizprozesses für ein repräsentatives System (Größe: 2040 × 100
(M × N) (CG3)). Die Kristallschmelztemperatur wird über den Wendepunkt im Verlauf
der Dichte bestimmt (rote Linie). Der in (b) dargestellte Kristallisationsgrad xc,mikro ba-
siert auf dem eigenen mikroskopischen Kriterium (siehe Publikation 2). Da bei Anwendung
dieses Kriteriums die offenen Kettenenden nicht streng als kristallin bewertet werden, liegt
der Kristallisationsgrad zu Beginn der Simulation bei einem Wert von ca. 0,9. In Grafik
(b) ist zwecks Anschaulichkeit die anhand von Grafik (a) bestimmte Kristallschmelztem-
peratur ebenfalls eingezeichnet.

Die Resultate ergeben, dass die Kristallschmelztemperatur über die Aufheizpro-
zedur darstellbar ist. Der Verlauf der Dichte über der Temperatur (Abbildung 6.8(a))
entspricht qualitativ sehr gut dem experimentell erwartbaren Verhalten [159]. Ein
klarer Sprung der Dichte ist beim Aufschmelzen des Kristalls ersichtlich. Dieser Be-
obachtung folgend verhält sich der Kristallisationsgrad xc,mikro (Abbildung 6.8(b)),
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der auf Grundlage des eigenen, mikroskopischen Kriteriums (siehe Publikation 2)
ermittelt wird. Eine Inspektion der Trajektorie des Systems zeigt, dass der Kristall
im Moment des Schmelzens quasi instantan vollständig in den amorphen Zustand
übergeht (vgl. Abbildung II.1).

Mit Bezug zum Einfluss der Heizrate wird festgestellt, dass ein Zusammenhang
zwischen Heizrate und ermittelter Schmelztemperatur existiert, der mit einem Poly-
nom zweiten Grades approximiert werden kann (Abbildung 6.9). Extrapoliert man
die Modellwerte des Polynoms für eine Heizrate gegen 0, so kann eine Kristall-
schmelztemperatur abgeschätzt werden, die mit experimentellen Werten vergleichbar
ist. Hierbei wird über das verwendete Regressionsmodell ein Wert von 396,5± 1,1K
(95% Konfidenzintervall) ermittelt. Auf experimenteller Seite geben Ungar et al.
[160] für Ketten mit einer vergleichbaren Länge von 294 CHn Einheiten eine Kris-
tallschmelztemperatur von 403,6± 0,3K an. Für Polyethylen liegen experimentelle
Werte laut Weeks [161] zwischen 407K und 410K. Über Fast-Scan Differential Scan-
ning Calorimetry (DSC) bestimmte Werte bei einer Kühlrate von 10K/ms ergeben
sich zu ca. 408K [156]. Die mit eigenen Simulationen ermittelten Werte befinden
sich somit dicht bei den experimentellen Werten, insbesondere mit Blick auf eine
vergleichbare Kettenlänge.

Abbildung 6.9 Darstellung der Kristallschmelztemperatur in Abhängigkeit der Heizrate.
Die verwendete Systemgröße ist 2040× 100 (M ×N) (CG3). Jedem Datenpunkt liegen 10
unabhängig equilibrierte und aufgeheizte Systeme zugrunde. Dargestellt ist zusätzlich ein
Polynomfit (2. Grades) für alle in der Grafik enthaltenen Datenpunkte. Der für eine Kühl-
rate gegen 0 extrapolierte Schnittpunkt mit der y-Achse ergibt sich zu 396,5 K. Darüber
hinaus enthält die Grafik in Anlehnung an Hall et al. [82] einen linearen Fit für die Da-
tenpunkte bei Heizraten zwischen 1,0 K/ns und 3,0 K/ns. Der hier ebenfalls extrapolierte
Schnittpunkt mit der y-Achse liegt bei 409,5 K.
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Ähnliche Ergebnisse werden von Hall et al. [82] unter Verwendung eines eben-
falls mesoskaligen Modells (CG MD) für kurzkettige Systeme (C171H244) beobach-
tet. Aus den von Hall et al. ermittelten Daten ergibt sich ein linear anzunehmender
Zusammenhang zwischen Heizrate und Schmelztemperatur. Eine durchgeführte Ex-
trapolation des Modells für Heizraten gegen 0 führt laut Hall et al. zu einem Wert
von 448,5± 0,5K. Dieser liegt deutlich oberhalb des aus dem Experiment zu erwar-
tenden Resultats, das sich in einem Bereich von knapp unter 400K befindet [160].

Die in dieser Arbeit ermittelten Werte können zu Vergleichszwecken ebenfalls für
die von Hall et al. untersuchten Heizraten (1; 2; 2,5; 3K/ns)1 ausgewertet werden.
Unter der Annahme bzw. Extrapolation eines linearen Modells ergibt sich eine Kris-
tallschmelztemperatur von 409,5± 3,3K (95% Konfidenzintervall). Es muss jedoch
angemerkt werden, dass die eigenen Daten auch für diesen engeren Heizratenbereich
auf einen quadratisch statt linear zu approximierenden Zusammenhang schließen
lassen. Ergänzende Resultate mit Bezug zu Vorgängen des Kristallschmelzens sind
in Anhang II dargestellt.

Zwischenfazit
Dieser Abschnitt diente zunächst der Darstellung der Methodenentwicklung inner-
halb der von ESPResSo++ gegebenen Möglichkeiten. Der rein über Python Skripte
realisierte Zugversuch mit ESPResSo++ ist mit hoher Genauigkeit bzgl. kontinuier-
licher Dehnung der Systeme durchführbar. Die notwendige Ermittlung von Regel-
parametern schränkt die praktische Anwendung jedoch ein. Abseits der simulierten
Zugversuche (Publikation 1) wird daher auf die in den ESPResSo++ Programmcode
implementierte Methode der direkten Verformung der Simulationsbox zurückgegrif-
fen.

Mit Blick auf die unterschiedlich vergröberten Kraftfelder bildet das CG3 Kraft-
feld die verschiedenen untersuchten Observablen mit der besten Näherung zu experi-
mentellen Werten ab. Aus diesem Grunde werden ausschließlich Ergebnisse auf Basis
dieses Kraftfeldes zusammenfassend bewertet. Hierin begründet sich ebenfalls die
Entscheidung – im Vorgriff auf die nachfolgenden Kapitel – ausschließlich Resultate
auf Grundlage des CG3 Kraftfeldes zu betrachten. Die Bestimmung von mechani-
schen Kennwerten, in grober Annäherung an den nach Norm definierten Zugversuch,
gelingt qualitativ sehr gut. Auch quantitativ liegen die via MD Simulation ermittel-

1Hall et al. [82] skalieren die Zeitskala ihres vergröberten Modells über die Ermittlung des Selbst-
diffusionskoeffizienten. Dieser wird mit einem experimentellen Vergleichswert [162] ins Verhältnis
gesetzt, so dass eine quantitative Abschätzung der beschleunigten Dynamik des vergröberten
Systems möglich ist. Die in der vorliegenden Arbeit aufgeführten Werte von Hall et al. sind zu
Vergleichszwecken ohne den Skalierungsfaktor angegeben.
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ten Werte bei niedrigster angewendeter Dehnrate in einer Größenordnung, die mit
dem Realexperiment übereinstimmt.

Kritisch muss allerdings gesehen werden, dass die untersuchten Systeme, im Ge-
gensatz zu realem Polyethylen, in rein amorphem Zustand sind. Für teilkristallines
Polyethylen werden erwartete Zusammenhänge aus mikromechanischer Perspektive
signifikant komplexer, da neben dem Verhalten rein kristalliner bzw. rein amorpher
Bereiche auch das Verhalten von Übergängen zwischen den beiden Phasen (Tie Mo-
leküle) detailliert zu bewerten ist [163, 164]. Zusätzlich ist die angewendete Dehnrate
in der Simulation um Größenordnungen höher als im Realexperiment. Aus diesen
Einschränkungen folgt, dass die Ergebnisse des Zugversuchs quantitativ nicht direkt
dazu geeignet sind, auf makroskopische Verhältnisse übertragen zu werden.

Thermischer Ausdehnungskoeffizient, Glasübergangstemperatur und Kristallisa-
tionstemperatur beim Abkühlen aus der Schmelze liegen nahe bis sehr nahe an den
experimentellen Werten. Auch die Kristallschmelztemperatur wird unter Verwen-
dung der genutzten initialen Kristallstruktur in guter Übereinstimmung mit dem
Experiment bzw. aus der Theorie zu erwartenden Werten bestimmt. Tabelle 6.1
fasst die ermittelten Kennwerte mit zugehörigen experimentellen Resultaten zusam-
men.

Tabelle 6.1 Übersicht der mittels Simulation ermittelten thermischen Kennwerte. Korre-
spondierende experimentell bestimmte Werte sind zum Vergleich aufgeführt.

