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WYKAZ SKRÓTÓW  

AAO anodowany tlenek glinu (ang. Anodic Aluminum Oxide); 

AFM mikroskop sił atomowych (ang. atomic force microscope);  

𝑨𝒍𝟐𝑶𝟑 tlenek glinu (ang. aluminium oxide); 

ALD technika osadzania warstw atomowych (ang. Atomic Layer 

Deposition); 

BDS szerokopasmowa spektroskopia dielektryczna (ang. Broadband 

Dielectric Spectroscopy); 

ClTMS chlorotrimetylosilan (ang. chlorotrimethylsilane); 

DPG glikol dipropylenowy (ang. dipropylene glycol); 

DSC różnicowa skaningowa kalorymetria (ang. Differential Scanning 

Calorimetry); 

𝑯𝒇𝑶𝟐 tlenek hafnu (ang. hafium oxide); 

HN funkcja Havriliak–Negami (ang. Havriliak-Negami function); 

JG 𝜷-relaksacja  Johari–Goldstein 𝛽-relaksacja (ang. Johari–Goldstein 

𝛽-relaxation); 

KWW funkcja Kohlrausch, Williams, Watts (ang. Kohlrausch and 

Williams and Watts function); 

PMMA poli(metakrylan metylu) (ang. poly(methyl methacrylate)); 

PMPS fenylo-metylo-polisiloksan (ang. poly(phenylmethylsiloxane)); 
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PMPS 2.5k fenylo-metylo-polisiloksan o masie cząsteczkowej 𝑀𝑤 = 2 530 

g/mol; 

PMPS 27.8k fenylo-metylo-polisiloksan o masie cząsteczkowej 𝑀𝑤 = 27 830 

g/mol; 

S-Metoksy-PC (S)-(−)-4-(metoksymetylo)-1,3-dioksolan-2-on (ang. (S)-(−)-4-

(Methoxymethyl)-1,3-dioxolan-2-one); 

𝑻𝑨𝑵𝑵 temperatura równowagowania (ang. annealing temperature); 

𝑻𝒈 temperatura przejścia szklistego (ang. glass transition 

temperature);  

𝑻𝒈_𝒊𝒏𝒕𝒆𝒓𝒇𝒂𝒄𝒆 temperatura zeszklenia warstwy przyściankowej (ang. glass 

transition temperature of interfacial layer); 

𝑻𝒈_𝒄𝒐𝒓𝒆 temperatura zeszklenia warstwy rdzeniowej (ang. glass transition 

temperature of core layer); 

𝑻𝑹 temperatura pokojowa (ang. room temperature); 

VFT równanie Vogela-Fulchera-Tammana (ang. Vogel-Fulcher-

Tammann equation); 

𝜷𝑲𝑾𝑾 parametr poszerzenia eksponencjalnego z funkcji KWW; 

𝜸 wykładnik skalujący wykorzystywany w koncepcji skalowania 

gęstościowego; 

𝝉𝑨𝑵𝑵 stała czasowa procesu równowagowania (ang. annealing 

relaxation time); 
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𝝉𝒇𝒍𝒐𝒘 charakterystyczny czas lepkiego przepływu w cylindrycznych 

nanoporach (ang. characteristic time of the viscous flow rate 

in cylindrical channels); 

𝝉𝜶 czas 𝛼-relaksacji (ang. 𝛼-relaxation time); 
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STRESZCZENIE 

Wszechobecna miniaturyzacja sprawia, że nanoukłady są przedmiotem ciągłego 

zainteresowania. Głównie z uwagi na ich wykorzystywanie w przemyśle i biomedycynie 

m.in. jako ogniwa słoneczne, tranzystory, baterie, bioczujniki, nośniki leków czy 

implanty. Z tego powodu badania w ograniczonej geometrii są niezwykle ważne 

w kontekście wytwarzania materiałów o lepszych i bardziej pożądanych właściwościach. 

Dla potencjalnych zastosowań takich układów istotne jest zrozumienie zjawiska przejścia 

szklistego, ponieważ w jego trakcie właściwości badanych substancji ulegają znaczącym 

zmianom. 

Niniejsza rozprawa doktorska przedstawia wyniki systematycznych badań, 

których głównym celem było (i) zrozumienie w jaki sposób poszczególne parametry 

wpływają dynamikę przejścia szklistego oraz (ii) analiza związku pomiędzy wrażliwością 

substancji na zmiany ciśnienia, a jej zachowaniem w ograniczonej geometrii. Do badań 

wykorzystano cienkie warstwy i matryce nanoporowate wypełnione cieczami i polimerami 

formującymi stan szklisty. Główne techniki eksperymentalne wykorzystane w tej pracy 

badawczej to szerokopasmowa spektroskopia dielektryczna (BDS) oraz różnicowa 

kalorymetria skaningowa (DSC), które zostały uzupełnione pomiarami kątów zwilżania 

oraz badaniami za pomocą mikroskopu sił atomowych (AFM). 

Przeprowadzone eksperymenty dostarczają nowych dowodów potwierdzających, 

jak istotny wpływ na zachowanie materiałów w ograniczonej geometrii ma wrażliwość 

ich dynamiki przejścia szklistego na zmiany ciśnienia/gęstości. Wykazano, że podatność 

na kompresję pozwala lepiej zrozumieć, a nawet przewidywać odchylenia od zachowania 

materiału litego spowodowane umieszczeniem cieczy molekularnych/polimerów 

w ograniczonej geometrii.  

Wykonane pomiary dla matryc nanoporowatych wykazały ponadto, 

że wrażliwość dynamiki przejścia szklistego na zmiany ciśnienia jest niezwykle istotna 

w kontekście idei skalowania gęstościowego. W przypadku tworzących wiązania 

wodorowe cieczy, niepodlegających temu konceptowi w makroskali, wykładnik 

skalujący 𝛾 pozwala nałożyć na jedną krzywą wzorcową czasy relaksacji zebrane 

w ograniczonej geometrii. Taka sytuacja jest możliwa, jedynie dla słabo wrażliwych 

na kompresje materiałów, wówczas fluktuacje gęstości wywoływane geometrycznym 

13:5086916366
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nanoograniczeniem są zbyt małe i nie mogą złamać uniwersalnego prawa skalowania 

gęstościowego. Dane eksperymentalne pokazały również, że chemiczna modyfikacja 

wewnętrznych powierzchni ścian porów może mieć wpływ na dynamikę zeszklenia 

substancji w ograniczonej geometrii. Jednak i tutaj istotną rolę odgrywa wrażliwość 

materiału na zmiany ciśnienia/gęstości. Mimo że modyfikacja powierzchni ścian porów 

wpływa na ich zwilżalność, to tylko w przypadku mniej podatnej na kompresje cieczy 

miało to wyraźny wpływ na dynamikę strukturalną. Co ciekawe, hydrofobowość 

wewnętrznych ścian porów wpływa na dystrybucję czasów relaksacji niezależnie 

od wrażliwości badanej substancji na zmiany ciśnienia. A zatem można przypuszczać, 

że modyfikacja wewnętrznych ścian porów zmienia charakter oddziaływań materiału 

ograniczonego przestrzennie z powierzchnią ograniczającą. Analiza układów 

cienkowarstwowych również potwierdza, że wrażliwość dynamiki zeszklenia 

na ciśnienie pozwala oszacować efekty wywoływane nanoograniczeniem przestrzennym. 

Ponadto na właściwości cienkich warstw istotny wpływ ma stereochemia polimerów. 

W tym kontekście równie ważna jest siła oddziaływań z podłożem nośnym oraz obecność 

tzw. swobodnej powierzchni. 

Równie ciekawych wyników eksperymentalnych dostarczyły badania wpływu 

masy cząsteczkowej na kinetykę równowagowania polimerów w nanoporowatym 

ograniczeniu. Zwiększona ruchliwość segmentalna spowalnia z czasem i możliwe jest 

odzyskanie skali czasowej charakterystycznej dla materiału litego. Na proces 

równowagowania wpływa temperatura, rozmiar nanoograniczenia, a także masa 

cząsteczkowa. Krótsze łańcuchy polimerowe łatwiej się przegrupowują i osiągają stan 

równowagi. Także korelacja pomiędzy kinetyką równowagowania a lepkim przepływem 

w nanoporach istotnie zależy od masy cząsteczkowej polimeru.  

Przedstawione wyniki badań dostarczają nowych i niezwykle ważnych informacji 

na temat właściwości nanoukładów. Przede wszystkim pokazują, że na dynamikę 

przejścia szklistego w geometrycznym nanoograniczeniu ma wpływ wiele różnych 

czynników, które należy brać pod uwagę, aby projektować nanomateriały o lepszych 

właściwościach, spełniających określone wymagania aplikacyjne.  
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ABSTRACT 

The ubiquitous miniaturization makes nanosystems a subject of incessant interest. 

Mainly due to their widespread use in industry and biomedical applications, including 

solar cells, transistors, batteries, biosensors, drug carriers and implants. For this reason, 

investigations in confined geometry are significant for producing materials with better 

and more desirable properties. The glass transition is also important for potential 

applications of nanosystems. During the vitrification process, the properties 

of the materials can be significantly changed. 

