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Rozdziatl 1

Wstep

1.1 Motywacja

Gléwnym celem niniejszej rozprawy doktorskiej byto zbadanie, w jaki sposob
zmiana topologii tancucha polimerowego z liniowej na cykliczng wptywa na
jego wlasciwosci fizyczne. W pracy opracowano mikroskopowe modele polime-
row, ktore moga w przysztosci postuzyé do projektowania nowych materiatow
polimerowych o $cisle okreslonych cechach fizycznych. W pracy skupiono sie na
polimerach o architekturze cyklicznej, uzyskanych poprzez utworzenie dodatko-
wego wigzania miedzy pierwszym a ostatnim monomerem tancucha liniowego.
Tego typu polimery wykazuja odmienne wtasciwosci fizyczne, strukturalne i
dynamiczne w poroéwnaniu do ich liniowych odpowiednikéw o tej samej masie

czasteczkowej i sktadzie chemicznym [I].

Techniki eksperymentalne umozliwiaja synteze polimeréw cyklicznych z
prekursoréw telechelicznych. Wykorzystuje si¢ w tym celu prekursory w po-
staci tancuchow liniowych, posiadajacych grupy funkcyjne na zakonczeniach.
Proces w ktorym dokonuje sie syntezy polimeréw cyklicznych nazywa si¢ pro-
cesem elektrostatycznej samoorganizacji przy uzyciu wiazan kowalencyjnych
(ESA-CF) [2]. Innym przyktadem syntezy polimeréw cyklicznych jest poli-
meryzacja z rozszerzeniem pierécienia (REP), w ktorym nastepuje wlaczenie
dodatkowych czastek w inicjator architektury cyklicznej, zwickszajac rozmiar
polimeru [11 3] [4].

Podstawowg réznicg miedzy polimerami cyklicznymi a ich liniowymi odpo-
wiednikami jest mniejszy rozmiar [5], a takze mniejszy czas relaksacji konfor-
macyjnej wzgledem liniowych odpowiednikéw [6]. Wyjatkowosé topologii poli-
meréw cyklicznych w porownaniu do analogéow liniowych podkresla réwniez to
ze charakteryzujg sie one wieksza termostabilnoscia, uktady w mniejszym stop-

niu ulegajg dekompozycji przy zmianach temperatur i zaleznoscig temperatury

11



1. Wstep

przejscia szklistego. Zmniejsza sie promien hydrodynamiczny, a takze lepkosé
[7, 8, 9]. Brak koricéw wptywa na brak plateau modutu sprezysto$ci mieszanin
polimeréw cyklicznych [10], a zastosowanie architektury cyklicznej w uktadach
pozwala tatwiej kontrolowaé ich segregacje [11]. Miedzy uktadami o topologii
cyklicznej wystepuje mniejsze tarcie, co skutkuje lepszymi wlasnosci smarnymi
wzgledem liniowych odpowiednikéw [12] [13]. Polimery cykliczne, a takze ich
kombinacje, stajg sie popularne jako material budulcowy, dla supermiekkich i
elastycznych materialow [14]. Stopy polimeréw cyklicznych posiadaja wieksza
zdolno$¢ do pecznienia, przy mniejszej tendencji do splatan [15].

W badaniach wykorzystano dynamike molekularna, czyli rodzaj symulacji
komputerowej pozwalajacy rozwigza¢ numeryczne rownanie ruchu monome-
row. Przewaga symulacji nad eksperymentami jest mozliwos¢ analizy zachowa-
nia pojedynczej molekuty, na przyktad zmiany konformacji pojedynczego tan-
cucha w czasie. Natomiast jezeli chodzi o przewage symulacji nad rozwazania-
mi teoretycznymi to jest nig na przyktad mozliwo$é implementacji ztozonych
modeli, obejmujacych wiele molekut, czy tez skomplikowanych oddziatywan.
W modelowaniu polimeréw cyklicznych wykorzystano model gruboziarnisty
Kremera-Gresta czyli taki, w ktéorym grupa atoméw reprezentowana jest po-
przez monomer efektywny modelowany jako sfera [16], [17]. Metoda ta pozwala
na uproszczenie wielu zaleznosci wystepujacych w uktadach. Ogranicza liczbe
stopni swobody uktadu, co jednoczesnie zmniejsza jego ztozonos¢ oraz skraca

czas obliczen potrzebnych w na wykonanie badan.

1.2 Wykonane prace

e P1

W pierwszej pracy przeanalizowano zachowanie polielektrolitow, czyli
polimeréw posiadajacych tadunki elektryczne, przy czym neutralnosé
uktadu zapewniaja obecne w mieszaninie przeciwjony [I8| 19 20]. Ba-
dania skupity sie na wptywie zmiany statej dielektrycznej osrodka, kto-
ra zostala zaimplementowana poprzez modyfikacje dtugosci Bjerruma —
charakterystycznej odlegtosci miedzy tadunkami, przy ktorej ich energia
oddziatlywania elektrostatycznego jest poréwnywalna z energia cieplng
uktadu. W pracy poréwnano polimery liniowe i cykliczne o takiej samej
liczbie monomeréw wykorzystujac metody teorii analitycznej i symulacje
dynamiki molekularnej. Zauwazono ze wraz zmiang wzrostem wartosci
dlugosci Bjerruma, dla obu uktadéw, zmienia si¢ rozmiar i ksztalt polie-
lektrolitu. Do analiz numerycznych wykorzystano promien zyracji, czyli

sredniokwadratowa odlegtos¢ od srodka masy polimeru. Na podstawie
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1.3. Wykorzystane narzedzia

wynikow promienia zyracji dla roznych dtugosci tancucha obliczono wy-
ktadnik skalowania, a korzystajac z warto$ci wtasnych tensoréw zyracji

wyznaczono parametry ksztattu takie jak asferycznos$é i obtosc.

o P2

W drugiej publikacji oméwiono proces mikrosepracji fazowej polimeréw
blokowych, ktéry wynika z obecnosci dwoch niemieszalnych typéw mono-
merow w uktadzie. Wiasciwosci polimeru zmieniaja sie w wyniku zastoso-
wania réznych rodzajéw monomeréw w procesie syntezy [211, 22] 23] 24].
Praca dotyczy analizowania heteropolimeréw zbudowanych z dwoch ro-
dzajéw monomeréw, oznaczonych jako A i B, nazywanych kopolimerami.
Oddzialywania miedzy monomerami réznych typéw prowadzg do ich od-
pychania, co skutkuje mikroseparacja fazowa. Specyficzny stosunek mo-
nomeréow A:B wynoszacy 1:1 prowadzi do powstania charakterystycznej
morfologii, w ktorej grupy monomeréw tworza warstwy, tworzac struk-
ture lamelarng. Wykonano symulacje dynamiki molekularnej 6 rodzajow
architektur, takich jak: liniowa, cykliczna, cykliczna potaczona wigza-
niem w $rodku (przypominajaca ksztaltem 8, dla r6znego rozktadu ty-
péw: AB i ABA), taczaca cykliczna z liniowa, a takze potaczenie dwdch
cyklicznych (konkatanacja).

1.3 Wykorzystane narzedzia
W pracy wykorzystano:

e LAMMPS Molecular Dynamics Simulator

Nazwa LAMMPS pochodzi od akronimu angielskiego wyrazenia Large-
scale Atomic Molecular Massively Parallel Simulator. Jest to oprogra-
mowanie wykorzystywane do przeprowadzania symulacji dynamiki mole-
kularnej, ktore jest zoptymalizowane do pracy na wielu procesorach, co
pozwala na przeprowadzanie symulacji z duzg liczbg czasteczek w rozsad-
nym czasie. Dzigki tej rownoleglej architekturze LAMMPS jest szeroko
stosowane w badaniach dotyczacych wtasciwosci materiatow polimero-
wych [25].

e OVITO

To program do wizualizacji struktury polimeréw. Dzieki temu oprogra-

mowaniu mozliwe bylto graficzne przedstawienie zapisanych potozen i
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wigzan czasteczek w danym kroku czasowym, generowanych przez LAM-
MPS. OVITO umozliwia rowniez prosta analize oraz podglad wybranych

fragmentéw uktadu, co utatwia interpretacje wynikéw symulacji [26].

Python

Jest jezykiem programowania. Zostal zastosowany do obrébki danych,
dzieki uzyciu poszczegdlnych funkcji i bibliotek (takich jak: NumPy, Pan-
das). W czasie prac powstalo kilkanascie dosy¢ prostych, aczkolwiek efek-
tywnych skryptéw. Stuzyty one do: stworzenia konfiguracji poczatkowych
polimeréw (plikéw zawierajacych informacje potrzebne do przeprowadze-
nia symulacji - poczatkowego uktadu czastek, taczacych je wigzan, ro-
dzajow, czy predkosci), programéw wyznaczajacych potrzebne wartosci
z potozen czastek w danym czasie, takich jak promienie zyracji, czynnik
struktury, po programy analizujace parametry wyznaczone przy pomo-
cy srodowiska LAMMPS: wielko$¢ pudetka, ksztatt, profile gestosci, czy

korelatory.

Veusz

Program ten stuzy do tworzenia wykresow. Zaleta tego programu jest
graficzny interfejs uzytkowania i wieloplatformowe wykorzystanie, dzie-
ki czemu niezaleznie od systemu operacyjnego (Windows, Linux/Unix,
macOS) mozna odczytywaé i edytowaé pliki. Program jest dostepny za
darmo. Oparty jest na jezyku programowania Python, a ETEXstuzy do
opisu nazw osi, badz napiséow na wykresach. Wezytywanie danych moz-

liwe jest poprzez zatadowywanie plikoéw w réznych formatach.

Overleaf

Zostal wykorzystany do pisania prac w KTEX-u. Gtéwnymi zaletami tego
edytora sg praca i przechowywanie danych w ,chmurze” oraz udostep-

nienie tekstu wspotpracownikom i wspélna edycja w tym samym czasie.

AWK

Jest programem stuzacym do pracy na plikach tekstowych. Moze by¢
wykorzystywany do pobierania wybranych danych z pliku i wykonywania
prostych operacji takich jak sumowanie, dzielenie czy mnozenie. Prostota
sktadni i implementacja w systemach UNIX pozwala z linii komend na

wykonywanie szybkich i nieskomplikowanych analiz.



1.3. Wykorzystane narzedzia

o VIM

Jeden z popularniejszych edytoréw tekstu. Uruchamia sie go w oknie ter-
minala. Posiada rézne tryby pracy, miedzy innymi wprowadzanie tekstu,
czy edycja, dzieki czemu ma sie pelna kontrole nad plikiem. Jest roz-
winieciem edytora tekstu vi, posiadajac czes¢ jego funkcji i rozwijajac
go na przyktad dzicki mozliwosci alokacji wickszej ilosci elementow do
skopiowania w schowku, mozliwoéci cofania, czy tez otwierania plikow
majacych nawet po kilka GB. Wszystkie operacje sa w nim wprowadza-
ne tekstowo, a zaleznie od typu pliku mozna wtaczy¢ w nim kolorowanie

sktadni, co pomaga na przyktad przy pracy w Pythonie.
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Rozdziat 2

Polimery

2.1 Czym sa polimery?

Polimer jest to makroczasteczkowy zwigzek powstaty z potaczenia wielu jed-
nakowych niewielkich czasteczek tego samego rodzaju, zwanych monomerami
[27]. Zjawisko polimeryzacji czyli tworzenia z monomeréw tancuchéw polime-
rowych zachodzi dla organicznych i syntetycznych materialéw. Polimery orga-
niczne byty wykorzystywane przez cztowieka od tysiacleci jako materiaty, bez
znajomosci ich struktury mikroskopowej. Do przyktadéw takich materiatow
zalicza sie zywice, czy kauczuk. Rozwéj syntezy polimerow w laboratoriach
chemicznych przypada na XIX i XX wiek. Poczatek rozwoju materiatom poli-
merowym dat przyszty noblista - Hermann Staudinger. W swojej teorii okreslit
polimery jako molekuly w ktorych takie same czastki (monomery) potaczone sa
wiazaniami kowalencyjnymi [28] 29] B0]. Za pierwsze skuteczne préby syntezy

polimeréw uwaza sie prace Carothersa z koncéwki lat 30 XX wieku [31], 32].

Nazwy polimeréw pochodza zazwyczaj od nazw monomeréw bedacych ich
sktadowymi, lub sg ich kombinacjami na przyktad: polietylen, polistyren. Réz-
nice miedzy polimerami poza sktadem chemicznym wynikaja réwniez z mi-
krostruktury, czyli potaczen miedzy pierwiastkami, wystepujacymi wewnatrz
monomeru.

Konformacja polimeru, czyli przestrzenne utozenie tancucha zalezy mie-
dzy innymi od stopnia polimeryzacji N,,o,, okreslajacego ilos¢ monomeréw w
tancuchu polimerowym i masy molowej tancucha M, bedacej iloczynem masy
jednego monomeru M,,,, i jego stopnia polimeryzacji. Stopien polimeryza-
¢ji tancucha polimerowego jest podstawowym parametrem, odpowiadajacym
za zmiane wtasciwosci materiatu. Na przyktadzie liniowych polimerow winy-
lowych tancuchy o duzej ilosci monomerow tworzg ciata stale takie jak poli-

propylen i polistyren. Mniejszy stopien polimeryzacji odpowiada za tworzenie
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2. Polimery

cieczy.

Wiasciwodci fizyczne tancucha polimerowego, wynikajace z konformacji po-
limeru mozna kontrolowa¢ poprzez zmiane elastycznosci, ktora wynika z che-
mii monomerow oraz ich wzajemnych oddzialywan. Oddziatywania wystepuja
zarOwno wewnatrz tancucha jak i pomiedzy monomerami innych tancuchow.
Oddzialywania te mogg by¢ zaréwno przyciggajace jak i odpychajace. Nalezy
rowniez wspomnie¢ o oddziatywaniach pomiedzy tancuchem a rozpuszczalni-
kiem, ktore odgrywaja kluczowa role w okreslaniu wtasciwosci makroskopo-
wych uktadu. Oddzialywania te moga prowadzi¢ do rozpuszczania polimeru,
jego agregacji lub nawet wytracania w postaci fazy statej. W zaleznosci od
charakteru rozpuszczalnika i jego zgodnosci chemicznej z monomerami, uktad
moze znajdowac sie w jednej z dwoch podstawowych kategorii: dobrego lub zte-
go rozpuszczalnika. W dobrym rozpuszczalniku oddzialywania pomiedzy cza-
steczkami rozpuszczalnika a monomerami sg silniejsze niz pomiedzy samymi
monomerami, co skutkuje rozciggnieciem tancucha polimerowego i jego lepsza
rozpuszczalnoscia. Z kolei w ztym rozpuszczalniku monomery wykazuja silniej-
szg tendencje do wzajemnej agregacji, co prowadzi do kompaktowej, zwinietej
konformacji tancucha, a nawet do jego wytracania sie z roztworu. Na zmia-
ne wiekszosci oddzialywan miedzy polimerem a rozpuszczalnikiem kluczowy
wplyw ma temperatura, ktora determinuje jako$¢ rozpuszczalnika. W okreslo-
nych warunkach moze dojs¢ do punktu przejSciowego, znanego jako tempe-
ratura 0, w ktoérej uktad zachowuje sie jak idealny roztwor, a oddzialywania
miedzy monomerami i rozpuszczalnikiem sg zréwnowazone. Dodatkowo, rodzaj
rozpuszczalnika oraz stezenie (gesto$¢) polimeréw w badanej probce rowniez

wplywaja na konformacje tanicucha oraz jego dynamike [27].

2.2 Model lancucha idealnego

Najprostszym modelem teoretycznym jest model tancucha idealnego. Model
ten pomimo swej prostoty prawidtowo opisuje konformacje w roztworach typu
6. Sa to rozcienczone roztwory w ktérych pomiedzy monomerami wzajemne od-
dzialywania odpychajace i przyciggajace kompensuja sie. Efekt ten wystepuje
w charakterystycznej temperaturze T' = Ty, zwanej temperaturg 0, w ktorej
oddzialywania monomer-monomer oraz monomer-rozpuszczalnik rownowaza
sie.

Model tanicucha idealnego jest punktem wyjscia dla wickszosci rozwazan do-
tyczacych wlasnosci konformacyjnych polimeréow. Stopy polimeréw liniowych
ze wzgledu na wzajemne ekranowanie oddziatywan sterycznych réwniez zacho-

wuja sie jak tancuchy idealne.
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2.2. Model tancucha idealnego

Model tancucha idealnego zaktada, ze liczba monomeréow wynosi N,,o, =
N +1, gdzie N jest liczba wiazan. Wektor potozenia srodka masy monomeru to
Rl, a wektor wiazania (polaczenia) pomiedzy kolejnymi monomerami wynosi

b R RZ 1, pozwalajac okresli¢ dtugos¢ wigzania b = |b;|. Bladzenie loso-

we to sposob zachowania tancucha idealnego, w ktérym monomer w kazdym
kolejnym kroku przemieszcza si¢ o taks samag odlegto$é, nie biorac pod uwa-
ge poprzednich krokéw [33]. Nie uwzglednia ono réwniez zaleznosci dalekiego
zasiegu, czyli takich w ktorych nie ma bezposredniego powiazania pomiedzy
monomerami i korelacji orientacji jednego wigzania wzgledem pozostatych. Ze
wzgledu na zastosowanie powyzszych wlasnosci model tancucha idealnego mo-

ze przyjmowaé nazwe random flight chain, a jego wyglad zaprezentowano na

rysunku

— - -

y bi=R;, — R;4
z
’ i’ EN /’
/
x \

Rysunek 2.1: Model tanicucha idealnego wraz z przedstawieniem podstawowych
parametrow tancucha, takich jak wektory potozenia monomeréw R}, R?V, wek-
tory wiazan pomiedzy kolejnymi monomerami b:, b;, wektor koncow ﬁ, oraz
kat 6 miedzy kolejnymi wigzaniami [33].

Catkowita dtugosé konturowa tancucha polimerowego B, mierzona jest wzdluz

konturu, jako suma dlugosci kolejnych wigzan

B = |bj| N = bN. (2.1)

Wektor koficéw 7 taczy poczatek Ry i koniec Ry lancucha polimerowego,

jest suma wszystkich wektoréw wigzan w tancuchu polimerowym
— — — N —

W modelu tancucha idealnego monomery nie oddziatuja ze soba. W izotro-

powym uktadzie tancuchéw sredni wektor taczacy poczatek i koniec tancucha
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2. Polimery

wynosi zero, co wynika miedzy innymi z braku okreslonego kierunku i zwro-
tu. Aby uzyskaé wartos¢ niezerows nalezy podnie$¢ $redni wektor poczatku i
konca do kwadratu. W ten sposob otrzymuje si¢ srednio-kwadratowa odlegtos¢
miedzy koncami, ktéra nie jest wektorem wiec nie uwzglednia kierunku, zwrotu
i punktu przylozenia

(h?) = (h-h). (2.3)
W powyzszym wzorze sposob (---) okreslenia $redniej po zespole stuzy do
oznaczania wszystkich mozliwych stanéw uktadu. Uzycie w zapisie - oznacza
iloczyn skalarny wektorow.

Zaleznosci wektorowe wigzan mozna uprosci¢ gdy majg one tg samag dhu-
gos¢. Wowezas ich iloczyn skalarny mozna przyréwnac do iloczynu kwadratowej
dlugosci wigzan b? 1 kata miedzy nimi cos 6;;. lloczyn skalarny dla tych samych
wigzan ma wiec postac:

(bi - b;) = b2, (2.4)

Dla nastepujacych po sobie wektorow wigzan iloczyn jest dany przez:
<gz : gj> = b2 <COS 013> s (25)

kat # miedzy wiazaniami zaprezentowany jest na rysunku [2.1]
Podstawiajac sume z wyrazenia (2.2) do wyrazenia ({2.3)), uwzgledniajac
warto$¢ wektorowego iloczynu wigzan (2.5)), otrzymano $rednio-kwadratowy

wektor koncow:

=1 7j=1
o N-1 N o
(et r2 2 3 (k) 26)

71>

N-1 N

VN +2b° Y > (cosbyy),

i=1 j=2

7>

gdzie czynnik 2 pochodzi od podwodjnego sumowania dla j > i.

Najprostsza wersja modelu idealnego tanicucha polimerowego jest model
tancucha swobodnie potaczonego, zaktadajacy btadzenie losowe tancucha ide-
alnego, nieskorelowanie krokow w ktorym poza identycznymi dtugosciami wia-
zan <l_); . gj> = <Z;Z> . <l;]> = 0 éredni cosinus kata miedzy réznymi wektorami

wigzan wynosi (cos6;;) = 0.
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2.2. Model tancucha idealnego

Wartos¢ sredniego wektora poczatku i konca podniesiona do kwadratu jest

réwna

(h?) = b*N. (2.7)

Srednio-kwadratowy rozmiar polimeru w modelu wykorzystujacym bladze-
nie losowe jest tego samego rzedu wielkosci, co pierwiastek drugiego stopnia z

wektora koncow

R (n2)' b2 (2.8)

Podniesienie liczby wiazan do potegi 1/2 jest charakterystyczne dla tancucha
idealnego, w ktorym jakosé rozpuszczalnika okresla temperatura 6 powodujaca
btadzenie losowe.

Losowe zachowanie tancucha idealnego powoduje ze odlegtos¢ miedzy kon-

cami tancucha h = ‘ﬁ‘ jest dana przez rozktad normalny Gaussa

3 \*? 3h?
PN(h)I(W) b <_2b2N>' (2:9)

Zgodnie z prawem Boltzmanna entropia idealnego tanicucha polimerowego,

jest proporcjonalna do logarytmu prawdopodobienstwa Py

3h?

S:kBIHPN:SO—km,

(2.10)

gdzie kp jest stata Boltzmanna.
Ze wzgledu na brak oddzialywan pomiedzy monomerami w tancuchu ideal-
nym, energia wewnetrzna U wynosi zero. W zwiazku z tym energia swobodna
tancucha w ktorym odlegto$é miedzy koncami wynosi h zalezy tylko od entropii
F(h) :U—TS:F0+I<:BT37h2. (2.11)
202N

Wraz ze wzrostem diugosci wektora h entropia, a co za tym idzie zwigksza
si¢ energia swobodna. Jej wzrost jest kwadratowy wzgledem wzrostu wekto-
ra h. Oznacza to spetnienie warunkow do zastosowania prawa Hooke’a dla
entropowej elastycznosci tancucha idealnego. Sita f jaka jest potrzebna do

rozciggniecia tancucha do ustalonego h jest dana réwnaniem
3kpT -

h (2.12)

A

Czton (3kgT)/(b*N) jest entropowa staty sprezystosci. Ze wzgledu na obecnoéé
b N w mianowniku, tatwiej rozcigga si¢ polimery o duzym stopniu polimery-
zacji N + 1 i duzym rozmiarze monomeru b. Ze wzgledu na proporcjonalnosé

statej sprezystosci do temperatury 7', ciezej rozciaga si¢ tancuchy w wyzszej
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2. Polimery

temperaturze. Ze wzgledu na obecnosé iloczynu Nb? w mianowniku warto$é
wydhuzenia tancucha musi by¢ duzo mniejsza od maksymalnego wydtuzenia
[277, 33, 34, [35].

2.3 Model tancucha rzeczywistego

Model tancucha rzeczywistego uwzglednia oddziatywania migdzy monomerami
w obrebie pojedynczego tancucha, a takze interakcje z otoczeniem, tj. rozpusz-
czalnikiem. W przeciwienstwie do modelu tancucha idealnego, w ktérym mo-
nomery nie oddzialujg ze soba, w modelu rzeczywistym uwzglednia sie efekty
steryczne. Model tancucha rzeczywistego opisuje tzw. efekt samounikania, czyli
fakt, ze monomery nie moga zajmowacé tego samego miejsca w przestrzeni, co
sprawia, ze rzeczywista konformacja tancucha rézni si¢ od przewidywan mode-
lu idealnego. Efekt ten prowadzi do wigkszej ekspansji tancucha niz w modelu
idealnym i wymaga zastosowania bardziej zaawansowanych metod teoretycz-
nych, takich jak teoria Flory’ego, ktéra zostanie przedstawiona ponize;j.

Jednym z kluczowych czynnikéw wplywajacych na konformacje tancucha
rzeczywistego jest temperatura uktadu. Jesli temperatura jest wieksza niz tem-
peratura 1" > T}, oddzialywania monomer-monomer sg stabsze niz interakcje
monomer-rozpuszczalnik, co prowadzi do rozciagniecia tancucha i jego lepszej
rozpuszczalnosci (tzw. dobry rozpuszczalnik).

Do opisu tancucha rzeczywistego moze postuzy¢ przyktad dwéch monome-
row znajdujacych sie w tancuchu polimerowym. Zaktadajac ich rozmieszczenie
jak na rysunku [2.2] mozna powiedzie¢ ze znajduja sie blisko siebie w prze-
strzeni, ale daleko idac wzdtuz konturu tancucha. Dla takiej pary moze istnie¢
energia odpychania réwna 1/2kgTv, gdzie v jest objetoscia wykluczona (exc-
luded volume). Zalezy ona od witasciwosci termodynamicznych a jej wymiar
wynosi b3.

Zaktadajac, ze stezenie monomerdéw c jest okreslone przez liczbe wigzan N
oraz objetoéé R? obszaru zajmowanego przez klebek polimerowy, ktérego roz-
miar R wynika z modelu tancucha idealnego, mozna je wyrazi¢ w nastepujacy

sposob:
N

Zdefiniowana energia odpychania na jednostke objetosci, jest proporcjo-
nalna do gestosci wigzan, czyli kwadratu koncentracji ¢?. Energia swobodna

oddzialywania na jednostke objetosci przyjmuje postac
J 1/~cBTv <c2> (2.14)
odz — 9 . .
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2.3. Model tancucha rzeczywistego

Rysunek 2.2: Model tancucha rzeczywistego, czerwonym okregiem zaznaczo-
no monomery znajdujace si¢ wzgledem siebie blisko w przestrzeni, ale daleko
wzgledem dlugosci konturowej [33].

W zwiazku z tym ze srednig kwadratu stezenia wewnatrz tancucha mozna

zastapi¢ kwadratem sredniego stezenia dostajemy
() = (0)* ~ ]]\; (2.15)

W podejéciu éredniego pola, korelacje i fluktuacje pomiedzy monomera-
mi sg pomijalne. W wyniku catkowania wyrazenia na energie swobodna od-
dzialywania wzgledem objetodci R? otrzymuje si¢ calkowitg energie swobodna
oddzialywania )

Foq: (R) ~ ka”é\g. (2.16)

Operacja catkowania zaniedbuje stale rzedu jednosci. Zaleznosé¢ catkowitej
energii swobodnej od rozmiaru R jest odwrotnie proporcjonalna. W zwigzku
z tym dla malych odlegtosci oddziatywania odpychajace rozciagaja tancuch, a
wraz ze wzrostem R energia swobodna maleje.

Lancuch polimerowy nie rozcigga sie¢ jednak w nieskonczono$é, poniewaz
rozcigganie tancucha jest niwelowane przez elastycznosé tancucha, wynikajaca
z ograniczenia stopni swobody wraz ze wzrostem jego rozmiaru. Do uzyskania
energii odpowiadajacej za sprezystosé tancucha moze postuzy¢ wzor na energie

swobodng tancucha idealnego ([2.11])

Fy(R) ~ kpT——. (2.17)
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2. Polimery

Suma calkowitej energii swobodnej w modelu tancucha rzeczywistego wy-
nosi

F ~ Fogp+ F,. (2.18)

Rozmiar réwnowagowy tancucha rzeczywistego mozna otrzymaé poprzez
zminimalizowanie catkowitej energii swobodnej, wyznaczajac pochodna sumy

energii wzgledem rozmiaru R

O(Fu.+F) _ (%5 + ) _

OR OR

(2.19)

Po pominieciu wspotezynnikéw liczbowych otrzymuje sie wartos¢ promienia

tancucha rzeczywistego, zwanego promieniem Flory’ego

v\ P 3/5 3/5
Ry~ <b3> BN3/5 ~ NS5, (2.20)
Czynnik v/b® jest bezwymiarowy, wiec przyjmuje wartosci rzedu jednodci

w zwiazku z tym zostal pominiety [27, 33], 34].