CTE T g T c,on Tmelt
[10−4K−1] [K] [K] [K]

sim. 12,015± 0,013 210± 3 375,65 6396,5± 1,1
exp. 20,95± 0,05 [38] 195± 10 [155] 4379 [156] 7403,6± 0,3 [160]

32,19± 0,03 [38] 5393,75 . . . 389,65 [165]

1ermittelt im Abkühlvorgang von 333,15K auf 273,15 K; 2spritzgegossene Probe, Temperaturbe-
reich: 298,15 K bis 328,15 K, ermittelt quer zu Einspritzrichtung; 3spritzgegossene Probe, Tem-
peraturbereich: 333,15 K bis 373,15K, ermittelt in Einspritzrichtung; 4Fast-Scan DSC, Kühlrate:
1200 K/s; 5Kühlrate: 2,5 K/min bis 20K/min; 6Kettenlänge: 100 Superatome (entspricht 300 CHn
Einheiten); 7Kettenlänge: 294 CHn Einheiten

Abschließend kann festgestellt werden, dass das einfach gehaltene Kraftfeld nicht
vollumfänglich in der Lage ist, alle hier untersuchten Observablen mit hoher Genau-
igkeit abzubilden. Da das Kraftfeld nicht hinsichtlich der hier untersuchten Größen
spezifisch optimiert ist, ist dies auch nicht zu erwarten. Aufgrund der generell guten
Abbildung verschiedener Eigenschaften von Polyethylen erweist sich das Kraftfeld
in jedem Falle für die weiteren mikromechanischen Untersuchungen als geeignet.
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6.3 Effekte von Verstreckvorgängen in der

Schmelze auf die Mikrostruktur

Verstreckvorgänge, wie bereits im Rahmen der simulierten Zugversuche diskutiert,
haben direkte Auswirkungen auf die mikroskopische Struktur der (erstarrten)
Schmelze. Umgekehrt hat beispielsweise das Maß an Verschlaufungen von Poly-
merketten Einfluss auf das beobachtbare Spannungs-Dehnungs-Verhalten. Diese Zu-
sammenhänge sind im vorangegangenen Abschnitt an vollständig amorphen Poly-
ethylensystemen bei Raumtemperatur untersucht worden. Um sich darüber hinaus
Zuständen, wie sie bei der Verarbeitung im Extrusionsblasformen auftreten, zu nä-
hern, werden Verstreckvorgänge im Schmelzezustand betrachtet. Nach anschließen-
dem Abkühlen auf Raumtemperatur ist zu beobachten, in welcher Art und Weise sich
der mikromechanische Zustand im Polymersystem entwickelt. Es können beispiels-
weise Schrumpfeffekte interpretiert werden, die aufgrund der zuvor eingebrachten
starken Orientierungen zu erwarten sind. Hinzu kommen thermisch induzierte Ein-
flüsse auf das Schrumpfverhalten sowie signifikante Kristallisationseffekte.

Abbildung 6.10 verdeutlicht schematisch das gewählte Vorgehen und stellt spe-
zifische Schritte des Simulationsmodells den jeweils zugehörigen Stationen im Extru-
sionsblasformprozess gegenüber. Im Vergleich zum Realprozess gilt, dass der simu-
lierte Verstreckvorgang die Situation beim Aufblasen des Vorformlings nachbildet.
Insbesondere die fixierten Randbedingungen im MD Modell entsprechen dem Zu-
stand des Formzwangs beim Abkühlvorgang in der geschlossenen Form. Das Lösen
der Randbedingungen entspricht der Entformung des Blasteils mit anschließend er-
möglichtem freien Schrumpf.

Die Untersuchungen werden zunächst für rein uniaxial verstreckte Polyethy-
lenysteme diskutiert. Anschließend werden biaxial verstreckte Systeme betrachtet.
Letztere Untersuchungen sind von besonderer Relevanz, da sie die im Extrusions-
blasformen auftretenden Verhältnisse in guter Näherung abbilden.
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Abbildung 6.10 Schematische Darstellung der in der Simulation umgesetzten Verstreck-
und Abkühlprozedur mit Verbindung zum Realprozess. Abgebildet sind die drei Stationen
der Simulationskette: Zunächst wird das im Schmelzezustand equilibrierte System uni-
bzw. biaxial verstreckt. Anschließend wird das System unter (a) freien oder (b) fixierten
mechanischen Randbedingungen definiert abgekühlt. Nach Abkühlung auf Raumtempera-
tur (293 K) werden die Randbedingungen auch im Falle von zuvor fixierten Boxdimensionen
gelöst. Das globale Schrumpf- und Kristallisationsverhalten wird über einen längeren Zeit-
raum (bis 600 ns) beobachtet.

6.3.1 Uniaxiale Verstreckvorgänge

Die untersuchten Systeme werden zunächst im Schmelzezustand (500K) bis zu einem
Verstreckgrad von λ = 6 verstreckt und anschließend unter verschiedenen Randbe-
dingungen abgekühlt. Diese Randbedingungen entsprechen unterschiedlichen Zu-
ständen, wie sie bei der Polymerverarbeitung auftreten können: (a) freies Abkühlen,
(b) Abkühlen unter Formzwang.

Die erzielten Resultate mit Blick auf das globale Schrumpfverhalten ergeben für
den untersuchten Zeitbereich, dass Kristallisationseffekte von entscheidender Be-
deutung sind. Zunächst relaxieren die verschiedenen Systeme nach dem Verstrecken
und Abkühlen wie erwartet: In vormalige Verstreckrichtung schrumpfen die Syste-
me, in Querrichtung schwellen diese auf. Anschließend jedoch schwellen alle Sys-
teme in vormaliger Verstreckrichtung auf. Dieser zunächst unerwartete Effekt ist
nach mikromechanischer Inspektion darauf zurückzuführen, dass Ketten durch den
Verstreckvorgang erheblich entschlauft werden. Darüber hinaus existiert eine starke
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Vororientierung von Kettensegmenten in vormalige Verstreckrichtung. Beides fördert
die schnelle Bildung von kristallinen Bereichen im System. Aus der Vororientierung
in Verstreckrichtung folgt, dass sich kristallin orientierte Bereiche mit Wachstums-
richtung in eben diese Richtung ausbilden. Abbildung 6.11 verdeutlicht den Vorgang
für eine Auswahl an Kettensegmenten, die nach 20 ns einen kristallinen Bereich in-
nerhalb des Gesamtsystems bilden.

Abbildung 6.11 Beispielhafte Darstellung der Bildung eines kristallinen Bereiches. Ein
System der Größe 1000 × 500 (M × N) (CG3) wird uniaxial bei einer Temperatur von
500 K in x-Richtung verstreckt. Anschließend wird das System unter freien Bedingungen
auf 293,15 K (Kühlzeit: 10 ns) abgekühlt. Zu verschiedenen Zeitpunkten sind ausgewählte
Kettensegmente als Teil des Gesamtsystems dargestellt, die bei t = 20ns einen kristallinen
Bereich ausbilden. In den einzelnen Abbildungen sind sowohl der Orientierungsfaktor der
Bindungsvektoren (δbond) in x-Richtung als auch der lokale Ordnungsparameter (S̄lokal)
für das Gesamtsystem angegeben. Zum Zeitpunkt t = 0ns ist der Verstreckvorgang ab-
geschlossen und der Abkühlvorgang beginnt. Segmente, die zu unterschiedlichen Ketten
gehören, sind zum Zweck der Unterscheidbarkeit farblich verschieden dargestellt.
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Zum Zeitpunkt t = 0 ns ist das System bis zu einem Verstreckgrad von λ = 6

verstreckt. Zu erkennen ist die starke Orientierung der Kettensegmente in vormalige
Verstreckrichtung (x-Richtung). Der Zustand wird durch den hohen Wert des Ori-
entierungsfaktors der Bindungsvektoren (δbond (siehe Definition in Publikation 1))
in x-Richtung gekennzeichnet. Zusätzlich wird der nematische Ordnungsparamter
S̄lokal als Maß für die generelle Ordnung im System herangezogen (siehe Definition
in Publikation 3). Der ermittelte Wert von S̄lokal = 0,39 weist deutlich auf eine ori-
entierte Struktur hin. Während des Abkühlens unter freien Bedingungen schrumpft
das System in x-Richtung zunächst (t = 3,6 ns). Die die Orientierung beschrei-
benden Parameter δbond und S̄lokal gehen gegenüber dem Ausgangszustand deutlich
zurück. Anschließend (11,2 ns ≤ t ≤ 20ns) nimmt die Orientierung in vormalige
Verstreckrichtung erheblich zu. Das System verdichtet sich insbesondere in Quer-
richtung (y-Richtung).

Einflüsse durch die unterschiedlichen Bedingungen während des Abkühlens sind
in den Resultaten zunächst deutlich sichtbar. Ein Abkühlen ohne Zwangsbedingun-
gen bewirkt, dass die stark gestreckten Ketten quasi instantan in deutlichem Ma-
ße zurückschlaufen und entsprechend in einen ungeordneteren, amorphen Zustand
übergehen (Abbildung 6.12).

Abbildung 6.12 Darstellung von mikrostrukturellen Größen für Systeme, die freien bzw.
fixierten Randbedingungen ausgesetzt worden sind: (a) Orientierungsfaktor der Bindungs-
vektoren δbond in Verstreckrichtung, (b) Anzahl der Verschlaufungen pro Kette Z. Beide
Größen werden über der Zeit geplottet. Die Systemgröße ist 250× 2000 (M ×N) (CG3).
Die Grafiken beginnen mit dem Start des Abkühlvorgangs (0 ns, 500K). Bei t = 10ns ist
die Zieltemperatur von 293,15 K erreicht. Im Falle fixierter Randbedingungen werden diese
bei t = 10ns gelöst.
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Bei Unterschreiten der Kristallisationstemperatur werden die angedeuteten Kris-
tallisationseffekte zur treibenden Kraft. Das zu diesem Zeitpunkt immer noch nied-
rige Niveau an Verschlaufungen in Verbindung mit signifikanten Orientierungen in
vormalige Verstreckrichtung ist ideale Voraussetzung für schnelle Kristallisations-
vorgänge (Publikation 2, Abbildung 2 sowie Abbildung 6.13).