This doctoral dissertation presents the results of a systematic study which main 

aim was to understand how particular factors affect the glass transition dynamics. 

The relationship between the sensitivity of substances to pressure changes and their 

behavior in confined geometry was also analyzed. Thin films and nanopores matrix filled 

with glass-forming liquids and polymers were used in this study. The main experimental 

techniques used are broadband dielectric spectroscopy (BDS) and differential scanning 

calorimetry (DSC). Additionally, contact angle and atomic force microscopy (AFM) 

measurements were carried out. 

Experimental results revealed the sensitivity of the glass transition dynamics 

to pressure/density changes influences behavior of materials in the nanoscale. It has been 

shown that high-pressure measurements can be very useful for understanding or even 

predicting deviation from the bulk behavior seen in the confined geometry. 

Moreover, these studies have shown that, in the case of the density scaling 

concept, pressure effects also play an important role. The scaling exponent γ allows 

to scale of the relaxation times collected in confined geometry onto a single curve. This 

is possible even for hydrogen-bonded liquids that fail to obey scaling law 

in the macroscale. It is associated with low sensitivity to compression. Then, the density 

fluctuations caused by the geometrical nanoconfinement are too small and cannot violate 

the density scaling concept. The experimental data also demonstrated that the chemical 

modification of the inner pore walls can influence the glass transition dynamics 

in confined geometry. Also, in this case, the pressure/density effects are important factors. 

The surface modification of the pore walls affects their wettability. However, the effect 

on the structural dynamics was observed only for the liquid that is less sensitive 
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to compression. Interestingly, hydrophobicity of the inner pore walls affects 

the distribution of relaxation times, regardless of the sensitivity of the tested substance 

to pressure changes. Thus, the surface modification of the pore walls changes the nature 

of the interaction between the confined material and the nanopore surface. 

The measurements of thin films also confirm the relationship between the sensitivity 

of the glass transition dynamics to pressure changes and the effects caused 

by the nanoconfinement. It is worth adding that the stereochemistry of polymers can also 

influence the properties of thin films. However, in the case of confined polymer films, 

the interactions with the substrate and the presence of free surfaces are also important 

factors. 

 The study of the influence of molecular weight on the equilibrium kinetics 

of polymers in the cylindrical nanopores also provided interesting results. The faster 

mobility of the nanopore-confined systems slows down with time, and ultimately 

it is possible to recover the relaxation time scale of the bulk material. The equilibration 

time is influenced by various factors such as temperature, nanopore size and molecular 

weight. Shorter polymer chains need less time to rearrange and approach the equilibrium 

conformation. It is also worth adding that the correlation between the equilibration 

kinetics and the viscous flow in nanopores depends on the molecular weight 

of the polymer.  

 These results provide new and important information on the properties 

of nanosystems. First of all, it should be emphasized that many different factors influence 

the glass transition dynamics in the geometric nanoconfinement. Therefore, understating 

their role is extremely important in designing nanomaterials with better properties that 

meet specific application requirements.  
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Rezultaty moich badań zostały zaprezentowane na wymienionych poniżej 

konferencjach naukowych: 

1. “Influence of molecular weight on the equilibrium phenomena under 

nanopore-confinement” – YOUNG MULTIS - Multiscale Phenomena in Condensed 

Matter – conference for young researchers, 5.07 – 7.07.2021, konferencja online, 

Kraków – występnie ustne.  

2. “Effects of Polymer Tacticity on the Segmental Dynamics of Poly(methyl 

methacrylate) (PMMA) under Elevated Pressure and Geometrical Nanoconfinement” 

– International Dielectric Sociey Online Workshop 2021 (IDS2021), 

06.09 – 9.09.2021, konferencja online – wystąpienie ustne oraz plakat.  

 

Ponadto w najbliższym czasie planuje przedstawić wyniki moich badań 

na następujących konferencjach naukowych (wystąpienia zaakceptowane): 

1. “Influence of stereoregularity on the glass transition dynamics under high-pressure 

conditions and geometrical nanoconfinement” - Multiscale Phenomena in Condensed 

Matter (Multis2022), 27.06 – 30.062022, konferencja online, Kraków – wystąpienie 

ustne. 

2. “Influence of polymer chain length on non-equilibrium phenomena in cylindrical 

nanopores” - 11th Conference on Broadband Dielectric Spectroscopy and its 

Applications (BDS2022), 4.09 – 9.09.2022, San Sebastian, Hiszpania – wystąpienie 

ustne.  
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1. CEL ROZPRAWY DOKTORSKIEJ 

Celem niniejszej rozprawy doktorskiej pt. „Badanie dynamiki przejścia szklistego 

nanoukładów” było poszukiwanie odpowiedzi na pytanie, jakie parametry i w jaki sposób 

wpływają na proces przejścia szklistego w ograniczonej geometrii. Systematycznie 

badano czynniki takie jak: modyfikacja chemiczna wewnętrznych ścian porów, masa 

cząsteczkowa oraz taktyczność polimerów. Do badań wykorzystano cienkie warstwy 

i matryce nanoporowate wypełnione cieczami i polimerami formującymi stan szklisty. 

Analizowano również związek pomiędzy wrażliwością substancji na zmiany ciśnienia, a jej 

zachowaniem w ograniczonej geometrii.  

Badania będące podstawą niniejszej rozprawy były realizowane zgodnie 

z następującą listą: 

1. Testowanie idei skalowania gęstościowego dla substancji ograniczonej przestrzennie 

w dwóch wymiarach, która w makroskali nie podlega temu prawu oraz zbadanie 

wpływu fluktuacji gęstości/ciśnienia na jej dynamikę przejścia szklistego. 

2. Badanie wpływu modyfikacji wewnętrznych ścian porów na dynamikę przejścia 

szklistego prostych cieczy szkłotwórczych infiltrowanych do matryc 

nanoporowatych AAO.  

3. Analiza zjawisk nierównowagowych w nanoporowatym ograniczeniu, określenie roli 

masy cząsteczkowej (długości łańcucha polimerowego) na kinetykę 

równowagowania oraz związek z charakterystycznym lepkim przepływem 

w cylindrycznych porach. 

4. Badanie wpływu stereoregularności na dynamikę przejścia szklistego w warunkach 

podwyższonego ciśnienia i ograniczonej geometrii oraz określenie roli fluktuacji 

gęstościowych i oddziaływań z podłożem nośnym w kontekście ruchliwości 

segmentalnej cienkowarstwowych polimerów. 
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2. MATERIAŁY AMORFICZNE 

2.1. Wstępne informacje  

Szkło jest to amorficzne ciało stałe, które makroskopowo wykazuje właściwości 

kryształu. Jednakże pomiędzy stanem amorficznym a krystalicznym istnieje kilka 

zasadniczych różnic. W kryształach atomy, cząsteczki lub jony układają się w stały, 

powtarzający się w trzech wymiarach schemat. Natomiast amorficzne ciała stałe 

charakteryzują się brakiem uporządkowania dalekozasięgowego[1–5]. Ta zasadnicza 

różnica pomiędzy kryształem, a materiałem amorficznym została przedstawiona 

na rysunku 2.1. Atomy w szkle tworzą tzw. strukturę amorficzną, a ich chaotyczne 

ułożenie mikroskopowo przypomina ciecz. Położenie atomów w amorficznych ciałach 

stałych nie jest jednak całkowicie przypadkowe – istnieje duża korelacja w ich lokalnym 

ułożeniu. Każdy atom ma jednakową liczbę najbliższych sąsiadów niemal w tej samej 

odległości. W szkłach można znaleźć uporządkowanie średniego oraz bliskiego zasięgu. 

Stopień lokalnego uporządkowania w ciałach amorficznych może być bardzo wysoki, 

co jest konsekwencją wiązań chemicznych i jest ich cechą wspólną z kryształami[1–3]. 

Warto także wspomnieć, że termodynamicznie stan amorficzny jest mniej stabilny niż 

stan krystaliczny[6].  

 

 

Rysunek 2.1. Schematyczne przedstawienie struktury (a) kryształu oraz (b) ciała 

amorficznego. 
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Tradycyjnie szkłami nazywano materiały powstałe wskutek szybkiego 

ochłodzenia z pominięciem krystalizacji, natomiast materiały amorficzne to ciała stałe 

nieposiadające uporządkowania charakterystycznego dla kryształów. Często terminy 

te są używane wymiennie. Należy być jednak bardzo ostrożnym, bowiem szkła to tylko 

podzbiór materiałów amorficznych. Wszystkie szkła są amorficzne, ale nie wszystkie 

amorficzne ciała stałe mogą być nazywane szkłami[3].  

W ostatnich dziesięcioleciach obserwuje się wzrost zainteresowania materiałami 

amorficznymi. Obejmuje to półprzewodniki, ceramikę oraz szkła metaliczne, które mogą 

być twardsze od stali[7,8]. Warto jednak pamiętać, że materiały amorficzne nie są nowym 

wynalazkiem. Były znane i powszechnie wykorzystywane od tysięcy lat. Pierwsze 

wzmianki o stosowaniu szkliw garncarskich są datowane na 8000 lat p.n.e., natomiast 

3000-2000 lat p.n.e. szkło wytwarzano w starożytnym Egipcie i Mezopotamii[9]. Stan 

szklisty jest wszechobecny w życiu codziennym, szeroko pojętym przemyśle, ale również 

w naturze[5,10,11]. Dziś, trudno wyobrazić sobie świat bez ceramik, gum czy plastiku. 