2.4 Model konformacji globularnych

W temperaturze nizszej niz temperatura 6 (tj. dla T < Ty) dominuja oddzia-
lywania monomer-monomer, co skutkuje zwinieciem tancucha (polimer globu-
larny) i moze prowadzi¢ do jego agregacji lub wytracania sie z roztworu (zty
rozpuszczalnik). Model opisujacy zachowanie konformacji globularnej wypro-
wadza sie korzystajac z teorii Flory polimeru w stabym rozpuszczalniku. W
takim uktadzie energia przyciagania jest wigksza od energii odpychania, wiec
odlegtosci miedzy monomerami zmniejszaja sie i tancuch tworzy zwarta glo-
bule.

Energia oddziatywan, opisana réwnaniem ([2.14)), zostaje uzupelniona o
czton trojciatowy, analogicznie do teorii gazow rzeczywistych. W klasycznym
podejsciu do gazéw rzeczywistych uwzglednia sie nie tylko oddzialywania dwu-
ciatowe, ale takze wyzsze rzedy korekcji uwzgledniajace wielociatowe. Podob-
ny mechanizm wystepuje w uktadach polimerowych, gdzie w stabym rozpusz-
czalniku efekty trojcialowe wplywaja na stabilnos¢ i konformacje tancucha,
prowadzac do modyfikacji energii swobodnej uktadu. Energia oddzialtywania

polimeru w stabym rozpuszczalniku ma postac:

Fuie ~ ShT (0 () +w (%)) (2.21)

gdzie w jest parametrem odpowiadajacym za interakcje miedzy trzema mono-
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2.5. Prawo skalowania

merami, a za jego warto$é przyjmuje sie bS.
Uzyskanie catkowitej energii swobodnej oddziatlywania polega ponownie na

calkowaniu wyrazenia wzgledem objetosci R3:

N?  wN?
v v ) . (2.22)

Foaz (R) ~ kT <R3 + G

Ze wzgledu na kolaps polimeru w stabym rozpuszczalniku rozmiar tancucha
dazy do zera (R — 0). W zwiazku z tym, do wyznaczenia rozmiaru nie jest
konieczne uwzglednianie energii sprezystosci , poniewaz jej wartosé staje
sic mata w porownaniu z dwoma gtéwnymi sktadnikami energii oddziatywania.
Z tego powodu nie bierze sie jej pod uwage w dalszych rozwazaniach [27], 35].

Réwnowagowy rozmiar polimeru Rp w stabym rozpuszczalniku wyznaczamy z

23 + )
oR

Po wyznaczeniu pochodnych otrzymujemy wyrazenie na Rp postaci:

réwnania;

=0. (2.23)

N 1/3
Rp ~ <w) ~ bN/3, (2.24)
v

2.5 Prawo skalowania

Najpopularniejszym i najczesciej stosowanym sposobem okreslania zachowa-
nia polimeru w rozpuszczalniku jest teoria Flory’ego, ktora uwzglednia wktad
entropii oraz energii w obliczenia energii swobodnej uktadu. Teoria ta znajduje
potwierdzenie zarowno w wynikach symulacji komputerowych, jak i ekspery-
mentach. Ponadto, teoria Flory’ego stanowi podstawe do wyznaczenia prawa
potegowego, ktore opisuje zaleznosé miedzy rozmiarem R tancucha polimero-

wego a jego stopniem polimeryzacji N:
R~ bN", (2.25)

gdzie v to wyktadnik, ktéry okresla jakosé rozpuszezalnika [27].

Podstawowy podziatl polimeréw ze wzgledu na wptyw rozpuszczalnika zo-
stal zaprezentowany w kolejnych podpunktach. Wptyw rozpuszczalnika jest
kontrolowany poprzez zmiane temperatury. Na rysunku przedstawiono wy-
kres prawa skalowania w funkcji stopnia polimeryzacji dla roznych typéw roz-
puszczalnikow.

W roztworach polimerowych konformacja rzeczywistego tancucha zalezy
od temperatury. W niskiej temperaturze ostabione oddziatywania odpycha-

jace sprawiaja, ze przewazaja sily przyciggajace, co prowadzi do zwiniecia
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tancucha. Natomiast wzrost temperatury wzmacnia odpychanie migdzy mo-
nomerami, powodujac stopniowe rozcigganie tancucha. Dla kazdego polimeru
istnieje temperatura posrednia, zwana temperatura 6, w ktorej oddziatywania
odpychajace i przyciggajace miedzy monomerami niwelujg sie. W tej tempera-
turze tancuch zachowuje sie jak w przypadku modelu idealnego, gdzie nie ma

tendencji do zapadania si¢ ani nadmiernego rozciggania.

R

Rysunek 2.3: Prawo skalowania rozmiaru R tancucha polimerowego w funkcji
stopnia polimeryzacji N dla roznych typéw rozpuszczalnikow. Zielonym ko-
lorem oznaczono prawo skalowania w dobrym rozpuszczalniku, niebieskim w
rozpuszczalniku 6, a czerwonym w stabym.

2.6 Rozpuszczalniki

e Dobry rozpuszczalnik — T > Tj

W dobrym rozpuszczalniku tancuch polimerowy ”puchnie”, poniewaz
wzajemne odpychanie monomeréw prowadzi do maksymalizacji jego kon-
turu. Polimer dazy do uzyskania jak najwickszej liczby kontaktéw z roz-
puszczalnikiem, co skutkuje zwiekszeniem rozmiaru tancucha. W takim
srodowisku tancuch przyjmuje wiekszg objetosé, a jego rozmiar dany jest

réwnaniem

R~ N35, (2.26)

Na rysunku prawo skalowania w dobrym rozpuszczalniku oznaczo-
no kolerem zielonym. W dobrym rozpuszczalniku tancuch polimerowy

zachowuje si¢ jak samo-unikajace btadzenie losowe, poniewaz wzajemne
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2.7. Architektura

odpychanie miedzy monomerami sprawia, ze unika on zapadania si¢ i

dazy do zajmowania jak najwiekszej przestrzeni.

Rozpuszczalnik § — T =Ty

W tancuchu rzeczywistym znajdujacym si¢ w rozpuszczalniku o tem-
peraturze #, oddzialtywania przyciggajace i odpychajace miedzy mono-
merami niweluja sie. W tej temperaturze brak jest wyraznego wplywu
rozpuszczalnika na zachowanie polimeru, poniewaz interakcje monome-
row sg zrownowazone. Lancuch polimerowy w tym przypadku zachowuje
sie w sposob zblizony do tancucha idealnego, bez tendencji do zapadania
sie ani nadmiernego rozciggania. Rozmiar tancucha w rozpuszczalniku 6

jest dany réwnaniem

R~ N2, (2.27)

Kolorem niebieskim zaznaczono na rysunku [2.3| prawo skalowania tancu-

cha polimerowego w rozpuszczalniku 6.

Staby rozpuszczalnik — T' < Tj

Pojedyncze monomery w ztym rozpuszczalniku przyciagaja sie do sie-
bie, poniewaz energia przyciagania miedzy monomerami jest wigksza od
energii odpychania. W rezultacie struktura tanicucha zapada sie, staje sie
bardziej zwarta, a polimer przyjmuje posta¢ globuli. Prawo skalowanie

dla stabego rozpuszczalnika ma postaé

R~ N3, (2.28)

Ksztalt molekuty w ztym rozpuszczalniku mozna przyrownaé do kuli,
poniewaz taki sposéb skalowania charakteryzuje tego typu uktady, w
ktorych monomery daza do minimalizacji swojej powierzchni w wyniku
silniejszych oddzialywan przyciggajacych. Rysunek przedstawia wy-
kres zachowania prawa skalowania w ztym rozpuszczalniku oznaczonego

kolorem czerwonym [27].

2.7 Architektura

Polimery sktadajace sie z identycznych monomeréw sg okreslane jako homopo-

limery. Chociaz maja one jedng wspoélna jednostke powtarzalna, ich wtasciwo-

sci moga sie rozni¢ w zaleznosci od procesu polimeryzacji, ktéry determinuje

takie parametry jak architektura czy topologia tancucha. Monomery moga by¢

ze sobg potaczone na roézne sposoby, tworzac rozmaite struktury polimerow.
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2. Polimery

Do podstawowych rodzajow architektur polimerowych, zaprezentowanych na
rysunku [2.4 naleza:

A polimery liniowe,
B polimery cykliczne,
C gwiazda,

D szczotka polimerowa.

Rysunek 2.4: Przyktady architektur polimeréw: A - liniowych, B - cyklicznych,
C - gwiazdy, D - szczotkowych [27].

Wtasciwosci tych polimerow, uzyskane podczas polimeryzacji, sa uwazane
za stale, poniewaz ich zmiana wymaga zastosowania znacznej sity, mogacej
zniszezy¢ wigzania kowalencyjne. Na przyktad, potaczenie koncow liniowych
tancuchéw polimerowych w zamkniety pierécien powoduje zmiane struktury
i rozmiaru laficucha, a takze wptywa na nowe whasciwosci materiatu [35]. W
wyniku takiej zmiany moga wzrosnaé¢ parametry takie jak termostabilnosc,
temperatura przejscia szklistego, odpornos¢ na segregacje, a zmniejszy¢ sie
objeto$¢ hydrodynamiczna, lepko$é¢, tarcie oraz tendencja do splatan.

Zmiana architektury polimeru ma bezposredni wpltyw na jego wlasciwosci
fizyczne. Polimery cykliczne, ze wzgledu na swoja zwartg strukture, sa mniej
podatne na oddziatywania z rozpuszczalnikami i charakteryzuja sie mniejszymi
wymiarami niz polimery liniowe [5]. W efekcie sa bardziej stabilne termicznie
i maja wyzsza temperature przejscia szklistego. Zmniejszona objetos¢ hydro-
dynamiczna polimeréow cyklicznych wptywa na ich mniejsza lepkos¢, a takze
sprawia, ze majg one mniejsza tendencje do splatan, co poprawia ich wtasci-

wosci mechaniczne i aplikacyjne [7, 8, O, [T}, 2] 13 14 [15].
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Rozdzialt 3

Dynamika molekularna

3.1 Wstep

Symulacje komputerowe cieczy siegaja lat 50 XX wieku. Jako pierwszg symula-
cje cieczy uwaza sie przeprowadzong w 1953 na superkomputerze MANIAC w
Los Alamos. Zostalta ona przeprowadzona za pomocg metody Metropolis Mon-
te Carlo (MC). Nazwa Monte Carlo zostala zaproponowana przez Nicholasa
Metropolisa. Miata obrazowa¢ losowos¢ metody, odnoszac sie do kasyna Monte
Carlo w Monako [36]. Oryginalnymi modelami byty wyidealizowane molekuty
przyjmujace potencjaty twardych sfer [37]. Pézniej metoda Monte Carlo zacze-
ta wykorzystywaé¢ potencjal Lennarda-Jones’a [3§]. Jest gltéwnie uzywana do
wyznaczania statycznych wtasnosci uktadow.

Dynamika molekularna (MD) stuzy do numerycznego opisu zachowania mo-
lekut lub ich uktadéw. Jej podstawa jest rozwiazywanie newtonowskich réwnan
ruchu. Podobnie jak w MC w dynamice molekularnej zaczeto uzywaé¢ modeli
z potencjatem twardej sfery [39]. Zaleznosci pomiedzy czastkami sa wyrazane
poprzez réznego rodzaju potencjaty, a do rozwigzywania réwnan ruchu wyko-
rzystywane sg roznego rodzaju algorytmy. W ktérych zmiana sity nastepuje
wraz z ruchem czastek w czasie.

Raahman w roku 1964, stworzyl uktad w ktérym wykorzystal algorytm
catkujacy réwnania ruchu dla czastek argonu z uzyciem potencjatu Lennarda-
Jones’a [40]. W 1967 Verlet rozwinal sposéb rozwiazywania rownan dla modelu
Lennarda-Jones’a [41], 42].

ZYozonos¢ probleméw, ich stopien skomplikowania poprzez zastosowanie
wielu zmiennych utrudniaja badz uniemozliwiajg w pewnych sytuacjach wyko-
nanie eksperymentéw i badan teoretycznych. Symulacje dynamiki molekularnej
stanowig ”pomost” pomiedzy rozwazaniami teoretycznymi a eksperymentami.

Rozpatrujac dany problem tylko za pomoca teorii mozna badany uktad zbytnio
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uprosci¢, co da wyniki odbiegajace od rzeczywistych poprzez nieuwzglednie-
nie wszystkich parametrow. W przypadku nieuproszczenia uktadu, analityczne
rozwiazywanie rownan ruchu staje si¢ skomplikowane i czasochtonne. Dzigki za-
stosowaniu symulacji komputerowych obliczenia dynamiki molekularnej mozna
rozwigzywac szybciej i w bardziej przystepny sposob.

Symulacje komputerowe, zwlaszcza dynamiki molekularnej, oferujg szereg
zalet w poréwnaniu do tradycyjnych eksperymentow laboratoryjnych. Przede
wszystkim pozwalaja na szybkie i stosunkowo tanie badanie uktadéw, ktére w
rzeczywistosci mogtyby wymagaé kosztownej aparatury lub by¢ trudne, a na-
wet niemozliwe do zrealizowania ze wzgledu na ograniczenia techniczne. Jedna
z kluczowych zalet symulacji jest ich zdolnos¢ do rejestrowania petnej ewolucji
uktadu w czasie. W przeciwienstwie do eksperymentéw, gdzie czesto dostep-
ne sg jedynie koncowe wyniki pomiaréow, symulacje pozwalaja sledzi¢ zmiany
na poziomie pojedynczych czastek i dowolnie analizowa¢ zapisane trajektorie.
Dzigki temu mozna wréci¢ do dowolnego momentu symulacji, doktadnie prze-
analizowac przebieg zjawisk oraz wznowic¢ badania od wybranego etapu, np. po
osiggnieciu rownowagi termodynamicznej. Dodatkowo, symulacje umozliwiaja
rownoczesne testowanie roznych scenariuszy poprzez modyfikacje parametrow
wejsciowych i uruchamianie wielu niezaleznych obliczen. Takie podejscie po-
zwala na eksploracje szerokiego zakresu warunkéw w czasie porownywalnym
do wykonania pojedynczego eksperymentu. W efekcie badacze mogg szybciej
identyfikowa¢ kluczowe zaleznosci i efekty, przyspieszajac postep w analizie

badanych uktadéw.

3.2 Rodzaje symulacji

Symulacje komputerowe mozna klasyfikowa¢ na kilka kategorii w zaleznosci
od przyjetej skali przestrzennej i czasowej. Podzial ten opiera si¢ na wielko-
sci badanego obiektu oraz rozdzielczosci probkowania w czasie, jednak nie ma
Scistych granic miedzy poszczegdlnymi metodami — wybér odpowiedniego po-
dejscia zalezy od specyfiki badanego problemu. W wielu przypadkach rézne
techniki moga by¢ stosowane rownoczesnie, opisujac ten sam uktad na réznych
poziomach szczegbdtowosci.

Ze wzgledu na zakres skali i poziom szczegdtowosci wyrdznia sie trzy gtow-
ne typy symulacji: mechanike kwantowa, mechanike molekularng i mechanike
uktadéw cigglych. Przyblizone potozenia na skali przestrzennej i czasowej zo-

staly zaprezentowane na rysunku [3.1]
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Rysunek 3.1: Rodzaje symulacji komputerowych w zaleznosci od skali czasowej
t i przestrzennej L badanego obiektu. [43] [44], [45]

e Mechanika kwantowa

Mechanika kwantowa jest stosowana do analizy fundamentalnych proce-
sow zachodzgcych na poziomie jondéw, atoméw oraz niewielkich uktadow
molekularnych, obejmujacych kilkanascie atoméw. Dzigki niej mozliwe
jest doktadne modelowanie struktury elektronowej oraz dynamiki cza-
steczek. W mechanice kwantowej wyroznia si¢ migdzy innymi teorie: kla-
strow sprzezonych (CC) i funkcjonatu gestosci (DFT) [44].

e Mechanika molekularna

W skali mechaniki molekularnej stosuje sie modele gruboziarniste, w kto-
rych grupuje sie atomy w wieksze jednostki, zwane monomerami. Takie
podejscie pozwala na uproszczenie opisu uktadu i znaczace zmniejsze-
nie kosztow obliczeniowych. Przykladem metody wykorzystywanej w tej
skali jest dynamika molekularna (MD). Symulacje w tej grupie operuja
na poziomie mikroskopowym, analizujac parametry takie jak polozenia
i predko$ci monomerow, aby uzyskaé¢ informacje o wtasciwodciach ma-
kroskopowych ukladu, np. jego energii czy cisnieniu |46, 47]. Dynami-
ka molekularna bazuje na rozwigzaniu réwnan ruchu Newtona, opisujac
ewolucje uktadu w czasie na podstawie oddziatywan miedzy czastkami.
Dzieki temu umozliwia badanie wtasciwosci dynamicznych i struktural-

nych materii na poziomie atomowym lub mezoskopowym.

e Mechanika uktadow ciagtych

Mechanika uktadow ciagtych jest szeroko stosowana w projektach inzy-
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3. Dynamika molekularna

nierskich, zwtaszcza w Metodzie Elementéw Skoniczonych (MES). Meto-
da ta polega na podziale rzeczywistego uktadu na dyskretne elementy
przy uzyciu siatki numerycznej. Kazdy element moze by¢ analizowany
osobno, przy zatozeniu okreslonych wtasciwosci makroskopowych catego
uktadu. MES znajduje zastosowanie w réznych dziedzinach, takich jak
mechanika konstrukeji, analiza przeptywow plynéw, modelowanie mate-
riatéw kompozytowych czy biomechanika. Dzigki tej metodzie mozliwe
jest przewidywanie zachowania ukladu pod wplywem obciazen, zmian
temperatury czy naprezen, co czyni jg nieocenionym narzedziem w inzy-

nierii i naukach stosowanych.

3.3 Hamiltonian

Hamiltonian jest to funkcja uogoélnionych pedéw i wspoétrzednych. Stuzy do
opisu energii uktadu [48,49]. Z Hamiltonianu H mozna uzyskaé¢ rownania ruchu
opisujace zachowanie uktadu w czasie oraz jego wtasnosci mechaniczne. Wyniki
obliczen bazujace na energii potencjalnej to sity czy momenty sit dzialajace na

molekuty. Hamiltonian Wyznacza sie z sumy energii

H(q,p) = K(p) + V(q) (3.1)

Hamiltonian systemu N molekut to suma funkcji energii kinetycznej i po-
tencjalnej dla statych: p; odpowiadajacych pedom w energii kinetycznej K i

wspotrzednych ¢; w energii potencjalnej V:

e p,; - pedy sprzezone
b= (p17p27p37 "'7pN)' (32)

e ¢; - wspotrzedne czastek, w uktadzie kartezjanskim

q=(q1,q,q3, - qN)- (3.3)

Energie kinetyczna w Hamiltonianie (3.1]), przedstawia si¢ jako dwie sumy:
jedna po czastkach N i druga po a rozumianej jako wspétrzedne (x, y, z) czastki

. Przyjmuje ona postac:

K:ZZP& (3.4)

Y
i1« 2ml

gdzie m; jest masg czastki.
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3.4. Oddziatywania molekularne

3.4 Oddzialywania molekularne

Oddziatywanie pomiedzy czastkami wyraza si¢ poprzez potencjaty. Wystepuja
w osobnych sumach i dzieli si¢ je w zaleznosci od potozen poszczegodlnych: cza-
stek, ich par, czy tripletow etc., a przedstawia za pomoca energii potencjalne;
[48]:

V=> o) £ YD va(ra, ) + D00 > wg(ri, g, re) + (3.5)
i i > i j>ik>j>i

gdzie sktadniki sumy i, j, k, ... i ich zapis znaczg sume bez powtorzen.

Pierwsza suma odnosi sie do atoméw. Jest to podstawowy potencjat odpo-
wiadajacy za warunki zewnetrzne np. Sciany pudetka w ktérym przedstawiona
jest dana symulacja.

Druga najbardziej wykorzystywana metoda odpowiada za potencjat par,
czyli oddziatywanie pomiedzy dwoma czastkami, zalezy od ich odlegtosci wzgle-
dem siebie. Potencjaly par przyjmuja wartosci dodatnie i ujemne. Dodatnie
wartosci odpowiadajg za odpychanie, a ujemne za przecigganie. Parametr o
wystepujacy w potencjatach odpowiada za odlegto$é na jakiej one oddziatuja.
Odlegtos¢ migedzy poszczegolnymi czgstkami zaprezentowano jako r;;, lub r za-
miennie, w zaleznosci od prezentowanego przypadku. W modelowaniu cieczy, w
celu uproszczenia obliczen zaprojektowano wyidealizowane pary potencjatow.

Sa nimi:

e potencjat twardej sfery

Stosowany jako pierwszy w symulacjach dynamiki molekularnej [39]. W
zakresie oddziatywania przyjmuje maksymalng warto$é¢ odpychajaca, po-

za jest rOwny zero

o5(r) = {OO r< "). (3.6)

Wykres potencjatu twardej sfery zaprezentowano na rysunku (a).

e potencjal kwadratowy

Jeden z jego cztondéw odpowiada za odpychanie, drugi za przycigganie,

trzeci natomiast nie ma wplywu na czasteczki

00 (r <o)
V() ={—¢ (01 <r <o) (3.7)
0 (0'2 < ’f’).
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3. Dynamika molekularna

Opisany wyrazeniem potencjal kwadratowy znajduje si¢ na rysunku

B3(b).

r . 192] r

(a) (b)

Rysunek 3.2: Wyidealizowane pary potencjaléw: (a) potencjal twardej sfery,
(b) potencjal kwadratowy

e potencjal miekkiej sfery

W ktéorym a jest wyktadnikiem potegowym parametru odpychania, wy-
plaszczajacym zaleznos$é. Przy wartosci wyktadnika bliskiej nieskonczo-
nosci parametr potencjatu staje sie¢ mocniejszy i bardziej przypomina

potencjal twardej-sfery

v (r) = (o /r)* = ar™. (3.8)

W zaleznosci od zastosowanego parametru a na rysunku(3.3| (a), (b) i (c)

przedstawiono potencjaly miekkiej sfery.

Wryidealizowane potencjaly nie sg jednak najlepszym wyborem jezeli chce
sie uzyska¢ najbardziej wiarygodne wyniki. Pierwsza proba stworzenia poten-
cjalu wykorzystywanego powszechnie byt poczatek lat 70 XX wieku. Zaprezen-
towano wowczas potencjal Bobetica-Barkera-Maitlanda-Smitha (BBMS) wy-
znaczony jako potencjal miedzy dwoma atomami argonu [50) 51]. Zostal on
stworzony dzieki skorzystaniu z wielu eksperymentéw i potaczeniu pozyska-
nych z nich wynikéw. Zawiera zarowno czes¢ odpychajaca jak i przyciagajaca
jak w potencjale kwadratowym. Jego uproszczong forme zaprezentowano na
rysunku (d). BBMS dzieli sie na 3 czesci: pierwsza odpychajaca od prze-
krywania sie atomow, druga przyciggajaca odpowiadajgca za przycigganie i
trzecia spowodowana chmurg elektronéw, oddziatywaniami van der Waalsa,

lub Londona.
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- | a=12
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Rysunek 3.3: Wyidealizowane potencjaly miekkiej sfery: (a) przy parametrze
odpychania a = 1, (b) przy parametrze odpychania a = 12, (¢) przy parame-
trze odpychania a = 6, (d) réznica potencjatéw przy parametrach odpychania
odpowiednio a = 12 i a = 6.

Trzeci sktadnik sumy , odpowiadajaca za oddziatywania trzy-ciatowe.
On oraz kolejne maja wptyw na tyle staby ze zdecydowano si¢ czesciej stosowaé
zmieniong, wersje energii potencjalnej, zawierajaca czton pierwszy odnoszacy
si¢ do pojedynczych czasteczek i drugi odnoszacy sie do ich par ale w wersji

rozszerzonej zwanej efektywnym potencjatem par

VY o) + SOSTws (). (3.9)

i J>1

Zastosowanie efektywnego potencjatu par niesie za sobg konsekwencje wpro-
wadzenia uproszczen. Jednak w zwiazku z jego przystepna forma jest on po-

wszechnie stosowany w symulacjach komputerowych.

3.4.1 Potencjal Lennarda-Jonesa

Na podstawie modelu potencjatu BBMS dla argonu stworzono jego matema-

tyczna wersje zwana potencjatem Lennarda-Jonesa 12-6 (LJ) [48]. Jest to mo-
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3. Dynamika molekularna

del uzywany powszechnie nie tylko w cieczach, ale rowniez w materii mickkie;
na przyktad w fizyce polimeréow. Odpowiada za interakcje krotkiego zasiegu
poniewaz po okresleniu pewnej wartosci odlegltosci jego wpltyw jest pomijal-
ny. Wzoér na potencjal Lennarda-Jonesa przedstawia charakterystyke bardzo

zblizona do modelu BBMS i prezentuje sie w nastepujacy sposob:

v (1) = 4e ((o/r)"2 = (o/r)°) (3.10)

gdzie € jest parametrem energii zwanym studnia potencjatu, czyli miejscem
gdzie przyciaganie czastek jest najwieksze. Dla argonu ¢/k, =~ 120K a 0 ~
0.34nm, gdzie k; to stata Boltzman’a. Na rysunku zaznaczono go kolorem
czerwonym.

W 1971 wprowadzona zostata kolejna wersja w ktérej potencjal LJ zo-
stal rozbudowany i przyjatl nazwe potencjalu Weeksa-Chandlera-Andersena
(WCA) [52]. W tej postaci potencjat dzieli sie na dwie sktadowe:

e (Czes¢ odpychajaca przedstawia uktad odniesienia, kolor zielony na ry-
sunku [3.4] Jej przebieg jest mocniejszy od przebiegu potencjalu miekkie;
sfery z rownania (3.8]), ktora jest czesto uwazana za czes¢ odpychajaca

potencjatu Lennarda-Jonesa z réwnania (3.10):

LJ
< Tmin
oWOAR () = {v (7(“))+5 :: | T<7, (3.11)

o (Czesé przyciggajaca jest zwana zaktdcajaca, kolor niebieski na rysunku
B.4

WCA, - —€ T < Tmin
v r) = 3.12
(r) {v“(r) Tomin < T. ( )

Potencjat WCA jest uwazany za rozbudowanie potencjatu LJ i czesto na-
zywa sie go podzielonym na cze$¢ odpychajaca i przyciagajaca potencjatem
Lennarda-Jonesa. Wymienione potencjaty sa zaprezntowane ponizej:

Odcigcie czyli wynik przyjety dla wartosci rp, = 250 okredla warto$é
minimalng, punkt w ktérym odpychajaca czesé¢ potencjatu WCA przyjmuje
warto$¢ zero. Punkt ten w potencjale LJ jest miejscem wystepowania studni

potencjatu.

3.4.2 Potencja Coulomba

Podczas opisu uktadu zawierajacego tadunki elektryczne przedstawione po-

tencjaty nie sa wystarczajace, trzeba wéwczas wprowadzi¢ kolejny potencjat

36



3.4. Oddziatywania molekularne

1.5
1L — WCAg
i —WCA,
0.51 —LJ
Tmin = 250
() 0
~0.5- pw
_1_
—1,5- . | . I , | , | , | . |
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3

/’Q

Rysunek 3.4: Porownanie potencjatéw: kolorem czerwonym oznaczono poten-
cjal Lennarda-Jonesa (L.J), potencjal Weeksa-Chandlera-Andersena podzielo-
no na cze$¢ odpychajaca kolor zielony (WC Ag) i przyciagajaca kolor niebieski
(WCAL).

miedzy czastkami elektrycznie natadowanymi. Taki potencjat nazywamy jest
Coulombowskim [35, 53] i przedstawia go réwnanie:
ZiZj

,UZZ(T-) = m7

(3.13)
gdzie z;, z; to wartosci fadunkéw czastek i oraz j, a €9 to przenikalnos¢ elek-
tryczna osrodka. Potencjal Coulomba odpowiada za oddziatywania dalekiego
zasiegu ze wzgledu na swa charakterystyke, odlegtos¢ r, znajduje sie w mia-
nowniku. W implementacji potencjatu Coulombowskiego mozna wykorzystac
model powierzchniowy zaproponowany przez Sangstera i Dixona [54]. Doto-
zenie takiego potencjalu do uktadu bardzo spowalnia symulacje, ze wzgledu

liczenie oddzialtywan miedzy wieloma czgstkami.