Abbildung 6.13 Verlauf des Kristallisationsgrades xc,mikro für Systeme, die freien bzw.
fixierten Randbedingungen während des Abkühlvorgangs ausgesetzt worden sind. Die Sys-
temgröße ist 250 × 2000 (M ×N) (CG3). Die Grafik beginnt mit dem Start des Abkühl-
vorgangs (0 ns, 500 K). Bei t = 10ns ist die Zieltemperatur von 293,15K erreicht. Im Falle
fixierter Randbedingungen werden diese bei t = 10ns gelöst.

Erwartungsgemäß ist die Dynamik in Systemen, die unter Formzwang abgekühlt
worden sind, signifikant verschieden. Durch ein Unterbinden des Schrumpfs während
des Abkühlvorgangs werden Ketten in ihrem orientierten Zustand gehalten (Abbil-
dung 6.12(a)). Auch das Maß an Verschlaufungen nimmt nur geringfügig ab (Abbil-
dung 6.12(b)). Dies hat zur Folge, dass in diesen Systemen früh gebildete kristalline
Strukturen zu Beginn des Abkühlprozesses erhalten bleiben und nach unterschreiten
der Kristallisationstemperatur weitere Zunahme des Kristallisationsgrades beobach-
tet werden kann (Abbildung 6.13). Die Konsequenz ist, dass Kristallisationsgrade
bei Abschluss des Abkühlvorgangs in unter Formzwang abgekühlten Systemen signi-
fikant höher sind als bei freier Abkühlung. Anschließend jedoch werden die mechani-
schen Randbedingungen auch für die unter Formzwang abgekühlten Systeme gelöst.
So ergibt es sich, dass nun – zumindest in Systemen mit relevanter Kettenlänge
N = 2000 – der Schrumpfvorgang einsetzt (Publikation 2, Abbildung 5). Die unver-
meidlichen Umlagerungsvorgänge von Polymerketten führen, ganz im Gegensatz zu
den beobachteten Vorgängen in frei abgekühlten Systemen, in diesem Zustand nur
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zu leichten Veränderungen von Größen wie der Anzahl an Verschlaufungen oder dem
Maß an Orientierungen. Dies zeigt deutlich die höhere Stabilität des erreichten phy-
sikalischen Zustandes. Folglich bleiben kristalline Strukturen auch nach Rücknahme
der mechanischen Randbedingungen weitestgehend erhalten. Anschließend, erneut
getrieben durch das hohe Maß an Vororientierungen, nimmt der Kristallisationsgrad
kontinuierlich zu.

Einflüsse der Kettenlänge werden deutlich beobachtet. Im Unterschied zu den
in Abschnitt 6.2 diskutierten Untersuchungen ist das Verhalten der Polymersysteme
bei den hier genutzten hohen Verstreckgraden nur für lange Ketten mit N = 2000

sinnvoll. Ausschließlich diese Systeme bleiben nach dem Verstrecken derart dicht
verschlauft, so dass Schrumpfeffekte trotz starker Überlagerung durch die Kristal-
lisation sichtbar gemacht werden können. Im Gegensatz dazu neigen kurzkettige-
re Systeme (N ≤ 1000) bei den verwendeten hohen Verstreckgraden zu nahezu
vollständiger Entschlaufung (Publikation 2, Abbildung 4). Sie können somit nicht
mehr zur Untersuchung der Eigenschaften von dicht verschlauften Polymersyste-
men herangezogen werden. Die Resultate zeigen, dass Ketten in diesen kurzkettigen
Systemen eine hohe Beweglichkeit haben. Damit einher geht ein gegenüber langket-
tigen Systemen schneller ablaufender Kristallisationsprozess. Des Weiteren weisen
die Ergebnisse darauf hin, dass sich in den Systemen mit kürzester untersuchter
Kettenlänge (N = 500) diese als Ganzes gegeneinander verschieben bzw. anein-
ander abgleiten. Darauf deutet beispielsweise das starke Längen des Systems mit
Kettenlänge N = 500 nach dem Abkühlen unter fixierten Randbedingungen hin
(Publikation 2, Abbildung 5).

Zwischenfazit
Das mit den hier verwendeten Modellansätzen generierte Verhalten spiegelt das im
makroskopischen Experiment beobachtete Schrumpfverhalten nicht in Gänze wieder.
Zu sehr überragt das durch die starke Verstreckung induzierte Kristallisationsver-
halten die Strukturbildung. Was die Simulationsmodelle zeigen, ist somit ein mikro-
skopisch auftretender Extremfall, welcher im Realexperiment ausschließlich als Aus-
nahmeerscheinung in lokal extrem orientierten Bereichen auftreten kann. Jedoch gibt
es keine Hinweise darauf, dass bei den hier zum Vorbild dienenden Verarbeitungs-
prozessen, wie dem Blasformen oder Tiefziehen, global derart starke Orientierungen
auftreten. Die Abschätzung des Schrumpfverhaltens ist über die hier genutzten Mo-
delle somit nur sehr eingeschränkt möglich.

Dennoch geben die unter den genutzten Randbedingungen gewonnen Erkennt-
nisse einen detaillierten Einblick in die mikromechanischen Vorgänge stark verstreck-
ter Polyethylenschmelze. Es können grundsätzliche Mechanismen abgeleitet werden,
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die dazu dienen, Vorgänge in Polymersystemen mikromechanisch zu interpretieren.
So hat sich deutlich gezeigt, dass unterschiedliche mechanische Randbedingungen
während der Kühlphase einen erheblichen Einfluss auf die Mikrostruktur und das
Kristallisationsverhalten haben. Diese Unterscheidung ist trotz einer extrem kurzen
Kühlzeit von 10 ns bereits sicher möglich.

Darüber hinaus ist zusammenzufassen, dass insbesondere das Maß an Verschlau-
fungen nach dem Verstreckvorgang die weitere Entwicklung der Systeme sowohl
hinsichtlich des Schrumpf- als auch des Kristallisationsverhaltens bestimmt. Aus-
schließlich langkettige Systeme sind für die Untersuchung stark verstreckter Struk-
turen geeignet, da diese auch nach dem Verstreckvorgang dicht genug verschlauft
sind, um polymerhaftes Verhalten beobachtbar zu machen.

Aus diesen Erkenntnissen folgt, dass in einem nächsten Schritt noch zu prüfen
ist, wie längere Kühlzeiten die Resultate beeinflussen. Des Weiteren ist die Frage
zu beantworten, ab welchem Verstreckgrad Systeme bestimmter Kettenlänge nicht
mehr dazu geeignet sind, die Eigenschaften einer dicht verschlauften Polymerschmel-
ze wiederzugeben. Diese Punkte werden im nächsten Abschnitt aufgegriffen und dis-
kutiert.

6.3.2 Biaxiale Verstreckvorgänge

Die Untersuchung biaxialer Verstreckvorgänge vertieft die Einblicke in das mikro-
mechanische Verhalten von Polyethylensystemen in erheblich Weise. Mit Blick auf
die Vergleichbarkeit der Resultate mit dem Prozess des Extrusionsblasformens ist es
unerlässlich, nicht nur uniaxiale, sondern auch biaxiale Verstreckvorgänge mikrosko-
pisch zu untersuchen. Die Komplexität der Zusammenhänge nimmt in allen Phasen
der Simulationskette gegenüber den uniaxialen Untersuchungen zu.

Struktur nach dem Verstrecken
Bereits der Einfluss des reinen Verstreckvorgangs birgt eine Vielzahl an verschie-
denartigen Erkenntnissen. Die Untersuchung des Verstreckgradverhältnisses (Publi-
kation 3, Abbildung 1) zeigt, dass dieses alleine nicht die innere Verteilung von
Orientierungen bestimmt. Vielmehr stellt sich heraus, dass eine extremere Verstre-
ckung (uni 2 → 3-1,5 → 4-2) – bei gleichem Verstreckgradverhältnis (hier: 2) – für
zunehmend uniaxial ausgeprägte Orientierungen in Hauptverstreckrichtung sorgt.
Dies ist ein Hinweis darauf, dass das Verstreckgradverhältnis alleine den Zustand
in Polymersystemen nicht vollständig charakterisiert. Somit sind Resultate in einer
früheren eigenen Publikation [14], die genau von dieser Annahme ausgehen, kritisch
zu betrachten.
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Von noch größerer Bedeutung ist die Beobachtung, dass bei fixem Verstreckgrad
in Hauptverstreckrichtung ein zusätzliches Verstrecken in Querrichtung zu einem
insgesamt geringer ausgeprägten Maß an lokalen Orientierung führt (Publikation 3,
Abbildung 2). Dies verdeutlicht, dass das im vorherigen Abschnitt diskutierte Ver-
halten unter rein uniaxialem Verstrecken als mikromechanischer Extremfall gesehen
und entsprechend interpretiert werden muss.