Współczesny przemysł nie mógłby istnieć bez materiałów amorficznych. Znajdują one 

również zastosowanie w medycynie i farmacji. Także przyroda wykorzystuje stan 

szklisty. Dzięki niemu owady i drobnoustroje mogą przetrwać suszę lub ekstremalnie 

zimne warunki[11,12]. 

 

2.2. Sposoby otrzymywania materiałów amorficznych 

Długo uważano, że fazę amorficzną może tworzyć jedynie ograniczona liczba 

substancji. Jednakże dziś wiadomo, że stan amorficzny jest niemal uniwersalną 

własnością materii[6]. Istnieje wiele metod otrzymywania amorficznych substancji. 

Ogólnie można je podzielić na fizyczne oraz chemiczne. Zasadnicza różnica między tymi 

podejściami polega na tym, że w procesach fizycznych skład substancji nie zmienia się 

podczas procesu amorfizacji. Do najpowszechniejszych fizycznych metod amorfizacji 

należą m.in.: witryfikacja, kompresja, suszenie rozpyłowe, liofilizacja, fizyczne 

osadzanie z fazy gazowej, kompresja kryształu, mielenie mechaniczne, polerowanie 

laserowe oraz napromieniowanie kryształu. W przypadku metod chemicznych 

wyróżniamy: dehydratację uwodnionych kryształów, żelowanie oraz wytrącanie przez 

osad[2,5,13–15]. Metody otrzymywania substancji amorficznych zebrano w tabeli 2.1. 
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Należy podkreślić, że lista ta nie jest pełna – zawiera najczęściej wykorzystywane 

metody.  

 

Tabela 2.1. Fizyczne i chemiczne metody otrzymywania materiałów amorficznych. 

METODY AMORFIZACJI 

FIZYCZNE CHEMICZNE 

 witryfikacja; 

 kompresja; 

 suszenie rozpyłowe; 

 liofilizacja; 

 fizyczne osadzanie z fazy gazowej; 

 kompresja kryształu; 

 mielenie mechaniczne; 

 polerowanie laserowe; 

 napromieniowanie kryształu. 

 dehydratacja uwodnionych kryształów; 

 żelowanie; 

 wytrącanie przez osad. 

 

Najpowszechniejszym i najstarszym sposobem otrzymywania substancji 

amorficznych jest witryfikacja. Proces ten polega na szybkim chłodzeniu cieczy znacznie 

poniżej jej temperatury topnienia (𝑇𝑚). Tempo chłodzenia musi być wystarczająco 

szybkie, aby uniknąć formowania się zarodków krystalizacyjnych (nukleacji). Co istotne, 

szybkość chłodzenia, która jest niezbędna do amorfizacji materiału jest jego cechą 

charakterystyczną. W przypadku substancji o niskiej tendencji do krystalizacji wystarcza 

chłodzenie z szybkością 10-4 – 10-1 K/s. Należy jednak zauważyć, że istnieją materiały 

charakteryzujące się silną tendencją do krystalizacji, dla których należy zastosować 

tempo większe niż 105 – 106 K/s np. metale[13,15]. Warto również wspomnieć 

o metodzie polegającej na kompresji cieczy powyżej ciśnienia topnienia z pominięciem 

krystalizacji. Metoda ta bazuje na fakcie, że podwyższanie ciśnienia w stałej temperaturze 

daje podobny efekt, jeśli chodzi o zmiany lepkości, jak obniżanie temperatury w stałym 

ciśnieniu[16]. 
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2.3. Fenomenologia przejścia szklistego 

Pomimo wielu badań, problem przejścia szklistego pozostaje nadal jednym 

z głównych, nierozwiązanych problemów fizyki materii skondensowanej. Jak wcześniej 

wspomniano, chłodzenie jest najpopularniejszą metodą otrzymywania fazy amorficznej. 

Jednakże ochładzanie cieczy może prowadzić do powstania dwóch różnych form ciała 

stałego[17]. Aby dokładniej przeanalizować termodynamiczne aspekty przejścia cieczy 

w ciało stałe, na rysunku 2.2 przedstawiono zmiany objętości (𝑉) i entalpii (𝐻) w funkcji 

temperatury. Zastosowanie odpowiednio wolnego tempa chłodzenia umożliwia 

powstanie i rozrost zarodków krystalizacyjnych, co w konsekwencji w pewnej, 

charakterystycznej temperaturze krzepnięcia (topnienia) 𝑇𝑚 prowadzi do przejścia cieczy 

w krystaliczne ciało stałe. Krystalizacja jest to klasyczne przejście fazowe pierwszego 

rodzaju, któremu towarzyszy nagła i nieciągła zmiana objętości/entalpii. Co istotne, 

utworzenie zarodków krystalizacyjnych i wzrost kryształu wymagają czasu. Tak więc 

przy odpowiednio szybkim chłodzeniu możliwe jest uniknięcie krystalizacji[12,17,18]. 

 

 

Rysunek 2.2. Zmiany objętości i entalpii w funkcji czasu w trakcie ochładzania cieczy. 
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Każda ciecz schłodzona poniżej temperatury topnienia, która nie skrystalizuje, 

staje się metastabilną cieczą przechłodzoną, charakteryzującą się większą energią 

swobodną niż kryształ. Dalsze ochładzanie zwiększa lepkość cieczy przechłodzonej 

i spowalnia ruchy jej cząsteczek. Jednakże, z czasem molekuły mogą odzyskać stan 

równowagi. Proces ten jest nazywany relaksacją strukturalną (𝛼-relaksacja), która 

odzwierciedla kooperatywne przegrupowanie cząsteczek cieczy przechłodzonej. 

Z 𝛼- relaksacją jest związany charakterystyczny czas relaksacji 𝜏𝛼. Zwiększającemu się 

tempu chłodzenia towarzyszy wzrost lepkości oraz czas potrzebny do osiągnięcia przez 

molekuły cieczy przechłodzonej stanu równowagi. W niskich temperaturach skala 

czasowa ruchów molekularnych cząsteczek przekracza czas wymagany do obniżenia 

temperatury. Co powoduje, że ciecz przechłodzona traci równowagę i ulega zeszkleniu. 

Związaną z tym temperaturę określa się jako temperaturę zeszklenia (𝑇𝑔)[17,18]. 

Najczęściej temperatura przejścia szklistego jest definiowana jako temperatura, w której 

lepkość wynosi 1012 𝑃𝑎 × 𝑠, a czas relaksacji 100 s. Warto jednak podkreślić, że jest 

to umowna definicja temperatury przejścia szklistego[2]. 

Jak pokazano na rysunku 2.2, przejście ciecz – szkło, jest manifestowane 

charakterystyczną zmianą nachylenia zależności 𝑉(𝑇) w pobliżu temperatury zeszklenia. 

Poniżej 𝑇𝑔  przechłodzona ciecz staje się amorficznym ciałem stałym. Warto zauważyć, 

że przejście cieczy w szkło przypomina przejście fazowe drugiego rodzaju. Spełniony 

jest bowiem pierwszy warunek Ehrenfesta – ciągłość pierwszych pochodnych 

termodynamicznych funkcji Gibbsa względem ciśnienia i temperatury tj. objętości 

𝑉 =  (𝑑𝐺/𝑑𝑝)𝑇 oraz entropii 𝑆 =  −(𝑑𝐺/𝑑𝑇)𝑝. Jednakże drugi warunek zakładający 

skokowe zmiany pochodnych funkcji termodynamicznych np. ciepła właściwego (𝐶𝑝), 

w przypadku przejścia szklistego nie jest spełniony. Parametr ten w obszarze zeszklenia 

zmienia się w sposób ciągły w pewnym wąskim zakresie temperatur[2]. Z tego powodu 

w literaturze czasami przejście szkliste klasyfikuje się jako rozmyte przejście fazowe 

drugiego rodzaju lub przejście fazowe wyższego rodzaju[19,20]. Jednakże obecnie 

zeszklenie określa się jako proces kinetyczny, a nie fazowy[17]. Jest to spowodowane 

pewnymi specyficznymi własnościami przejścia szklistego. Przejścia fazowe mają 

z reguły dobrze zdefiniowane temperatury, natomiast temperatura witryfikacji zależy 

od tempa chłodzenia. Jak pokazano na rysunku 2.2, w przypadku wolnego obniżania 

temperatury ciecz będzie przechodziła w szkło w temperaturze niższej (𝑇(𝑔(2))), niż 

w przypadku szybkiego chłodzenia (𝑇(𝑔(1)))[12,17,18]. Przegrupowanie cząsteczek 
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cieczy przechłodzonej spowodowane zmianami temperatury i ustawienie ich 

w położeniach równowagi wymaga czasu. Tak więc wolne ochładzanie pozwala 

cząsteczkom cieczy przechłodzonej pozostawać w stanie równowagi nawet w niskich 

temperaturach. Natomiast szybkie obniżanie temperatury powoduje ich zeszklenie 

w wyższych, bowiem cząsteczki nie nadążają za zmianami temperatury. Co więcej, 

szybkość chłodzenia ma wpływ na upakowanie i gęstość otrzymywanego szkła. Jest 

to efekt kinetycznej natury procesu witryfikacji[1,18]. Na uwagę zasługuje również fakt, 

że termodynamicznie ciecz przechłodzona jest stanem metastabilnym, natomiast szkło 

jest układem termodynamicznie niestabilnym i charakteryzuje się swoją największą 

wartością energii swobodnej Gibbsa[1,21]. Molekuły zeszklonego materiału ulegają 

ciągłym, powolnym przegrupowaniom w celu osiągnięcia minimum energetycznego. 