3.4.3 Systemy molekularne

W modelach dwuatomowych, aby pozby¢ sie probleméw zwigzanych z wigza-
niami w postaci silnego miedzyatomowego potencjatu powstal model przypo-
minajacy wygladem hantel (dwie potaczone sztywnym wiazaniem atomowym
czastki). W latach 70 zaczeto tworzy¢é modele w ktérych wprowadzano po-
tencjat Lennarda-Jonesa opisujacy oddziatywanie miedzy dwoma potaczonymi
czastkami [55] [56]. Pézniej takie podejscie znalazto zastosowanie w molekutach
zawierajacych wiecej czastek. Polimery nalezg do takich systeméw molekular-
nych w ktorych pojedyncze czastki nie tylko oddziatuja wzgledem siebie po-

tencjatami takimi jak LJ, czy WCA, ale takze sa ze soba potaczone réznego
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rodzaju wigzaniami tworzac molekuty.

3.5 Periodyczne warunki brzegowe

Podczas tworzenia symulacji komputerowej kluczowym krokiem jest dobér i
ujednolicenie potencjatéw opisujacych oddzialtywania miedzy czastkami bada-
nej substancji. Nastepnie nalezy okresli¢ przestrzen, w ktoérej bedzie prowa-
dzona symulacja. W terminologii obliczeniowej taka przestrzen nazywana jest
pudetkiem symulacyjnym. W zaleznosci od wymiarowosci uktadu, pudetko mo-
ze przyjmowac rozne ksztalty — w symulacjach dwuwymiarowych najczesciej
jest to kwadrat, natomiast w trzech wymiarach przybiera posta¢ szeScianu lub
bardziej ztozonych bryt, takich jak dwunasto$cian rombowy czy $ciety osmio-
Scian.

Bez wzgledu na ksztalt, pudetko powinno by¢ dostatecznie duze, aby je-
go wpltyw na oddzialywania miedzy czastkami byl minimalny, jednoczesnie
umozliwiajac ich swobodny ruch. Ustalenie odpowiedniej gestosci, czyli stopnia
upakowania czastek, stanowi istotne wyzwanie. Aby uniknaé¢ probleméw zwia-
zanych z ograniczeniami wynikajacymi z powierzchni pudetka, Born i Karman
zaproponowali w 1912 roku periodyczne warunki brzegowe [57]. Polegaja one
na powieleniu pudetka nieskonczong liczbe razy, co sprawia, ze czastki, opusz-
czajac jedng strone symulowanego obszaru, natychmiast pojawiaja sie po jego
przeciwnej stronie. Metoda ta jest stosowana zaréwno w symulacjach dwuwy-
miarowych, rysunek [3.5] jak i trojwymiarowych, eliminujac efekty brzegowe i

zapewniajac bardziej realistyczne warunki badawcze.

Rysunek 3.5: Przyktad zastosowania metody periodycznych warunkow brzego-
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wych na dwuwymiarowym uktadzie.
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3.6. Wplyw zachowania pudetka

W centralnej czesci rysunku przedstawiony jest uktad symulowany, ktory
znajduje sie w kwadratowym, dwuwymiarowym pudetku. Z kazdej strony ota-
czaja go uklady zreplikowane, tworzace jego obrazy, dlatego czesto nazywa
sie je po prostu obrazami. Dzieki temu przedstawieniu, przy zmianie potozenia
czastki, mozna zaobserwowac réwniez ruch jej kopii w innych pudetkach. Przej-
Scia przez Sciany zaréwno oryginalnego pudetka, jak i jego replik, odbywaja sie
bez wptywu jakichkolwiek oddziatywan, co sprawia, ze czastka zachowuje sie,
jakby caty czas znajdowalta si¢ w oryginalnym uktadzie. Jak ilustruje rysunek
3.0, gdy czastka przejdzie przez Sciane oryginalnego uktadu i trafi do pudetka
zreplikowanego, jej kopie w innych obrazach pudetka zachowuja si¢ identycznie.
Dzieki zastosowaniu replikowanych pudetek, gdy czastka opuszcza jedng stro-
ne, pojawia sie natychmiast po przeciwnej stronie. Taki mechanizm zapewnia,
ze liczba czastek w uktadzie pozostaje stata, co jest kluczowym parametrem w
obliczeniach gestosci, podstawowym dla symulacji komputerowych. Dodatko-
wo, nie wymaga to zapamietywania nieskonczonej liczby pozycji wynikajacych
z nieskonczonej liczby pudetek, poniewaz w ostatecznym rozrachunku liczg sie

tylko polozenia czastek w oryginalnym uktadzie [48] 58|, 59].

3.6 Wplyw zachowania pudetka

Dzieki mechanice statystycznej mozna wyznaczy¢ wyniki symulacji. Z potozen
atomow 1 ich predkosci bedacych wartosciami mikroskopowymi, wyznacza si¢
wartosci makroskopowe jak energia, czy ci$nienie [46], 47, [60]. Rozwazajac sy-
mulacje dynamiki molekularnej nalezy bra¢ pod uwage podstawowe parametry

uktadu, do ktérych naleza:
e N - liczba czgstek,
e P - cis$nienie,
e ' - temperatura.

W uktadach wystepuja rowniez inne, rownie wazne parametry termodynamicz-
ne: p - gestos$¢, u - potencjal chemiczny, czy Cy - pojemnosé cieplna. Réwniez
otrzymywane na ich podstawie czynnik struktury (S(q)), wspétezynnik dyfu-
zji (D) 1 lepko$¢ (n). Do opisu ukladu stuza wspomniane wczesniej potozenia
i pedy. Matematyczny opis uktadu w ktérym znajduje sie N czastek wyma-
ga uzycia zbioru uogélnionych potozen i pedéw I'. Dzieki temu mozna opisaé
energie potencjalng uktadu A(T"). Ze wzgledu na ewolucje w czasie zmianie

podlegaé beda zaréwno T jak i A(T"). Zauwazy¢ nalezy, ze energia potencjalna
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uktadu obserwowana w czasie eksperymentu A, jest usredniona po dtugim
czasie A(T)

sy = Ay = CACON =  lim

tops—00 tObS

/0 AT () dt. (3.14)

Do stworzenia uktadu rownan opisujacego ruch czastek w czasie stuzag zmo-
dyfikowane réwnania ruchu Newtona. W symulacjach dynamiki molekularne;
komputer rozwigzuje rownania dla kazdej czastki w uktadzie bioragc pod uwage
zalezno$ci miedzy nimi. Ograniczeniem symulacji jest ustalony czas jej trwania
oraz zasoby obliczeniowe komputera. Ze wzgledu na rozwigzywanie nastepuja-
cych po sobie réwnan Sredni czas t,.,, zostaje podzielony przez liczbe krokow

Tovs dajac dtugosé kroku czasowego 0.

Aps = (A), = Tim —

time Tobs—00 T

/OT"“ A(D(T)), (3.15)

T jest jednostka dyskretna i w przeciwienstwie do ¢ nie odpowiada w sensie
fizycznym za zmiane czasu. Symulacje dynamiki molekularnej sa wiec opisane
przez wartosci dyskretne pedéw i potozen, a réwnania ruchu odnosza sie do
nastepujacych po sobie stanéow uktadu I'(7) i I'(1 4+ 1). W zwiazku z unieza-
leznieniem od $redniego czasu mozna wprowadzi¢ srednig zespotu. Taki zespot
jest traktowany jako zbior punktéw I' w przestrzeni fazowej. Stuzy do tego
prawdopodobieristwo gestosciowe p(I'). Opisanie uktadu w ten sposéb pozwala
wybraé rodzaj zespohu, ustalajac parametry pozostajace w nim state, a pozo-
stale wielkosci termodynamiczne sg wyznaczane poprzez usrednienia zespotu.
W wiekszosci zespotow stata pozostaje liczba czastek N. Parametry poza usta-
lonymi fluktuuja aby uktad pozostal w réwnowadze. Do najpopularniejszych

zespoléw wystepujacych w symulacjach dynamiki molekularnej naleza:

e NVE

Zespot mikrokanoniczny w ktorym poza N, stata pozostaje objetos¢ V
i catkowita energia wewnetrzna E. Jest podstawowym zespotem uzywa-
nym na przyktad do nadania predkosci czastkom w symulacji. Gestosé

prawdopodobienstwa w zespole NV E wynosi:
S(H(I)—F). (3.16)

" przekazuje informacje o wspétrzednych i pedach, a H(T") jest Hamilto-
nianem od I'. Funkcja delta opisujaca ten zespot zawiera liczbe czastek,
wielkos¢ pudetka i energie uktadu. W stanie ciggltym ¢ jest deltg Dirac’a,
natomiast w dyskretnym ¢ przyjmuje wartosci 0 lub 1 bedac delta Kro-
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necker’a. W zwiazku z tym funkcje partycji zespotu mikrokanonicznego

mozna zapisa¢ jako:
QnveE=)Y 0(HT)-E). (3.17)
T

Entropia (nieuporzadkowanie uktadu), odpowiadajaca za termodynami-
ke, przyjmuje dla tego zespotu ujemna wartos¢ funkcji i jest zapisana
jako:

—S/kp = —InQpnvE. (3.18)

NVT

Zespo6! kanoniczny, czyli zespot statej objetosci V' i statej temperatury 7.

W tym zespole energia fluktuuje. Gestos¢ w zespole kanonicznym wynosi:
exp (—H (T') /kgT) . (3.19)

Stata Boltzman’a i temperatura sg podane jawnie, a funkcje partycji w

zespole kanonicznym przyjmuje postac:
Qnvr = Z exp (—H (T) /kpT). (3.20)

Energia swobodna Helmholtz’a A jest dla zespolu NVT odpowiednia
funkcja:
—A/kBT =—1In QNVT' (321)

Ze wzgledu na wyniki skalowania klasycznych rownan ruchu, w dynamice
molekularnej polimeréw wykorzystuje sie modyfikacje zespotu kanonicz-
nego. Wprowadza si¢ termostat Langevin’a poprzez wykonanie catkowa-

nia czasu dla niehamiltonowskich réwnan ruchu.

NPT

Zespot izotermalno-izobaryczny, czyli zesp6t statego cisnienia P i stalej
temperatury 7. W tym zespole objeto$¢ staje sie wielkoscia mikrosko-
powa, wiec zalezy od pozostatych. Gesto$é prawdopodobienstwa w tym
stanie wynosi:

exp (— (H + PV) JkgT). (3.22)

Funkcje partycji w zespole izotermalno-izobaryczny przyjmuje postac:

Qnpr =Y. exp(— (H + PV) [kgT) = Z exp (—PV/kpT) Qnvr.
r v
(3.23)
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3. Dynamika molekularna

Energia swobodna Gibbs’a GG jest dla zespotu N PT odpowiednig funkcjg
termodynamiczna:

—G/k'BT = —ll’lQNpT. (324)

Podobnie jak w zespole kanonicznym w symulacjach polimeréow rowniez
nie korzysta sie z klasycznych rownan ruchu. Zamiast nich wykorzystuje
sie barostat Nose’a-Hoover’a. Pozwala on na zmiany wymiarow pudel-
ka izotropowe (w kazdym kierunku) i anizotropowe (np. rozciaganie w

jednym kierunku i kurczenie w dwéch pozostatych).

3.7 Rownania ruchu

Podstawe dynamiki molekularnej stanowia wspomniane wcze$niej rownania ru-
chu Newtona, nalezace do mechaniki klasycznej. Dla N czastek oddziatujacych

w potencjale V réwnanie ruchu Lagrange’a przyjmuje postac:
d .
dt (OL/0qx) — (OL/dqi) = 0. (3.25)

W réwnaniu tym Lagrangian funkcji L (g, ¢) jest réwny roznicy energii kine-
tycznej K 1 potencjalnej V. Jest rozpatrywany dla wspélrzednych uogélnio-
nych g i ich pochodnych pierwszego rzedu ¢y (predkosci uogélnionych). Dla
catkowitej pochodnej po czasie %.

Gdy réwnanie przedstawi si¢ za pomoca uktadu wspétrzednych Kar-
tezjanskich uwzgledniajac czastki o potozeniach r; i energii kinetycznej K opi-
sanej wzorem i potencjalnej V' réwniez opisanej wzorem , to réwnanie
ruchu ma postac:

Masa kolejnych czastek to m,; ich przyspieszenia stanowi pochodna drugiego
rzedu po potozeniu w uktadzie kartezjanskim 7;, a sita przypadajaca na czastke

prezentuje sie nastepujaco:
fi=V, L=-V,V (3.27)

Réwnanie (3.27) moze prezentowaé catkowita site przypadajaca na molekute,
opisujac gradient w odniesieniu do pozycji czastek.
Hamiltonian jest opisany w oparciu o ped uogdlniony py = 0L/dqs, sprze-

zony z wspoOtrzednymi uogélnionymi g, zdefiniowany jako:
k
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3.8. Algorytmy w dynamice molekularne;

gdzie pochodna wspohrzednych uogdlnionych ¢, w pewnych warunkach jest
przyjeta jako ped p.

Dla dalszych uproszczen uwzgledniajacych niezaleznosé energii potencjal-
nej V' od czasu i predkosci réwnanie Hamiltonianu jest przyrownane do
energii. Rownanie Hamiltona dla kartezjanskiego uktadu wspotrzednych przyj-

muje postac:

pi= V.,V =f. (3.29b)

W zwiazku z tym ze energia potencjalna V' i kinetyczna K nie zalezg wprost
od czasu pochodne zaréwno pierwszego jak i drugiego rzadu Hamiltonianu
po czasie beda réwne zero. Jest to kluczowy element z prawa zachowa-
nia energii, ktore wystepuje nawet przy wprowadzaniu dodatkowej energii z
zewnatrz. Jedynym warunkiem jest brak zaleznosci wprowadzanych energii od
czasu i predkosci.

Kolejna wazna cechg takich uktadéw jest ich odwracalno$¢ w czasie. Utoze-
nie czastek mozna przywroci¢ do poczatkowego stanu, poprzez zmiang predko-
sciipedow. W ten sposob zmienia sie tylko kierunek trajektorii. Uwzgledniajac
réwnania klasyczne (3.26)), czy hamiltoniany , mozna zauwazy¢ wystepo-
wanie potencjatu pochodnej przestrzennej. Zmienia on sposob rozwigzywania
rownan ruchu poprzez wpltyw energii potencjalnej V', gdy jest ona funkcja cig-

gla. Zmiana potozenia czastek w czasie powinna by¢ ptynna [48, [49].

3.8 Algorytmy w dynamice molekularnej

Algorytmy w dynamice molekularnej stuzg gtéwnie do efektywnego rozwigzy-
wania rownan ruchu dla duzych uktadow czasteczek. Dzieki nim mozliwe jest
przyspieszenie obliczen, co ma kluczowe znaczenie w przypadku uktadéw z du-
za liczba czasteczek lub gdy czasteczki sa potaczone wiazaniami. Stosowanie
odpowiednich algorytméw pozwala na bardziej efektywne obliczanie trajektorii
czasteczek, minimalizujac czas obliczen i zmniejszajac obciazenie obliczeniowe.

Algorytmy umozliwiaja rowniez radzenie sobie z réznymi problemami zwig-
zanymi z dynamika molekularna, takimi jak stabilnos¢ numeryczna, precyzyjne
obliczenia energii, a takze uwzglednienie skomplikowanych oddziatywan mie-
dzy czasteczkami. W kontekscie klasycznego rownania ruchu i hamiltonianu,
podstawowa metodg numeryczna jest metoda réznic skonczonych, ktéra po-

zwala na przyblizone rozwigzanie tych rownan w sposob wydajny i stabilny.
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3. Dynamika molekularna

3.8.1 Algorym korektor-predyktor

Majac podstawowe informacje o uktadzie takie jak liczba czastek, ich potozenia
i predkosci w chwili ¢ dzigki algorytmowi catkowania, da si¢ uzyska¢ te same
parametry uktadu z dostateczng doktadnoscig w chwili t4dt. Rownania sg roz-
wigzywane krok po kroku, zachowujac 0t mniejsze niz czas potrzebny czastce
do pokonania odlegtosci rownej jej wielkosci. Wieksze 0t powoduje mniejsza
doktadno$é¢ wzgledem prawidtowej trajektorii uzyskanej na podstawie mecha-
niki klasycznej [61, [62].

Jako jedng z najprostszych metod wykorzystywanych w dynamice mole-
kularnej nalezy algorytm korektora-predyktora. Dziala on w oparciu o wzor
Taylora. Gdy uktad jest ciagly za pomoca wspomnianego wzoru mozna go

upraszczac, jak pokazano ponizej:

7Pt 4 5) = r(t) + Sto(t) + ;57:2@ 4o (3.30a)
VP (t+ 6t) = v(t) + dta(t) + - - (3.30b)
a’ (t+dt) =a(t)+---. (3.30¢)

W tych wzorach r, v i a odpowiadaja za potozenia, predkosci i przyspie-
szenia, a wielokropki odpowiadaja za kolejne pochodne.

Nalezy pamigtac¢ o zastosowaniu korektoréw, majacych zapobiegac¢ btedom i
ich nawarstwianiu sie w czasie. Uzycie korektoréw ma jednak swoja wade ponie-
waz znaczaco wptywa na spowolnienie obliczen dynamiki molekularnej. Zasada
dziatania algorytmu korektora-predyktora jest dos¢ prosta i schematyczna. Po
wprowadzeniu parametrow poczatkowych uktadu, wykonuje sie predykcje w
chwili £ 4 0t, nastepnie oceniane sa sity w nowych potozeniach. Wprowadza sie
korekcje korzystajac z nowych przyspieszen oraz wyznacza interesujace sta-
te potrzebne w dalszych analizach. Po wykonaniu tych krokéw przechodzi sie¢
dalej powtarzajac wszystko.

Algorytmy w dynamice molekularnej przyjmuja rézne postaci. Jedne trak-
tuja réwnania ruchu jako rownania rézniczkowe pierwszego rzedu lub catkuja
je bezposrednio do postaci # = f/m.

Im dhuzszy czas symulacji tym wyniki uzyskane przy uzyciu algorytmu
catkujacego beda bardziej odbiegaty od prawidtowych wynikéw. Mozna tego
uniknaé¢ wykonujac symulacje w obrebie czasu korekcji. Ta metoda jest gtow-
nie stosowana w zespole mikrokanonicznym (NV E). w ktorym nie ktadzie sie

nacisku na przebieg trajektorii tylko na energie uktadu. Ze wzgledu na czas
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trwania obliczen wazna jest prostota algorytmu caltkujacego. Poswiecajac du-
70 pracy na usprawnienia algorytmu mozna uzyska¢ mate réznice w wynikach,

przy duzym naktadzie mocy obliczeniowej.

3.8.2 Algorytm Verlet

Algorytm Verlet jest najpopularniejsza metoda catkowania w dynamice mole-
kularnej [41], 42]. Rozwiazuje réwnanie drugiego rzedu opisane wzorem ((3.26]).

W podstawowej formie przedstawa sie go jako:
r(t+0t) = 2r(t) —r (t — ot) + 5t%a (t). (3.31)

Funkcje r(t), r(t — dt), a(t) sa odpowiednio potozeniami w obecnym i po-
przednim kroku oraz przyspieszeniami czastek. Algorytm Verlet nie uwzglednia
predkosci poniewaz nie sg one potrzebne do ustalania trajektorii co jest zazwy-
czaj celem symulacji. Predkosci sa natomiast potrzebne do wyznaczania energii
kinetycznej K, ktéra wraz z energia potencjalna V' pozwala okresli¢ catkowita
energie uktadu. Do wyznaczania predkosci mozna wykorzystaé réznice potozen
w krokach czasowych. Przedstawia si¢ ja wzorem:

_r(t44dt) —r(t —6t)

o(t) = o . (3.32)

Algorytm Verlet poprzez symetrycznosé i uporzadkowanie jest odwracalny w
czasie. Na jego prostote wpltywa to, ze w zwiazku ze wzorem do dziatania
i obliczen jednej czastki potrzebne jest tylko 9 miejsc w pamieci komputera
ktére stuza do zapisu potozen nowych, starych i tymczasowych (przyjmujacych
zaleznie od miejsca w algorytmie wartosci potozen nowych i starych).

Wraz z rozwojem pojawity sie¢ modyfikacje algorytmu. Jednym z nich jest
schemat ”skoku-zaby” uwzgledniajacy potowe kroku czasowego. Oprocz poto-
zen i przyspieszen uwzglednia dodatkowo predkosé w potowie kroku. Kolejna
modyfikacja jest wykorzystywany w srodowisku LAMMPS [25] predkosciowy
algorytm Verlet. Jego zasada dziatania polega na zapisywaniu w chwili ¢ poto-

zenia, predkosci i przyspieszenia.
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Rozdziat 4

Dynamika molekularna

polimeréw

4.1 Dynamika molekularna polimeréw

4.1.1 Model Kremera-Gresta

Model Kremera-Gresta to jedno z najbardziej fundamentalnych narzedzi stoso-
wanych w symulacjach dynamiki molekularnej polimeréw. Jego znaczenie wy-
nika z prostoty i jednoczesnie zdolnosci do uchwycenia kluczowych cech rzeczy-
wistych tancuchéw polimerowych. Dzigki zastosowaniu potencjatu Lennarda-
Jonesa do opisu oddziatywan miedzy monomerami oraz potencjatu sprezystego
do modelowania wigzan w tancuchu, model ten wiernie odwzorowuje strukture
i dynamike polimeréw w szerokim zakresie parametréw. Jednym z najwazniej-
szych osiagnie¢ Kremera i Gresta byto uwzglednienie splatan polimerowych, co
odroznia ich model od prostszych podejs¢, takich jak modele swobodnego lub
samounikajacego bladzenia losowego. Splatania majg kluczowe znaczenie dla
wtadciwosci reologicznych polimerow, wptywajac na ich lepko$é¢, modut spre-
zystosci i relaksacje. Model Kremera-Gresta pozwala na badanie tych efektéow
w sposob efektywny obliczeniowo, jednocze$nie unikajac koniecznosci stosowa-
nia zbyt uproszczonych zatozen. Jego elastycznosc i szeroki zakres zastosowan
sprawiaja, ze model ten jest wykorzystywany nie tylko w badaniach podsta-
wowych nad polimerami, ale takze w projektowaniu nowych materialéw. Moz-
na go stosowaé¢ do analizy zaréwno rozcienczonych roztworéw polimerowych,
jak i gestych uktadow, takich jak topologicznie skomplikowane sieci polimero-
we czy polimery w ograniczonych geometriach. Wspotczesne warianty modelu
Kremera-Gresta pozwalaja rowniez na badanie wptywu rozpuszczalnika, efek-
tow hydrodynamicznych czy nawet chemicznych modyfikacji tancuchéw. Dzieki

temu stal sie on podstawowym narzedziem w symulacjach polimeréw i pozo-
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staje aktywnie rozwijany w wielu dziedzinach, od inzynierii materiatowej po
biologie molekularna [16, [17].

Réwnanie ruchu w modelu Kremera-Gresta ma postac:
mr; = =VU; — I'ry + Wi (1) . (4.1)

Roéwnanie to opisuje dynamike monomeréw w tancuchu polimerowym, uwzgled-

niajac trzy kluczowe sktadniki:

e Site wynikajaca z potencjatu oddziatywan —VU; — okresla oddzialywania
miedzy monomerami, zarowno te wynikajace z wiazan kowalencyjnych w

tancuchu, jak i oddzialywania miedzy monomerami réznych tancuchow.

e Sile tarcia —I'7; — uwzglednia ttumienie ruchu monomeréw, ktére mo-
ze wynikaé¢ np. z obecnosci rozpuszczalnika lub efektéw lepkos$ciowych.
Wspétezynnik ttumienia I' okresla, jak silnie monomer traci energie ki-

netyczna na skutek otoczenia.

e Losowa site termiczng W; — reprezentuje wptyw przypadkowych zderzen z
czasteczkami otoczenia, zgodnie z zatozeniami dynamiki Langevina. Sita
ta modeluje efekt temperaturowy, wprowadzajac fluktuacje termiczne do

ukladu.

Model Kremera-Gresta wykorzystuje potencjal Lennarda-Jonesa U/ do opi-
su oddzialywan miedzy czastkami oraz potencjal sprezysty UFENE do mode-
lowania wigzain w taiicuchu. Potencjal Lennarda-Jonesa UL/, na rysunky
oznaczony zielonym kolorem, w ktorym r. odpowiada za odciecie potencjatu

jest postaci:

ey ()G @ () ren

0 T > 7.

Wiagzania sg modelowane przez nieliniowe sprezyny wykorzystujac potencjat
FENE (ang. Finitely Extensible Nonlinear Elastic), przedstawiony w postaci
krzywej koloru niebieckiego na rysunku [4.1} Jest to potencjal przyciagajacy,
bedacy przyrownywany do sprezyny o wartosci k taczacej dwie czastki, oddzia-

hujacej na maksymalnej dtugosci wigzania 7,4,

UFENE(T) _ {_O‘5kT72nax

(1= =) <l

(4.3)

o0 "> "maz-

W zwigzku z tym model Kremera-Gresta jest czesto okreslany jako model

koralikowo-sprezynowy (ang. bead-spring model), poniewaz opisuje tanicuchy
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polimerowe jako zbi6r monomeréw (koralikéw) potaczonych elastycznymi wia-
zaniami (sprezynami), Na rysunkuzilustrowano potencjaty Lennarda-Jonsa

i FENE oraz ich ztozenie, oznaczone kolorem czerwonym.

40
30

— LJ

—— FENFE
20— LJ+ FENE

10

LN S L B B B B B B B BN L B B |

0 1

e by b b b by

0 0.25 0.5 0.75 1 125 15
r

Rysunek 4.1: Potencjaly przedstawione w postaci krzywych w kolorach: zielo-
nym potencjal Lennarda-Jonesa (L.J), niebieskim potencjal (FENE) oraz ich
ztozenie oznaczone kolorem czerwonym.

W potencjale FENE wazny jest dobér parametréw aby wiazania nie prze-

cinaly sie ze soba.

4.1.2 Oddzialywanie elektrostatyczne

Polimery zawierajgce jonizowalne grupy funkcyjne nazywane sg polielektroli-
tami. W symulacjach dynamiki molekularnej ich zachowanie mozna odwzoro-
wac, uwzgledniajac potencjat Coulomba, ktéry opisuje oddziatywania elektro-
statyczne miedzy natadowanymi segmentami tancucha [35]. Kluczowym pa-
rametrem charakteryzujacym uktady natadowane jest dtugos¢ Bjerruma ip
[20, 53] [63]. Jest to odlegtosé, przy ktorej sita elektrostatyczna pomiedzy dwo-
ma tadunkami elementarnymi staje sie¢ poréwnywalna z energig cieplng kgT'.
Dhugos$¢ Bjerruma odgrywa istotng role w analizie procesow elektrostatycz-
nych zachodzacych w elektrolitach i polielektrolitach. Wartos¢ g zalezy od
fundamentalnych statych fizycznych: tadunku elementarnego e, przenikalnosci
elektrycznej prozni €p, wzglednej przenikalnosci elektrycznej osrodka e, oraz

temperatury 7'. Jest ona opisana wzorem:

62

lp=——-—.
B dreoe, kyT

(4.4)

W dynamice molekularnej oddziatywanie Coulomba wyznacza si¢ za pomoca
metody Ewalda PPPM (ang. Particle-Particle-Particle mesh).
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4.1.3 Polimery blokowe

Polimery blokowe to kopolimery, w ktorych tancuch sktada si¢ z ciagtych seg-
mentéw (blokéw) utworzonych z jednego typu monomeru, potaczonych z seg-
mentami zawierajacymi inny typ monomeru. Dzieki réznicom w powinowac-
twie miedzy blokami, polimery blokowe czesto ulegaja separacji fazowej na
skali nanometrycznej, tworzac dobrze uporzadkowane struktury, takie jak: la-
melarne (warstwowe) — przypominajace uktad naprzemiennych warstw, micele
sferyczne — z rdzeniem utworzonym z jednego rodzaju monomeru, czy tez cylin-
dryczne domeny — jeden rodzaj monomeru tworzy dhugie, nitkowate struktury
w otoczeniu drugiego. Kluczows cecha w modelowaniu polimerow blokowych
jest regulacja parametrow oddzialywan miedzy monomerami w taki sposob,
aby odwzorowac ich sktonnos$¢ do separacji fazowej. W standardowym modelu
Kremera-Gresta oddzialywania miedzy wszystkimi monomerami sg opisywane
tym samym potencjatem Lennarda-Jonesa, przy czym jego minimalna wartos¢
okresla glebokosé studni potencjatu e. W przypadku kopolimeréw blokowych
kluczowe jest zréznicowanie parametréow oddziatywania dla réznych par mono-
meréw. Oddziatywanie miedzy monomerami tego samego typu (np. A-A i B-B)
pozostaje niezmienne: €44 = egp = €. Oddzialywanie miedzy ré6znymi typami
monomeréw (A-B) moze by¢ modyfikowane € 45 # €. Im bardziej monomery A
i B sie odpychaja, tym wieksze staje sie efektywne rozdzielenie fazowe blokow.
Dla lepszego opisu separacji fazowej wprowadzany jest parametr:

1

€= 5AB_§(5AA+€BB) . (45)

Jest on pozwiazany z parametrem y wystepujacym w teorii Flory’ego-Hugginsa,
opisujaca energetyczne roznice miedzy monomerami i tendencje do rozdzielania

sie faz w zaleznosci od sity ich wzajemnych oddziatywan [21], 23, 64], [65, 66}, [67].