Weiter zeigt sich, dass die Definition des planaren Verstreckgrades (Planar Le-
vel of Stretching, siehe Publikation 3) sehr günstig für die Datenauswertung gewählt
ist. Für unterschiedliche Observablen (Anzahl an Verschlaufungen pro Kette, Kris-
tallisationsgrad etc.) wird die Darstellung der Zusammenhänge als kontinuierlicher
Kurvenverlauf möglich. So demonstriert Abbildung 6.14, dass das Maß an Verschlau-
fungen mit steigendem planarem Verstreckgrad kontinuierlich abnimmt.

Abbildung 6.14 Entwicklung der Anzahl der Verschlaufungen pro Kette Z dargestellt
über den planaren Verstreckgrad für verschiedene Systemgrößen (M×N) (CG3). Die Grafik
enthält Resultate auf Basis unterschiedlicher uni- wie auch biaxialer Verstreckgrade.

Struktur nach dem Abkühlen
Für die Bewertung der Mikrostruktur nach dem Abkühlen muss erneut klar zwi-
schen den genutzten Randbedingungen differenziert werden. Bei der Anwendung
fixer Randbedingungen ist der Grad an Verschlaufungen der Ketten nach dem Ver-
streckvorgang entscheidender Faktor bei der Ausbildung kristalliner Bereiche. Ab-
bildung 6.15 verdeutlicht hierzu die mikroskopischen Phänomene. Zunächst wird
ersichtlich, dass mit steigendem Verstreckgrad das Maß an Kristallinität in den Sys-
temen zunimmt (Abbildung 6.15(a)). Erneut ist der planare Verstreckgrad sehr gut
geeignet die Zusammenhänge zu veranschaulichen. Zusätzlich ist erkennbar, dass der
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Kristallisationsgrad mikroskopisch betrachtet eng mit dem Maß an Verschlaufungen
(konkret hier: mit der Verschlaufungslänge N e) verknüpft ist (Abbildung 6.15(b)).
Mit zunehmender Kettenlänge wird bei gleicher Verschlaufungslänge ein höherer
Kristallisationsgrad erreicht.

Abbildung 6.15 Mikroskopische Entwicklung von Systemen unterschiedlicher Größe und
Kettenlänge (M ×N) (CG3) nach uni-/biaxialem Verstrecken und Abkühlen. In (a) wird
der Kristallisationsgrad xc,mikro über den planaren Verstreckgrad gemäß Definition in Pu-
blikation 3 dargestellt. Der Zusammenhang zwischen Kristallisationsgrad und Verschlau-
fungslänge N e wird in (b) veranschaulicht. In den Grafiken sind zu ausgewählten Daten-
punkten die Verstreckgrade angegeben.

Interpretiert werden kann, dass sich zwischen den Verschlaufungspunkten ge-
streckte bzw. parallel geordnete Strukturen ausbilden, die sich zu kristallinen Be-
reichen während des Abkühlvorgangs zusammenfinden. Kurze Ketten werden als
Folge des signifikant geringeren Maßes an Verschlaufungen zunehmend als Ganzes
gegeneinander verschoben statt gestreckt. Infolgedessen sind erst ausreichend häufig
verschlaufte Ketten, ergo lange Ketten, in der Lage, ein hohes Maß an Orientie-
rungen zu erreichen und damit früh kristalline Strukturen zu bilden (Publikation 3,
Abbildung 6). Diese Erkenntnisse bestätigen die Beobachtungen, die in Abschnitt
6.3.1 für uniaxial verstreckte Systeme festgestellt worden sind.

Aus Abbildung 6.15(b) kann eine wichtige weitere Erkenntnis abgeleitet werden.
Der dargestellte Zusammenhang lässt eine Einschätzung zu, bis zu welchem Ver-
streckgrad ein System mit Kettenlänge N ein mit realen (dicht verschlauften) Poly-
meren vergleichbares Verhalten repräsentiert. Diese Abschätzung ist möglich, da der
Zusammenhang zwischen Verschlaufungslänge und Kristallinität für die untersuch-
ten Ketten zunächst (annähernd) lineares Verhalten aufweist (Abbildung 6.15(b)).
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Die Abbildung belegt, dass kurzkettige Systeme einen initial angenommenen linea-
ren Bereich frühzeitig verlassen und mit zunehmender Verschlaufungslänge in Rich-
tung eines absehbaren Plateauniveaus bzw. Grenzwertes streben. Die in Publikati-
on 3 ermittelten Grenzwerte der Verschlaufungslänge N e, bis zu denen die Systeme
unterschiedlicher Kettenlänge ausreichend dicht verschlauft sind, ergeben sich zu
N e,limit = 38 für Kettenlänge N = 500, 52 für Kettenlänge N = 1000 sowie 72 für
Kettenlänge N = 2000. Ordnet man diese Werte Verstreckgraden zu, so kann daraus
beispielsweise für rein uniaxiale Verstreckvorgänge bestimmt werden, dass bei einer
Kettenlänge von N = 500 bereits bei einem Verstreckgrad von λuni,limit = 3,3 eine
Untergrenze hinsichtlich der Dichte von Verschlaufungen erreicht ist. Für die Ketten-
länge N = 1000 ergibt sich ein Wert von 4,6. Bei längster untersuchter Kettenlänge
N = 2000 kann durch Extrapolation ein Wert von 6,5 angegeben werden. Diese
(Grenz-)Werte untermauern deutlich die in Abschnitt 6.3.1 diskutierten Beobach-
tungen. Der verwendete uniaxiale Verstreckgrad von λ = 6 liegt erheblich außerhalb
eines zulässigen Bereiches bzgl. der Dichte an Verschlaufungen für die Kettenlängen
N = 500 und 1000. Somit erklärt sich an dieser Stelle nochmals das beobachtete
extreme Verhalten jener Systeme.

Unter freien Abkühlbedingungen ergibt sich substanziell anderes Verhalten. Für
alle untersuchten Verstreckgrade, im Sinne des planaren Verstreckgrades, zeigt sich
ein Anstieg der Kristallinität, der grob einem Polynom zweiten Grades folgt (Pu-
blikation 3, Abbildung 7). Zusätzlich weisen jetzt die Systeme mit der kürzesten
Kettenlänge die höchsten auftretenden Kristallisationsgrade auf. Grund für dieses
Verhalten ist, dass unter freien Bedingungen das Rückschlaufverhalten der Ketten
die dominierende Rolle einnimmt. Stark zurückschlaufende, lange Ketten sind nicht
in der Lage frühe kristalline Strukturen aus dem Verstreckvorgang zu erhalten. Statt-
dessen sind es die stark entschlauften, aneinander abgleitenden kurzen Ketten, die
ihre lokal orientierte Struktur beibehalten und folglich zügig in der Lage sind, kris-
talline Strukturen aufzubauen (Publikation 3, Abbildung 8).

Struktur nach Entfall aller Randbedingungen
Abschließend ist die Entwicklung der inneren Struktur von biaxial verstreckten Sys-
temen nach Abschluss des Abkühlvorgangs zu bewerten. Auch im Falle von unter
Formzwang abgekühlten Systemen entfallen nun die Randbedingungen. Hierbei tre-
ten teils Effekte zutage, die in rein uniaxial verstreckten Systemen so nicht beob-
achtet worden sind. Zum einen kann differenziert werden, dass Systeme, die un-
ter Anwendung einer dominierenden Verstreckrichtung verstreckt worden sind, im
weiteren zeitlichen Verlauf (untersucht bis t = 200 ns) ansteigende Kristallisations-
grade aufweisen. Equi-biaxial verstreckte Systeme durchlaufen jedoch erst einen als
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Latenzphase beschreibbaren Zeitbereich, innerhalb dessen keine Zunahme des Kris-
tallisationsgrades beobachtet werden kann. Dieser Effekt tritt aufgrund des Fehlens
einer Vorzugsrichtung von Orientierungen von Kettensegmenten auf. Erst später for-
mieren sich diese zu derart gleichmäßig geordneten Strukturen, so dass wachsende
Kristalle beobachtet werden können (Publikation 4, Abbildung 1 und 2). Analysen
der Trajektorie lassen hierbei den Schluss zu, dass die Bildung kristalliner Struk-
turen in Zonen stattfindet, die frei von Verschlaufungspunkten sind und ein hohes
Maß an Orientierung besitzen (Publikation 4, Abbildung 5).