Proces ten nazywany jest starzeniem szkła i jest szeroko dyskutowany w literaturze. 

Starzenie fizyczne (ang. physical aging) polega na zmniejszaniu wolnej objętości 

i zmianie konfiguracji molekularnej, co wpływa na właściwości mechaniczne 

i termodynamiczne szkła[1,22,23]. Kolejnym ważnym aspektem związanym 

z przejściem szklistym jest tzw. paradoks Kauzmanna. Jeśli na skutek nieskończenie 

wolnego chłodzenia udałoby się przechłodzić ciecz do bardzo niskich temperatur i nie 

doszłoby do przejścia szklistego, to entropia układu byłaby niższa niż entropia kryształu 

w temperaturze 𝑇𝐾 zwanej temperaturą Kauzmanna (𝑇𝐾 = 𝑇𝑔 – 50 K). Poniżej tej 

temperatury wysoce uporządkowany kryształ mógłby charakteryzować się większą 

entropią niż ciecz, co z termodynamicznego punktu widzenia jest niemożliwe[24,25]. 

Jedną z koncepcji, która może być pomocna w rozwikłaniu problemu przejścia 

szklistego jest idea skalowania gęstościowego (ang. density scaling). Podejście 

to zakłada, że mierzone w różnych warunkach termodynamicznych własności 

dynamiczne przechłodzonej cieczy tj. czas relaksacji, współczynnik dyfuzji czy lepkość 

mogą być nałożone na jedną wspólną, krzywą wzorcową opisaną równaniem 

𝑓(𝑋) =  𝑇𝑉𝛾, gdzie 𝑇 jest temperaturą, 𝑉 objętością, natomiast wykładnik skalujący 

𝛾 jest stałą materiałową, niezależną od warunków termodynamicznych[26–28]. Wartość 

wykładnika skalującego wynika z potencjału międzycząsteczkowego i jest powiązana 

z odpychającą częścią potencjału Lennarda–Jonesa[28–30]. Ponadto parametr γ koreluje 

z wielkościami termodynamicznymi i czasami jest utożsamiany ze stałą 

Grüneisena[31,32]. Koncept skalowania gęstości jest skuteczny w przypadku wielu 
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cieczy molekularnych, jonowych oraz polimerów[17,28,33]. Warto jednak zaznaczyć, 

że prawo to załamuje się dla układów tworzących wiązania wodorowe[17,28,30]. 

Podobnie jak obniżanie temperatury zastosowanie kompresji w stałej temperaturze 

spowalnia ruchy molekularne cząsteczek i może prowadzić do zeszklenia cieczy. Jednak 

oba podejścia (wykorzystanie dwóch różnych zmiennych – temperatury i ciśnienia) 

charakteryzuje nieco inny mechanizm działania[17]. Zmiany temperatury wpływają 

głównie na energię kinetyczną cząsteczek, natomiast ciśnienie modyfikuje przede 

wszystkim upakowanie molekularne. Badania w warunkach wysokiego ciśnienia 

pozwalają określić, czy dynamika przejścia szklistego jest bardziej wrażliwa na efekty 

termiczne, czy też fluktuacje gęstościowe. Kompresja niejako dopełnia informacje 

o dynamice przejścia szklistego. Na ich podstawie można określić wrażliwość dynamiki 

zeszklenia na zmiany ciśnienia, która jest opisana za pomocą ciśnieniowego 

współczynnika temperatury przejścia szklistego 𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑃[17,34,35]. 
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3. OGRANICZENIE PRZESTRZENNE 

I DYNAMIKA PRZEJŚCIA SZKLISTEGO 

NANOUKŁADÓW  

 

Wszechobecna miniaturyzacja sprawia, że nanoukłady są powszechnie 

wykorzystywane zarówno w przemyśle jak i zastosowaniach biomedycznych[36–39]. 

Wobec tego badania substancji w geometrycznym ograniczeniu mogą w znaczący sposób 

przyczynić się do wytwarzania materiałów o lepszych i bardziej pożądanych 

właściwościach. Warto także podkreślić, że badania w skali „nano” są jedną z koncepcji 

mogącą pomóc w rozwiązaniu problemu przejścia szklistego. Jak wiadomo, w przypadku 

ograniczenia przestrzennego rozmiar układu jest porównywalny ze skalą czasową 

procesu zeszklenia. Są to tzw. efekty skończonego rozmiaru (ang. finite size effect), które 

w zależności od rodzaju przestrzeni ograniczającej mogą wpływać na dynamikę 

relaksacyjną substancji, fizyczne starzenie czy konformacje łańcuchów w przypadku 

polimerów. Efekty te równoważą się z oddziaływaniami pomiędzy powierzchnią 

ograniczającą, a „uwięzionym” materiałem, które określa się jako tzw. efekty 

powierzchniowe (ang. surface effect). Tak więc wpływ, jaki wywołuje ograniczenie 

przestrzenne na dynamikę zeszklenia, jest wypadkową efektów skończonego rozmiaru 

i oddziaływań z powierzchnią ograniczającą[40–43]. 

 

3.1. Podział nanoograniczeń przestrzennych 

Istnieje co najmniej kilka podziałów, jakim podlegają układy ograniczone 

przestrzennie. Jednym z najpopularniejszych i najczęściej stosowanych jest podział, 

uwzględniający ilość kierunków przestrzennych w ilu materiał jest ograniczony. Tak 

więc wyróżnia się układy ograniczone jedno- (1D), dwu- (2D) oraz trzy- (3D) 

wymiarowo. Klasycznym przykładem jednowymiarowego ograniczenia przestrzennego 

są tzw. cienkie warstwy (ang. thin fims). Układy te, to cienkie, nanometryczne warstwy 

osadzane na twardych podłożach np. metodą powlekania obrotowego. W takim wypadku 

substancja jest przestrzennie ograniczona wzdłuż jednego kierunku 𝑧. Dwuwymiarowe 
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nanoograniczenie może być realizowane przez matryce porowate składające się z dużej 

ilości prostych, niełączących się ze sobą kanalików o nanometrycznych średnicach, 

do których infiltruje się badaną substancję. Wówczas jest ona ograniczona wzdłuż osi 

𝑥 i 𝑦. Natomiast, kiedy substancja jest ograniczona wzdłuż trzech kierunków 

przestrzennych: 𝑥, 𝑦 i 𝑧, mówimy o ograniczeniu trzywymiarowym. Przykładem takiego 

nanoograniczenia są nanosfery[40,41,44]. Rysunek 3.1 pokazuje schemat układów 

ograniczonych jedno-, dwu oraz trójwymiarowo.  

 

 

Rysunek 3.1. Schematyczne przedstawienie układów ograniczonych przestrzennie. 

 

Warto także zwrócić uwagę na różnicę pomiędzy „miękkim” (ang. soft 

confinement) a „twardym” (ang. hard confinement) nanoograniczeniem. Jeśli system 

ograniczający jest mniej lepki niż ograniczona substancja, mówimy o „miękkim” 

ograniczeniu przestrzennym. Przykładem są mikroemulsje tworzące szkło. Natomiast 

substancje umieszczone w nanometrycznych porach to przykład „twardego” systemu 

ograniczającego[40,41,44]. 

Niniejsza rozprawa doktorska skupiać się będzie na jedno- (cienkie warstwy) oraz 

dwuwymiarowym (matryce nanoporowate) ograniczeniu przestrzennym. Wszystkie 

omawiane w tej pracy układy są przykładami „twardych” nanoograniczeń. 
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3.2. Wpływ ograniczenia przestrzennego na dynamikę 

przejścia szklistego  

Jak wcześniej wspomniano nanoukłady są przedmiotem licznych badań z powodu 

możliwości ich zastosowania m.in. jako ogniwa słoneczne, tranzystory, baterie czy 

bioczujniki[38,45,46]. Z punktu widzenia potencjalnych zastosowań istotne jest zjawisko 

zeszklenia, ponieważ w jego trakcie właściwości badanych substancji często ulegają 

dramatycznym zmianom. Ogólnie mówiąc, dynamika przejścia szklistego w układach 

ograniczonych jedno- (cienkie warstwy) oraz dwuwymiarowo (membrany porowate 

składające się z dużej ilości prostych, niełączących się ze sobą kanalików 

o nanometrycznych średnicach) często różni się znacząco od zachowania 

obserwowanego w makroskali[40,43,47–52]. 

Możliwość stosunkowo łatwego dostosowania grubości cienkich warstw 

np. za pomocą powlekania obrotowego, pozwala na badanie wpływu ograniczenia 

przestrzennego na dynamikę przejścia szklistego układów cienkowarstwowych[53]. 