4.2 Wielkosci charakteryzujace strukture po-
limeréw

W biezacym podrozdziale zaprezentowano podstawowe wielkosci stuzace do
opisu wtlasciwosci konformacji polimeréw. Korzysta sie z nich w analizach dy-

namiki molekularne;j.

4.2.1 Promien zyracji

Promien zyracji R, jest wielkoscig charakteryzujaca rozmiar tancucha polime-

rowego. Jest parametrem podobnym pod wzgledem mozliwosci opisu do odle-
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4.2. Wielkoéci charakteryzujace strukture polimeréw

gtosci miedzy koncami polimeru [27]. Definicja promienia zyracji opiera si¢ na
sredniej z kwadratow odlegtodci miedzy poszczegdlnymi monomerami a Srod-
kiem masy czasteczki, czyli oblicza si¢ go jako pierwiastek $redni z kwadratu

roznicy wektorow potozen monomeréw wzgledem srodka masy:

N
R? ;;xE—R%% (4.6)
gdzie R; jest wektorem potozenia kolejnych monomerow, a Rom jest wekto-
rem polozenia srodka masy calej molekuly. Wektor potozenia srodka masy
wyznacza sie poprzez usrednienie potozen wszystkich monomeréw molekuty w
przestrzeni.

Promien zyracji w przeciwienstwie do srednio-kwadratowej odlegtosci mie-
dzy koncami, znajduje zastosowanie rowniez dla architektur innych niz liniowa
na przyktad w polimerach cyklicznych, nie posiadajacych koncow. A ze wzgle-
du na podobienstwa mozna go wykorzysta¢ w prawie potegowym. Przyjmuje

w nim podobne wartosci v okreslajace jako$¢ rozpuszczalnika.

4.2.2 Asferycznosc¢ i obtosé

Do opisu ksztaltu molekuty wykorzystuje sie wielkosci takie jak: asferycznos¢ i
obtos¢. Parametry te matematycznie przedstawiaja ksztatt molekut w uprosz-
czonej formie. Przyréwnuja molekute do elipsoidy, ktora we wspoétrzednych

kartezjanskich ma nastepujaca postac:

2 2 2
%+£+%:1 (4.7)
gdzie a, b i ¢ sa dhugosciami potosi.
Rysunek ilustruje elipsoide dla parametrow a =4, b = 2, ¢ = 2.
Wartosci symbolizujace poétosie uzyskuje si¢ z tensora zyracji, ktory jest
wyznaczany na podstawie polozenia monomeréw w przestrzeni. Ze wzgledu
na symetrycznos¢ macierzy tego tensora, jego diagonalizacja prowadzi do uzy-
skania wartosci wlasnych, oznaczanych jako Az., Ayy, A.., a ich zapis wyglada

nastepujaco:
R? = Ayy (4.8)
Azz

Wartosci diagonalne tensor zyracji sg uporzadkowane: A\, < Ayy < ...
W oparciu o wartosci wtasne tensora zyracji zaproponowano wielkosci ma-

tematyczne modele stuzace do opisu ksztalttéw polimerow, takie jak asferycz-
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4. Dynamika molekularna polimerow

<
N7

Rysunek 4.2: Siatka tworzaca elipsoide w przestrzeni kartezjanskiej, ktorej wy-
glad stuzy do przedstawienia przyblizonego ksztaltu molekuty polimeru.

nos¢ i obtosé, ktore pozwalajag na bardziej iloSciowy opis geometrii uktadu
[68, [69]. Ponizej przedstawiono wzory stuzace do wyznaczenia asferycznosci

.9} FLI00 i oblosci

Asferycznosé

Asferyczno$¢ Ay dana jest wzorem:

O )
Y C (4.9)

d

1
S d(d—1)¢

=1

gdzie d = 3, \; to kolejne wartosci wlasne tensora zyracji Azz, Ay 1 A.z, a

A = (Agz + Ayy + Azz) /3. Ostatecznie wzér na asferycznosé przyjmuje postac:

A= - )\ ) T . (4.10)

Asferyczno$¢ przyjmuje wartosci od 0 do 1, gdzie warto$¢ A; = 0 to sfera, a

Aq =1 to pret, zilustrowane po lewej stronie na rysunku jako elipsoidy.

Obtosé

Wzoér ogélny do wyznaczenie obtosci P to:

1 ()\z' - 5\)

p= S (4.11)
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4.2. Wielkoéci charakteryzujace strukture polimeréw

Po podstawieniu parametrow jak w przypadku asferycznosci wzér na obtosé

przyjmuje postac:

. (Ao = A) (A = A) (Aez = A) | @12)

Obtos¢ przyjmuje wartosci od -0,25 do 2, gdzie wartos¢ P — 0,25 to ptaski
dysk, a P = 2 to pret, przedstawione w postaci elipsoid na rysunku [£.3] po

prawej stronie.

Ag=0
Al = A2 =3

P=-1/4

A1 =X, A3 =0

Ag=1

A #0, g =X3=0

P =2

AL £ 0, X9 = A3 =0

Rysunek 4.3: Elipsoidy przedstawiajace skrajne wartosci asferycznosci Ag = 0,
Ag=11obtoéci P—0,25 P =2.

4.2.3 Funkcja korelacji par

Funkcja korelacji par g(r) okresla prawdopodobiefistwo znalezienia monomeru
w sferycznym obszarze o promieniu r. Zazwyczaj obszar ten jest wyznaczany
dla jednego z monomeréw w tancuchu w celu sprawdzenia obecno$ci monomeru

w danej odleglosci. Dla tanicucha idealnego przyjmuje wzér na g(r) jest postaci:

3
g<r) - HTbQ

(4.13)

Nalezy zauwazy¢ ze warto$¢ funkcji korelacji par maleje wraz ze wzrostem od-
legtosci r. Jest to spowodowane mniejsza szansg na znalezienia odpowiedniego

monomeru bedacego czescia tancucha danego polimeru w wigkszej odlegtosci

27, 63].
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4. Dynamika molekularna polimerow

4.2.4 Czynnik struktury

Czynnik struktury, S(q), opisuje sposéb, w jaki obiekt rozprasza promienio-
wanie (np. $wiatto, neutrony, rentgenowskie promieniowanie X) w zaleznosci
od wektora falowego q. W przypadku polimeréw czynnik struktury dostarcza
informacji o ich strukturze na réznych skalach dtugosci, umozliwiajac analize
ich konformacji, ksztattu oraz stopnia zwartosci. Czynnik struktury dla poje-

dynczego tancucha polimerowego wyraza sie jako:
S(g) = ~ (7)) (4.14)
gdzie 7; 1 7; to polozenia monomeréw i oraz j. Funkcja S(q) ta opisuje, jak

zmienia sie intensywnos¢ rozpraszania w zaleznosci od skali dtugosci w prébcee
polimeru [27, [70].
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Rozdziat 5

Omowienie osiggnietych

wynikow

5.1 Polielektrolity cykliczne

W pierwszej publikacji [P1] poréwnano natadowane polielektrolity o archi-
tekturze liniowej i cyklicznej. Do opisu zjawisk wykorzystano symulacje dy-
namiki molekularnej, bazujac na zatozeniach teoretycznych oraz badaniach
eksperymentalnych. Model numeryczny zostal zbudowany w oparciu o model
Kremera-Gresta, a symulacje przeprowadzono w zespole kanonicznym (NVT).
Przeanalizowano réznice w strukturze polielektrolitéw cyklicznych i liniowych
dla réznych wartosci dhugoséci Bjerruma [ oraz stopni polimeryzacji N. Szcze-
gbélng uwage poswiecono analizie ksztattu molekut w zaleznosci od g (Fig. 3
[P1]), gdzie wzrost g powoduje zwiekszenie oddzialywan elektrostatycznych
od stabych do silnych. W ramach rozwazan teoretycznych istnieja dwa modele
umozliwiajace oszacowanie zmian rozmiaru polielektrolitu liniowego w funkcji
stopnia polimeryzacji. Modele te opieraja sie na koncepcji efektywnych seg-
mentow, zwanych blobami. Segmenty polimerowe wewnatrz blobu zachowuja
sie jak nienaladowane segmenty w dobrym rozpuszczalniku. Teoretyczne mode-
le poprawnie opisuja zachowanie polielektrolitéw w zakresie stabych i §rednich

oddziatywan elektrostatycznych, tj. dla i < 7.

Najprostszy model teoretyczny polielektrolitu liniowego zaktada, ze wszyst-
kie bloby maja jednakowy rozmiar. W tym podejsciu przewiduje sie prawo
skalowania R oc N, ktére pozwala oszacowaé zmiane rozmiaru wraz ze wzro-
stem stopnia polimeryzacji. Jednak rozktad monomeréw w tancuchu sprawia,
ze monomer $rodkowy ma wiecej natadowanych sgsiadéw niz monomery blizej
koncow, co prowadzi do niejednorodnego rozktadu oddziatywan elektrostatycz-

nych wzdtuz tancucha. W zwiazku z tym w publikacji [P1] do analizy polielek-
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5. Oméwienie osiggnietych wynikéw

trolitu liniowego przyjeto model, w ktérym blob $rodkowy jest najmniejszy ze
wzgledu na wieksza liczbe sasiadujacych tadunkéw, natomiast bloby zwieksza-
ja swoj rozmiar w kierunku koncow tancucha. Taka zmiana rozmiaru prowadzi
do wprowadzenia korektora logarytmicznego, a prawo skalowania w tym mo-
delu przyjmuje postaé: R oc N(In N)/3. Polimer cykliczny, w przeciwienistwie
do liniowego, nie posiada zakonczen, a kazdy monomer ma te samag liczbe sg-
siadow. W takim uktadzie (Fig. 1 [P1]) przyjeto model, w ktérym wszystkie
bloby maja ten sam rozmiar w obrebie catego polielektrolitu. Dla tej architek-

tury prawo skalowania ma postaé¢: R oc N.

Modele symulacyjne zostaty zweryfikowane w odniesieniu do modelu teo-
retycznego dla matych wartosci Ig, a uzyskane wyniki umozliwity rozszerze-
nie zastosowania modelu symulacyjnego na cate spektrum dtugosci Bjerruma
opisane w pracy. Poprawnos¢ i zgodnos¢ zastosowanych modeli potwierdzono
poprzez poréwnanie gestosci rozktadu monomeréw (Fig. 7 [P1]) z przewidywa-
niami teoretycznymi. W przypadku polielektrolitéw liniowych zaobserwowano
wzrost gestosci w miare oddalania sie od srodka tancucha. Taki efekt nie wy-
stepuje w wariancie cyklicznym, gdzie gestos¢ pozostaje stata. Wynika to z
braku zakonczen w polimerze cyklicznym, co prowadzi do jednorodnego roz-

ktadu naprezen w calej strukturze.

Rozmiary molekut polielektrolitow liniowych i cyklicznych sa okreslane
przez prawo skalowania. W zaleznosci od parametru /g wyznaczono diagram
konformacyjny (Fig. 2 [P1]), ktéry ukazuje szerokie spektrum mozliwych kon-
formacji — od struktur rozciagnietych, przez czesciowo zapadniete, az po glo-
bularne. Oprécz analizy rozmiaru przeprowadzono réwniez charakterystyke
ksztattu molekut polielektrolitu. W tym celu wykorzystano dwa parametry:
asferyczno$¢ A i obtos¢ P (Fig. 6 [P1]), obliczone dla obu typéw architektur
oraz w zakresie wartosci I g, ktore wptywaja na zmiane konformacji. Parametry
te wyznacza sie na podstawie wartosci wlasnych tensora zyracji. Asferycznosé
przyjmuje wartosci od 0, co odpowiada symetrycznej konformacji sferycznej,
do 1 dla w pelni rozciagnietej struktury. Z kolei parametry obtosci mieszcza
sie w przedziale od —1/4 dla konformacji przypominajacych w pelni rozpie-
te dyski, do 2 dla catkowicie rozciagnietych konfiguracji. Wraz ze wzrostem
g asferycznosé polielektrolitu liniowego maleje monotonicznie, co prowadzi
do stopniowego formowania globuty. W przypadku polielektrolitu cyklicznego
parametr asferycznosci poczatkowo pozostaje staty, a nastepnie dla g = 7.5
zaczyna male¢, rowniez prowadzac do powstania globularnej struktury. Opis
ksztattu uzupeliono o analize parametru oblosci, ktéory pozwala lepiej zro-
zumie¢ przestrzenny rozktad monomeréw. W przypadku polielektrolitu linio-

wego parametr obtos$ci nie ujawnia dodatkowych cech uktadu, natomiast dla
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5.2. Mikroseparacja kopolimerow cyklicznych

architektury cyklicznej dostarcza istotnych informacji. Dla I = 1 cyklicz-
ny polielektrolit przyjmuje konformacje w pelni rozpietego dysku — czego nie
odzwierciedla parametr asferycznosci. Wraz ze wzrostem oddzialtywan elek-
trostatycznych monomery zaczynaja tworzy¢ mate skupiska, a cata struktura
pozostaje w ksztalcie dysku, jednoczesnie zwiekszajac swojg objetos¢. Dalszy
wzrost [p prowadzi do taczenia si¢ skupisk monomeréw, co ostatecznie przy-
czynia sie do uformowania globuty.

Wyznaczono réwniez funkcje korelacji g(r) miedzy monomerami (Fig. 8
[P1]), ktéra opisuje prawdopodobienstwo znalezienia pary monomeréw w od-
legtosci r w obrebie jednej molekuty. Wyniki symulacji dynamiki molekularne;
dla uktadéw, w ktérych [p = 1, poréwnano z przewidywaniami teoretycznymi.
Funkcja korelacji dla polielektrolitu cyklicznego wykazuje niemonotoniczne za-
chowanie, co wynika z niesymetrycznosci struktury oraz jej owalnego ksztattu.
W przeciwienstwie do tego, dla architektury liniowej funkcja ta maleje mono-
tonicznie wraz ze wzrostem r, co wskazuje na brak takiej asymetrii.

Dodatkowo, przeanalizowano czynniki struktury S(q) (Fig. 9 [P1]), ktére
sg mierzalne eksperymentalnie. Ze wzgledu na architekture polimeru, tylko w
przypadku globularnych konformacji — powstajacych przy silnych oddziatywa-
niach elektrostatycznych — czynniki struktury dla polielektrolitéw liniowych i
cyklicznych sg identyczne. W pozostatych przypadkach wartodci tych parame-
tréow roznia sie ze wzgledu na odmienny sposob rozciggania sie struktur: w
konfiguracji liniowej molekuta dazy do formy jednowymiarowego preta, nato-
miast w uktadzie cyklicznym do struktury przypominajacej ptaski dysk.

Uzyskane wyniki pokazuja, jak zmienia si¢ zachowanie polielektrolitow pod
wplywem rosnacych oddziatywan elektrostatycznych. W pracy przeanalizowa-
no réwniez wptyw architektury na wtasciwosci tych uktadéw. Polielektrolity
cykliczne, zaréwno w stanie w pelni rozciggnietym, jak i w formie lokalnych
skupisk monomeréw w obrebie jednej molekuty, okazuja si¢ bardziej zwarte
w poréwnaniu do ich liniowych odpowiednikéw. Ze wzgledu na anizotropie
ksztattu moga one adaptowaé si¢ do innych morfologii niz materialy ztozone
z polimeréw liniowych, co czyni je potencjalnymi sktadnikami nowoczesnych

materialéw polimerowych.

5.2 Mikroseparacja kopolimeréw cyklicznych

Druga publikacja [P2] przedstawia polimery dwu-blokowe i tréj-blokowe, ktére
sktadajg si¢ z dwoch chemicznie réznych typow monomeréw A i B w obrebie
jednej molekuty oraz opisuje ich wtasciwosci konformacyjne i zdolnos¢ do sa-

moorganizacji. Stopien polimeryzacji kopolimeru to N = N4 + Np. Celem
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pracy byto zbadanie wptywu réznych architektur polimeru na zmiane wielko-
$ci domeny lamelarnej D (Fig. 2 [P2]). Lamele to warstwowe struktury, ktore
sg regularnie utozonymi domenami fazowymi, gdzie rézne segmenty polimeru
grupuja sie w odrebne warstwy. Porownano polimery cykliczne oraz ich warian-
ty z liniowymi odpowiednikami. Ze wzgledu na zwartos¢ konformacyjna poli-
merow cyklicznych w poréwnaniu do liniowych, spodziewano si¢ zmniejszenia
wielkosci domen. Analizie poddano r6zne architektury dwublokowe A-B (linio-
wa, cykliczna, w ksztalcie 6semki, potaczona liniowa i cykliczna oraz spleciong
cykliczna), a takze trojblokowy polimer A-B-A o architekturze 6semki. Typy
polimeréw dwublokowych dobrano tak, aby dzielity sie¢ na dwa réwne bloki
N4 = Np = N/2. Natomiast w przypadku polimeru tréj-blokowego, podziat
obejmowal czesé centralng N = N/2 oraz boczne segmenty Ny = N/4. Mo-
dele architektur wraz z przypisanymi typami przedstawiono na rysunku (Fig. 1
P2)).

Do symulacji wykorzystano gruboziarnisty model Kremera-Gresta, w kto-
rym interakcje miedzy niezwigzanymi monomerami opisano czysto odpycha-
jacym potencjatem Lennarda-Jonesa. Z kolei potaczone monomery oddziatuja
poprzez nieliniowy potencjal sprezystosci (FENE). W celu opisu réznych typéw
polimeréw wprowadzono parametr sity oddziatywania pomiedzy monomerami
€ = €44 = €gp. Na jego podstawie okreslono wielkosé €, ktéra ilosSciowo opisuje
stopien niemieszalno$ci miedzy typami monomeréw. Pozwolito to na wpro-
wadzenie do standardowego modelu Kremera i Gresta rozszerzenia w postaci
parametru Flory-Hugginsa y, ktory odpowiada za niekompatybilno$¢ blokow
i tym samym kontroluje samoorganizacje konformacji, zgodnie z zaleznoscia
X ~ 0.4¢€. Symulacje przeprowadzono w zespole izotermiczno-izobarycznym
(NPT). Wielko$¢ pudetka symulacyjnego zostata dopasowana do warunkow
uktadu, przy czym wymiar prostopadtly do lameli sktada sie z kilku powta-
rzalnych segmentow A-B oznaczonych jako D. Do wyznaczenia tej wartosci
zastosowano teorie silnej segregacji (SSL) przy € rzedu 9e.

Na podstawie teorii mikroseparacji fazowej polimeréw, wyznaczono prawa
skalowania szerokosci lameli w funkcji NV dla wszystkich architektur kopolime-
rowych. Z teorii tej wynika, ze szeroko$¢ lameli architektury liniowej skaluje
z N jak Dj ~ N?/3  a wyznaczona wartos¢ szerokosci lameli dla architektury
cyklicznej skaluje jak Dy ~ N7/12,

Wykresy przedstawione na rysunku (Fig. 3 [P2]) ilustruja sktadowe roz-
miaru konformacji polimeréw liniowych i cyklicznych — zaréwno réownolegte,
jak i prostopadte do lameli — w zalezno$ci od liczby monomeréow. Wyniki za-
prezentowano dla réznych wartosci sit oddziatywania. W przypadku sktadowe;

rownoleglej do lameli zmiana sity interakeji nie wptywa na jej wielkos¢ — uktad
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5.2. Mikroseparacja kopolimerow cyklicznych

zachowuje sie jak homopolimer (taficuch ztozony z jednego typu monomeréw),
co potwierdzaja réwniez dane zawarte w tabeli (Tab. 1 [P2]). Konformacja cy-
kliczna r6zni si¢ od liniowej mniejszym wyktadnikiem skalowania. Natomiast
sktadowa prostopadta przyjmuje wieksze wartosci, co wskazuje na rozcigganie
sie pojedynczych molekut w kierunku prostopadtym do lameli.

Na rysunku (Fig. 4 [P2]) przedstawiono odlegto$é miedzy monomerami w
funkcji liczby segmentéw taczacych pary monomeréow s. Dla € = 0, czyli w
przypadku, gdy polimer dwublokowy mozna uzna¢ za homopolimer, konforma-
cja liniowa utrzymuje statyg wartos¢ od s = 12, natomiast cykliczna wykazuje
efekt kompresji. Podobne zachowanie obserwuje sie w warstwach réwnolegltych
do lameli dla obu uktadéw przy € = 9. Inaczej uktady zachowujg si¢ dla war-
tosci prostopadtych — polimer liniowy ulega rozciggnieciu, jednak jego konce
zaczynaja sie zwija¢ pod wplywem oddziatywan z koncowkami sasiednich tan-
cuchéw tego samego typu. W przypadku polimeru cyklicznego, ze wzgledu na
brak zakonczen, takie zjawisko nie wystepuje.

Na rysunku (Fig. 5 [P2]) przedstawiono promienie zyracji — prostopadte i
rownoleglte — dla wszystkich typow uktadow w funkcji stopnia polimeryzacji.
Wartosci te wyznaczono na podstawie wzoru opisujacego rozmiar poszczegol-
nych kopolimeréw, uwzgledniajac liczbe i rodzaj segmentéw liniowych oraz
cyklicznych. Mozna zauwazy¢, ze polimery o strukturach bedacych warianta-
mi polimeréw cyklicznych wykazuja podobne wtasciwosci, przyjmujac ten sam
wyktadnik skalowania.

Kolejnym zagadnieniem bytlo okreslenie szerokosci lameli. Na rysunku (Fig. 6
[P2]) przedstawiono utozenie przyktadowych polimeréw w uktadzie, co pozwala
zobrazowa¢ ich zachowanie w obrebie jednej architektury. Poréwnano szerokosé
lameli dla wszystkich badanych architektur. Zgodnie z wczesniej wspomnia-
nymi teoretycznymi wyktadnikami skalowania, uzyskane wyniki potwierdzaja
przewidywane zalezno$ci wynikajace z architektury (Fig. 7 [P2]). Szczegblna
uwage zwrocono na zbieznos¢ wyktadnikow skalowania dla struktur opartych
na polimerach cyklicznych. Dodatkowo przeanalizowano wplyw redukcji gru-
bosci lameli w architekturach cyklicznych w odniesieniu do ich liniowych od-
powiednikéw (Fig. 8 [P2]), zestawiajac te wyniki z danymi eksperymentalnymi
dostepnymi w literaturze.

Dalszym krokiem byto zbadanie stopnia przekrycia sie polimeréw, zaréwno
pomiedzy blokami (Fig. 10 [P2]), jak i wewnatrz blokéw, pomiedzy polimerami
tego samego typu (Fig. 12 [P2]). Najpierw przeanalizowano przekrycie pomie-
dzy blokami, ktére mozna byto zaobserwowaé na podstawie profili gestosci mo-
nomer6éw typu A i B w poprzek lameli (Fig. 9 [P2]). Zgodnie z oczekiwaniami,

najmniejsze przekrycie wystapito w uktadach liniowych. Najwicksze przekrycie
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5. Oméwienie osiggnietych wynikéw

zaobserwowano w uktadach polimerow splecionych, poniewaz ich wewnetrzne
monomery byty wypychane w gtab bloku. Dodatkowo zaobserwowano, ze wraz
ze wzrostem dhugosci polimeru wartos¢ przenikania pomiedzy blokami malata,
co mozna thumaczy¢ zmniejszong liczbg monomeréw réznych typoéw znajdu-
jacych sie w bezposrednim sgsiedztwie. Przekrycie wewnatrz bloku przedsta-
wiono na rysunku (Fig. 11 [P2]). W przeciwienistwie do przekrycia pomiedzy
blokami, jego wartos¢ wzrastata wraz ze wzrostem stopnia polimeryzacji. Naj-
wigksze przekrycie wewnatrz bloku zaobserwowano w uktadach cyklicznych,
co wynika z braku wolnych koncéw, ktore w przypadku polimeréw liniowych
tatwiej moga przechodzi¢ do kolejnych warstw w bloku. Réznice te sa szczegol-
nie widoczne na rysunku (Fig. 11 [P2]) (c), ktéry przedstawia uktad ”kijanki”
sktadajacej sie z czesci liniowej (A), gdzie przenikanie jest intensywne, oraz
czesci cyklicznej (B), gdzie jest ono mniejsze ze wzgledu na brak zakonczen.
Najmniejsza warto$¢ przekrycia wewnatrz bloku zaobserwowano dla polimeru
trojblokowego, co jest efektem zmniejszonej wielkosci poszcezegolnych blokéw i
bardziej rownomiernego rozmieszczenia monomeréw w obrebie bloku.

Praca przedstawia wptyw architektury kopolimeru blokowego na szerokosé
lameli. Wyniki symulacji komputerowych potwierdzaja teoretyczne zatozenia,
ukazujac, ze architektura cykliczna jest bardziej zwarta. Struktury cykliczne
wykazuja mniejsze przenikanie wewnatrz tego samego bloku, co wynika z braku

wolnych koncow.

60



Rozdzial 6

Polielektrolity cykliczne

61



Downloaded via UNIVERSITY OF SILESIA KATOWICE on July 19, 2024 at 14:47:11 (UTC).
See https://pubs.acs.org/sharingguidelines for options on how to legitimately share published articles.

Hacromolecules

pubs.acs.org/Macromolecules

Structural Properties of Cyclic Polyelectrolytes in a Dilute Good

Solvent

Andrzej Grzyb, Khristine Haydukivska, Jarostaw S. Klos, Aykut Erbag, and Jarostaw Paturej*

Cite This: Macromolecules 2024, 57, 226-238

I:I Read Online

ACCESS |

[l Metrics & More

‘ Article Recommendations

ABSTRACT: Cyclic polymers display unique physical behaviors
in comparison to those of their linear counterparts. Theoretical,
computational, and experimental studies have revealed that some
of their distinctive properties are also observed in charged variants
of cyclic polymers, known as cyclic polyelectrolytes (PEs),
especially in terms of their structural responses to variations in
the strength of electrostatic interactions. In this study, we
investigate the impact of cyclic topology on the conformations of
PE chains in a dilute good solvent using scaling analysis and coarse-
grained bead—spring molecular dynamics simulations. Our
observations indicate that, in contrast to linear PE chains, cyclic
topology results in more compact conformations at low and
intermediate Bjerrum lengths. Moreover, two structural metrics,

POLYELECTROLYTE
ARCHITECTURE

ELECTROSTATIC COUPLING

asphericity and prolateness, which quantify deviations from spherical and flat molecular shapes, exhibit nonmonotonic behaviors for
cyclic PEs. This stands in contrast to linear PEs, where these shape characteristics exhibit a monotonic trend with an increasing
Bjerrum length. A feasible analytical theory, developed to account for the ionic distributions around cyclic PE chains, suggests that
the fundamental difference between the linear and cyclic chain conformations may be attributed to the topological effects influencing

long-range electrostatic interactions.

H INTRODUCTION

Polyelectrolytes (PEs) are polymers that contain ionizable
functional groups along their backbones. When PE chains are
dissolved in polar solvents, ionizable groups can release
counterions into the solution,' leaving a net charge on the
polymer backbone. Mobile counterions make PE solutions
highly responsive to changes in pH, ionic strength, and electric
fields.” For the same reason, while synthetic PEs are commonly
found throughout various applications including industrial
water treatment,’ dispersants, emulsifiers,”* superl;)lasticizers,5
gene therapy and drug coating/delivery,® and tissue engineer-
ing and cosmetics, biological PEs such DNA plasmids play a
dominant role in many biochemical processes.”*

PE chains share properties with both electrolytes and
polymers, and the interplay of these properties determines
their equilibrium configuration. Electrostatic interactions,
counterion entropy, and conformational free energy of a
polymer chain affect the degree of counterion delocalization
from the polymer backbone.” Ions localized near or on the
chain, on the other hand, can neutralize the backbone charges,
and in turn, change the equilibrium structure of the PE
chain.'®"! For instance, in linear PEs, the ionic strength of the
solution controls the polymer—counterion interactions and can
determine whether the chain adapts stretched, pearl-necklace,
or collapsed conformations.">"* The coupling between PE

© 2023 American Chemical Society
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counterions and chain conformation can further be affected by
charge distribution along the polymer backbone, charge
valence, polymer chemistry, degree of polymerization, and
macromolecular architecture.