Hochinteressant ist der Einfluss der Kühlzeit auf die Entwicklung der Syste-
me nach dem Abschluss des Abkühlvorgangs. Dieser bisher nicht diskutierte Punkt
verdeutlicht anhand des Beispiels von equi-biaxial verstreckten Systemen, dass ei-
ne klare Wechselwirkung zwischen Randbedingungen während des Abkühlvorgangs
und der Kühlzeit existiert (Publikation 4, Abbildung 8 und 9). Unter freien Bedin-
gungen sorgen kurze Kühlzeiten dafür, dass Umlagerungsvorgänge (Zurückschlaufen
von Ketten, Abbau von Orientierungen) tendenziell unterdrückt werden und so der
Kristallisationsgrad nach dem Abkühlvorgang auf einem höheren Niveau erhalten
bleibt. Folge ist, dass auch im weiteren zeitlichen Verlauf diese Systeme ein hohes
Maß an Kristallinität aufweisen. Dahingegen sorgen lange Kühlzeiten bei Anwen-
dung von freien Bedingungen für einen stärkeren Rückgang von Orientierungen.
Dies ist Konsequenz einer erhöhten Kettenbeweglichkeit aufgrund des für länge-
re Zeit durchlaufenen Bereiches höherer Temperaturen. Entsprechend geringer sind
die beobachteten Kristallisationsgrade. Unter fixierten Randbedingungen sind die
Verhältnisse umgekehrt. Hier begünstigen lange Kühlzeiten nicht nur den Erhalt,
sondern gar eine Zunahme von lokalen Orientierungen, da die Ketten (länger) in
ihrer gestreckten Struktur gehalten werden. Dies führt unweigerlich dazu, dass auch
nach dem Abkühlvorgang die Systeme einen höheren Kristallisationsgrad aufweisen,
die längeren Kühlzeiten unterworfen gewesen sind.

Zusätzlich ist zu erwähnen, dass der Einfluss einer dritten Randbedingung auf
das Verhalten der Polymersysteme untersucht worden ist. Die bisher genutzte
(voll-)fixierte Randbedingung, bei der auch die Dickenrichtung während des Ab-
kühlvorgangs festgesetzt ist, stellt einen mechanischen Extremfall dar. Daher wird
auch der Einfluss einer teilfixierten Randbedingung untersucht, die einen entspre-
chenden Schrumpf in Dickenrichtung während des Abkühlens zulässt. Die Resultate
geben im Bereich der untersuchten Kühlzeit keinen signifikanten Hinweis darauf,
dass sich die Ergebnisse bei Verwendung von teilfixierten Randbedingungen erheb-
lich von jenen unterscheiden, die unter (voll-)fixierten Randbedingungen ermittelt
worden sind (Publikation 4, Abbildung 7).
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Zwischenfazit
Die erzielten Resultate zum Systemverhalten nach biaxialen Verstreckvorgängen sind
von vielfältiger Natur. Mit Blick auf den Verstreckvorgang selbst können mikro-
mechanische Zustände in Abhängigkeit der Verstreckgrade eindeutig differenziert
werden. Insbesondere der Orientierungszustand hängt sensibel von den gewählten
biaxialen Verstreckgraden ab. Die Ergebnisse zeigen, dass die vereinfachende Annah-
me, mit einem reinen Verstreckgradverhältnis zu arbeiten, unzulässig ist. Darüber
hinaus wird deutlich, dass uniaxiale im Vergleich zu biaxialen Verstreckvorgängen
einen Extremfall für die resultierende innere Struktur des Polymers darstellen. Mit
Blick auf eine Vergleichbarkeit von Ergebnissen mit dem realen Blasformprozess
muss somit zwingend mit biaxialen Untersuchungen gearbeitet werden.

Effekte, wie die Beobachtung der Latenzphase vor dem Einsetzen der Kristalli-
sation in equi-biaxial verstreckten Systemen oder die Wechselwirkung aus Kühlzeit
und mechanischen Randbedingungen, tragen deutlich zum Verständnis der Dynamik
von Kristallisationsvorgängen bei. Sie können das im makroskopischen Experiment
beobachtete Verhalten erklären.

Für die gewählten Simulationsmodelle wird erfolgreich gezeigt, dass eine Ketten-
länge von N = 2000 Superatomen hinreichend lang gewählt ist, um auch nach star-
ken Verstreckvorgängen eine ausreichende Verschlaufungsdichte zu erhalten. Kürzere
Ketten sind nicht geeignet, um ein Verhalten, das mit realen, langkettigen Polyme-
ren vergleichbar ist, auch bei hohen Verstreckgraden abzubilden. Eine Methodik zur
Abschätzung von Grenzwerten, bis zu denen Systeme bestimmter Kettenlänge ver-
streckt werden können, ohne negative Einflüsse einer zu hohen Verschlaufungslänge
zu erhalten, wird aufgezeigt.

Mit Blick auf das Ziel, Zustände, wie sie im Extrusionsblasformen herrschen,
nachzubilden, können aus den aufgeführten Punkten folgende Bemerkungen abge-
leitet werden: Das Simulationsmodell ist bei Verwendung einer Kettenlänge von
N = 2000 Superatomen auch für die Untersuchung von höheren Verstreckgraden,
wie sie beispielsweise in Radien an Randbereichen von Flaschen oder Kanistern vor-
kommen (vgl. [14]), geeignet. Die gewählten Randbedingungen, sowohl (voll-)fixiert
als auch teilfixiert, zur Nachbildung eines Kühlens unter Formzwang haben sich
bewährt. Zumindest im untersuchten zeitlichen Rahmen (insbesondere hinsichtlich
der Kühlzeit) liefern die (voll-)fixierten Randbedingungen qualitativ mit teilfixier-
ten Randbedingungen vergleichbare Resultate. Bei längeren Kühlzeiten ist jedoch
davon auszugehen, dass beobachtbare Unterschiede zunehmen. Für zukünftige Un-
tersuchungen wird daher der konsequente Einsatz von teilfixierten Randbedingun-
gen empfohlen, um möglichst nahe bei den Zuständen, die im Extrusionsblasformen
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herrschen, zu bleiben. Die verwendete Dehnrate von 108 s−1 ist verglichen mit dem
Realprozess extrem hoch. Die Nutzung einer solch hohen Dehnrate ist vollständig
auf eine Begrenzung von Rechenzeiten zurückzuführen. Zukünftige Bestrebungen
sollten mindestens um eine Größenordnung niedrigere Dehnraten bei Verstreckvor-
gängen berücksichtigen. Hierdurch kann zumindest abgeschätzt werden, inwiefern
sich Resultate bei Anwendung niedrigerer Dehnraten gegenüber der in dieser Arbeit
genutzten Dehnrate verschieben. Dies wäre bei der Interpretation der Simulations-
ergebnisse im Vergleich mit dem Realprozess von großem Wert.

Abschließend bleibt anzumerken, dass die vollständige Abbildung von (1) Ver-
streckvorgängen während des Aufblasens, (2) dem Abkühlen unter Formzwang sowie
(3) dem Verhalten nach Formöffnung (freie Relaxation) insgesamt gelingt. Die in die-
ser Arbeit erfassten Zeitbereiche in der finalen Relaxationsphase (bis 200 ns bzw. in
Ausnahmen bis 600 ns) sind hinreichend lang, um die mikromechanisch ablaufenden
Effekte im Grundsatz zu erfassen. Dahingegen limitieren auch in diesem Zusammen-
hang Rechenzeiten die vollständige Abbildung von Relaxations- bzw. Kristallisati-
onseffekten, bis ein stabiler Endzustand erreicht ist. Hieraus folgt, dass die Modelle
einerseits die genaue Interpretation von mikroskopischen Effekten ermöglichen, ins-
besondere hinsichtlich der entscheidenden Zustände zu Beginn von Orientierungs-
und Kristallisationsvorgängen. Andererseits jedoch ist es nicht möglich, final erreich-
te Kristallisationsgrade oder den Schrumpf exakt vorherzusagen.
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Rückblickend auf die Vielzahl an durchgeführten, verschiedenartigen Simulatio-
nen ergibt sich ein Bild, das den angestrebten tieferen Einblick in das mikromechani-
sche Verhalten von Polyethylen ermöglicht. Von besonderer Attraktivität ist hierbei
die Wahl des über analytische Potentiale einfach zu beschreibenden, mesoskopischen
Kraftfeldes für Polyethylen gewesen. Im Falle des 3:1 (3 CHn Einheiten → 1 Supe-
ratom) vergröberten PE Modells waren mit dieser Entscheidung keine wesentlichen
Nachteile verbunden. Die aus der Literatur übernommenen Methoden zur Equilibrie-
rung der Polymersysteme konnte erfolgreich für das verwendete materialspezifische
Kraftfeld angepasst werden. Ein physikalisch begründeter Ausgangszustand für alle
Untersuchungen wurde auf diese Weise sichergestellt.

Auf Seiten der eigens entwickelten Methoden sind die Ansätze zur Verstreckung
der Polymersysteme zu nennen. Für den zunächst ausgearbeiteten Algorithmus über
Regelung des Berendsen Barostaten kann ohne Einschränkungen bestätigt werden,
dass dieser tauglich zur Nachbildung des (makroskopischen) Zugversuchs ist. Auf-
grund der notwendigerweise zu bestimmenden Regelparameter ist dieser Ansatz je-
doch unvorteilhaft. Konsequenterweise ist für den überwiegenden Teil an Simulatio-
nen in dieser Arbeit daher die Möglichkeit geschaffen worden, die Simulationsbox
direkt dehnratenabhängig zu verformen. Nachfolgend eingeführte Simulationsabläu-
fe dienten der Nachbildung der im Extrusionsblasformverfahren spezifisch auftreten-
den Randbedingungen. Hierbei wurden insbesondere die biaxialen Verstreckungen
beim Aufblasvorgang, das Abkühlen des Polymers unter mechanischen Zwangsbe-
dingungen in der Form sowie das Relaxationsverhalten nach Entformung auf mikro-
skopischer Ebene nachgebildet. Zusätzliche Methodiken sind zur Bestimmung der
Kristallisationstemperatur entwickelt worden, die auf Basis weniger Nanosekunden
langer Simulationen in der Lage sind, eine Abschätzung zu liefern. Ebenso wurde
ein eigenes, auf mikroskopischen Größen basierendes Kriterium zur Bestimmung des
Kristallisationsgrades eingeführt und erfolgreich validiert.