W tym miejscu warto zauważyć, że zależność temperatury przejścia szklistego 

od grubości cienkiej warstwy jest szeroko dyskutowana w literaturze, a publikowane 

wyniki są często rozbieżne. Raportowano zarówno skrócenie[47,54,55], 

wydłużenie[56,57] jak i brak wpływu[41,58,59] rozmiaru nanoograniczenia na skalę 

czasową dynamiki cienkich warstw w porównaniu z tą charakterystyczną dla materiału 

litego. W wyjaśnieniu tych rozbieżności bierze się pod uwagę przede wszystkim 

oddziaływania substancji z podłożem nośnym oraz tzw. efekty swobodnej powierzchni 

(ang. free surface). Oddziaływania na granicy podłoże – próbka są powodem 

spowolnionej ruchliwości molekularnej w jej pobliżu. Im podłoże nośne silniej oddziałuje 

z próbką (ang. attractive substrate) tym skala czasowa dynamiki przejścia szklistego 

wydłuża się. Z kolei zwiększona ruchliwość na powierzchni cienkich warstw jest 

wywoływana efektami powierzchniowymi. Obecność swobodnej powierzchni na granicy 

próbka – powietrze sprawia, że cząsteczki mają więcej możliwości do poruszania się, 

co prowadzi do skrócenia skali czasowej dynamiki zeszklenia. Oddziaływania 

z podłożem oraz obecność swobodnej powierzchni powodują powstawanie gradientu 

ruchliwości molekularnej, co zostało schematycznie pokazane na rysunku 3.2[60–62]. 

Fakt ten sprawia, że cienkie warstwy są układami heterogenicznymi. Tak więc średni czas 

relaksacji układów cienkowarstwowych będzie rezultatem wzajemnego działania 
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zarówno efektów powierzchniowych jak i oddziaływań z podłożem. Na tej podstawie 

można przypuszczać, że zwiększona ruchliwość molekularna cienkich warstw 

prowadząca do obniżenia 𝑇𝑔 względem materiału litego będzie skutkiem przeważania 

efektów wywoływanych swobodną powierzchnią. Silne oddziaływania z podłożem będą 

manifestowane wydłużeniem skali czasowej dynamiki przejścia szklistego. Natomiast, 

jeśli zachowanie układów cienkowarstwowych nie odbiega od zachowania materiału 

litego wówczas efekty powierzchniowe i oddziaływania próbki z materiałem nośnym, 

wzajemnie się równoważą[60–62]. 

 

 

Rysunek 3.2. Schematyczne przedstawienie gradientu ruchliwości molekularnej dla 

układu cienkowarstwowego. Rysunek został zaczerpnięty z pracy[63]. 

 

Substancje infiltrowane do matryc nanoporowatych również są układami 

heterogenicznymi, w których można wyróżnić dwie „warstwy”: rdzeniową złożoną 

z molekuł znajdujących się w centralnej części porów oraz przyściankową, którą tworzą 

molekuły oddziałujące ze ścianami porów. Rysunek 3.3 pokazuje schematyczne 

tworzenie się dwóch frakcji cząsteczek w kanale o nanometrycznej średnicy. Warstwa 

przyściankowa charakteryzuje się wolniejszą ruchliwością niż molekuły znajdujące się 

w centrum porów. Fakt, ten znacząco wpływa na dynamikę przejścia szklistego 

nanoporowatych układów[43,64]. 
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Rysunek 3.3. Schematyczne przedstawienie dwóch frakcji molekuł tworzących się 

w matrycach nanoporowatych. 

 

W trakcie obniżania temperatury dochodzi do dwóch zdarzeń zeszklenia. 

W pierwszej kolejności w temperaturze wyższej niż 𝑇𝑔 materiału litego witryfikacji 

ulegają molekuły znajdujące się w bezpośrednim sąsiedztwie ścianek porów. 

Temperatura, w której zachodzi ten proces jest nazywana temperaturą zeszklenia warstwy 

przyściankowej (𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒
). Dalsze obniżanie temperatury powoduje zeszklenie 

molekuł znajdujących się w centralnej części pora, w tzw. temperaturze zeszklenia 

warstwy rdzeniowej (𝑇𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒)[40,50–52]. Warto podkreślić, że badania kalorymetryczne 

substancji infiltrowanych do matryc nanoporowatych potwierdzają obecność dwóch 

endotermicznych zdarzeń związanych z przejściem ciecz – szkło. Wstawka 

na rysunku 3.4 prezentuje przykładowy termogram zebrany podczas chłodzenia 

materiału umieszczonego w membranach o średnicy porów 100 nm[50,51,65,66]. 

Co więcej, tworzenie się dwóch frakcji molekuł we wnętrzu matryc nanoporowatych 

uwidacznia się również w pomiarach dielektrycznych. Spowolniona ruchliwość warstwy 

przyściankowej jest powodem pojawiania się na widmach strat dielektrycznych 

dodatkowego procesu relaksacyjnego, który jest wolniejszy od relaksacji 

strukturalnej[50,51,67]. Warto jednak zauważyć, że nie jest on obserwowany 

w przypadku wszystkich substancji infiltrowanych do matryc nanoporowatych[68,69]. 

Co więcej, relaksacja związana z ruchliwością warstwy przyściankowej charakteryzuje 

się różną intensywnością w zależności od rodzaju powierzchni ograniczającej. 
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W przypadku salolu umieszczonego w porach krzemowych wykazano, że proces ten 

może mieć intensywność porównywalną z 𝛼-relaksacją[70]. W przeciwieństwie do tego, 

na widmach dielektrycznych tej samej substancji umieszczonej w matrycach 

nanoporowatych wykonanych z tlenku glinu dodatkowa relaksacja charakteryzowała się 

niewielką intensywnością[51]. Zeszkleniu warstwy przyściankowej (𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒) 

typowo towarzyszy odejście temperaturowej zależności czasów relaksacji strukturalnej 

od zachowania charakterystycznego dla materiału litego. Na rysunku 3.4 pokazano 

przykładową zależność 𝜏𝛼(𝑇) dla próbki makroskopowej oraz substancji umieszczonej 

w nanoporach z tlenku glinu. Jak można zauważyć, w wysokich temperaturach dynamika 

nanoukładu podąża za zachowaniem materiału litego, jednak w temperaturze 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 

obserwuje się charakterystyczne odchylenie[40,43,51,52,71].  
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Rysunek 3.4. Przykładowa temperaturowa zależność czasu relaksacji strukturalnej dla 

materiału litego oraz tego samego materiału infiltrowanego do matryc nanoporowatych 

o średnicy porów 100 nm. Wstawka przedstawia odpowiadający danym dielektrycznym 

termogram zebrany podczas ochładzania materiału umieszczonego w matrycy 

nanoporowatej. 
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Szczegółowy opis dynamiki zeszklenia układów ograniczonych dwuwymiarowo 

przedstawia model dwuwarstwowy zaproponowany przez Parka i McKennę[43]. 

Co istotne, w literaturze raportuje się, że temperatura zeszklenia warstwy przyściankowej 

zależy od rozmiaru ograniczenia przestrzennego (średnicy porów). Im mniejsza średnica 

porów tym 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒  będzie wyższa[50–52]. Warto także zwrócić uwagę 

na eksperymentalne doniesienia o trzech przejściach szklistych polimerów 

infiltrowanych do matryc nanoporowatych. W wyjaśnieniu tego zjawiska zakłada się 

istnienie dodatkowej, trzeciej warstwy między frakcjami przyściankową i rdzeniową. 

Warstwa ta jest nazywana frakcją „pośrednią”[72,73]. 

Fakt, że dynamika materiałów umieszczonych w nanoporach nie jest jednorodna, 

potwierdza także poszerzenie dystrybucji czasów 𝛼-relaksacji, które jest szczególnie 

widoczne poniżej temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej. Jest to spowodowane 

wzrostem oddziaływań substancji ograniczonej przestrzennie ze ściankami porów. 

Co istotne, im mniejszy rozmiar porów tym dynamika staje się bardziej niejednorodna, 

na co wskazuje coraz szerszy kształt procesu 𝛼-relaksacji[65,74,75].  

Warto również zauważyć, że modyfikacja wewnętrznych ścian porów wpływa 

na przejście szkliste substancji w ograniczeniu dwuwymiarowym[40,67,76,77]. Jedną 

z najpopularniejszych strategii zmiany chemii powierzchni ograniczającej jest 

silanizacja. Metoda ta polega na dezaktywacji grup hydroksylowych znajdujących się 

na wewnętrznej powierzchni natywnych matryc nanoporowatych i zastąpieniu ich 

grupami silanowymi. Proces ten często prowadzi do zmian ich zwilżalności. Natywne 

powierzchnie porów z reguły są hydrofilowe, podczas gdy silanizacja powoduje wzrost 

ich hydrofobowości. W kontekście przejścia szklistego należy zauważyć, że efekty 

wywoływane modyfikacją powierzchni zależą od użytego środka silanizującego. 