Introducing structural complexity in a macromolecular
architecture, for instance, in the form of grafts, branching
points, and closed loops, can expand the possibilities for
designing novel polymers with distinctive physiochemical
properties that their linear counterparts cannot achieve. Cyclic
polymers are an intriguing class of polymers with a loop
topology. In solutions of charge-neutral cyclic polymers, the
lack of ends enforces a smaller radius of gyration, smaller
hydrodynamic volume, lower melt viscosity, higher thermo-
stability, and a higher glass transition temperature as compared
to those in linear chains."*™>* The compactness of cyclic
polymers plays a crucial role in controlling the segregation
properties of colloidal particles in confinement.”® Additionally,
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the cyclic topology strongly influences specific viscoelastic
properties of polymer melts, such as the absence of plateau
modulus that is common in melts of entangled linear chains.”"
Cyclic polymers also exhibit significantly larger swelling ability
and maximum strain at break in their swollen networks** and
enhanced lubrication abilities.”>*°

Synthetic cyclic PEs, which are experimentally available
through various synthetic strategies,”’ >’ have also shown
peculiar behavior similar to that of their neutral counterparts in
experimental and theoretical studies. Thermodynamics of ring
PE solutions was investigated using analytical methods.>® The
authors found that at semidilute concentrations, the electro-
static contribution to osmotic pressure is larger for PE rings as
compared to that for linear chains. Molecular dynamics (MD)
studies on counterion distribution around highly charged
cycli, linear, and branched PE architectures in a polar solvent
demonstrated the effect of macromolecular complexity on the
fraction of counterions transiently localized to PE chains.”'
Linear and cyclic PE chains grafted on planar surfaces exhibit
variation in surface morphologies in MD simulations.>> While
both linear and cyclic polymers exhibit a formation of vertically
phase-separated patched structures depending on the grafting
density, the cyclic topology favors smaller patches. Monte
Carlo simulations®® suggested that charged ring-shaped
macromolecules experience a significantly more pronounced
segregation confined in nanochannels.

Liu et al. studied the motion of circular PEs in shear flow by
means of mesoscale hydrodynamic simulations and revealed
coupling between shear rate, electrostatic strength, and
polymer architecture and their impact on the conformation
and dynamics of the charged rings.”* The circular architecture
plays a pivotal role in defining the deformation and orientation
characteristics of the charged rings subjected to flow. If the
electrostatic interaction strength is weak (ie., at high salt
concentration), the PE chain shifts its shape from an oblate
ring at low shear rates to a prolate ring at high shear rates.
Conversely, when the electrostatic interaction strength is
strong (i.e, at low salt concentration), the transition occurs
from a prolate coil to a prolate ring. Last but not least,
biological cyclic PEs such as bacterial genome and plasmids
prefer cyclic topology to some extent to optimize various vital
biological processes such as loop formation, replication,
recombination, repair, and gene sequencing and coding.35_41

In the present work, we study the impact of topology on the
conformations of PEs in salt-free good solvent conditions using
analytical approaches and bead—spring coarse-grained MD
simulations. We systematically investigate the role of polymer-
ization degree and the Bjerrum length (i.e., strength of the
electrostatic interactions) on cyclic PE chain size, shape, and
monomer density and compare them to linear PEs of the same
degree of polymerization. We observe significant differences in
the equilibrium conformation properties of cyclic PEs, some of
which can be described by our scaling arguments suggesting
the strongly stretched chain limit.

The paper is organized as follows. In the next section, we
outline the details of the simulation model utilized in this
study. We apply scaling analysis to estimate conformations of
cyclic PE chains. Then, we present numerical results and
discuss them in the context of our theoretical analysis. We
draw conclusions and remarks in the final section of the
manuscript.

227

B SIMULATION MODEL AND METHODOLOGY

Linear PEs are long-chain polymers with repeating units that
contain charged functional groups. Ring PEs are polymers with
a closed loop or circular architecture. Like linear PEs, they
contain repeating units with charged functional groups, which
can be positively charged (cationic) or negatively charged
(anionic). In our study, we utilize MD simulations,
implementing the well-established Kremer—Grest (KG)
bead—spring model that was previously employed in
investigations of linear PEs.”>”* In the KG model, nonbonded
interactions between all beads are accounted by a shifted,
truncated Lennard-Jones (LJ) potential**

12 6
o o
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(2
- (—] forr <,
ij ij T
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6
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+ R
(VC]

0 forr > r,

4e
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where r; is the distance between two interacting beads i and j,
o is the bead diameter, and r, is the cutoff distance. The
parameter € in eq 1 controls the strength of the L] potential.
The connectivity between two adjacent chain monomers is
maintained by the finite extension nonlinear elastic (FENE)
potential

2
— 0.5k, ln[l - 2—], ifr <.

max

UFENE(V) =

o0, ifr>r,.

)
where k is the spring constant and r,,, is the maximum bond
Iength.42 To investigate linear and ring PEs, monovalent
positive charges are assigned to each bead along the polymer
backbone. Furthermore, an appropriate number of mono-
valent, negative counterions is considered as well to maintain
system electroneutrality. The electrostatic interactions between
charges separated by a distance r; were introduced by
Coulomb pairwise potential

ij (3)

where ky denotes the Boltzmann constant, T the absolute
temperature, Iy the Bjerrum length of the solvent, and z, z; =
+1 the charge valence of i-th and j-th particles, respectively.
The Bjerrum length is defined as Iy = ¢*/(47eqe,k T), where &,
stands for the electric permittivity of the vacuum, &, for the
relative permittivity of the solvent, and e for elementary charge.
For instance, in water at room temperature, T, & 298 K, the
Bjerrum length is Iy(e, = 80, T=T,) ~ 7 A.

The LAMMPS MD package®™ was used to carry out
Langevin dynamics in NVT ensemble in the reduced LJ units.
Namely, € = 1kgT, and 6 = Iz(¢, = 80, T = T,) were taken as
the real units of energy and length, respectively. For the FENE
potential, the reduced parameters were as follows: k* = ko?/e
= 7 and R§ = 2.¥ According to the formula for reduced
)2, and for the reduced
temperature, T* = kyT/€, we assigned them values e* = 9 and

T* = 1. The size 6* = 1 and monomeric mass m* = 1 were

elementary charge, ¢* = ¢/(4ne,e0

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.3c01981
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chosen to be the same for all of the monomers and
counterions. The cutoff distance r¥ in eq 1 for the
monomer—monomer interactions was equal to 2.5 and for
monomer—counterion and counterion—counterion interac-
tions 26, Furthermore, for monomer—counterion and
counterion—counterion interactions, the L] interaction
strength parameter was set to €* = 1. Our simulations mimic
good solvent conditions corresponding to the choice of €* =
0.1 for the monomer—monomer interactions.*> Note that the
value of €* 0.5 between monomers yields nearly 6
conditions for charged polymers.**** Coulomb interactions
were calculated via particle—particle—particle mesh (PPPM)
Ewald method with the error tolerance for force 10 and the
real space cutoff distance r¥ = 30. The dumping parameter in
the Langevin equation of motion was taken as y* = y/7 = 1,
where 7 = 6(m/€)"? is the L] time unit and m is the assumed
real mass unit. The reduced time step was 6t* = dt/7 = 0.005.
Simulations were carried out in cubic boxes under periodic
boundary conditions. The simulation box was varied depend-
ing on the degree of polymerization N of the PEs to obtain an
equal concentration of cationic and anionic monomers for all
systems p, = p_ & 2.35 X 107° 6. Throughout our study, we
varied Iy by adjusting the relative permittivity ¢, of the medium.
To achieve adequate equilibration of the PE polymers, a
sufficiently large number of MD steps was selected to facilitate
the relaxation of the mean-square size to its equilibrium values.
This criterion resulted in a range of simulation runs varying
between 2 X 107 and 2 X 10° MD steps, depending on the
length of the polymer chain. The simulation snapshots were
rendered using the Visual Molecular Dynamics program.*’

~
~

B RESULTS AND DISCUSSION

Theoretical Considerations. In subsequent analyses, we
thoroughly examine the conformations of linear and cyclic PEs
by employing an analytical approach. We start the discussion
by reintroducing scaling arguments that are able to characterize
the conformations of linear PEs,** > and we then extend these
analyses to cyclic polymers for the first time. Our analysis will
be restricted to a weak-to-intermediate scale of Coulomb
couplings (i.e, Iz < 7) for which chains are stretched. This is
partially because at higher Bjerrum lengths, ionic correlations
become more dominant, preventing the use of conventional
scaling arguments. From a broad perspective, the scaling
analysis relies on the assumption of distinct length scales and
incorporates the notion of an electrostatic blob.™*’ All of the
chemical details of chains are described by Kuhn segment size,
b, the number of Kuhn segments, N, and the fraction of
charged monomers, f.

Linear PE Chains. In dilute solutions of neutral linear
polymers, the average size of a chain (i.e., end-to-end distance)
is given by R; ~ bN", where v is the scaling exponent, which
takes values of v & 3/5 for good solvent, v = 1/2 for € solvent,
and v = 1/3 for poor solvent. In salt-free and dilute solutions of
PEs at low-to-intermediate Iy values, the Debye screening
length is much larger than the average distance between
individual molecules. In this case, the intrachain electrostatic
interactions dominate, outweighing the interchain interactions.
The backbone charges on the chains interact through
unscreened long-ranged electrostatic repulsive forces, which
results in an elongated chain size R}, such that R0 ~ bN.

In its simplest form, the conformation of a linear, elongated
PE chain can be conceptualized as a linear string of equally
sized electrostatic blobs.*® The average size of a blob D!
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represents the smallest correlation length of the electrostatic
interactions and can be estimated using scaling arguments. The
blobs are subsections of chains consisting of g monomers that
remain unperturbed by electrostatic interactions, and their
statistical properties resemble those of neutral chains in good
solvents. Hence, the blob size D{ is related to the number g0 of
monomers within a blob through the equation: De0 = b(geo)”.
The electrostatic interactions of monomers inside each blob
are approximately of the order of thermal energy kyT:
E= (queo)2 /(4meD?) = kyT.** By utilizing the definition of
Iy, the latter equation yields (fgeo)le/De0 ~ 1, which leads to

the following relationship D = Ix(fg°)>. We can rewrite

(3
equations for g0 and D? as

geo _ Bl/(b—l) )

and
DeO — hBy/(y—l) )

In egs 4 and S, we introduced a constant B which depends
on chain statistics and is given by

(uf*)"? forv

(uf*)*7 forv

2 \v-1 1/2
B = (uf*)i =

3/8 (6)
where u = Ig/b.

At length scales larger than DY, the electrostatic interactions
become dominant. As a result, the electrostatic blobs repel
each other, leading to the formation of an extended chain
consisting of electrostatic blobs of length RY. In this manner,
the end-to-end distance R? of a PE chain is imposed by the

geometry of a linear array of blobs****>
N
R} = —=D{ = bBN
8 )

The above equation reveals that while the PE chain exhibits
an extended overall configuration, within the electrostatic
blobs, the chain is coiled. The scaling model presented above is
limited in that it assumes a constant tension along the chain,
which is inaccurate due to the variation in the electrostatic
potential along the chain. Specifically, the electrostatic
potential is higher at the center of the chain compared with
that at the chain ends. To address this limitation, a more
refined model**** that incorporates the nonuniform stretching
of a PE chain is discussed below.

The charge distribution along a linear PE chain is an end
effect, where the charges are situated at the minima of the
electrostatic potential. The reduced electrostatic potential ¢(z)
at position z along the deformation axis of a PE chain is
defined as a sum of all contributing charges along the chain,
#(z) =I5 X, q,/1z&, — x), where &, is a unit vector pointing
along the deformation axis. In the case of an infinitely long
chain, the average potential remains constant throughout the
chain. However, for a finite chain, the charges at the ends have
fewer neighbors compared to those at the center, resulting in
inhomogeneity in the electrostatic potential.>> As a conse-
quence, the nonuniform stretching of the linear chain occurs,
with the central segments of the chain experiencing stronger
electrostatic repulsion leading to their more significant
stretching compared to that at the sections near the chain

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.3c01981
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ends.*»*® The conformation of a linear PE chain is
characterized by a trumpet-like shape and can be visualized
as a linear array of electrostatic blobs with varying sizes.”® The
size D,(z) of blobs increases from the smallest blob in the
middle of the chain toward the chain ends, where the D,(z) is
the largest.***® The relation between the size D (z) and the
number g.(z) of monomers per blob is

D(z) ~ bg!(z) (8)

In refs 44 and S3, the analysis focused on the conformations
of linear PEs in a 6 solvent (i.e, v = 1/2). In the following, we
modify the calculations of this analysis to implement them for
good-solvent conditions (i.e, v = 3/5), for which excluded-
volume interactions become more pronounced. To do so, we
effectively consider the excluded-volume effects in our
calculations by utilizing the scaling relation given in eq 8.
The reduced potential ¢)(z) can be estimated from one-
dimensional charge distribution as follows****

z—-D.(z)/2 ! 4
) ~ ﬂ]{ [ g.() d

R./2 D(z)z -2
[ 80 w80
#40E)/2 D(Z) 2 —z  D(z) )

By using eq 8, the ratio g.(z)/D.(z) in eq 9 can be rewritten
as

ge(z) B l(De(Z) ](lu)/u

D(z) bl b (10)

By assuming a weak variation of the blob size D (z) along
the stretching direction of the chain and utilizing the
relationship given in eq 10, we can simplify eq 9 as

210 ]“””” Wl B 422} o
Dez(z) (11)

b

The terms inside the logarithm indicate that the above
R,-D! R,—D

3 <z< T

The derivative of eq 11 with respect to position provides an
expression for the electrostatic force acting on each point of
the chain alon§ its most probable, strongly stretched
conformation.*”>? This force stretches the segments inside
the blob and is resisted by the blob tension t(z) = D,(z)/g.(z).
The balance between these forces determines the dependence
of the electrostatic blob size on z as

P(2) » uf(

equation is only valid in the interval —

3 2(1-v)/v d 2(v—1)/v d¢(z)
=b —D, N f—
2 dz ° (@) ~f dz (12)

Solving eq 12 leads to an expression for D (z) along the
deformation direction

v/[3(v—1)]
Re2 -4
ZReDe (13)

where De0 = b(uf2 )”/ ©=2) denotes the electrostatic blobs at
the chain ends. Equation 13 indicates that the smallest
electrostatic blob is located in the middle of the chain.

The mean chain size R, can be obtained from the
conservation condition of monomers***>

Di(z) ~ D!
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R,/2-D0/2
N=2 /0 p(z)dz ~ 77 0

e

RE<D£>“-W”[ eRe]”“
— ¢ |lh—

(14)
where p(z) = g.(z)/D.(z) is the projection of the monomer
density onto the direction of the end-to-end vector and can be
written using eqs 10 and 13 as

p(2)  pylIn(R2/4 — 2%) + CT'/3 (15)

In eq 15, parameters p, and C are the monomer density
away from the ends and a constant, respectively. The
expression provided in eq 15 will be employed in our
subsequent analysis to facilitate a comparison between the
scaling predictions and the numerical results obtained through
MD simulations (Figure 7a).

Employing eq 15 and following an iterative approach to
solving eq 14 lead to an expression for the equilibrium size of a
linear PE chain***

R, ~ b/ (D)™ [In eN/g"1'* = bBN[In eN /g1
(16)
The logarithmic term in eq 16 arises due to the nonuniform
stretching of the linear PE chains. This logarithmic correction
term is not observed in a simple equisized blob model (in
contrast to eq 7). Note that similar to eq 7, the solvent quality
effects are controlled by the prefactor B defined in eq 6. For 8-
solvent condition with v = 1/2, the scaling law of eq 16

reduces to R, ~ bN(uf>)"*[In eN/geO]l/3 which is the result

known from previous studies on linear PEs and was derived
. . 44,53 .

using force balance equation and several other calculation

techniques.48’54’”5 For a good solvent with v = 3/5, eq 16

becomes R, ~ bN(uf>)*"[In eN/geO]l/3. Note that the loga-

rithmic correction is not affected by the solvent quality.
Cyclic PE Chains. If the two ends of a linear chain are
attached covalently, the resulting ring polymer structure does
not suffer from the nonuniform stretching discussed in the
previous section. In this section, the constitutive equations we
employ for linear chains are modified to describe the
equilibrium conformational properties of cyclic PE chains.
Figure 1 illustrates the schematics of a cyclic PE chain in its
extended configuration represented as a circular array of
electrostatic blobs. Due to the circular symmetry, the blob

| S UW
AT Doy
ge(e)monomers

Figure 1. Schematic representation of a cyclic PE chain in a stretched
conformational regime observed at low values of Bjerrum length Iy/c
< 7. Ry is the spanning distance of a ring, whereas D.(#) and g.(6)
denote the size of the electrostatic blob and the number of monomers
per blob, respectively.
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Figure 2. (a) Root-mean-square radius of gyration R, for linear (squares) and cyclic PEs for stretched, necklace, and globule-like conformational
regimes plotted as a function of degree of polymerization N for different values of Bjerrum length Iy as indicated. Dashed lines represent theoretical
scaling laws in stretched (Rg o N(In N)'73) for linear and Ry o N for cyclic architectures) and globule (Rg o N'3) conformations. (b) Variation of
the rescaled mean-square radius of gyration R;/N of linear (squares) and cyclic (circles) PEs with I5. The data are displayed for different values of N

as indicated.

1+ cos[Deo/4]

positions on the cyclic chain are described in terms of a polar
angle 6.
Similar to eq 9, the electrostatic potential of circular charge
distribution can be estimated from
on g (0) %
pO e [ a0 ,
0 D(0) Ry(1 = cosl@ - 0)
G R
o+n/2  DJ() RS\/zl —cos[@' —6]) D.O)

(17)
where R; is the spanning distance defined as the root-mean-
square distance between monomers 1 and N/2 + 1. Upon
assuming a weak variation of the blob size D,(6) with the angle
0 and making use of eq 10 with angular dependence, we
simplify eq 17 to the following form

(1-v)/v
D(0

5(0) ~ u?| 29 2 Sy
b R, |1 — cos[D, /4]
(18)
In order to obtain the electrostatic blob size D (8), a force
balance similar to that resulting from eq 12 can be written as

follows

3 2(1-v)/v d 2(v-1)/v d¢
—b —D,(0 f—
2 a™ T30 (19)

which balances the blob tension [i.e., #(6) = D.(0)/g.(0)] with
the electrostatic force acting on each point of the chain along
its most probable strongly stretched circular contour. The
solution to eq 19 reads

3 ,30-0)/w (DO

2 (D0

. Deo (1-v)/v 5
+uf|1 - (De(«?)] [Rsln[ ] + 1]

(20

%bS(l_D)/DDe(e)3(U_I)/b ~

1+ cos[DeO/4]
1- cos[Deo/4]
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where De0 = b(ufZ )”/(”_2). The above equation can be further
simplified by employing the strong stretching approximation,
where DY/D,(6) ~ 1. In the following sections, MD data
simulations will verify this assumption a posteriori. This
approximation renders the contribution of the second term on
the right-hand side of eq 20 negligibly small and leads to

D,(6) ~ D’ (21)

The above expression provides an approximately constant
blob size along the circular contour.

The total number of monomers in the ring is related to R;
and D? as

R 2
= / p(0)d0 =

In the above equation, we utilized eq 21, and the monomer
density p(0) is given by

g (6) (DO)(I—V)/v
EON

R (DO)(I—U)/I/
S €
bl/v

~
~

N (22)

N

7R, (23)

p(6)

bl /v
From eq 22, the mean size of a cyclic PE chain is obtained as

R, ~ ab'* (D) V"N ~ bBN (24)

Notably, the above scaling relationship takes the form of eq
7, and the influence of solvent quality is captured by the
prefactor B as in eq 6. Importantly, due to the equal blob sizes
of the cyclic chains, eq 24 does not incorporate any logarithmic
corrections to the scaling as in the case of the linear PE chain
(cf. eq 16).

Comparison between Theory and MD Simulations.
We performed MD simulations of PEs exploring two different
molecular architectures: linear chains and cyclic structures. In
simulations, we systematically change the number of
monomers per PE chain (ie, N = 124, 244, 304, and 604).
Each system is studied under a range of Bjerrum lengths (0.125
<y £27), encompassing both weak and strong electrostatic
coupling to examine the equilibrium conformational behavior
of the PEs across these extremes.

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.3c01981
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Figure 3. MD snapshots of linear (top panel) and cyclic (bottom panel) PEs displayed for different conformational regimes observed at different
intervals of Bjerrum length ;. The degree of polymerization of all PEs is N = 304. PE monomers are depicted as green beads, whereas counterions

are presented in silver.

Equilibrium Size of Linear and Cyclic PEs. We begin
our analyses by focusing on the root-mean-square radius of
gyration R, of linear and cyclic PE chains. In Figure 2a, the R,
values calculated by averaging along simulation trajectories are
plotted as a function of polymerization degree N for various
values of the Bjerrum length, l;. Regardless of Iy, increasing N
leads to larger molecular sizes, but linear chains are up to three
times larger than the cyclic chains except for the completely
collapsed structures at Iy/6 >> 1. For values of Bjerrum lengths
of around ly/6 < 7, both linear and cyclic chains adopt
stretched conformations, as can be seen also in Figure 3, where
we display the representative MD snapshots of PEs for both
types of topologies. In Figure 2a, we also plot the scaling law
predictions for chain sizes given in eqs 16 and 24 in the
stretched regime. For a fair comparison, we first plot the
scaling prediction for cyclic chains (ie, R, & N) and then
multiply this prediction by the logarithmic correction term to
describe the size of the linear chains (ie, R, & Nl[In N]V3).
The logarithmic correction terms, absent in the case of cyclic
chains, serve to account for the more elongated configurations
that the linear chains can adopt. At the strong electrostatic
coupling limit (i.e., Iz/6 >> 1), both linear and cyclic chains are
collapsed (Figure 3), and their sizes are statistically
indistinguishable. In this regime, the chains’ dimensions are
characterized by a scaling law of globular polymers R; o NY3®
(see also Figure 3). In the intermediate range of electrostatic
couplings (i.e., for 7 < lg/6 < 9), the scaling exponent in the
power law R, &< N*# smoothly crosses-over from value v g = 1
to 1/3. In this regime, both topologies adapt pearl-necklace
conformations (cf. Figure 3).

In Figure 2b, the data given in Figure 2a are plotted as a
function of I for two values of N. These data are in agreement
with the results obtained in the previous numerical studies for
linear PE chains.'"* Overall, we observe a nonmonotonic
behavior of the chain sizes, regardless of topology. As Iy — 0,
the chains shrink in size due to weak electrostatic coupling and
resulting weaker repulsion between the backbone charges. In
the stretched regime (ie., for lz/oc ~ 1), the majority of
counterions are distanced from the chain, resulting in a
negligible condensation effect and extended conformations for
both types of architectures. A notable distinction between the
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linear and cyclic PEs is evident in this regime. Linear PEs adopt
one-dimensional rod-like conformations, whereas cyclic PEs
take on a two-dimensional, ring-like structure that covers a
broad surface area (see the snapshots in Figure 3). For Iy —
0o, the chains are strongly collapsed and take a globular
conformation. In the globular regime, a great majority of the
counterions condense on the chain (cf, Figure 3). For the
intermediate values of I (i, for 7 S Iy/6 < 9), an overall
conformation is rather a combination of the collapsed and
stretched portions of the linear chains. Such conformations are
reminiscent of the transition between the weak and strong
coupling regimes and termed as pearl-necklace conformation
in the literature**>*°7%% (see also Figure 3). This transition
takes place as a result of the partial condensation of
counterions onto the backbone, while the rest of the
counterions become delocalized away from the chain. The
transformation is also evident in Figure 2a,b, where the fractal
dimension characterizing the chain sizes undergoes changes in
response to variations in the Bjerrum length. Hence, our
simulations validate that such a transition takes place even
when the chain backbone is under good solvent condition.
While linear chains take a necklace conformation as
predicted previously at the intermediate values of Bjerrum
length** (cf. Figure 3), for cyclic chains also, we observe a
qualitatively similar behavior. However, the conformational
fluctuations of cyclic chains are stronger than those observed
for linear chains. While we systematically and visually observe
the necklace formation for linear chains, cyclic chains exhibit a
transition between necklace to weakly collapsed conformations
as can be seen in the snapshots in Figure 3. The collapsed
states transiently emerge as multiple subglobular sections
approaching each other and forming a more crumbled chain
conformation as compared to that in linear PEs. A visual
inspection of simulation trajectories shows that this transition
is observed for all of our chain sizes and simulation replicas.
To quantitatively characterize the conformational fluctua-
tions of chains in different conformational regimes, we
calculate the probability distribution functions of the
instantaneous value of the radius of gyration Rg for linear

and ring chains for three values of the Bjerrum length (Figure
4). For both stretched and globule-like regimes, the

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.3c01981
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Figure 4. Probability distribution functions p; of the radius of gyration Rg of linear (squares) and cyclic PEs normalized by its root-mean-square

value R, and plotted for different conformational regimes observed at different values of the Bjerrum length I5. In panel (a), the data for stretched
conformations (lg/o = 1) are depicted. Panel (b) shows the data for globular conformations (Iz/c = 27), while panel (c) shows the data for
necklace conformations (I3/6 = 8). In panel (c), the arrows indicate MD snapshots of cyclic PEs. The middle snapshot shows the conformation
with the size comparable to the average ~ R,. The left and right snapshots correspond to the cases where molecular sizes are, respectively, smaller
than R, (crumpled conformation) and larger than R, (expanded conformation). In all plots, the degree of polymerization N was fixed to N = 304.
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Figure S. Rescaled root-mean-square: (a) end-to-end distance R, for linear PEs (squares) and (b) spanning distance R for cyclic PEs (circles)
plotted as a function of the degree of polymerization N for different values of Bjerrum length in the stretched regime as indicated. The lines
represent theoretical scaling laws predicted for linear (eq 16) and cyclic (eq 24) architectures.

distribution functions are of a narrow width (Figure 4).
Nevertheless, cyclic chains exhibit a slightly higher peak
compared to that of the linear chains. On the contrary, in the
intermediate coupling regime, where necklace structures are
observed, there is an increase in the width of the distributions
compared to that in the weak and strong coupling regimes for
both topologies. However, cyclic chains display a significantly
broader distribution, suggesting larger conformational fluctua-
tions and, thus, a more extensive spectrum of accessible

in the subsequent subsection. The obtained mean blob sizes
for both types of architectures are listed in Table 1. We observe
a strong concurrence between the theoretical predictions and

Table 1. Mean Values of Electrostatic Blob Size D, for
Linear and Cyclic PEs Obtained for Different Values of
Degree of Polymerization N and Bjerrum Length Iy

D./o

conformations compared with those of their linear counter- N ly/o T cyclic
parts. This analysis is consistent with the visual observations 124 05 184 1.58
made in the simulation snapshots displayed in Figure 3. 244 05 173 1.52
In the previous sections, we described scaling model 304 05 1.60 1.50
predictions for the mean size of linear (eq 16) and cyclic 604 0.5 1.63 1.49
(eq 24) PE chains at weak electrostatic couplings. In Figure S, 124 1.0 173 149
we compare the scaling predictions by considering the Bjerrum 244 1.0 1.66 1.45
length lz/0 < 2, corresponding to a regime in which chains 304 1.0 1.67 1.44
exist in stretched conformations. To construct the scaling plot, 604 1.0 1.58 1.40
we calculated the average electrostatic blob size D, using the 124 2.0 154 L.59
projected monomer density distributions along the linear 244 20 1.50 Ls7
direction, p(z), and the angular direction, p(6). The detailed 304 20 1.51 1.52
604 2.0 1.49 1.52

analyses of the monomer densities p(z) and p(6) are provided

232 https://doi.org/10.1021/acs.macromol.3c01981
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Figure 6. (a) Asphericity A and (b) prolateness P shape factors for linear (squares) and cyclic (circles) PEs plotted as a function of the Bjerrum
length I The data are displayed for different degrees of polymerization N as indicated. In panel (b), the arrows are used to indicate MD snapshots
of cyclic molecules, displaying their characteristic shapes in different conformational regimes, namely, the stretched, necklace, and globule-like

conformations.
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Figure 7. (a) Projection of monomer density p(z) of linear PEs on the direction of the end-to-end vector R, plotted from the position of a middle
monomer. The solid lines are the best fit to eq 15. (b) Angular monomer density p(6) of cyclic PEs. The dashed line represents the density
calculated from eq 23 for N = 604. In both panels, the symbols are results of MD simulations for linear (squares) and cyclic (circles) PEs with
different degrees of polymerization N as indicated. All the data are obtained for the fixed Bjerrum length ly/0 = 1.

simulation results. The data for linear and cyclic chains
collapse onto their own universal curve. Notably, the rescaled
y-axes of the data for linear chains (Figure Sa) indirectly
validate the predicted nonuniform stretching along the chain,
whereas the data for cyclic chains (Figure Sb) indicates a
uniform chain stretching. This observation highlights the
distinct behavior of the two architectures at the weak
electrostatic coupling regime. Overall, our simulations show
that cyclic PE chains exhibit a distinct conformational
behavior, particularly in the range between low and
intermediate effective strength of electrostatic interactions
corresponding to a Bjerrum length range of around 1 < Ip/6 <
7. In the next subsection, we characterize these differences by
introducing further geometric quantities characterizing the
shape of PE in solution.