Von den genannten Modellen und Methoden ausgehend sind zunächst typische
ingenieurwissenschaftliche Größen bestimmt worden. Herausragend ist, dass eine
hohe Bandbreite an unterschiedlichen Observablen in guter Näherung zum Experi-
ment wiedergegeben wird. Insbesondere die thermischen Parameter, wie der Wär-
meausdehnungskoeffizient, die Kristallisations- und die Kristallschmelztemperatur,
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werden in guter Übereinstimmung mit dem Experiment ermittelt. Die Abbildung
des mechanischen Spannungs-Dehnungs-Verhaltens gelingt qualitativ ebenfalls in
Übereinstimmung mit dem experimentell erwartbaren Verlauf. Auch die zugehöri-
gen mechanischen Kennwerte liegen in Größenordnungen, die den makroskopischen
Werten entsprechen. Die Gesamtheit der Resultate führt zu dem Fazit, dass das
verwendete Kraftfeld in Kombination mit den eingesetzten Simulationsabläufen in
der Lage ist, das Verhalten von Polyethylen auf mikroskopischer Ebene abzubilden.

Die Untersuchungen der Verfahrenseinflüsse auf die Mikrostruktur, insbesonde-
re auf das Kristallisationsverhalten, geben zahlreiche Hinweise auf die Dynamik im
System während Verstreckung, Abkühlung und Relaxation. Hierbei konnte aufge-
zeigt werden, dass die verwendete längste Kettenlänge von N = 2000 Superatomen
auch für extreme Verstreckvorgänge von ausreichender Länge ist, um das Verhalten
von langkettigem, dicht verschlauftem Polyethylen abzubilden. Die herausgearbeite-
ten Unterschiede in Bezug zu Orientierungs- und Kristallisationsverhalten zwischen
rein uni- und biaxialen Verstreckvorgängen sind erheblich. So konnte dargelegt wer-
den, dass uniaxiale Verstreckvorgänge hinsichtlich des Orientierungszustandes stets
einen Extremfall darstellen. Erst sehr hohe biaxiale Verstreckgrade erzeugen ver-
gleichbare Zustände. Dies wiederum hat deutliche Konsequenzen für das beobachtete
Kristallisationsverhalten, was insbesondere am Beispiel von equi-biaxial verstreckten
Systemen gezeigt werden konnte, die gegenüber andersartig verstreckten Systemen
Besonderheiten aufweisen. Mit Blick auf Schrumpfvorgänge, wie sie nach der Pro-
duktion von blasgeformten Hohlkörpern im Realprozess auftreten, wird andererseits
die Grenze des hier angewendeten Modells deutlich. Die via mesoskopischer MD Si-
mulation erreichten Zustände bilden einen lokal begrenzten Ausnahmefall ab, der im
Realprozess global auf diese Weise nicht wiederzufinden ist. Dementsprechend wer-
den die Vorgänge in den Simulationsmodellen von makroskopischen Szenarien abwei-
chend beobachtet. So überlagert der Kristallisationsvorgang, einschließlich der damit
verbundenen Umlagerungen von Kettensegmenten, die Relaxations- und Schrumpf-
effekte in erheblicher Weise.

In Summe können die erzielten Resultate als äußerst wertvoll bewertet werden.
Das Ziel eines erweiterten Verständnisses des Verhaltens von Polyethylen bei der
Verarbeitung wird erreicht. Generell gilt, dass für mesoskopische Kraftfelder kein
universell gültiges Verhalten angenommen werden kann. Zudem wurde das Kraftfeld
nicht für die hier untersuchten Größen speziell optimiert. Vor diesem Hintergrund
sind die erzielten Resultate gerade bezüglich der Kennwertermittlungen mit ihren
geringen Abweichungen vom Realexperiment als erstaunlich gut zu bewerten.

Die Diskussion zum genutzten Kraftfeld führt abschließend zum Ausblick auf zu-
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künftige Untersuchungen und Forschungsfragen. Es bietet sich an, die Studien mit
insbesondere temperaturspezifisch angepassten Kraftfeldern für Polyethylen fortzu-
führen. Die hohe Breite des in dieser Arbeit zur Anwendung kommenden Tempera-
turbereichs reizt die Gültigkeit des genutzten Kraftfeldes in jedem Falle aus. Eine
genauere Bestimmung von Materialkennwerten kann auf diese Weise erreicht wer-
den.

Darüber hinaus gilt es, sich in Zukunft von der Betrachtung rein monodisperser
Systeme zu lösen. Der Einfluss von Polydispersität auf die verschiedenen Resultate
ist von dringendem Interesse. Ähnliches gilt für die Berücksichtigung von Seitenket-
ten. Sofern der Fokus auf stark linearem und sehr gering verzweigtem hochdichtem
Polyethylen bleibt, ist letztgenannter Einfluss von zweitrangiger Bedeutung. Bisher
aufgeführte Problemstellungen sind von technischer Natur und bei akzeptablem Auf-
wand sicher umsetzbar. Von höherer Schwierigkeit ist eine weitere Problemstellung,
die tiefergehende Überlegungen erfordert. Insbesondere die Kennwertbestimmung
erfolgte bisher an rein amorphen Systemen. Es ist daher für teilkristalline Polymere,
wie eben Polyethylen, ein geeignetes Vorgehen zu entwickeln, wie idealer Weise ein
teilkristallines System zu erzeugen bzw. in einen equilibrierten Zustand zu überfüh-
ren ist. Die eigenen Untersuchungen haben gezeigt, dass insbesondere für makrosko-
pisch relevante Kettenlängen die Kristallisationsvorgänge derart langsam Ablaufen,
dass eine Erzeugung eines Ausgangszustandes über die vollständige Simulation des
Kristallisationsvorganges numerisch bzw. aus Gründen der Rechenzeit nicht sinnvoll
ist. Geeignete alternative Methoden werden in der aktuellen Literatur nicht in voll-
ständiger, allgemeingültiger Weise berichtet. Entsprechend existieren bisher keine
Veröffentlichungen, die die hier durchgeführten Versuche auf teilkristalline Systeme
anwenden. Ein Schließen dieser Lücke ist somit ein hoch attraktives Forschungsziel
für zukünftige Untersuchungen. Abschließend bleibt, selbstverständlich, der Hinweis
darauf, die in dieser Arbeit eingeführten Vorgehensweisen auf andere Polymertypen
oder Verarbeitungsverfahren zu übertragen.
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Abkürzungsverzeichnis

ABS Acrylnitril-Butadien-Styrol

AWDS axiale Wanddickensteuerung

CG Vergröberung / vergröbert
(coarse-graining)

CTE Wärmeausdehnungskoeffizient
(coefficient of thermal expansion)

DPD dissipative Teilchendynamik
(disspative particle dynamics)

DSC dynamische Differenz-Kalorimetrie
(differential scanning calorimetry)

E-Modul Elastizitätsmodul

FEM Finite-Elemente-Methode

FRC frei rotierende Kette
(freely rotating chain)

HDPE hochdichtes Polyethylen
(high density polyethylene)

IBC innenliegender, umrahmter Schüttgutbehälter
(intermediate bulk container)

IBI iterative Boltzmann Inversion

IMC inverse Monte-Carlo Methode

LBM Boltzmann Gitter Methode
(lattice Boltzmann method)

LDPE niedrigdichtes Polyethylen
(low density polyethylene)

LJ Lennard-Jones

MD Molekulardynamik / molekulardynamisch

MSID mittlere quadratische innere Abstände
(mean square internal distances)

NRRW nicht-reversibler Zufallspfad
(non-reversal random walk)

PC Polycarbonat
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Abkürzungsverzeichnis

PE Polyethylen

PET Polyethylenterephthalat

PP Polypropylen

PPA Analyse des primitivsten Pfades
(primitive path analysis)

PPS Polyphenylensulfid

PWDS partielle Wanddickensteuerung

SFDR statisch-flexibler Düsenring

SPH geglättete Teilchen-Hydrodynamik
(smoothed parcticle hydrodynamics)

UA vereinigte Atome
(united atom)
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1.1 Zusammenstellung typischer Blasformartikel: (a) Konsumerartikel (Fla-
schen verschiedenster Gestalt und Funktion), (b) Kanister, (c) Indus-
trieverpackungen (L-Ring Fässer, Palette, IBC etc.) [30] . . . . . . . 2

1.2 Schematischer Verfahrensablauf beim Extrusionsblasformen [27]. Dar-
gestellt ist der einfachste Fall zur Produktion eines Behälters inklusive
Entbutzung und nachgelagerter Produktprüfung. . . . . . . . . . . . 4