W literaturze opisano, że alkilosilany silniej modyfikują dynamikę przejścia szklistego 

niż fluorosilany[77]. Silanizacja wewnętrznych ścian porów może również zmniejszać 

lub nawet całkowicie eliminować efekty wywoływane przez nanoporowate ograniczenie 

przestrzenne, manifestowane krótszą skalą czasową relaksacji strukturalnej i niższymi 

wartościami 𝑇𝑔[41,67]. Co ciekawe zmniejszenie rozmiaru porów powoduje, że efekty 

wywołane chemiczną modyfikacją powierzchni stają się coraz mniej wyraźne. 

W przypadku bardzo małych średnic porów, silanizacja właściwie nie wpływa 

na dynamikę zeszklenia w nanoograniczeniu[41,67]. Należy także zauważyć, że proces 

relaksacyjny związany z wolniejszą ruchliwością warstwy przyściankowej nie był 
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wykrywany w przypadku silanowanych membran wykonanych z tlenku 

krzemu[76,78,79]. Inną metodą modyfikacji warunków powierzchniowych matryc 

nanoporowatych jest technika osadzania warstw atomowych (ALD). Metoda 

ta umożliwia osadzanie cienkich warstw o grubości rzędu pojedynczych nanometrów. 

Polega ona na wystawianiu powierzchni na sekwencyjne działanie dwóch gazowych 

reagentów zwanych prekursorami. Reagują one z powierzchnią materiału pojedynczo 

w sekwencyjny, samoorganizujący się sposób. W wyniku powtarzalnej ekspozycji 

na gazowe reagenty powoli osadzana jest cienka powłoka. Warto wspomnieć, że technika 

ALD w przypadku matryc nanoporowatych zapewnia nie tylko kontrolę chemii 

powierzchni, ale także średnicy kanałów. 

Mimo że dynamika materiałów szkłotwórczych w ograniczonej geometrii wydaje 

się być odmienna od zachowania obserwowanego w makroskali to istnieje pomiędzy nimi 

wiele podobieństw. Substancje ograniczone przestrzennie podlegają zjawisku 

równowagowania, co w pewnych aspektach przypomina proces starzenia się szkła. 

Liczne badania wykazały, że obserwowane w ograniczonej geometrii odchylenia 

od zachowania materiałów litych są silnie nierównowagowe[80–84]. A zatem jeśli układ 

będzie miał wystarczająco dużo czasu, możliwe staje się zmniejszenie lub 

wyeliminowanie efektów wywoływanych ograniczoną geometrią[80,82–85]. Dla 

przykładu, w trakcie procesu równowagowania cienkich warstw polimerowych skala 

czasowa ruchliwości segmentalnej może stać się porównywalna ze skalą czasową 

𝛼-relaksacji materiału litego odpowiadającą tej konkretnej temperaturze[80–82]. Ponadto 

równowagowanie powoduje zmiany w wartości temperatury zeszklenia oraz siły 

dielektrycznej[83,86–88]. Co również istotne, masa cząsteczkowa i rodzaj oddziaływania 

z podłożem nośnym wpływają na czas potrzebny do odzyskania przez cienkie warstwy 

polimerowe skali czasowej odpowiadającej dynamice materiału litego[82,89]. 

Równowagowanie układów cienkowarstwowych w temperaturze powyżej 𝑇𝑔 jest 

związane ze wzrostem liczby nieodwracalnie zaadsorbowanych do podłoża łańcuchów 

polimerowych. W trakcie tego procesu dochodzi bowiem do zmian konformacyjnych 

w obrębie łańcuchów znajdujących się blisko podłoża, co powoduje ich gęstsze 

upakowanie[83,86–88,90]. Także dynamika zeszklenia cieczy molekularnych 

i polimerów infiltrowanych do nanoporowatych matryc często wykazuje znamiona braku 

równowagi. Przejawem tego jest silna zależność 𝜏𝛼(𝑇) od historii termicznej 

próbki[84,85,91,92]. Podobnie jak w przypadku cienkich warstw, początkowo krótsza 
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skala czasowa dynamiki związanej z procesem 𝛼-relaksacji w ośrodku nanoporowatym 

wraz z upływem czasu wydłuża się i w pewnym momencie możliwe jest odzyskanie 

czasów relaksacji charakterystycznych dla materiału litego[84,85]. Co ważne, 

w przypadku ograniczenia realizowanego przez cylindryczne nanopory, wpływ 

równowagowania na dynamikę zeszklenia widoczny jest tylko w określonym zakresie 

temperatur, tj. poniżej temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej 

(𝑇𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒)[84,85,91]. Spowolnienie ruchliwości molekularnej wywołane 

równowagowaniem jest związane ze zmianami gęstości upakowania molekuł[84,85]. 

Warto także zauważyć, że dystrybucja czasów 𝛼-relaksacji zwęża się w trakcie tego 

procesu, ale niestety odzyskanie rozkładu charakterystycznego dla próbki litej nie jest 

możliwe[84,85,89,92]. W literaturze zwrócono również uwagę na fakt, że czas potrzebny 

do odzyskania średniego czasu relaksacji odpowiadającego układowi makroskopowemu 

zależy od rozmiaru porów, a także temperatury równowagowania[84]. 

Także idea skalowania gęstościowego, która w założeniu tworzona była dla 

układów makroskopowych, ma zastosowanie w przypadku materiałów w warunkach 

ograniczenia przestrzennego. Badania pokazują, że czasy 𝛼-relaksacji opisujące 

zachowanie substancji w obecności nanoograniczeń jedno- i dwuwymiarowych można 

nałożyć na jedną krzywą wzorcową przy użyciu wykładnika skalującego 𝛾. Co ciekawe, 

wartość wykładnika γ dla nanoukładów jest dokładnie taka sama, jak wyznaczona z badań 

wysokociśnieniowych dla materiałów litych. Oznacza to, że ewolucję czasu 𝛼-relaksacji 

w zmiennych warunkach termodynamicznych (𝑇, 𝑝) dla próbek makroskopowych można 

przewidzieć, wykorzystując do tego 𝜏𝛼(𝑇) zmierzone w ograniczonej geometrii 

i na odwrót[50,71,93]. 
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4. MATERIAŁY 

4.1. Charakterystyka badanych substancji  

Badania będące podstawą niniejszej rozprawy doktorskiej rozpoczęto od prostych 

cieczy szkłotwórczych (glikol dipropylenowy, (S)-(−)-4-(metoksymetylo)-1,3-

dioksolan-2-on, ftalan dimetylu), by następnie przejść do bardziej skomplikowanych 

związków, jakimi są polimery (fenylo-metylo-polisiloksan (PMPS), poli(metakrylan 

metylu) (PMMA)). Podstawowe informacje o badanych substancjach zebrano w tabeli 4.1. 

 

Tabela 4.1. Charakterystyka badanych substancji. 

glikol dipropylenowy (DPG) 

 

Wzór sumaryczny: C6H14O3 

Masa cząsteczkowa: 134,17 g/mol 

Temperatura zeszklenia: 195 – 198 K 

(S)-(−)-4-(metoksymetylo)-1,3-dioksolan-2-on (S-Metoksy-PC) 

 

Wzór sumaryczny: C5H8O4 

Masa cząsteczkowa: 132,11 g/mol 

Temperatura zeszklenia: 189 – 190 K 

ftalan dimetylu 

 

Wzór sumaryczny: C10H10O 

Masa cząsteczkowa: 194,18 g/mol 

Temperatura zeszklenia: 195 – 196 K 

fenylo-metylo-polisiloksan (PMPS) 

 

 

1) PMPS 2.5k 

Masa cząsteczkowa: 2 530 g/mol 

Wskaźnik polidyspersyjności: 1,4 

Temperatura zeszklenia: 230 K 

2) PMPS 27.8K 

Masa cząsteczkowa: 27 800 g/mol 

Wskaźnik polidyspersyjności: 1,28 

Temperatura zeszklenia: 244,5 K 

poli(metakrylan metylu) (PMMA) 

 

1) Izotaktyczny PMMA 

Zwartość izotaktycznych triad: ∼ 95 % 

Masa cząsteczkowa: 11 700 g/mol−1 

Wskaźnik polidyspersyjności: 1,17 

Temperatura zeszklenia: 320 K 

 

2) Syndiotaktyczny PMMA 

Zawartość syndiotaktycznych triad: > 85 % 

Masa cząsteczkowa: 10 200 g/mol 

Wskaźnik polidyspersyjności: 1,13 

Temperatura zeszklenia: 391 K 
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4.2. Nanoukłady i ich przygotowanie 

4.2.1. Natywne, matryce nanoporowate 

Do badań dwuwymiarowego ograniczenia przestrzennego wykorzystano 

natywne, matryce nanoporowate wykonane z anodowanego tlenku glinu (AAO). 

Membrany te zostały dostarczone przez firmę Inredox (USA) oraz Synkera (USA). 

Składają się one z jednorodnych, sześciokątnych układów porów ustawionych 

równolegle do siebie i prostopadle do powierzchni materiału. Kanały te penetrują całą 

grubość membran. Rysunki 4.1a oraz 4.1b przedstawiają obrazy matryc AAO wykonane 

za pomocą skaningowego mikroskopu elektronowego (ang. scanning electron 

microscope, SEM). Rzeczywisty wygląd membran używanych w niniejszej pracy można 

znaleźć na rysunku 4.1c. 