Shape of Linear and Cyclic PEs. Our simulations show
that cyclic PE chains exhibit distinct conformational
fluctuations as the Bjerrum length is varied (Figure 3).
These conformational fluctuations can affect the average shape
of the molecules. Nevertheless, characteristic chain sizes fall
short in analyzing such geometrical shape details. Alternatively,
the average shape of a polymer chain can be described by the
average asphericity A and the average prolateness P.””~°" The
quantity A measures the degree to which a polymer

233

conformation deviates from a perfect sphere. The parameter
P provides information about the flattening of a molecule.®"?
The average asphericity can be defined 253961

l : (Ai_z)z
6 Z; 1 (25)

where (--+) denotes ensemble average, A; (for i = 1, .., 3) is the
eigenvalue of the gyration tensor, and 7 = (4, + 4, + 4;)/3
is the average eigenvalue. The parameter A is limited between
the values of 0 and 1 and takes the minimum value for
spherically symmetric configurations (4, = 4, = 4;) and the
maximum value for rod-like configurations (4, # 0, A, = 4; =
0). I;gr planar symmetric objects, A converges to the value of
1/4.

The parameter P is defined as

3 _

(/{i _}“)

Y i
i=1

The values of P are limited between the value of —1/4 for
perfectly oblate, disk-like shaped configurations (1, = 4,, 43 =
0) and the maximum value of 2 for fully prolate molecular
configurations elongated along one axis (4, # 0, 4, = 4; = 0).

A=

61,62

(26)
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Figure 8. Intrachain monomer—monomer correlation functions g, (r) for (a) linear (squares) and (b) cyclic (circles) PEs displayed for different
degree of polymerization N as indicated. All pair correlation functions were rescaled by the overall monomer concentration c. The lines represent
theoretical scaling laws predicted for linear (eq 31) and cyclic (eq 30) architectures. All the data are displayed for the fixed Bjerrum length /0 = 1.

In general, molecules with P > 0 adapt prolate conformations
(A, > 2, m 43 = 0), whereas molecules with P < 0 adapt oblate
conformations (4; & 4, > 1; = 0). The case of P = 0 indicates
an ideally spherical shape. In other words, P = 0 signals that the
molecule is perfectly symmetrical in all directions with no
elongation or flattening along any axis.

In Figure 6, we analyze the shape factors of linear and cyclic
PEs by plotting A and P as a function of I for chains with
different N. It is found that an increase in electrostatic coupling
induces a conformational transition in linear PEs, shifting them
from a rod-like shape (with approximate values of A & 1 and P
~ 2) to a spherical shape (with A & P & 0). Cyclic PEs exhibit
distinct conformations in the stretched and necklace regime
observed up to Iz/6 < 9. This is evident from the asphericity
parameter A & 1/4, which signals the formation of planar
(two-dimensional) configurations. Furthermore, there is an
observed increase in the P parameter with Iy up to lz/o < 9,
suggesting a conformational transition in the shape of cyclic
PEs (see snapshots in Figure 6b). In the stretched regime,
cyclic PEs adapt nearly perfectly oblate (e.g.,, P &~ —1/4 for Iy/o
= 1) shapes. In the necklace regime, cyclic PEs become slightly
prolate (e.g,, P ~ 1/4 for Iy/o ~ 7) and exhibit a wavy shape
due to formation of localized globular structures. Similar to
linear PEs, cyclic molecules tend to take a spherical shape,
characterized by A & P & 0 for larger values of 5. In summary,
while shape transitions occur in both linear and cyclic chains as
the Bjerrum length increases, cyclic chains exhibit unique,
nonmonotonic shape transitions, as clearly indicated by the
asphericity and prolateness analyses (cf. Figure 6).

Monomeric Distributions and Pair Correlation Func-
tions of Linear and Cyclic PEs. In the previous subsections,
we present equations for the projected and angular monomeric
densities of linear and cyclic chains, (i.e., eqs 15 and 23,
respectively). Accordingly, while linear chains exhibit a
nonuniform monomeric distribution due to nonuniform
stretching, cyclic chains show a rather uniform density profile.
In Figure 7a,b, we compare these predictions with our MD
results, namely, the projection of monomer density, p(z), and
the angular density, p(6), for linear (squares) and cyclic
(circles) PEs for various N. We restrict our analysis to the
stretched regime (ie, for Iz/oc = 1), for which we have
analytical equations. The corresponding theoretical predictions
provided by eqs 15 (solid lines) and 23 (dashed lines) are also
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shown in Figure 7. Overall, the fitting lines exhibit a high level
of agreement with the MD data. The p(z) profiles are in
qualitative accordance with the findings of ref 44, which
studied linear PEs in 6 solutions. In general, Figure 7a reveals
that p(z) increases with the distance z from the chain center,
indicating a nonuniform stretching of linear PEs toward their
ends. Considering that the monomer density p(z) is
proportional to the electrostatic blob size D.(z) (cf. eq 15),
the data in Figure 7a indicate the variation of D.(z) along the
direction of chain stretching. In the case of cyclic PEs, variation
of blob size is absent. As displayed in Figure 7b, the monomer
density p(6) remains approximately constant along the circular
contour, which suggests a uniform stretching of charged cyclic
chains.

Next, we analyze the intrachain monomer—monomer
correlation function g,.,(r), which is directly related to the
probability of finding a pair of monomers on the same chain
separated by a distance r. This quantity can further provide
insights into the internal polymer structure at length scales
smaller than the chain size. The g, function is defined as
follows

1 5 o
= CE Z (6(7 - ’?j)>

i

gintra(?)
27)

where () denotes ensemble averaging. To calculate g5, for

cyclic PEs, we again consider their conformations under the

assumption of the strong stretching limit. Consequently, the

fluctuations of the monomer density along the circular contour

are negligible in comparison to the average angular density

p(6). With this approximation, eq 27 can be reformulated as
1 R

2 2
) f %
¢cN 2 Jo 0
(28)

S (4
ﬂ(ﬂ)p(é”)@(r - R, Sin(
where € is a unit vector along a line that connects two points
on the rings and (), represents averaging over all possible
orientations of the vector. As a result of this averaging
procedure, the following equation is obtained

C /=) _
gintra(r) -
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Figure 9. Form factors S(q) of linear PEs (squares) and cyclic PEs (circles) for different conformational regimes observed at varying values of the
Bjerrum length I: (a) stretched (Iz/o = 1), (b) necklace (Iz/o = 7.5), and (c) globule (Iy/c = 27). In panel (a), the abscissa is rescaled by the root-
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abscissa is rescaled by the root-mean-square radius of gyration R, for both molecular architectures. The lines represent theoretical scaling laws S(gq)
o g% where a is the scaling exponent (see the text for detailsg). The data are displayed for various degrees of polymerization, N, as indicated.

RS
4mr*cN

shape of cyclic PEs. These molecules exhibit a slightly oval
shape, as evidenced by the eigenvalue ratio of (4,)/(4,) = 1.2.
(29) This deviation from a perfectly symmetric ring conformation,
where (1;)/(4,) = 1, results in a nonmonotonic correlation
function, as displayed in Figure 8b. It is worth noting that
when the architecture is arranged regularly on a planar circle,

Sua(1) = / *40 p(0)p(0 + 2 axcsnl/R,])
0

The expression given by eq 29 can be further simplified
using constant monomer density p(6) = N/(zR,) along the

g the corresponding intrachain correlation function lacks a
c () = NQr — Zarcsin[r'/Rs])g(2 5 in[r/R.]) pronounced hump and resembles the linear correlation
Sinra\") = 2722 2R 4 aresinlr/ 8 function gh..(r) shown in Figure 8a.
s

Structure Factors of Linear and Cyclic PEs. To allow a
direct comparison between experiments and our results, we
calculate the structure factors for linear and cyclic topologies.
The form factors, S(q), for all three electrostatic coupling
regimes and various degrees of polymerization are shown in
Figure 9. In particular, at low and intermediate Bjerrum
lengths, we observe a striking difference between the linear and

(30)
where 6(x) is the Heaviside step function with the following
properties: O(x) = 1 for x > 0 and &(x) = 0 for x < 0. We note
that the correlation function g, for linear PEs in & solvent
was calculated using the strong limit approximation in ref 44,
and it takes the following Figure 7 analytical form

L 1 R./2 cyclic form factors. For linear PEs (squares) in the stretched
B = 272N /_R P dzp(2)p(z + 1) regime, as q increases S(q) exhibits a power-law decay with a
N R — ; slope of —1, which is typical of rod-like molecules (Figure 9a).

= >———0([R, — ) This indicates that the chain is stretched at all length scales up

2mer™ R, (31) to a blob size, D, which contains a few monomers. The

In Figure 8, a comparison is presented between the simulation data for linear PE chains were also accurately
intrachain pair correlation functions obtained through aligned with the. theoretical predic'tion (,)f the form factor
analytical calculations (lines) and MD data (symbols) for Sealq) for rod—lﬂ'(e molecules outlined in eq Al using a
linear and cyclic architectures with various values of N. In both parameter-free fitting app roach.. ) -
cases, the functions g, ,(r) exhibit a scaling law and decay as o In the stretchec?l regime, cy?hc PEs (circles) also exhibit a
2 for distances r << R, with reference to linear PEs (solid power-law decay in S(q) at high values of q. However, their

line), and for distances r << R, in the case of cyclic PEs (dashed behavior in the intermediate range of q is different, as shown in
line). As noted above, the average monomer density p(z) for Figure 9a. Specifically, cyclic chains display sinusoidal
nonuniformly stretched linear PEs varies logarithmically along undulations superimposed upon the underlying power-law
the elongation axis (cf. eq 15). The summation in g,(r) (as decay, characterized by a slope of —1. These undulations were
seen in eq 27) encompasses all possible monomer pairs. fitted to the theoretical prediction for the form factor,
Consequently, this leads to an additional averaging of the Stigid ring(q)l of a rigid ring (see eq A2) without involving any
monomer density p(z) along the chain’s stretching direction, adjustable parameters. It is worth noting that similar
where both ends and middle sections contribute to gh,.(r) (cf. undulation patterns were observed in S(q) of semiflexible
eq 31). As a result of this averaging of the logarithmic function, and rigid neutral cyclic polymers in recent theoretical and

ghwa(r) closely resembles the correlation function of a experimental studies.” "%
uniformly stretched chain, as previously observed for linear The undulations observed at the weak coupling regimes
PEs in 6 solution.** become weaker as the PE chains enter their necklace regimes
The primary distinction between the intrachain functions for at intermediate values of the Bjerrum length (i.e, 7 S /0 S
linear and cyclic architectures is the nonmonotonic behavior of 9) (Figure 9b). As the electrostatic coupling increases, chains
8a(r), which becomes evident at distances comparable to R become more flexible due to the condensation of counterions
This distinct property, a hump in g§,,,(r), does not solely arise on their backbones. At large g values, the chain remains stiff up
due to the absence of chain ends but also originates from the to sections composed of several monomers, which results in a
235 https://doi.org/10.1021/acs.macromol.3c01981
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slope of —1. At intermediate g values, the chains become
coiled, which is indicated by a transition to a slope of 1/vg
where v 4 ~ 0.6 at ly/c = 7.5.

In the strong coupling regimes, for which lz/c > 1, the
difference between the linear and cyclic chains vanishes since
both chains exist in a highly collapsed conformation (Figure
9c). At the large wave-vector limits, we observe a strong decay
with an exponent of —4. This strong decay reflects the
presence of well-defined interfaces and boundaries within the
sample.*® The form factors for both topologies were accurately
aligned through parameterless fitting to the theoretical
structure factor, Sy per(q), of a homogeneous sphere (cf. eq
A3).

Bl CONCLUSIONS

In this study, we apply scaling arguments that were originally
formulated for linear PE chains to construct a theoretical
framework for cyclic PEs. This framework allows us to estimate
the equilibrium chain sizes and monomer distributions for
cyclic PE chains, which we subsequently compare to the
outcomes of our coarse-grained MD simulations. Our analysis
demonstrates that, to a certain extent, charged cyclic polymers
exhibit conformational properties that are similar to those of
linear PE chains across a range of electrostatic coupling
regimes, encompassing weak, intermediate, and strong electro-
static interactions (corresponding to small, intermediate, and
large Bjerrum lengths). As a result, in these three regimes, we
observe stretched, pearl-necklace, and globular-like conforma-
tions for both types of topologies. Nevertheless, the
resemblance between the linear and cyclic architectures
diminishes when examining their shapes, the chain length
dependence of their characteristic sizes, and structure factors,
particularly in the weak and intermediate coupling regimes.
Notably, two metrics that describe the shape of PE chains,
namely, asphericity and prolateness, exhibit substantial differ-
ences between cyclic and linear chains. Specifically, they
display a nonmonotonic dependence upon increasing the
Bjerrum length for cyclic chains, whereas for linear chains, they
exhibit a consistent, monotonic decrease as the electrostatic
strength is increased. In the stretched regime, the shape of
cyclic PEs resembles a flat, two-dimensional ring-like
conformation with a substantial surface area. In contrast,
linear PEs adopt nearly rod-like, one-dimensional conforma-
tions. Our analysis also reveals that cyclic PE chains are much
more compact in the stretched and necklace regimes as
compared to linear PEs. Furthermore, the logarithmic
correction term present in the scaling law describing the
dependence of the average size of linear PEs on the degree of
polymerization is absent in the case of cyclic chains due to
their circular geometry. This distinction could potentially
contribute to the unique conformational behaviors observed in
the cyclic chains. Specifically, the cyclic topology gives rise to
undulations resulting from structures forming over several
monomers or more, as evidenced by the structure factor
analysis. In conclusion, our study demonstrates that long-range
electrostatic interactions can exert a significant influence on the
conformational behavior of cyclic chains, highlighting the need
for further theoretical and experimental investigations in the
future. Our forthcoming research will focus on conducting a
thorough examination of the effects of salt and ion valency on
the conformations of cyclic PEs. Additionally, we intend to
investigate how cyclic topology influences the dynamics of PEs.
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B APPENDIX
The form factor of a rigid rod of length R, is®’
2 qR, sin x sinl[ Re/z]
9R. 0 x qR. (A1)

The form factor of a rigid ring of diameter Ry reads®®®

/2
_ . 2.
Srigid ring(q) - >/O dQDUO (qu s (ﬂ)] sin @ (AZ)
where Jo(x) is the Bessel function of the first kind with order 0.
The form factor of a sphere with radius of gyration R, is
given by’

3
——(si 5/3qR,] — /5/3gR
EEE R

Ssphere ( q ) =

2

cos[+/5/3 ng])

(a3)
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ABSTRACT: Topological modification of block copolymer (BCP) o —

conformations offers a promising approach for developing self- 071 % 8-SHAPED TRIBLOCK r
assembled periodic nanostructured materials with smaller domain
sizes, which are essential for a range of technological applications.
Cyclic polymers, with their inherently more compact conforma-
tions, present an effective strategy for achieving this miniaturization.
In this work, through a combination of analytical theory and coarse-
grained molecular dynamics simulations, we establish a relationship
between different nonlinear topologies and the corresponding
domain size of lamella-forming BCPs. Our investigations includes
BCP architectures with one or two cyclic segments such as
tadpoles, diblock and triblock 8-shaped polymers, and diblock nonconcatenated and concatenated rings. We demonstrate that the
primary reduction in lamellar domain size is driven by the more compact arrangement of monomers in the cyclic architectures, with
an additional contribution from the nonconcatenation of cyclic segments. This is corroborated by theoretical predictions for both
domain size reduction and BCP conformations across different architectures. Moreover, consistent with theoretical expectations, the
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nonconcatenation of rings reduces the interpenetration of opposing brushes, thereby lowering friction between lamellae.

Bl INTRODUCTION
Block copolymers (BCPs) are designed polymers characterized

by two or more interconnected polymer blocks with distinct
monomer chemistries. The specific arrangement of the blocks
in the copolymer chain profoundly influences the self-
organization of BCPs into ordered nanostructures, altering
overall material properties at larger scales.' * This phenom-
enon arises from a combination of enthalpy-driven phase
separation between chemically dissimilar blocks and entropy-
driven polymer chain elasticity.” The simplest form of block
connectivity is a linear A—B diblock copolymer, where A and B
refer to different monomer chemistries. Despite the relative
simplicity of this block configuration, adjusting the volume
fraction of the A block (fy = 1 — fg) and the segregation
strength yN enables the control of the overall self-assembled
morphology. This regulation results in the creation of materials
with a plethora of well-organized nanoscale structures, such as
lamellae (for a symmetric diblock with f, = f) and spheres,
cylinders, or bicontinuous networks (for asymmetric diblock
with f, # fB).6 Here, yN represents the product of the
temperature-dependent Flory—Huggins parameter, y, charac-
terizing the degree of incompatibility between A—B blocks, and
N = N, + Ny is the total degree of polymerization of the BCP
molecule. In mean field theory, the transition to ordered
nanostructures for linear diblocks occurs above a critical point
for block demixing: yN = (yN)PPT ~ 10.5.” For finite chain
sizes, fluctuations suppress this transition, resulting in a weak

© XXXX The Authors. Published by
American Chemical Society
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first-order disorder transition (ODT) that can be shifted to
significantly larger yN > (yN)PPT.° This effect is further
amplified by the strong stretching of the finite chains.”

There are technological applications where the phase-
forming ability of BCPs at the nanoscale can be highly
desirable, such as their potential use as templates for
lithography in microelectronics and storage devices."*™'¢
One of the crucial attributes of BCP templates is the period
D of their microseparated domains. This measure for domain
size was estimated” to scale as D; o y*/*N?/? for linear diblock
copolymers in the strong segregation limit yN > (yN)PP™.
Specifically, most lithography applications demand the
production of periodic materials with D < 10 nm. For BCPs
of linear polymers, adjusting the period of the domains can
only be achieved by varying two key factors: N and y.
Therefore, the ODT defines a minimum domain size below
which phase separation cannot occur. Consequently, since D is
given by the product yN, sub-10 nm domain spacing is
practically unattainable for most polymers of technological
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relevance. This challenge can be overcome with exceptionally
large #.'”7*° However, this simultaneously poses synthetic
challenges and restricts the approach to only a few possible
monomer combinations for the polymer blocks.

A possible way out of this dilemma is to employ polymer
architectures other than linear chains for controlling the
domain size.”"”** Cyclic polymers, for instance, are known to
be significantly more compact than their linear counterparts of
the same molar mass.”*** Consequently, the chain compaction
can, in principle, lead to reduced domain spacing. Previous
experimental studies have reported nanostructures with
potentially smaller domain spacing in bulk as compared to
the linear counterparts.”* >° Theoretical®’ > and numerical
studies®* " support these observations, however, the ODT is
expected at ~1.7 times higher segregation strengths for cyclic
BCPs. Calculations performed with the random phase
approximation (RPA) locate the ODT at (yN)R°T =
17.87%% Recent MD simulations indicate an even larger
shift in the ODT values.** The latter trend agrees with
experiments in the bulk state where A—B cyclic BCPs show a
AD =1 — D¢/Dy = 9—16% reduction of their D¢ as corngpared
to domain size Dy of linear A~B—A triblock polymers*®~>%*
and ~30—39% reduction compared to linear A—B diblock
polymers.”>*****! These latter results for linear and cyclic
diblock copolymers align reasonably well with the predictions
of a reduction AD = 1 — 27%% &~ 37% in the calculated
domain-spacing values for strongly segregated BCPs.”> On the
other hand, some experimental investigations on cyclic BCPs
in thin films arrive at either lower (AD = 20-25%") or
significantly higher (x49—54%"") domain-spacing indicating
other factors that influence the domain spacing. Clearly,
further research providing more precise domain size
predictions would enhance our understanding of the factors
contributing to size reduction.

In the quest to find effective approaches for substantial
downsizing of microseparated domains in BCPs, researchers
also explored strategies involving other types of nonlinear
polymer architectures. These efforts encompass bicyclic
(figure-8-shaped) BCPs, composed of two cyclic chains fused
together, and tadpole-shaped BCPs, composed of a single ring
fused to the end of a single linear chain. In thin films, these two
nonlinear topologies result in domain spacings up to ~#73%**
smaller for bicyclic BCPs and up to ~32%"** smaller for tadpole
BCPs in comparison to their linear counterparts. Currently, no
theoretical predictions or simulation data are available for the
size reduction in these systems. With this contribution, we aim
to address and close this gap.

Exploring the impact of cyclization on nanofeature size
within the self-assembled structures of BCPs has been the
focus of numerical simulations employing various methods.
These methods include the cooperative motion algorithm*
(CMA), dissipative particle dynamics******~** (DPD), Monte
Carlo®”* (MC), and molecular dynamics*>** (MD) simu-
lations, as well as self-consistent field theory methods***
(SCFT). The resulting reduced domain spacing observed in
these studies falls within the range of AD = 30 to 50%. In the
majority of these investigations,‘%_38'46_48 the topology of
cyclic BCPs was not preserved or not included in the
modeling, or the simulations focused on short chains (i.e.,
with N < 30). However, the equilibrium conformations of
cyclic homopolymers in melts are significantly influenced by
their topological constraints on each other.”' ™3 Specifically,
nonconcatenation constraints result in a compression of the

chain conformations from the ideal size, R x N2, beyond a
threshold degree of polymerization comparable to the
entanglement degree of polymerization, N,. Studies on densely
grafted brushes of cyclic rings demonstrate that the
compression due to entanglements remains intact even when
the rings overlap and extend away from the surface.”* A more
detailed study on the impact of entanglements on the
conformations of nonconcatenated rings will help to our
understanding of BCPs with nonlinear architectures.

One particular difficulty for understanding entangled
nonconcatenated rings is the rather broad crossover toward
asymptotic conformations, N — oo, see e.g,, Figure 1 of ref 55.
In this situation, it is not surprising that several different
315336760 can be found in literature that aim to explain
the asymptotic scaling of the size of nonconcatenated rings in
the asymptotic limit. We will explore the most relevant
concepts and develop theoretical expressions along with
qualitative results based on these concepts. The interface
introduces additional complexity by locally modifying the
structure of the entanglements. Moreover, the entangled
sections potentially become oriented as the rings stretch
away from the interface. Both effects do not shorten the
crossover to the asymptotic regime. Adding to these
challenges, it remains unclear how nonconcatenated rings
optimize their conformations while contending with an
enthalpic penalty, a squeezing from surrounding rings, and
an entropy loss due to stretching away from the interface. We
will explore potential mechanisms, including an isotropic
compression from a hypothetical nonconcatenated reference
system (as considered for ring melts) and uniaxial stretching
away from the interface (as considered in densely grafted ring
brushes), since self-assembled ring brushes at an interface are
in between these two limits. By combining theory, simulations,
and findings from the literature, we aim to uncover
fundamental principles within this complex scenario that
could enhance our understanding of polymer architectures
containing nonconcatenated rings.

In this study, we explore the structural properties of lamella-
forming BCPs with nonlinear polymer architectures and
corresponding domain sizes D by employing large-scale MD
simulations and scaling theories. We analyze five distinct block
copolymer architectures of cyclic polymers and compare their
conformational and structural properties to those of linear
blocks (see Figure 1 for an overview of utilized BCP
architectures). The paper is organized as follows: In Model
and Methodology section, we present the details of the coarse-
grained model used to study the microphase separation of
BCPs. In Theory section, we sketch the key assumptions and
predictions of theoretical models on BCPs and nonconcaten-
ated rings for combining both in model predictions for the
behavior of nonconcatenated BCPs. These predictions are
tested against the results of MD simulations in Results section.
In this latter section, we also discuss an explanation for the
reduced interpenetration of opposing brushes made of ring
polymers. Moreover, we develop quantitative predictions for
the reduction of the domain spacing by comparing different
ring containing architectures (cylic diblocks, 8-shaped diblocks
and triblocks, and tadpoles) with linear chains. In the last
section of the manuscript, we draw conclusions and compare
with preceding works in literature.

models
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(c) rieLock 8
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Figure 1. Molecular architectures of investigated BCPs: (a) A—B
linear (denoted as L in subsequent data plots), (b) A—B tadpole (T),
(c) A—B—A 8-shaped (triblock-8), (d) A—B 8-shaped (diblock-8),
(e) A-B nonconcatenated cyclic (R) and (f) A—B concatenated
cyclic (C).

B MODEL AND METHODOLOGY

We conducted coarse-grained MD simulations of polymer
melts comprised of BCPs with six distinct molecular
architectures, see Figure 1. These architectures include
symmetric A—B diblock copolymers, where both blocks are
either linear or cyclic or exhibit a combination of both
topologies fused together (tadpole- and 8-shaped polymers).
For cyclic diblock BCPs, our exploration includes three
variants: nonconcatenated, A—B pairwise concatenated, and
8-shaped. For 8-shaped BCPs, beyond A—B diblock arrange-
ments referred to as Bicycle-C in ref 44, we also analyze the
monomers’ A—B—A triblock arrangement (referred to as
Bicycle-A in ref 44).

BCPs were simulated using a modified version of the bead—
spring Kremer—Grest model, which was initially em(plozyed to
examine the microphase separation of linear BCPs.”"%* Each
copolymer chain is comprised of N = N, + Ny monomers of
two distinct chemical species, A and B, arranged in either two
equally sized blocks A—B with N = Ny = N/2, or three A—B—
A blocks with N, = N/4 for terminal blocks and Ny = N/2 for
the central part. For all architectures, the volume fraction of
the A blocks is f, = 1/2. N ranges from 50 to 800, allowing us
to explore entanglements’ effect on ring conformations.

The nonbonded interactions between any pair of monomers
separated by a distance r were modeled by the truncated,
shifted, and purely repulsive Lennard-Jones (LJ) potential

Uy(r) = 45"’1(%)12 - (%)6 - i

0 forr >, (1)

forr <7,

where the cutoff distance is set to r. = 2%, o is the
characteristic length and ¢;; is the interaction strength of the
interaction between beads i and j, where i, j = A or B. The
bonded monomers were connected by finitely extensible
nonlinear elastic potential (FENE) with a spring constant k
= 30¢/0* and maximum bond length 7, = 1.56.°"% In the
simulations, both types of monomers were of equal size 6 and
mass m. The interaction strength between like beads was set to
€xn = €pp = €. To account for the mismatch in energy between
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different types of beads, we introduced the parameter & = €5
— 0.5 (ean + €pp)], which quantifies the degree of
incompatibility between beads A and B. The parameter € in
the one-fluid approximation is related to the Flory—Huggins
interaction parameter via y & 0.395/(1€BT).61

Unless otherwise noted, we set the interaction strength for
unlike beads to €, = 10¢, leading to & = ¢, representing
highly segregated systems (with high immiscibility between A
and B blocks), which are typically examined in experiments to
create well-defined BCP structures. However, for linear and
ring diblock copolymers, we also conducted simulations for
other values of €, such as € = 0.0, 1.0¢, 3.0¢, 7.0¢, and 13¢. The
case with € = 0 corresponds to the miscible melt of
homopolymers. The simulations were carried out in reduced
units with €, 6, m as the units of energy, length and mass,
respectively. Accordingly, the units of temperature T, density p,
pressure P and time t are [T] = 1.0¢/ kg, [p] = 673, [P] = €673,
[t] = (mc*/€)'?, where ky denotes the Boltzmann constant.