1.3 Schaubild zum übergeordneten Kontext: Im Zentrum der hier vor-
liegenden Arbeit steht die Molekulardynamik Simulation, mit dem
Ziel eines erweiterten mikromechanischen Verständnisses zum Ver-
halten von Polyethylen unter Randbedingungen, wie sie durch das
Extrusionsblasformen vorgegeben werden. Grundlagen, die in dieser
Arbeit geschaffen werden, sollen in Zukunft dazu dienen, experimen-
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1.4 Darstellung von Modellbeschreibungen auf verschiedenen Zeit- und
Längenskalen. Exemplarisch sind für die unterschiedlichen Modellbe-
schreibungen Lösungs- bzw. Simulationsmethoden angegeben. . . . . 9
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lystyrol: Darstellung (a) kann als einfachste Art der Vergröberung im
Sinne eines United Atom Ansatzes angesehen werden. Wasserstoffato-
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denkbaren Vergröberung nach DPD Methode. (d) fasst eine ganze
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6.2 Darstellung der aufsummierten quadratischen Abweichungen gemäß

Gleichung 6.1 über initiale Bindungswinkel zwischen 127◦ und 139◦.
Jeder Datenpunkt basiert auf 8 unabhängigen Simulationen. Es wird
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6.4 Entwicklung der mittleren quadratischen inneren Teilchenabstände
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6.5 Typische Abweichungen des aktuellen Dehnungswertes der Simulati-
onsbox vom Sollwert der Dehnung bei Einsatz des Regelalgorithmus.
Das Beispiel zeigt repräsentative Daten einer Simulation mit Größe
250× 2000 (M ×N) (CG3) bei einer Dehnrate von 106 s−1. Die Gra-
fik verdeutlicht, dass relative Abweichungen (a) lediglich bei minimal
einzustellenden Dehnungswerten zu Beginn der Simulation leicht er-
höht sind. Absolute Abweichungen (b) sind generell auf sehr geringem
Niveau, auch bei extrem kleinen Dehnungswerten. Grafik (a) besteht
aus 2500 Datenpunkten, Grafik (b) aus 500 Datenpunkten. . . . . . 110

6.6 Spannungs-Dehnungs-Kurven (a) für Systeme unterschiedlicher Grö-
ße und Kettenlänge (M×N ; CG3; 293,15K; 108 s−1). Grafik (b) stellt
die Verschlaufungen pro Kette Z über der wahren Dehnung für die in
(a) aufgeführten Systeme dar. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 112

6.7 Entwicklung der Anzahl von Verschlaufungen pro Kette Z während
des Zugversuchs bei unterschiedlichen Dehnraten. Die Systemgröße
ist 500×1000 (M×N ; CG3; 293,15K). Für die Dehnrate von 108 s−1

fällt die Anzahl an Verschlaufungen pro Kette gegenüber langsameren
Dehnraten frühzeitig ab. Im Unterschied zu der Darstellung in Publi-
kation 1 (Abbildung 15) wird in der hier aufgeführten Abbildung das
Maß an Verschlaufungen via PPA bestimmt. . . . . . . . . . . . . . . 114

156



Abbildungsverzeichnis
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I Details zur
Equilibrierungsprozedur

Dieser ergänzende Abschnitt fasst zum einen die in dieser Arbeit angewandte
Equilibrierungsprozedur zusammen, zum anderen wird dargestellt, wie der Regelal-
gorithmus nach Moreira et al. [139] aufgebaut ist. Dieser ist auf das hier verwendete
Kraftfeld nicht anwendbar. Der Algorithmus wird dennoch in seiner Grundidee vor-
gestellt, um besser einordnen zu können, welche Auswirkungen der Verzicht auf den
Regelalgorithmus hat.

Setup
Die Polymerketten werden initial mittels Irrflugs-Modell (NRRW) erzeugt. Hier-
durch werden verschiedene, zufällige Konformationen von Polymerknäueln gebildet,
die zur Modellierung von statistischen Eigenschaften von Polymeren geeignet sind
[139, 140]. Um bereits an dieser Stelle ein Polymersystem mit möglichst dem equili-
brierten Endzustand entsprechenden inneren Teilchenabständen zu erzeugen, führen
Moreira et al. sogenannte Masterkurven ein [139]. Für kurzkettige Systeme beschrei-
ben die Masterkurven die mittleren quadratischen inneren Teilchenabstände (MSID)
im vollständig equilibrierten Zustand. Diese Masterkurven dienen, neben weiteren
in [139] beschriebenen Aufgaben, als Vorbild bei der Erstellung von Polymersyste-
men beliebiger Kettenlänge. Das Verfahren beruht auf der Annahme der Gültigkeit
des Freely Rotating Chain (FRC) Modells [146]. Auf Basis des Mittelwertes ⟨cos θ⟩,
wobei θ die Bindungswinkel im betrachteten Polymersystem repräsentiert, werden
Aussagen über die Kettensteifigkeit bzw. die inneren Teilchenabstände getroffen.
Eine wesentliche Größe ist das charakteristische Verhältnis c∞, das direkt mit der
Kettensteifigkeit verknüpft ist [146]:

c∞ =
1 + ⟨cos θ⟩
1− ⟨cos θ⟩ (I.1)

Darüber hinaus ergibt sich der Verlauf der mittleren quadratischen inneren Teil-
chenabstände zu [140]:

〈
R2(n)

〉
= nb2

(
1 + ⟨cos θ⟩
1− ⟨cos θ⟩ −

2

n

⟨cos θ⟩ (1− ⟨cos θ⟩n)
(1− ⟨cos θ⟩)2

)
(I.2)
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Hierbei bezeichnet n = |i − j| die Segmentlänge (mit i < j ∈ [1, N ], wobei i und
j Monomerindizes sind und N die Kettenlänge). Die Variable b repräsentiert die
mittlere Bindungslänge. Aus den Gleichungen folgt, dass für die Erzeugung von Po-
lymerketten mit möglichst korrekter innerer Struktur lediglich der Wert von ⟨cos θ⟩
bekannt sein muss bzw. ein Winkel θ vorzugeben ist. Die notwendige Prozedur zur
Erzeugung der Masterkurven sowie daraus folgend zur Bestimmung des anzuneh-
menden Wertes von ⟨cos θ⟩ wird weiter unten in diesem Abschnitt dargestellt.

Prepacking
Durch das im vorherigen Abschnitt beschriebene Schema ist zwar sichergestellt,
dass sich die inneren Abstände der erzeugten Ketten möglichst gut in der Nähe des
tatsächlichen Gleichgewichtszustandes befinden, jedoch unterliegt die geschaffene
Struktur lokalen Dichteunterschieden. Zur Reduzierung dieser wird auf den Monte-
Carlo Algorithmus von Auhl et al. [140] zurückgegriffen. Bei diesem Vorgehen werden
Ketten als Starrkörper betrachtet und durch den Algorithmus in zufälliger Weise ver-
schoben, rotiert, invertiert, gespiegelt oder untereinander ausgetauscht. Akzeptiert
werden die einzelnen Aktionen, sofern sich Dichteunterschiede nach Gleichung I.3
reduzieren:

∆n2 =
〈
n2
i

〉
− ⟨ni⟩2 (I.3)

Hierbei bezeichnet n die Anzahl an Partikeln, die in einer Sphäre mit dem Radius
d um den Partikel i gefunden werden. Während des Prepacking wird der Radius d

linear von 4σ auf 2σ verringert. Nach einer endlichen Anzahl an Schritten (50.000
bis 150.000) wird erreicht, dass Dichteunterschiede auf allen Längenskalen derart
minimiert sind, dass der statische Strukturfaktor für q → 0 bereits signifikant ver-
bessert wird [139].

Warm-Up
Nach Anwendung der Prepacking Routine kann nicht ausgeschlossen werden, dass
einzelne Partikel unphysikalisch nahe zueinander positioniert sind. Eine Simulati-
on mit voll wirksamen Potentialen, insbesondere bzgl. des LJ Potentials, würde in
diesem Zustand zu einer Explosion des Systems führen, da enorm hohe abstoßende
Kräfte auf die betroffenen Teilchen wirken. Um den Extremfall der Explosion sowie
andere, die Struktur störenden Effekte zu verhindern, ist das LJ Potential auf be-
dachte Weise zu etablieren. Während des Aufheizens des Systems wird daher eine
beschränkte („Force-Capped“) Variante des LJ Potentials eingeführt, bei der unter-
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halb eines bestimmten Cut-Off der Verlauf des LJ Potentials linear angenommen
wird (Abbildung I.1).

Abbildung I.1 Darstellung des Verlaufs des LJ Potentials mit Beispielen für unterschied-
liche Werte des Cut-Off (21/6σ − 0,1σ ≤ rfc ≤ 21/6σ). Grundlage der Abbildung ist das in
dieser Arbeit genutzte Kraftfeld von Eichenberger [130]. Es wurden die LJ Parameter für
das mittlere Superatom des CG3 Potentials (σ = 0,457nm; ϵ = 2,214 kJ/mol) angenom-
men.

Der Warm-Up Vorgang wird in 100 Zyklen (zu je 50.000 bis 100.000 Zeitschrit-
ten) unterteilt. Am Ende jedes Zyklus wird der Wert des Cut-Off schrittweise (von
21/6σ auf 0,8σ) reduziert, so dass das LJ Potential mit seinem zunehmend repulsiven
Anteil kontinuierlich eingeführt wird. Diese behutsame Etablierung des LJ Potentials
sorgt für die störungsfreie Erhaltung der internen Kettenstrukturen. Die beschrie-
bene Prozedur entspricht dem bereits von Auhl et al. [140] eingeführten Verfahren.