 

 

Rysunek 4.1. Wykonane za pomocą skaningowego mikroskopu elektronowego (SEM) 

obrazy matryc AAO w przekroju (a) poprzecznym oraz (b) podłużnym. Dane 

zaczerpnięte ze strony producenta (InRedox)[94]. (c) Poglądowa fotografia matryc 

AAO wykorzystywanych do badań w niniejszej pracy. 
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Przed wykorzystaniem matryc do badań były one suszone w temperaturze 

𝑇 = 483 K pod próżnią przez 24 godziny, co miało na celu usunięcie lotnych 

zanieczyszczeń z kanałów oraz powierzchni. Membrany nanoporowate były ważone 

przed i po infiltracji. Kolejny krok polegał na zanurzeniu matryc w badanej substancji. 

Cały układ utrzymywany był pod próżnią w stałej temperaturze (temperatura była 

dostosowywana do badanego materiału), aby umożliwić przepływ cieczy do wnętrza 

nanoporów za pomocą sił kapilarnych. Napełnianie membran uznawano za zakończone, 

gdy masa układu przestała się zmieniać. Po napełnieniu, membrany osuszono delikatną, 

bezpyłową chusteczką. Na podstawie porowatości membrany, gęstości badanego 

materiału oraz masy membrany przed i po infiltracji szacowano ich stopień wypełnienia.  

DPG, S-Metoksy-PC, ftalan dimetylu, a także PMPS 2.5k oraz PMPS 27.8k 

infiltrowano do matryc AAO o różnych średnicach porów. W przypadku DPG były 

to membrany o średnicach 13 mm i grubości 50 μm. Średnice porów wynosiły 

odpowiednio: 18 nm, 55 nm oraz 100 nm, a ich porowatość wahała się od 13 do 15 % 

w zależności od średnicy porów. Do badań S-Metoksy-PC wykorzystano natywne 

matryce o średnicach porów 10 nm, 40 nm oraz 120 nm. Średnica membrany AAO 

wynosiła 10 mm, a jej grubość 50 μm dla porów o rozmiarze 10 nm, natomiast średnice 

pozostałych matryc natywnych to 13 mm (grubość 100 μm). W tym przypadku 

porowatość membran AAO wahała się w granicach 12–16 %. Ftalan dimetylu był 

natomiast infiltrowany do matryc o średnicach 10 mm i grubości 50 μm. Średnica porów 

wynosiła 40 nm oraz 80 nm, a porowatość membran wahała się w granicach 6 – 12 %. 

W przypadku PMPS 2.5k oraz PMPS 27.8k wykorzystano membrany o średnicach 

13 mm i grubości 100 μm. Średnice porów wynosiły: 20 nm, 60 nm, 100 nm i 200 nm. 

Porowatość membran wahała się w granicach 12-40 %.  

 

4.2.2. Matryce nanoporowate modyfikowane techniką osadzania 

warstw atomowych (ALD) 

Do badania wpływu modyfikacji wewnętrznych ścian porów na dynamikę 

zeszklenia w ograniczonej geometrii wykorzystano matryce wykonane z tlenku glinu 

z różnymi pokryciami ALD (wyprodukowane przez firmę Inredox (USA)). W przypadku 

tych membran na wewnętrzne powierzchnie ścian porów osadzono dwa tlenki izolujące: 

tlenek hafnu (𝐻𝑓𝑂2) i tlenek glinu (𝐴𝑙2𝑂3). Tlenek hafnu jest przykładem materiału 
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hydrofobowego o wartości kąta zwilżania wodą 120° dla grubości warstwy 

50 nm)[95,96]. Z kolei tlenek glinu znany jest ze swojego hydrofilowego charakteru (kąt 

zwilżania wodą ∼ 40-80° w zależności od warunków)[97,98]. Chociaż wewnętrzna 

powierzchnia membran AAO jest hydrofilowa i z natury ma tendencję do pokrywania się 

grupami hydroksylowymi, dodatkowa powłoka tlenku glinu może wyeliminować efekt 

zanieczyszczeń wprowadzanych podczas etapu anodowania, a także pozwala osiągnąć 

jednolitą powierzchnię[99]. Przed infiltracją membrany były suszone w temperaturze 

𝑇 = 373 K w piecu próżniowym. Stosowano tutaj niższe niż dla natywnych matryc 

temperatury suszenia, z powodu możliwości przejścia przez 𝐻𝑓𝑂2 w inną fazę 

krystaliczną. Proces infiltracji matryc nanoporowatych z powłokami ALD przebiegał 

dokładnie tak samo jak w przypadku membran natywnych. 

W badaniach używano matryc z powłokami ALD o średnicach porów 10 nm 

i grubości 50 μm. S-Metoksy-PC był infiltrowany do porów o średnicy 25 nm, natomiast 

ftalan dimetylu do porów o rozmiarach 50 nm oraz 100 nm. Warto zauważyć, że powłoki 

ALD w przypadku obu tlenków mają grubość 5 nm, tak więc rzeczywista średnica porów 

została w każdym przypadku zmniejszona o 10 nm.  

 

4.2.3. Matryce silanowane 

Membrany wykorzystane do silanizacji dostarczyła firma Synkera. Wykorzystano 

matryce o średnicach porów 100 nm oraz 18 nm. Jako środek silanizujący wykorzystano 

chlorotrimetylosilan (ClTMS) zakupiony w firmie Aldrich. Tuż przed procesem 

silanizacji matryce suszono pod próżnią w temperaturze 423 K przez 24 godziny w celu 

usunięcia nadmiaru wody z porów. Następnie całkowicie suche matryce zanurzono 

w roztworze ClTMS z toluenem w komorze teflonowej reaktora autoklawowego. 

Kolejnym krokiem było umieszczenie naczynia zawierające próbki w komorze 

próżniowej i odgazowanie pod ciśnieniem 0,2 Pa przez 1 minutę. Ciśnienie było 

stopniowo zwiększane. Proces ten zapewnia całkowite wypełnienie kanałów. Następnie 

zamknięto naczynie w autoklawie i umieszczono na 24 godziny w komorze termicznej 

w temperaturze 343 K. Po tym czasie próbki przepłukano toluenem, ponownie zanurzono 

w czystym toluenie i umieszczono w łaźni ultradźwiękowej na 1 godzinę w celu usunięcia 

nadmiaru ClTMS i uniknięcia jego polimeryzacji. Procedurę powtórzono dwukrotnie. 

Następnie próbki suszono pod próżnią przez 2 godziny. Ta procedura umożliwia 
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dezaktywację grup hydroksylowych na powierzchni, a tym samym hydrofobizację 

wewnętrznych ścian porów. Proces napełniania silanowanych membran nanoporowatych 

był taki sam jak dla natywnych matryc AAO.  

Do przygotowanych w ten sposób silanowanych membran AAO o średnicach 

10 nm i grubości 50 μm infiltrowano S-Metoksy-PC.  

 

4.2.4. Cienkie warstwy 

Cienkie warstwy izotaktycznego oraz syndiotaktycznego poli(metakrylanu metylu) 

(PMMA) przygotowano, stosując metodę powlekania obrotowego. Jako podłoże 

stosowano wafle krzemowe. Wykorzystano Henniker Plasma HPT-100 do plazmowego 

czyszczenia podłoży krzemowych. Roztwory obu polimerów o różnych stężeniach 

masowych (dla różnych grubości) przygotowano w bezwodnym toluenie (99,8 %) 

dostarczonym przez Sigma-Aldrich i przesączono przez filtr strzykawkowy 

z poli(tetrafluoroetylenu) (PTFE) 0,2 μm. Odczekano 24 godziny przed użyciem 

roztworów do przygotowania cienkich warstw, w celu lepszego rozpuszczenia polimeru 

w rozpuszczalniku. Do przygotowania układów cienkowarstwowych na podłożach 

krzemowych zastosowano powlekacz obrotowy KLM SCC-200. Prędkość obrotowa 

wynosiła 2000 obr/min, a czas wirowania 60 sekund. Przygotowane warstwy 

wygrzewano w temperaturze 340 K i 411 K przez 24 godziny pod próżnią, odpowiednio 

dla izotaktycznego oraz syndiotaktycznego PMMA. Grubości przygotowanych warstw 

zweryfikowano elipsometrią spektroskopową (ang. spectroscopic ellipsometry).  
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5. METODY  

W niniejszej rozprawie przeprowadzono badania dynamiki zeszklenia dla 

substancji formujących stan szklisty w stanie litym oraz w jedno- (cienkie warstwy 

osadzane na podłożu krzemowym) i dwuwymiarowym (substancje infiltrowane 

do matryc porowatych) ograniczeniu przestrzennym. Wiodącą techniką eksperymentalną 

była szerokopasmowa spektroskopia dielektryczna (BDS) uzupełniana wynikami 

pochodzącymi z różnicowej skaningowej kalorymetrii (DSC). Dodatkowo dla części 

badanych materiałów wykonano pomiary kąta zwilżania oraz analizy za pomocą 

mikroskopu sił atomowych (AFM). 