In line with the methodology described in ref 61, the initial
configurations of all systems were constructed to exhibit a
lamellar structure. Four lamellae, each comprising 200
nonoverlapping BCPs per layer, were created with an initially
low interfacial coverage density. We positioned the flat lamellar
interface perpendicular to the z-axis. Within each lamella linear
blocks were assembled as one-dimensional arrays of monomers
oriented along the z-axis, while the cyclic ones were initialized
with a rectangular shape in the x—z plane. For concatenated
BCPs, one of the cyclic blocks was oriented in y—z plane and
interlocked with a rectangular shape oriented in x—z of the
other block. Both system equilibration and the main simulation
were conducted in NPT ensemble. The simulations were
carried out at temperature T = €/kg. Pressure was maintained
at P = Seo™?, corresponding to an average monomer density of
(p) = 0.85673, using an anisotropic Nosé—Hoover barostat.
This barostat facilitated the independent variation of the
simulation box dimensions parallel L; (coupled x and y
dimensions) and perpendicular L, (z dimension) to the
lamellar plane for a dynamically self-adjusting the box size to fit
the equilibrium lamellar spacing D (see Figure 2). The use of

Figure 2. Lamellar morphology of strongly segregated linear A—B
BCPs, where D is lamellar period, dy, and d,z denote the width of
intrablock and interblock overlap, respectively, and L and L are box
dimensions in the direction perpendicular and parallel to the lamellar
interphase.

anisotropic NPT ensemble in simulations of lamellar-forming
BCPs proposed in refs 61,62 is essential for accurately
capturing chain stretching and, consequently, determining D
correctly. The lack of a proper barostat, combined with the
neglect of steric effects (ie., the distinction between
concatenated and nonconcatenated conformations), in many
previous numerical studies explains the wide variation in
reported lammelar domain spacing, with domain reduction AD
ranging from 30 to 50%. The equations of motion were
integrated using the Verlet algorithm implemented in the
LAMMPS MD package® with a time step of 6t = 0.017. The
total simulation duration varied depending on N, with the
longest simulation time corresponding to ~1077 for the largest

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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linear BCPs with N = 800 that were utilized. To ensure
equilibration, the perpendicular box dimension L, was
monitored until it started fluctuating around a constant
value. Simulation snapshots were visualized using the Visual
Molecular Dynamics program.64

B THEORY

We will begin by revisiting the fundamental concepts of
microphase separation and the polymer physics of non-
concatenated chains. Then, we will combine these ideas to
develop a scaling theory that describes the formation of
lamellar domains in melts of nonconcatenated copolymer
chains.

In our simplified scaling analysis, we focus on the strong
segregation limit (SSL) with yN >> 10 and ignore the effect of
fluctuations. Throughout the calculations, we drop all
numerical coefficients of order unity. We will assume that
the copolymer chain is composed of N Kuhn segments, and
the monomers of each block differ only by their relative affinity
toward each other. When discussing the formation of lamellar
phases in melt conditions, the total free energy can be
approximated by considering only the free energy changes
upon mixing and due to the deformation of each polymer
block. For symmetric linear diblock copolymers, we simplify
equation (4.133) of ref 65, drop the logarithmic term, plug in
bN'? for the reference chain size in melts, use a volume
fraction of fy = 1/2 of the A block both in bulk and at the
interface, and adapt it to our notation (e.g., d, for the interfacial
width in ref 65 is here d,g). The result reads:

2
AF _}((N dABN]+ %
kgT b°N 2)
In the above equation, y € is the Flory—Huggins interaction
parameter between Kuhn segments (i.e., affinity), d,g ~ by™/?
is the interfacial width® (Figure 2), Dy is the period of the
lamellae formed by the linear diblock copolymers, and b refers
to the root-mean-square size of a Kuhn segment. The first term
in this equation describes the enthalpy change per polymer
upon microphase separation, the second term is the free energy
penalty upon stretching a polymer.
The equilibrium period Dy is found by minimizing the free
energy with respect to the period, dF/dD;, = 0. This leads to
the well-known result:’

D, zj(l/észm 3)

for symmetric linear BCPs in the lamellar phase.

The physics of nonconcatenation is typically discussed with
a free energy of the form®"*®

F= F;’IC + E:omp (4)
where F,. is the free energy penalty due to the non-
concatenation of cyclic chains, and Fy, is the free energy
penalty for compressing the ring into a smaller volume. In
dense melts and in the limit of N >> 1, two-body interactions
are screened, and the compression is balanced by the third

virial leading to a free energy penalty of the form at mean-field
level®®

®)

where R is the size of the ring polymer and w is the three body
interaction parameter. We approximate w ~ b° for purely
repulsive interactions between spherical monomers.

For the nonconcatenation term F,, various expressions have
been discussed extensively in the literature.’***°~%° Here, we
briefly focus on the most relevant ideas for our work to
represent the simplest possible form for F,, as they were either
directly confirmed by computer simulations or have been used
in previous estimates.

A free energy penalty of kgT per overlapping ring was
conjectured by Cates and Deutsch™® leading to a penalty of
form F,. ~ kyTR?/(b°N). Combined with the conformational
penalty for squeezing ideal chains o«<Nb?/R? this results in a
scaling of ring sizes R o« bN*/%, This expression for the ring size
resulted in the scaling law R o«bN*/* for the average size of
nonconcatenated BCP rings in the lamellar morphology, based
on the assumption of a simple linear deformation.”” Never-
theless, this latter estimate neglects that the number of
overlapping nonconcatenated rings grows with increasing ring
size, indicating that these considerations are not self-consistent.

However, in simulations, the number of concatenations per
ring grows as o R? o N in freely concatenating ring melts®"®”
(and « @R* in ring solutions for the range of N values
accessible in these studies where ¢ is the polymer volume
fraction of the ring solutions®"). In melts, these observation
lead to an energetic penalty in the form of F, =~ kyTR?/(b°N,)
reflecting the growing fraction of overlapping rings that
become concatenated as N increases. Notably, the normalized
F,, when combined with the compression term for ideal
chains, Fyp, & NkgT/R? leads to the scaling for the size of
ideal nonconcatenated rings in an array of obstacles R =
b(NN,)"* for N > N, The rings adopt in first approximation
double-folded strand conformations to avoid concatenated
regions, which is the key concept behind a nonconcatenation
penalty o R%.

Many researchers consider crumpled globules with a size R
o bN'3 as the asymptotic conformation of nonconcatenated
rings in a melt. If we accept eq S as the correct mean-field
compression term, solving 0F/dR = 0 leads® to an asymptotic
free energy penalty of F,. ~ kzTR*/(b°N,). However, such an
entropic penalty has not been measured in simulations (see
above), which challenges this idea. This form of a non-
concatenation penalty corresponds to a contribution of kzT per
volume of an entangled strand, similar to the role of
entanglements for the shear modulus. It can be interpreted
as an isotropic entanglement pressure of order kT per
entangled strand, which squeezes the rings into a globular
shape.

The common point of the latter two ideas is that the
nonconcatenation constraint in melts deyends only on R
without an additional dependence on N, which contrasts
with the Cates and Deutsch conjecture and other qualitatively
similar approaches, for instance those in refs 56,57. Simulation
data on bidisperse melts of rings show that the compression of
the rings becomes constant once the size of the surrounding
rings crosses a certain threshold.”' This provides further
evidence for a nonconcatenation penalty that emerges on the
level of individual entanglements instead of on the full size of
the rings.

Below, we thus focus on the latter two expressions. To
shorten the presentation, we introduce an exponent y (u =2/3
for F,o o« R* and p = 1 for F,. o R®) for discussing the
nonconcatenation penalties of both models simultaneously:

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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IS
E =~ [—3] kT /N,
b (6)

This estimate and eq 5 are inserted into eq 4. Optimum ring
sizes are found from eq 4 for dF/0R = 0, leading to an

equilibrium size in melt of
R le/(2+,u)Nel/(6+3;l) )

which refers to the proposed R & N'/3 for ¢ = 1 and R ox N>/
for pp =2/3.

Next, we combine the physics of nonconcatenation with the
stretching of block copolymers at the interface. Stretched chain
conformations at the interface induce an anisotropy66 beyond
the length scale of the tension blob size, &, of a linear BCP in
the lamellar state,

R—gz N ~ bN'/?
R bN*? (8

which needs to be compared with the tube diameter,

Etz

a ~ BNV ©

of the block copolymer in the melt. In the above equation, R, is
the unperturbed size of the linear chain in a melt. There is &, >
a, if roughly N > N¥2 Thus, in the asymptotic limit, N > N,,
the chain stretching occurs on a length scale beyond the tube
diameter, and entanglement constraints remain isotropic on a
local scale. For the parameters of our study and N, = 40
monomers,”” the condition N > N>? is approximately satisfied
for the two largest rings, and the corrections from a residual
anisotropy of the entanglements are particularly relevant for
the samples with a small N. It is important to note that N, is
defined as the number of Kuhn segments needed to contribute
kgT to the plateau modulus of a melt composed of very long
chains. However, N, does not correspond to the number of
Kuhn segments required to form a concatenation between
cyclic polymers. This distinction can be understood through
the example of a random walk on a cubic lattice of obstacles,
where the distance between obstacles is significantly larger
than the step length of the walk. Depending on the chosen
model for rubber elasticity,”>”* the walk must traverse between
one and three tube sections (or unit cells of the lattice) to
contribute kzT to the modulus. However, at least four unit cells
are required for a concatenation to occur. Consequently, using
N, for computations will lead to a model-dependent over-
estimation of the impact of nonconcatenation. Below, for
simplicity, we proceed with N, while keeping this over-
estimation in mind.”*

In the asymptotic limit, a potential scenario involves
considering isotropic compression of the rings from a
hypothetical reference state of nonentangled, freely inter-
penetrating BCP rings within a lamellar morphology. We use
this scenario to explore how parallel and perpendicular
directions to the block interface might be coupled through a
global nonconcatenation condition. If this coupling exists, any
increase in size along the stretching direction must be offset by
a corresponding scaling modification in the lateral direction to
minimize the overall nonconcatenation constraints.

Let us introduce R;, to describe the unperturbed chain size in
the two directions parallel to the interface between both
separated domains. There is R = bN 172 for linear chains, and
thus for nonentangled freely interpenetrating rings. The
lamellar domain size Dy of nonconcatenated rings can be
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written as a function of R as Dy ~ Ry(ydas/b)">N"/°. These
two relations allow us to rewrite eq 4 to account for isotropic
compression from the nonconcatenated reference state as

AF [ Grd/B)PNYORFY N

kT b N, (yd/b)°N'RS
(10)

Note that both the compression and the nonconcatenation

terms must be modified due to the enlarged size of the BCP in

the lamella. The optimum size Ry is found via 0AF/0R;. We

obtain

R” — le/(3ﬂ+6)()(dAB/b)—(2+u)/(9/4+18)N(8—/4/2)/(9/4+18)
(11)

and
Dy = bNel/(3;¢+6)(XdAB/b)(4;¢+4)/(9;4+18)N(;4+11)/(9;4+18)

(12)
For y = 2/3 and p = 1, this refers to Dy & N7 and Dy
N*?, respectively. Effectively, the above relations provide lower
bounds for the true scaling of Dy, as any remaining anisotropy
in the entanglement structure would lead to an expansion of
the chains along the Dy direction. In lateral directions, the
rings are further compressed due to the stretching since Ry o
N>/ and Ry N'/3* for yu = 2/3 and p = 1 respectively,
which provides a measurable change from the isotropic melt.
Additionally, the ordered structure of the BCPs at the interface
leads to some loss of entanglements, which we are unable to
account for in a straightforward way. Such corrections may
reduce the lateral compression of the rings and further increase
their deformation.

As an alternative model, similar to previous approaches,
we consider that thermal agitation, providing energy of kT,
leads to the expansion of molecules to their equilibrium size R.
This equilibrium size is then used as the reference in the
stretching term of the free energy, resulting in a free energy
expression of the form:

AF dypN D}
T N _I[N -2 } 3 2/(,‘+2)R 2/(6+3u)
kgT Dy b°N N, g (13)

27,40

However, in contrast to the model with a global non-
concatenation constraint coupled to N, the constraints in the
models with g = 2/3 or u = 1 are coupled only to some power
of R. Furthermore, treating entanglements as local constraints
that must be avoided does not introduce corrections to the
scaling in the lateral direction, especially in the asymptotic
limit where the folded structure of the molecules is reorganized
on a length scale larger than that of an entangled strand. In this
limit, the deformation becomes too weak to significantly affect
the local nonconcatenated conformations on scales comparable
to the tube diameter. As mentioned earlier, some entangle-
ments may be lost at the interface between A and B monomers,
effectively providing a lower bound for the scaling of the ring
size. Optimizing this expression for Dy yields

Dy ~ (ZdABbZ)l/3Ne2/(18+9;4)N()4+4)/(3ﬂ+6) (14)

For yt = 2/3 and y = 1, this leads to Dy « N”/*2 and Dy & N*/%,
respectively. This latter exponent was derived recently by*
using a similar line of arguments.

Comparing the simulation data with the above predictions
may provide insight into whether the nonconcatenation

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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Figure 3. Perpendicular R, and parallel R components of the BCPs mean size plotted as a function of the degree of polymerization N for various
values of the interaction parameter & between blocks A and B. The size of the linear (squares) and ring (circles) diblocks follows different scaling
laws (solid and dotted lines) characterized by exponents v, and v that are summarized in Table 1. For clarity error bars are displayed only if they

exceed the size of the symbols.

condition is better understood as a local penalty on the length
scale of entanglement (in the “uniaxial stretching model”) or as
a global constraint that must be satisfied over the entire ring
(in the “isotropic compression approximation” and the model
of ref 27.). Additionally, we anticipate further qualitative
insights into which model of the nonconcatenation constraint
may be more suitable. On a quantitative basis, we expect that
measured exponents for the domain spacing and the chain
extension in lateral direction are slightly larger than the
predictions due to the corrections discussed above. Finally, for
a general discussion of the physics, we may also express the
results as D o« N” where the different models provide
exponents 4/9 < a < 7/12 for the scaling of the lamellar
domains.

Bl RESULTS

In our analysis, we first compare the generic features of linear
and ring block copolymer (BCP) conformations as a function
of interaction strength &, to better understand the impact of
nonconcatenation on BCP properties. We then apply this
understanding to explain the behavior of various architectures,
such as tadpole, diblock and triblock 8-shaped structures, and
concatenated ring pairs, as well as to predict the lamellar
spacing for these architectures. Finally, we demonstrate that
entanglements between nonconcatenated rings reduce the
interpenetration of opposing polymer brushes within a single
lamellar domain.

Conformations of Block Copolymers. We begin with
investigating the impact of segregation strength & on the
individual conformations of linear and various ring BCPs
defined in Figure 1 in lamellar phases. In Figure 3, we assess
the degree of stretching of linear (squares) and ring (circles)
diblock copolymers in an ordered (lamellar) phase and
compare with the conformations in a disordered, fully miscible
homopolymer melt. Specifically, we analyze separately the N-
dependent contribution parallel and perpendicular to the
interface between the two polymer types, Ry and R,

respectively. The scaling exponent of parallel component R;
does not change with increasing € and is identical to that in the
corresponding melts of homogeneous chains (see Table 1):

Table 1. List of Effective Exponents v, and v*

linear BCPs ring BCPs

é vy Yy é I Y

0 0.50 + 0.01 0.50 = 0.01 0 041 + 0.01 0.41 £ 0.01
1 0.64 + 0.01 0.50 + 0.01 1 0.59 + 0.02 0.40 + 0.01
3 0.64 + 0.02 0.50 + 0.02 3 0.60 + 0.01 0.42 + 0.02
7 0.65 + 0.03 0.50 + 0.02 7 0.60 + 0.02 0.40 + 0.02
9 0.65 + 0.02 0.50 + 0.02 9 0.61 + 0.01 0.41 + 0.02
13 0.66 + 0.02 0.50 + 0.02 13 0.61 + 0.01 0.40 + 0.02

“The data for & = 0 corresponding to homopolymer melt for linear
chains and rings, respectively.

ideal conformations for linear chains®® and squeezed
conformations of nonconcatenated rings that approach an
asymptotic scaling with an exponent <2/5 for increasing N
(Table 1).55%%? According to eq 12, a substantial decrease in
the exponent v is anticipated if the parallel and perpendicular
directions are linked by a global nonconcatenation condition
aimed at minimizing the number of overlapping rings.

These observations are a clear indication that the uniaxial
stretching model is more suitable than the “isotropic
compression approximation”. Moreover, the model of ref 27
is also in conflict with the observations, since the underlying
Cates-Deutsch model minimizes the overlap number of the
rings, which implies a simultaneous compression in lateral
directions upon stretching the rings. On a qualitative basis, the
missing compression agrees with the findings on bidisperse
rings’" that indicate that nonconcatenation is apparently
resolved on the length scale of individual entanglements (like
for the double folded rings) and not on the global scale of the
molecules (by minimizing overlap). In consequence, also the
hypothetical asymptotic regime N >> N* of ref 51 is getting

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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Figure 4. Perpendicular R, (s) and the parallel R"(s) component of the mean internal distances with respect to the position of the junction
monomers at the lamellar interface for (a) linear (squares) and (b) ring (circle) BCPs. Data are analyzed as a function of the effective number s of
elastic chain segments to the junction monomers for different degrees of polymerization, N, and effective interaction parameters, €. Dotted lines

indicate ideal chain conformations. The black dashed lines in panel (b) indicate the asymptotic scaling R(s) o s

51
38 of compressed rings.”

largely unlikely. If we recall that the observed nonconcatena-
tion penalty was o¢ R%>' we can conclude already that
uniaxial stretching with ¢ = 2 remains the only candidate that
is not in conflict with our data and literature results on the
nonconcatenation penalty. Below, we will focus on this model
while still comparing with the other predictions.

In the perpendicular direction, the linear chains approach
the expected scaling® of Ry, o« N*? with increasing &, see
Table 1. Recall that an exponent >1/2 refers to stretched chain
conformations. The size of the nonconcatenated rings grows
slower whereby the effective exponent is clearly >1/2, and it is
close to 3/5. The observed behavior agrees well with both the
uniaxial stretching approximation and a nonconcatenation
penalty o< R? ie.,, y = 2/3; and the prediction of ref 27. (see
the theory section above). However, the simultaneous change
of scaling for the lateral directions required for the latter model
is not observed. Therefore, the uniaxial stretching approx-
imation for y = 2/3 agrees best with our simulation data.
Moreover, our data agree qualitatively with recent MD
simulations on lamellar forming ring diblocks,* where also
an exponent @ ~ 0.6 was found.

A more detailed analysis of conformations of rings and
chains is provided by Figure 4. Let r; and r; denote the
positions of monomer i and j of a single BCP chain. For
isotropic linear polymers in bulk (i.e., melt of linear
homopolymers), we analyze the spatial separation between
these monomers as a function of s = li — jl over all possible
pairs of i and j. Here, s describes the number of segments in the
elastic strand connecting monomers i and j. Once microphase
separation sets in, we set j = N/2 and i < j (orj=N/2 + 1 and i
> j for the second block) and thus, analyze conformations
inside one block with respect to the “junction” monomer at the
phase boundary. For isotropic ring polymers in bulk, we
introduce S = li — jl and compute the number of segments in
the effective elastic strand between these monomers, s = S(N —
S)/N.>>**75 The advantage of this procedure is that the ideal
conformations of both ring and linear chains, used as reference
cases, then scale universally R(s) o« s2 In the microphase
separated systems, the strand length S is defined with respect
to the monomer at the nearest junction along the ring contour
and the complement N/2 — S beads connecting to the second
junction monomer of the other block. Note that in isotropic
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systems, the maximum value of s is N — 1 for linear chains and
N/4 for rings, whereas this maximum reduces to N/2 — 1 and
N/8 for microphase separated systems in the perpendicular
direction. The parallel directions remain undistorted, thus, the
analysis must not be restricted to one block.

In Figure 4, we plot perpendicular R (s) and one parallel
R;(s) component of the mean internal distances measured with
respect to a lamellar interface and rescaled by the ideal chain
behavior s"/%. For linear chains and rings, respectively, the data
for & = 0 corresponding to homopolymer melt, and Ry(s) show
only small deviations demonstrating the nearly unmodified
conformations in parallel directions. For the linear chains, the
horizontal asymptote of R(s)/s"/ for large s indicates ideal
chain conformations (dotted lines in Figure 4a). The
corrections at small s refer to incompletely screened bond—
bond correlations in melts.”” The average orientation of the
chain segments for & = 9 causes a depression of Ru(s)/sl/z for
low and intermediate s since the bonds have finite extensibility
and the bond-correlation statistics is being perturbed by the
deformation. In the perpendicular direction, the inner half of
the chains adopt stretched conformations, leading to a power-
law growth of Ry(s)/s"% Toward the chain ends, the
conformations are slightly compressed due to the potential
of the opposing “brush” layer within the same polymer domain
(stem-flower conformations).

Starting from the same bond—bond correlation corrections
at small s, the parallel component R”(s)/sl/ % of the rings
(Figure 4b) shows increasingly compressed conformations as s
increases. For reference, we have added an asymptotic scaling
of R o s¥/® referring to y = 2/3, which is intermediate between
alternative proposals of s'/3 and s*° (see Theory section for
more details). In the perpendicular direction, the rings exhibit
a similar but weaker stretching of the chains. At large s, the ring
conformations differ significantly from those of linear chains,
indicating a substantially different interaction with the
opposing brush within the same polymer domain. This
difference will be examined in detail in the following sections.

All architectures in the present study, except for the
concatenated rings, exhibit a special rosette structure,”®””
where each branch (whether cyclic or linear) carries the same
molecular weight (see Figure 1). For these specific structures,

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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Figure S. (a) Perpendicular components of the radius of gyration R of individual BCP molecules plotted as a function of degree of polymerization
N. Data displayed for different BCP architectures: linear (squares), tadpole (diamonds), triblock 8-shaped (triangle up), diblock 8-shaped (triangle
down), ring (circles), and concatenated (crosses) as indicated in the legend. The solid line refers to R; o N*3, the dashed lines indicate R, o N7/12,
(b) The parallel components of the radius of gyration vs N for the same architectures. The dotted line refers to a power law R} N2 expected for
Gaussian polymers, whereas the dash-dotted lines correspond to R o< N*'* expected for compressed rings. In both panels, for clarity, error bars are

shown only when they exceed the size of the symbols.

the ideal square radius of gyration can be expressed using a
single formula:’®
(RX(1, 1))y = Nil’ZS[r(zr — 1) + 21(31 = 2) + 8]
¢ 2(1+r)
(15)

In the above equation, [ is the number of linear strands in the
structure and r the number of cyclic strands. Let us begin with
the conformations in bulk, where € = 0, and let us use linear
chains with (R2(2, 0)) as the reference size. The relative size
reduction with respect to the size of linear chains, A(R;(l, )
is then

<Rg2(l) r))
(Rg(2, 0)) (16)

We obtain A(RF(0, 1) )= 1/2 for the rings, A(R}(0,2)) = 5/8
for both diblock and triblock 8, and A(Rg(1, 1)) = 5/16 for the
tadpoles. We anticipate a slightly smaller size for concatenated
pairs of rings compared to the two connected rings. Since
chain conformations in the parallel directions remain
unperturbed in the microphase separated state, we expect the
same size ratios to hold for R in the limit of small N. For
larger N, architectures containing cyclic parts are increasingly
compressed.

For the perpendicular component R), the corresponding
factors for R, are estimated in a similar manner, but instead of
ideal chain conformations, we must consider the stretched
conformations of the blocks on both sides of the interface. For
simplicity, let us assume that all molecules are stretched
according to R, oc N* and that entanglements were negligible
(ideal BCPs, as discussed by Marko™). In this case, the
coefficients for the size ratios become (1/2)" for rings and two
connected rings. The triblock 8 architecture is effectively two
rings of N/2-mers localized on the interface, leading to a size

AR (1, ) =1 -

ratio of (1/4)“ per ring. Note that this latter coefficient differs
from the size reduction in the isotropic case, since at the
interface, the two rings are not randomly oriented with respect
to each other. For tadpoles, the situation is less clear since both
block are not stretched to the same extent, if at all. Adopting
the equilibrium R, as reference provides a size ratio (11/16)"
whereas considering a linear arrangement of both blocks
(ignoring inconsistent block densities) would give (3/4)” or a
dominance of the rings part (with fully interpenetrating linear
tails) gives (1/2)% Due to the lack of a better estimate, we
select the R, based reference for our discussion below. Since
the two rings can be localized on either the same interface or
on two adjacent interfaces, the total size of the molecules will
depend on the partitioning of the ring conformations between
these two situations and cannot be described by a simple
factor. The concatenated pairs of rings are pulled tight, so their
extension should closely match that of the diblock 8-shaped
ring topology. The scaling of the size in perpendicular
directions is no longer ideal; instead, it should align with the
scaling of rings if only rings are present in the structure.
Tadpoles, which consist of both linear and cyclic components,
will exhibit an intermediate scaling of size. However, since the
exponents for linear chains and rings are not significantly
different, the coeflicients for ideal chains may offer a rough
guideline for understanding the size ratios in the unentangled
limit.

In Figure 5, we compare the size of BCP molecules with
different architectures (displayed in Figure 1) and with the
above predictions for these architectures. Figure 5 focuses on
strongly segregated BCPs with & = 9. Recall from the previous
discussion that the parallel directions remain largely
unperturbed by the deformation, enabling us to verify the
predictions for ideal chains under conditions of & = 0. For Ry,
the expectation (linear chains > tadpoles > rings > triblock and
diblock 8) is confirmed by the data Figure S in the limit of
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small N. On an absolute scale, one has to recognize that the
Figure S shows R instead of R%. Thus, only the square root of
the coefficients discussed above is visible. For small N,
corrections from bond—bond correlations® result in somewhat
smaller sizes for tadpole, triblock, and diblock architectures
than single rings. This occurs because these architectures
sample more distances at small s, contributing to smaller
square distances overall, as shown in Figure S. Consequently,
the parallel extension of tadpoles and single rings become more
equivalent. The scaling of the conformations as a function of N
aligns with the ring behavior for all structures that are entirely
made up of rings.

In the perpendicular direction, nearly all architectures
conform to the expected trend, with the notable exception of
the 8-shaped triblock, which is significantly larger than the 8-
shaped diblocks 8 and other rings. This occurs because a
portion of the molecules bridges two A domains, effectively
contributing twice the extension of a diblock ring with N/2
segments. As a result, this increases the average extension of
the molecules. Similar to the parallel direction, the scaling of
the tadpoles lies between that of the linear chains and all other
architectures comprised entirely of rings.

Lamellar Domain Spacing of Block Copolymers. We
now analyze the lamellar domain spacing D of BCPs with the
architectures defined in Figure 1. The arrangement of BCP
molecules in lamellar domains is illustrated in Figure 6. We

O
»;w

(C) TRIBLOCK- §

Figure 6. Arrangement of BCP molecules in lamellar domains for: (a)
linear diblocks, (b) ring diblocks, and (c) 8-shaped triblocks.

expect that D reflects the extension of the individual molecules
perpendicular to the interface. An exception to this is the
triblock 8-shaped architecture, as these molecules can bridge
between two A domains. For this architecture, only half of the
molecules contribute to the spacing of a single lamellar
domain, cf. Figure 6¢c. As shown in Figure 7b (blue triangles)
this unique arrangement results in the domain spacing of the 8-
shaped triblocks being smaller than that of all other
architectures. For the remaining architectures, which consist
solely of ring-like molecules (circles, crosses and green
triangles), the domain spacing D is similar across these
structures, whereas the tadpole architecture (diamonds) falls
between the ring-based structures and the linear chains
(squares). The scaling of the overall feature size D aligns
with the scaling of the perpendicular component of the
individual molecules. Consequently in Figure 7b, we observe
the scaling from eq 3 D o N3 for linear BCPs (dotted line)
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and a scaling of roughly D o< N”/'? from eq 14 for cyclic-based
BCPs (dashed lines).

In Figure 7a, we analyze the energy dependence of the
lamellar period D rescaled by N* with interaction strength € for
linear (squares) and ring (circles) BCPs for different values of
N. The energy dependence approaches the mean field
prediction only for the lowest interaction energies. The
saturation at high energies results from the fact that the
overlap region between the different types of polymers
becomes comparable to the size of individual monomers (see
the section below on BCP interpenetration and Figure 10).