An dieser Stelle greift die von Moreira et al. in [139] entwickelte Erweiterung ein,
auf deren Anwendung in dieser Arbeit verzichtet werden muss. Das Vorgehen ersetzt
die (starre) graduelle Einführung des LJ Potentials gemäß Auhl et al. durch einen
Regelalgorithmus. Prinzipiell gestaltet sich dieser wie folgt: Der Algorithmus wirkt
auf das nicht-bindende Potential für die übernächsten Nachbarteilchen. Während der
ersten 85 Zyklen des Warm-Up Vorgangs wird nach jedem Zyklus der Verlauf der
mittleren quadratischen inneren Abstände des aktuellen Zyklus mit der Masterkurve
gemäß Gleichung I.4 verglichen.

I =

∫ n=50

n=20

[(⟨R2(n)⟩
n

)

Masterkurve
−

(⟨R2(n)⟩
n

)

aktueller Zyklus

]
dn (I.4)
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Betrachtet werden ausschließlich mittlere Längenskalen vor Erreichung des Plateau-
niveaus, die empfindlich auf Störungen reagieren. Für das in [139] verwendete gene-
rische Kraftfeld ist dies der Bereich 20 ≤ n ≤ 50. Ergibt sich bei der Berechnung
von I ein negativer Wert, so bedeutet dies, dass die inneren Abstände größer als jene
der Masterkurve des Referenzsystems sind. Entsprechend wird der Cut-Off Wert für
das nicht-bindende Potential um einen Faktor 0,01σ erhöht, um abstoßende Kräfte
zu verringern. Im umgekehrten Fall sind die inneren Abstände kleiner als laut Mas-
terkurve vorgegeben, so dass der Cut-Off Wert um 0,01σ reduziert werden kann. Ab
dem 86. Zyklus kann davon ausgegangen werden, dass das System in einen derart
stabilen Zustand überführt worden ist, so dass anschließend der Cut-Off linear er-
höht werden kann, bis am Ende dieses Vorgehens das volle nicht-bindende Potential
wirksam ist.

Relaxation
Nach durchgeführtem Warm-Up ist die Nutzung der vollen Potentiale ohne negative
Konsequenzen möglich, da sowohl lokale Dichteunterschiede minimiert wurden als
auch Überlappungen von Teilchen ausgeschlossen werden können. Zunächst wird das
System für einen kurzen Zeitraum (100.000 Zeitschritte, ∆t = 2 fs) bei konstanter
Temperatur und konstantem Volumen relaxiert. Anschließend folgt der abschließen-
de Schritt bei dem das System unter Verwendung eines Berendsen Barostaten über
einen längeren Zeitraum (2.000.000 Zeitschritte, ∆t = 2 fs) simuliert wird. Hierbei
wird der vollständig equilibrierte Zustand erreicht. Es stellt sich zusätzlich die vom
System angestrebten Dichte bei einem Umgebungsdruck von 1 bar ein.

Erzeugung der Masterkurven
Die Masterkurven in Moreira et al. werden unter erheblichem numerischen Aufwand
erzeugt. Systeme der Größe 1000×100 (M×N) werden über extrem lange Simulatio-
nen via Brute-Force Vorgehen equilibriert. Den numerischen Aufwand geben Moreira
et al. mit über 100 Millionen Zeitschritten an. Zusätzlich wird für die Kettenlänge
N = 500 eine große Anzahl an unabhängigen Ensembles erzeugt, ausgewertet und
über Mittelung der Resultate eine Masterkurve erstellt. Aus den Trajektorien bzw.
analog aus den Masterkurven kann der benötigte Wert ⟨cos θ⟩ bzw. ein mittlerer an-
zunehmender Bindungswinkel θ bestimmt werden. Unter Verwendung dieses Wertes
können sodann die zu equilibrierenden Produktivsysteme initial erzeugt werden.

Da die in diesem Paragraphen beschriebenen Routinen zur Erzeugung der Mas-
terkurven numerisch äußerst teuer sind, sind diese im Kontext dieser Arbeit nicht
in zeitlich vertretbarem Rahmen durchführbar. Die eigens entwickelte Alternative
wird in Abschnitt 6.1 beschrieben.
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II Ergänzende Resultate zum
Kristallschmelzvorgang

Wie in Abschnitt 6.2 dargestellt, ist ein Vorgehen entwickelt worden, um die
Kristallschmelztemperatur zu bestimmen. Für nahezu ideale Kristallanordnung ei-
nes Systems (CG3) mit Kettenlänge N = 100 Superatomen (Kettenanzahl M =

2040) liegt der ermittelte Kennwert dicht bei den experimentellen Werten (siehe
Abschnitt 6.2). Abbildung II.1 zeigt hierzu beispielhaft, wie der Zustand im System
von quasi rein kristalliner Struktur instantan in einen amorphen Zustand übergeht.

Abbildung II.1 Übergang des vollkristallinen Systems mit Kettenlänge N = 100 (CG3)
in den amorphen Zustand (Heizrate: 1 K/ns). Dargestellt ist jeweils ein Ausschnitt (10 nm
Kantenlänge) des gesamten Systems. Bei 423,0K ist das System in quasi ideal kristallinem
Zustand, während es bei 426,6K nahezu völlig amorph ist. Rot markiert sind die jeweiligen
Endgruppen der Ketten. Unmittelbar vor wie auch nach dem Aufschmelzvorgang ist keine
lokale Konzentration von Kettenenden erkennbar. Der Kristall schmilzt schlagartig als
Ganzes.

Zusätzlich wurde das identische Vorgehen auf Systeme (CG3) angewendet, die
aus Ketten mit einer Länge von lediglich N = 20 Superatomen (Kettenanzahl
M = 2040) bestehen. Der Aufheizvorgang wird bei einer Temperatur von 233,15K
gestartet (Heizrate: 1K/ns). Die ermittelte Kristallschmelztemperatur liegt für die
betrachteten Systeme mit 286,1 ± 0,7K erheblich unter dem experimentellen Er-
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wartungswert von 372K (C60H122 (Hexacontan)) [166]. Diese deutliche Abweichung
stellt somit eine Diskrepanz zu den für die Kettenlänge N = 100 ermittelten Ergeb-
nissen dar. Eine mikroskopische Inspektion der Trajektorie führt zu der Erkenntnis,
dass die Dynamik des Schmelzvorgangs für das kurzkettige System erheblich von
jener des langkettigen Systems abweicht. Es zeigt sich, dass für kurze Kettenlängen
gilt, dass es aufgrund des leicht möglichen Abgleitens aneinander zu einer Konzen-
tration von Kettenenden im Aufheizvorgang kommt (Abbildung II.2).

Abbildung II.2 Übergang des vollkristallinen Systems mit Kettenlänge N = 20 (CG3)
in den amorphen Zustand (Heizrate: 1 K/ns). Dargestellt ist jeweils ein Ausschnitt (10 nm
Kantenlänge) des gesamten Systems. Bei 240,2 K ist das System zwar in quasi vollkristalli-
nem Zustand, jedoch haben sich die Endgruppen der Ketten bereits lokal konzentriert (rote
Markierungen). Bei 282,6 K ist deutlich zu erkennen, dass der Kristall – von den Zonen
der konzentrierten Endgruppen beginnend – schmilzt. Bei einer Temperatur von 286,2K
befindet sich das System in vollständig amorphem Zustand.

167



II Ergänzende Resultate zum Kristallschmelzvorgang

Die Konzentration der Kettenenden geschieht innerhalb einer sehr kurzen Zeit-
spanne und stellt naturgemäß eine Schwächung bzw. Störung der kristallinen Struk-
tur dar. Konsequenz ist, dass der Kristall von den örtlich konzentrierten Kettenenden
beginnend aufschmilzt. Experimentell wird ein solches Verhalten unter der Bezeich-
nung des sogenannten Premelting beschrieben [166]. Untersuchungen belegen, dass
durch diesen Effekt die Schmelztemperatur gegenüber unbetroffenen Bereichen um
ca. 30K niedriger ist. Dennoch wird auch unter Einbeziehung des Premelting Ef-
fektes die via Simulation ermittelte Schmelztemperatur signifikant zu niedrig ab-
geschätzt. Gründe für die Abweichungen bei einer kurzen Kettenlänge von N = 20

liegen im Wesentlichen im mesoskaligen Modellansatz begründet. Durch die Verwen-
dung eines vergröberten Kraftfeldes mit im Vergleich zu vollatomistischen Reprä-
sentationen signifikant weicheren Potentialen ist die Dynamik des Systems hin zu
schnelleren Abläufen verschoben. Dies führt im vorliegenden Falle zum beobachte-
ten zügigen Abgleiten der Ketten aneinander. Bei der gewählten kurzen Kettenlän-
ge macht sich dieser Effekt überproportional stark bemerkbar. In Konsequenz stellt
sich ein erheblich überschätztes Premelting Verhalten ein, welches wiederum zur
deutlichen Unterschätzung der Kristallschmelztemperatur führt. Abschließend kann
dennoch zusammengefasst werden, dass die Simulation den im Experiment festge-
stellten Premelting Effekt qualitativ bestätigt. Die stattfindenden Abläufe werden
auf äußerst anschauliche Weise wiedergegeben.
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