In Figure 8, we show how the domain size reduction AD; =
1 — D,/Dy varies with N for BCPs with cyclic blocks, compared
to the lamellar period Dy of linear diblocks, where D; denotes
the domain size of the corresponding nonlinear BCP
architecture. Considering the smaller stretched size of
Gaussian rings with N segments, Marko® derived a lamellar
period scaling of (N/2)*3 resulting in ADy = 1 — 2723 % 0.37
(dashed brown line). We now generalize this estimate toward
the architectures of the present paper and regarding the effect
of entanglements that leads to a modified scaling of the ring
conformations. For this generalization, we use the factors by
which the perpendicular extension of the chains is being
reduced as compared to the linear chains. Moreover, we
derived a scaling of the BCP ring size of the form Dy o« N*
with & < 2/3, which differs from the scaling of the linear BCPs
with D, o« N?/* due to the impact of entanglements.
Entanglements are irrelevant for rings with N < 2N,. For
larger N > 2N, the conformations of the rings are increasingly
squeezed. In order to obtain a simple scaling relation, let us
match the stretched size of a ring BCP with N = 2N, segments
with the size of a linear BCP with N = N,. Then, for diblock
rings with N > 2N,, we expect a size reduction of the lamellar
domains of approximately

DR(N) —2/3 a—-2/3
=1-2"3%N/Q@N,
Dy (N) (N/GND) (17)

For the triblock rings, the molar mass is distributed over two
rings leading to

ADp = 1 —

_ Dyiploas(N)
D, (N)

1— 4—2/3(N/(2Ne))a—2/3 (18)

Q

AD triblock 8

For the tadpole, only one-half of the molar mass behaves like a
ring, whereas the other half is a linear chain. This case is
approximated by

D(N)

— 1 _ —2/3 a-2/3
DL(N)—I (16/11)7°(N/(4N,))

(19)
The coefficients in these equations match the coefficients
discussed previously for the reduced size of the molecules. The
distinct dependence of N, for the tadpole configuration arises
because only half of the molecules are constrained by the
entanglements.

These expectations are compared with the simulation data in
Figure 8. Despite the significant simplifications inherent in our
straightforward estimates, they align reasonably well with the
simulation data and capture the trend that lamellar domain
shrinking becomes more pronounced with increasing N due to
entanglements. Recall from the theory section that N, probably

ADp ~ 1 —

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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Figure 7. (a) Lamellar feature size D rescaled by N* and plotted as a function of interaction strength parameter & between blocks A and B. Data for
linear (squares with a = 2/3) and ring (circles with a = 7/12) diblocks displayed for various degree of polymerization N as indicated. The lines
serve as visual guides for the anticipated power law behavior. (b) D plotted as a function of degree of polymerization N for various molecular
architectures of BCPs as indicated. The dotted lines indicate theoretical scaling predictionS D o N*? whereas dashed lines indicate scaling law D o

N2, The data corresponds to a fixed & = 9.
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Figure 8. Reduction in lamellar domain spacing, defined as AD; =1 —
D,/Dy;, where Dy denotes domain size for linear BCPs and D; is the
corresponding domain size for nonlinear BCPs. The dashed brown
line corresponds to the theoretical prediction for ring BCPs ADg = 1
— 2723 ~ 0.37.% The blue and red dashed lines correspond to
theoretical prediction for triblock 8-shaped BCPs ADpoq s = 1 —
4723 % 0.6 and tadpoles ADy =1 — (16/11)™3 ~ 022, respectively.
The solid lines refer to eq 17 for ring diblocks (brown line), eq 18 for
8-shaped triblocks (blue line) and eq 19 for tadpoles (red line). For
the plots, we used’” N, = 40 and the theoretical prediction a = 7/12
without additional adjustable parameters. All data corresponds to a
fixed interaction strength between A and B blocks & = 9e.

underestimates the number of monomers required for
concatenation leading to a slight overestimate of AD; for
large N. The major difference between the different
architectures lies in the coefficient that models how the N
segments are arranged in average per domain. The tadpoles
play a special role as compared to the remaining architectures,
since the linear tails are compressed within the domains which
causes a systematical enlargement of the size reduction as
compared the linear chains. For tadpoles, entanglements lead
only to a weak modification of the architectural effect.

Concatenated samples exhibit deviations from the general
trend observed in ring BCPs at small N. This is because
concatenation partially mitigates the nonconcatenation effect,
and the fully stretched extension of the concatenated samples
is approximately two beads shorter than that of the figure-8
architectures, with a central bond connecting the rings.

Our predictions compare favorably with the experimental
data summarized in the introduction, with the exception of
three cases, which we now discuss in more detail. The first
discrepancy arises with the 8-shaped triblocks, referred to as
the bicycle-A architecture in the experimental study of ref 44,
where poly(n-decyl glycidyl ether) (PDGE) was used for the A
blocks and poly(2-(2-(2-methoxyethoxy)ethoxy)ethyl glycidyl
ether) (PTEGGE) for the B blocks. In our simulations, we
prearranged the block copolymers to produce the same
lamellar morphology observed in ref 44, aiming to accelerate
the simulations. However, for entropic reasons, it is more
favorable for both PDGE blocks to reside within the same
PDGE domain, resulting in only a small fraction of the
molecules being stretched as illustrated in Figure 6c.
Consequently, the effective elastic chain in the PTEGGE
domain, which pulls the central unit to the phase boundary, is
only half as long as in the bicycle-B case. This leads to a
domain reduction of &1 — 83 = 3/4 for the PTEGGE
domain in the bicycle-A architecture, while the PDGE domain
prefers a reduction of about ~1 — 4723 or any less populated
interface as dictated by the PTEGGE domain. As a result, the
stronger constraint imposed by the PTEGGE side governs the
domain spacing for the bicycle-A architecture. From the
observed &72% reduction reported in ref 44, we infer that
most bicycle-A molecules indeed have their PDGE blocks
within the same PDGE domain. This also explains the
difference in domain sizes observed experimentally between
bicycle-A and bicycle-B. Specifically, the bicycle-B architecture
should exhibit a reduction of approximately &1 — 472 % 0.6,
which aligns closely with the experimental value of around
~0.54%.

For tadpoles, the nonconcatenation penalty in the free
energy can significantly shift phase boundaries, as demon-
strated in ref 43 for the tadpole-A architecture. This occurs

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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because microphase separation increases the overlap of
nonconcatenated rings, with the nonconcatenation penalty
incurred in only one of the two domains. In tadpole-A, the
stiffer polymer forms the cyclic segment, unlike tadpole-B.
When comparing two polymers with similar contour lengths,
the stiffer polymer develops a larger Kuhn length, resulting in a
greater spatial size. Since the nonconcatenation penalty
increases with the size of the rings (see eq 6), the larger
rings in tadpole-A of ref 43 were sufficiently large to favor a
transition to the cylindrical phase. The cylindrical morphology
minimizes the overlap of cyclic sections in the matrix, making it
energetically preferable. If this reasoning is correct, a slightly
larger molar mass should similarly induce a cylindrical
morphology in tadpole-B, which could be verified through
further experiments. Overall, this enables a transition from
lamellar to cylindrical morphology at a 50% volume fraction of
both polymers as the molar mass increases. More broadly, this
finding suggests the potential to partially decouple block
copolymer morphologies from polymer volume fractions,
opening the door to more advanced design strategies for
BCP morphologies in the future.

Finally, the differing stiffness of the blocks appears to be
crucial for the microphase separation of cyclic polymers, and it
may help explain the unexpected morphology of the bicycle-C
(8-shaped diblocks) architecture observed in ref 44. Even in
the mixed state, the stiffer block tends to extend more in space.
Upon microphase separation, this asymmetry introduces a
bending energy at the interface, which leads to the formation
of cylinders to minimize the free energy. This represents a
novel approach for engineering desired BCP morphologies at
polymer volume fractions that were previously not accessible.
However, more quantitative predictions will require further
studies involving varying the molar mass of the molecules and
the stiffness of the polymer blocks. Overall, we anticipate a rich
phase behavior for block copolymers containing cyclic
components. Our work establishes the basic concepts needed
to understand the phase behavior of these molecules.

Interpenetration of Block Copolymers. In this section,
we analyze interdigitation of BCPs between and within lamellar
domains for strongly segregated systems. First, we focus on the
interpenetration between unlike blocks at the interface. In
Figure 9 we display monomer density profiles p,(z) of A
blocks (solid lines) and pp(z) of B blocks (dashed lines) along
the direction z normal to the lamellar interface for various
architectures. For linear BCPs the monomer profiles resemble
a sharp step between A-rich and B-rich domains (cf. Figure
9a). Well-segregated structures of nearly pure A and B domains
are also clearly visible from the monomer density profiles of
BCPs containing cyclic parts (cf. Figure 9b). However, in this
case, the density profiles are more gradual and less flattened
compared to those of linear BCPs. A significant part of this
flattening results from the reduced domain size to which the
plots are normalized. The overlap between p,(z) and py(z)
profiles creates a narrow AB interfacial region d,z where A and
B monomers interact with each other (see Figure 2). The
degree of interblock overlap (i.e., interface width) dyp can be
estimated from the density product p,(z)pg(z) = @(z) (cf. red

line in Figure 9) using the following formula:”

dip = 4[/22 Zw(z)dz — [[j:j zw(z)dz) J

where /2, o(z) = 1.

(20)
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Figure 9. (a) The density profiles of A block p,(z) (black solid line)
and B block py(z) (black dashed line) monomers for linear A—B
BCPs with N = 200 plotted along the direction perpendicular to the
lamellar plane. The red solid line stands for the product p,(z) py(z)
of the corresponding density profiles for blocks A and B. (b) The
density profiles p,(z) (solid lines) and pg(z) (dashed lines) for BCPs
with different architecture as indicated. All data for fixed interaction
strength between unlike A and B blocks & = 9e.

Figure 10 presents the variation of the AB interface width
dap as a function of N, depending on block architecture. We
observe that linear BCPs have the smallest d, width, while
cyclic BCPs containing exhibit higher degree of overlap, with
the largest interface width observed for pairwise concatenated
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Figure 10. Width d,y of interblock overlap (A—B interface width)
plotted as a function of the degree of polymerization N for various
molecular architectures, as denoted. The dotted lines serve as visual
guides. All data corresponds to a fixed € = 9e.
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Figure 11. Density profiles of A block p,(z) and B block pg(z) (solid lines) monomers for BCP molecules originating from the two opposing
interfaces. The profiles are plotted along the direction z perpendicular to the interface rescaled by the lamellar period D. The dotted lines represent
the product p,(z) ps(z), while the dashed lines correspond to py(z) pp(z), reflecting the respective density profiles of block A or block B. Data for
(a) linear, (b) ring, (c) tadpole, (d) concatenated, (e) 8-shaped diblock and (f) 8-shaped triblock BCPs as indicated. All data for fixed interaction

strength between unlike A and B blocks & = 9e.

BCPs. Specifically, our findings that ring BCPs have wider
interfaces than linear BCPs corroborate recent experimental
and simulation results.*”*>

In Figure 11, we present the distributions p,(z) and pg(z) of
monomers within lamellar domains (solid lines) across an
averaged lamellar period D. Unlike Figure 9, where we display
the overall monomer density for one type of monomers (A or
B), Figure 11 focuses on splitting the monomer densities for a
given block type into two subprofiles based on molecules
originating from the two opposing interfaces (cf. Figure 1).
The sum of these two subprofiles for a given block type yields
the overall monomer distribution shown in Figure 9. The
splitting of the monomer distribution into two subdistributions
enables us to assess the depth of interpenetration d; (where i =
A or B) within the lamella. Similar to the calculation of the
interfacial width d,g, the intrablock overlap d; is determined
using eq 20 by integrating the product of the respective
monomer densities (p5(z)pa(z) and py(z) py(z)) within a
given block type (shown as dotted and dashed lines in Figure
11). The largest overlap between polymers of the same type is
observed for linear BCPs (squares in Figure 12). This result
suggest that free chain ends of linear BCPs more effectively
penetrate into the outer fringe of the opposing copolymer
layer. In contrast, cyclic and more complex architectures
exhibit sharper transitions of the monomer density within the
same block types (see plots in Figure 11b—f). Note that the
hybrid (linear and ring) nature of the tadpole architecture
results in an asymmetric monomer density profile of
corresponding blocks (cf. Figure 9c). The monomer density
of the linear (A-segments) portions of the tadpoles shows a
gradual slope, leading to a degree of overlap comparable to that
of purely linear BCPs (see Figure 11a and the data set for dy,,
represented by solid diamonds in Figure 12). In contrast, the
monomer density of the cyclic (B-segments) portions of the
tadpoles exhibits a much steeper slope, resembling the density
profile of diblock rings (see Figure 11b). This results in
reduced overlap, as indicated by the data set for dyp,
represented by open diamonds in Figure 12. For tadpoles,
most of the free energy penalty arises from stretching the more
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Figure 12. Intrablock overlap width d; vs N, where i = A or B denotes
the block type, plotted for different BCP architectures as indicated.
The dotted line indicates theoretical scaling prediction d;; N*? for
linear BCPs, while the dashed lines denote the scaling law d; «« N 17/54
for cyclic BCPs. Data correspond to a fixed € = 9e.

compact ring segments, which enhances the interdigitation of
the linear tails to maintain a homogeneous density. Addition-
ally, the ring segments attached to different interfaces
experience repulsion due to the nonconcatenation constraint,
a phenomenon absent in the linear tails. The interplay of these
two effects results in a distinct asymmetry in the density
profiles between the ring and tail portions of the tadpoles.
Concluding, the architecture of BCPs influences the extent of
intrablock interdigitation, with cyclic and more complex
structures promoting less overlap within the same monomer
types (compare circles, triangles and crosses in Figure 12).
Moreover, the smallest overlap width in lamellar domains is
observed for triblock 8-shaped polymers.

We now attempt to explain these observations by general-
izing previous work”” regarding ring molecules that repel each
other through a nonconcatenation constraint. The brush-like

https://doi.org/10.1021/acs.macromol.4c03106
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structure in the lamellae creates a parabolic potential that

governs the stretching of the chains into the opposing brush. It

has been argued”” that the presence of the opposing brush may

not significantly alter the shape of the potential. Therefore, the

force f in the parabolic potential, at a height of D/2, is given by
f z°D

kT 8b°N? (21)

leading to an interpenetration depth of size
4 a\1/3
_ N
d, = B3 (f kT & [b—] , i=AorB
b (22)

With a scaling of D; o« N*/3 for linear BCPs, this leads to

di =y VINY?, i=AorB (23)

whereas for grafted layers in a planar brush with Dy, x N
one obtains:

dili)[anar ~ le/S, i=AorB (24)

Even though the above estimate is not fully self-consistent,””
it provides a reasonable estimate for the scaling of the
interpenetration depth of brushes made of linear chains.

For BCP rings, we discussed several models, all of which
lead to a scaling of D NN’ where a < 2/3 and f3 is small,
typically close to 1/9 across all models. The corresponding
scaling of d;; as a function of N is

A} « b(N@OBNTB = AorB (25)

providing an exponent of >4/9 in any case. The simulation
data for BCPs containing cyclic segments are described by an
exponent clearly below 4/9 (see Figure 12). This suggests that
either the molecular field responsible for the potential must be
modified to account for the interpenetration of cyclic brushes,
or that entanglements prevent the cyclic polymers from
penetrating the opposing brush. The first possibility is unlikely,
as it would require non-Gaussian elasticity,80 which is not
typically available for weakly stretched flexible polymers in
bulk. Therefore, we need to extend the model to account for
the impact of entanglements on the depth of interpenetration.

Let us begin by considering an entanglement-free model
system to estimate the nonconcatenation penalty incurred by
the rings. The chains within the penetration zone are only
weakly stretched.”” In the entanglement-free scenario,
approximately n = (d,;/b)* monomers would penetrate the
opposing brush. The nonconcatenation penalty for placing n
monomers into the region of the opposing cyclic brush is
proportional to n = (d,;/b)* for both models with “local”
nonconcatenation constraints, 4 = 2/3 and p = 1. Without
entanglements, the attempted penetration depth would be d; o
n/? as the chain section near the ends of the brush are
essentially not stretched. To account for the expected
nonconcatenation penalty for the penetrating monomers over
a distance of d;, the potential acting on the polymers in the
penetration zone must increase by a factor of roughly (n/
N,)'? from the nonentangled case. This leads to a rough
estimate of the increased force required due to the presence of
entanglements:

f N nl/ZD N 1

kITT ~ L2N?N/2 ~ pN/ 2428 3y (4=20) /3

(26)
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and
d,',‘ ~ h2/3(f/kBT)—1/3 ~ bN:/6+2/}/9N(4—2(1)/9 (27)

For a = 7/12, the scaling for nonconcatenated BCPs becomes
N'7/5% Performing similar estimates for the other a values
discussed in our work consistently results in an exponent very
close to 1/3. The corrections due to f for the entanglement
scaling can be neglected. Similar to the approach in ref 79, it is
important to note that our discussion is not fully self-consistent
and should be considered as a preliminary approximation for
understanding the general behavior of nonconcatenated BCPs.
This provides only an initial insight into their scaling and
interpenetration properties.

In Figure 12 we compare N-dependence of the estimated
intrablock overlap width d; for different architectures from our
simulations with theoretically predicted power laws. The
simulation data (symbols) indicates an increase in d; with
increasing N. This increase in d; is well captured by the above
scaling laws (dotted lines of linear BCPs and dashed lines for
cylic BCPs). Moreover, the above discussion explains why the
triblock 8 develop a smaller interblock overlap. For these
molecules, only N/2 monomers contribute to the repulsion by
the entanglements. Therefore, we expect that d;; is smaller by
roughly a factor of 27> ~ 4/5. This estimation aligns well
with the data presented in Figure 12. Thus, we expect also an
exceptionally low friction between the different lamellae for
this architecture.

B CONCLUSIONS

In conclusion, we determined the equilibrium structure of
lamellar-forming cyclic BCPs through a combination of scaling
analysis, free energy calculations, and coarse-grained molecular
dynamics simulations. Our findings reveal notable differences
between the conformations of cyclic BCPs and those of their
linear counterparts. The equilibrium conformations of linear
BCPs result from competition between chain stretching that
reduces interblock contacts at the BCP interface and chain
coiling that maximizes conformational entropy and opposes
lamellar domain growth. The resulting scaling laws of the size
linear BCPs size R and the size of a domain D are R « D «
N2/3.

In contrast, the equilibrium conformations of cyclic BCPs
are influenced by nonconcatenation constraints, which
suppress the ring extension. Upon stretching, only the scaling
of the ring size in the deformation direction is altered, whereas
the scaling in the lateral directions remains unchanged. In
models where nonconcatenation constraints emerge on a
global scale (e.g., due to translational entropy), stretching is
expected to couple with lateral compression to minimize the
total nonconcatenation constraints. However, in a second class
of models, nonconcatenation behaves as a local constraint that
must be optimized on a length scale comparable to an
entangled segment. In this case, no such coupling is expected,
aligning with simulation results. Literature data showed that
among these models, a nonconcatenation constraint propor-
tional to R* best matches the simulation data, leading to a
scaling of R x D N2 which is in close agreement with the
available simulation data.

Our analysis also demonstrates that the interdigitation of
BCPs within lamellar domains is architecture-dependent.
Simulations accurately confirmed the theoretically predicted
scaling law for the intrablock overlap of self-assembled linear
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BCPs, d; « N*°. For nonconcatenated rings, we applied
similar arguments as for linear chains, enriched by a discussion
of the entanglement penalty, leading to d; o« N'7/3% This
scaling prediction is supported by the simulation data, further
validating the role of nonconcatenation constraints in the
conformational behavior of cyclic BCPs. Since the friction
between the interpenetrating polymer blocks is considered to
be controlled by the overlap between the two brushes,®" our
result may contribute to extending previous studies’*** to the
regime of molten and entanglement-dominated brushes.
Moreover, the nonconcatenation constraint potentially ex-
plains the nearly constant friction between ring brushes as
normal pressure increases, contrasting with the behavior
observed in brushes made from linear chains.*>** Additionally,
using a ring architecture allows for independent tuning of the
friction between different lamellae and the lamellar spacing,
which could be valuable for future applications. However, these
expectations must be validated through future simulation
studies and experimental work.

To explore the potential of cyclic architectures for
downsizing lamellar domains, we examined various molecular
architectures—ring, tadpole, 8-shaped (bicyclic), and con-
catenated BCPs—and compared them to linear BCPs and
with experimental data available in literature. Our theoretical
estimates for domain reduction AD reproduced the observa-
tions with deviations below 5%. Ring, 8-shaped, and
concatenated BCPs of the same molar mass resulted in
comparable domain reductions of up to 45%, while tadpoles
showed a reduction of up to 31%. The largest domain
reduction, up to 63%, was observed for triblock 8-shaped ring
BCPs in the simulations. In experiments, these triblocks self-
assemble predominantly with a different distribution of the
polymer blocks in the domains as compared to our simulation
set up. This enables an even larger size reduction up to ~75%
as compared to the linear counterparts. All of these
observations are consistent with the range of findings from
previous experimental studies.”>****** Moreover, an addi-
tional nonconcatenation penalty alters the free energy of the
block copolymers and enables the formation of cylindrical
domains at compositions where lamellar structures are typically
observed. This effect allows for the partial decoupling of
morphology from polymer volume fractions, significantly
expanding the possibilities for the advanced design of block
copolymer morphologies. Altogether, these findings highlight
the potential of nonlinear architectures for developing
nanostructured materials with miniaturized dimensions and
tailor-made properties, which are essential for future
technological applications.
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manuskryptu oraz analiz¢ danych.

P2 A. Grzyb, J. S. Klos, A. Erbag, M. Lang, J. Paturej
Lamellar Domain Spacing of Copolymers with Nonlinear Block Architectures
Macromolecules 2025 DOI: 10.1021/acs.macromol.4c03106
Moj wktad obejmowal koncepcje badan, opracowanie modelu teoretycznego, pisanie

manuskryptu oraz analize danych.
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Rozdzialt 9

Podsumowanie

Niniejsza praca bada wplyw architektury cyklicznej na wtasciwosci struktu-
ralne polielektrolitéw i kopolimeréw, ukazujac zaleznosci miedzy rozmiarem,
ksztattem i organizacjg przestrzenng tych uktadéw. W pierwszym rozdziale
przedstawiono motywacje oraz charakterystyke badanej grupy polimeréw. Dru-
gi rozdziat opisuje polimery i ich najprostsze wtasciwosci strukturalne wyni-
kajace z podstawowych modeli teoretycznych. Kolejny rozdziat stanowi wpro-
wadzenie do dynamiki molekularnej uktadéw oddziatujacych czastek. Czwar-
ty rozdziatl przedstawia podstawowe zatozenia dynamiki molekularnej poli-
merow. Wprowadzony zostaje model koralikowo-sprezynkowy Kremera-Gresta
oraz rozszerzenia tego modelu umozliwiajace modelowanie polielektrolitow i
polimeréw blokowych. Omoéwione zostaly ponadto podstawowe wielkosci cha-
rakteryzujace wtasciwosci strukturalne badanych uktadéw polimerowych.
Rozdziat piaty przybliza dwie publikacje naukowe wchodzace w sktad roz-
prawy doktorskiej. W pierwszej publikacji zbadano wptyw topologii cyklicz-
nej na konformacje polielektrolitéw w rozcienczonym dobrym rozpuszczalniku,
wykorzystujac teorie skalowania oraz symulacje dynamiki molekularnej. Wyni-
ki pokazuja, ze w przeciwienstwie do liniowych tancuchow, topologia cykliczna
prowadzi do bardziej zwartych konformacji przy matych i srednich dtugosciach
Bjerruma. Ponadto dwa parametry strukturalne — asferyczno$é i obtosé, ktore
opisuja odchylenia od ksztattu sferycznego i ptaskiego — wykazuja niemono-
toniczne zachowanie w przypadku cyklicznych polielektrolitow. Jest to inne
zachowanie niz w przypadku liniowych polielektrolitow, dla ktérych te charak-
terystyki zmieniajg sie monotonicznie wraz ze wzrostem dlugosci Bjerruma.
Nasze badanie podkresla znaczenie dtugozasiegowych oddziatywan elektrosta-
tycznych w ksztalttowaniu konformacji cyklicznych polielektrolitow i wskazuje
na potrzebe dalszych badan teoretycznych oraz eksperymentalnych.
Modyfikowanie konformacji kopolimeréw blokowych poprzez zmiane ich to-

pologii stanowi obiecujaca metode¢ tworzenia samo-organizujacych sie perio-
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9. Podsumowanie

dycznych nanostruktur o mniejszych rozmiarach domen, ktére sg kluczowe dla
wielu zastosowan technologicznych. Polimery cykliczne, dzieki swojej bardziej
zwartej strukturze, oferuja skuteczng strategie miniaturyzacji tych uktadow.
W drugiej publikacji, taczac teorie analityczng z symulacjami dynamiki mo-
lekularnej, okreslono zaleznos¢ miedzy réznymi nieliniowymi topologiami po-
limerowymi a wielko$cia domen w kopolimerach blokowych tworzacych lame-
larne struktury. Zanalizowano architektury zawierajace jeden lub dwa segmen-
ty cykliczne. Wykazano, ze gtéwnym czynnikiem redukcji szerokos$ci domen
lamelarnych jest bardziej zwarta organizacja monomeréw w architekturach
cyklicznych. Wyniki symulacji sa zgodne z przewidywaniami teoretycznymi
oraz dostepnymi danymi eksperymentalnymi dotyczacymi zaréwno zmniejsze-
nia domen, jak i konformacji kopolimeréw w roéznych architekturach. Wyniki
te podkreslaja potencjal nieliniowych architektur w projektowaniu nanostruk-
turalnych materiatéw o zminiaturyzowanych wymiarach, ktore sg kluczowe dla

przysztych zastosowan technologicznych.
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Spis rysunkow

P

Model tancucha idealnego wraz z przedstawieniem podstawo-

wych parametrow tancucha, takich jak wektory potozenia mo-

nomerow ﬁo, R;V, wektory wigzan pomiedzy kolejnymi mono-

merami b:-, b;, wektor koncow i_i, oraz kat 6 miedzy kolejnymi

wigzaniami [Bo]] . . . . . .o

19

P2

Model tancucha rzeczywistego, czerwonym okregiem zaznaczono

monomery znajdujace sie wzgledem siebie blisko w przestrzeni,

ale daleko wzgledem dtugosci konturowej [33]] . . . . . . . . ..

p3

Prawo skalowania rozmiaru R tancucha polimerowego w tunkcji

stopnia polimeryzacji /N dla roznych typow rozpuszczalnikow.

Zielonym kolorem oznaczono prawo skalowania w dobrym roz-

puszczalniku, niebieskim w rozpuszczalniku 6, a czerwonym w

stabym.| . ...

P4

Przyktady architektur polimerow: A - liniowych, B - cyklicz-

nych, C - gwiazdy, D - szczotkowych 7). . . . . . .. ... ..

28

B

Rodzaje symulacji komputerowych w zaleznosci od skali czaso-

wej ¢ 1 przestrzenne] L badanego obiektu. [43] 144, 45]| . . . . . .

B2

Wyidealizowane pary potencjatéw: (a) potencjal twardej sfery,

(b) potencjal kwadratowy| . . . . ... ... ... L.

B3

Wyidealizowane potencjaty miekkiej sfery: (a) przy parametrze

odpychania a = 1, (b) przy parametrze odpychania a = 12,

(c) przy parametrze odpychania a = 6, (d) réznica potencjatoéw

przy parametrach odpychania odpowiednioa =121a =26, . . .

35

B4

Porownanie potencjatow: kolorem czerwonym oznaczono poten-

cjal Lennarda-Jonesa (L.J), potencjal Weeksa-Chandlera-Andersena |

podzielono na czesé odpychajaca kolor zielony (WCAR) 1 przy-

ciagajaca kolor niebieski (WCA4).l . . . . . ... ... ... .. 37
[3.5 Przyklad zastosowania metody periodycznych warunkow brze- |
gowych na dwuwymiarowym uktadzie.| . . . . . . . . ... ... 38
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[4.1  Potencjaty przedstawione w postaci krzywych w kolorach: zie- |

lonym potencjal Lennarda-Jonesa (L.J), niebieskim potencjal |

(FENE) oraz ich ztozenie oznaczone kolorem czerwonym. . . . 49

[4.2  Siatka tworzaca elipsoide w przestrzeni kartezjanskiej, ktorej |

wyglad stuzy do przedstawienia przyblizonego ksztattu mole- |

kuty polimeru.|. . . . . . ... oo 52

[4.3  Elipsoidy przedstawiajace skrajne wartosci asterycznosci A; = [
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