 

 

5.1. Szerokopasmowa spektroskopia dielektryczna 

Szerokopasmowa spektroskopia dielektryczna (BDS) jest bardzo użyteczną 

techniką eksperymentalną umożliwiającą badanie ruchów relaksacyjnych cieczy 

przechłodzonych oraz materiałów w fazie szklistej. Pozwala ona na monitorowanie 

charakterystycznych czasów relaksacji w szerokim zakresie częstotliwości 

(10-4 – 109 Hz), temperatur (93 K – 573 K), a także ciśnień (do 5 GPa)[47]. 

Podstawą spektroskopii dielektrycznej jest oddziaływanie zewnętrznego pola 

elektrycznego z badaną substancją (polarnym dielektrykiem) oraz pomiar 

charakterystycznych wielkości opisujących reakcje układu na przyłożone pole. 

Cząsteczki dielektryków polarnych posiadają trwały moment dipolowy, a więc 

są elektrycznie asymetryczne. Jeśli do układu nie jest przyłożone zewnętrzne pole 

elektryczne, wówczas dipole charakteryzują się losową orientacją. Taką sytuację 

obrazuje rysunek 5.1a. Natomiast po przyłożeniu pola elektrycznego polarne cząsteczki 

zaczynają się ustawiać zgodnie z kierunkiem jego działania, co schematycznie 

przedstawiono na rysunku 5.1b[100]. 
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Rysunek 5.1. Cząsteczki posiadające elektryczny moment dipolowy (a) przy braku oraz 

(b) w obecności pola elektrycznego. 

 

Odpowiedź dielektryka na zewnętrzne pole elektryczne zawiera dwie składowe: 

polaryzację orientacyjną (𝑃𝑜𝑟) związaną z orientowaniem się trwałych dipoli wzdłuż pola 

elektrycznego oraz polaryzację indukowaną (𝑃∞). Włączenie lub wyłączenie pola 

elektrycznego powoduje, że polaryzacja osiąga równowagę. Co istotne nie dzieje się 

to natychmiastowo – proces ten wymaga czasu. Jak można zobaczyć na rysunku 5.2, 

po włączeniu pola elektrycznego natychmiast pojawia się polaryzacja indukowana 

(deformacyjna) 𝑃∞. Jest ona sumą polaryzacji elektronowej 𝑃𝑒 (spowodowanej 

deformacją powłok elektronowych względem jądra atomowego) oraz polaryzacji 

atomowej 𝑃𝑎 (związaną z deformacją wiązań pomiędzy atomami) i można ją opisać 

poniższym wzorem:  

 

𝑃∞ = 𝑃𝑒 + 𝑃𝑎 = 𝜀0(𝜀∞ − 1)𝐸                                     (5.1) 

 

gdzie 𝜀0 to elektryczna przenikalność próżni, 𝜀∞ – wysokoczęstotliwościowa 

przenikalność dielektryczna substancji. Polaryzacja orientacyjna 𝑃𝑜𝑟 osiąga wartość 

maksymalną dopiero po upływie pewnego czasu, ponieważ jest ona związana ze znacznie 

wolniejszymi ruchami rotacyjnymi, hamowanymi przez siły tarcia. Z podobną sytuacją 

mamy do czynienia również po wyłączeniu pola elektrycznego. Polaryzacja indukowana 

𝑃∞ natychmiast znika, natomiast polaryzacja orientacyjna 𝑃𝑜𝑟 potrzebuje czasu, aby 

zmaleć do zera. Wówczas układ osiąga stan równowagi[47]. Zmiany polaryzacji 
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dielektryka pod wpływem prostokątnego impulsu pola elektrycznego 𝐸 przedstawia 

rysunek 5.2. 

 

Rysunek 5.2. Zmiany polaryzacji dielektryka w funkcji czasu wywołane prostokątnym 

impulsem pola elektrycznego 𝐸. 𝑃∞ oznacza polaryzację indukowaną, 𝑃𝑜𝑟 polaryzację 

orientacyjną. 𝑃0 to maksymalna wartość polaryzacji orientacyjnej 𝑃𝑜𝑟, a 𝑃𝑠 jest 

maksymalną wartością polaryzacji całkowitej. 

 

Zjawisko powolnego narastania i zaniku polaryzacji orientacyjnej w czasie jest 

nazywane relaksacją dielektryczną. Najprostszym modelem pozwalającym na jej opis jest 

model Debye’a. Zakłada on, że oddziaływania pomiędzy cząsteczkami dielektryka są tak 

małe, że można je pominąć[47,101]. Dzięki temu odpowiedź układu na przyłożone pole 

elektryczne można opisać za pomocą prostej funkcji eksponencjalnej:  

 

𝜙(𝑡) = 𝑒𝑥𝑝 (−
𝑡

𝜏𝐷
)            (5.2) 

 

gdzie 𝜏𝐷 to czas relaksacji dielektrycznej charakteryzujący reorientację molekuł. Jest 

to istotny parametr wykorzystywany do opisu badanego dielektryka[47]. Narastanie 

polaryzacji orientacyjnej w czasie opisuje funkcja:  

 

𝑃𝑜𝑟(𝑡) = (𝑃𝑠 − 𝑃∞) [1 − exp (−
𝑡

𝜏𝐷
)]   (5.3) 
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Funkcja ta stanowi rozwiązanie poniższego równania różniczkowego: 

 

𝜏𝐷
𝑑𝑃𝑜𝑟(𝑡)

𝑑𝑡
= 𝑃𝑠 − 𝑃∞ − 𝑃𝑜𝑟(𝑡)       (5.4) 

 

Można założyć, że powyższe zależności będą zgodne także w przypadku przyłożenia 

sinusoidalnego, zmiennego pola 𝐸(𝑡) = 𝐸𝑜 exp(−𝑖𝜔𝑡). W takim przypadku odwołując 

się do równania 5.1, otrzymujemy zależność: 

 

𝜏𝐷
𝑑𝑃𝑜𝑟

∗ (𝑡)

𝑑𝑡
= 𝜀0(𝜀𝑠 − 𝜀∞)𝐸0 exp(−𝑖𝜔𝑡) − 𝑃𝑜𝑟

∗ (𝑡)         (5.5) 

 

Rozwiązaniem powyższego równania jest funkcja opisująca polaryzację orientacyjną 

w sinusoidalnym, zmiennym polu elektrycznym:  

 

𝑃𝑜𝑟(𝑡) =
𝜀0(𝜀𝑠−𝜀∞)

1+𝑖𝜔𝜏𝐷
𝐸𝑜 exp(−𝑖𝜔𝑡)          (5.6) 

 

Wektor polaryzacji, który jest wielkością zespoloną, można zapisać jako:  

 

𝑃∗(𝑡) =  𝜀0(𝜀∗(𝜔) − 1)𝐸(𝑡)        (5.7) 

 

Połączenie dwóch powyższych wzorów (rów. 5.6 oraz rów. 5.7) daje równanie Debye’a: 

 

𝜀∗(𝜔)−1

𝜀𝑠−𝜀∞
=

1

1+𝑖𝜔𝜏𝐷
           (5.8) 

 

gdzie 𝜀∗(𝜔) nosi nazwę zespolonej przenikalności dielektrycznej 𝜀∗(𝜔) = 𝜀′(𝜔) −

𝜀′′(𝜔). Rzeczywista część to tzw. przenikalność dielektryczna / dyspersja dielektryczna 

𝜀′(𝜔), natomiast urojona składowa to tzw. straty dielektryczne / adsorpcja dielektryczna 
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𝜀′′(𝜔)[47,101]. Obie składowe zespolonej przenikalności dielektrycznej można zapisać 

jako:  

 

𝜀′(𝜔) = 𝜀∞ +
𝜀𝑠−𝜀∞

1+(𝜔𝜏𝐷)2
    (5.9) 

𝜀′′(𝜔) = (𝜀𝑠 − 𝜀∞)
𝜔𝜏

1+(𝜔𝜏𝐷)2      (5.10) 

 

Graficzna interpretacja rzeczywistej i urojonej części przenikalności dielektrycznej 

w funkcji częstotliwości 𝑓 = 𝜔/2𝜋 została przedstawiona na rysunku 5.3.  

 

 

Rysunek 5.3. Przykładowe wykresy dyspersji i absorpcji dla procesu relaksacyjnego 

spełniającego równanie Debye’a. 

 

Wzrostowi częstotliwości pola elektrycznego towarzyszy schodkowy spadek 

dyspersji dielektrycznej. Natomiast straty dielektryczne przejawiają maksimum (funkcja 

dzwonowa). Maksimum częstotliwości urojonej części zespolonej przenikalności 

dielektrycznej jest związane z charakterystycznym czasem relaksacji reorientujących 

molekuł 𝜏𝐷[47,101]. 
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Jak wcześniej wspomniano model Debye’a jest podejściem uproszczonym, 

zakładającym, że oddziaływania pomiędzy dipolami mogą zostać pominięte. Liczne 

badania pokazały jednak, że w wielu przypadkach interakcje między molekułami nie 

mogą zostać zaniedbane, co za tym idzie obraz procesów relaksacyjnych, jest dużo 

bardziej skomplikowany. Widma strat dielektrycznych ujawniają charakterystyczne 

poszerzenie procesów relaksacyjnych. Jest to związane z niejednorodnością najbliższego 

otoczenia molekuł. Dlatego wyniki eksperymentalne są lepiej opisywane za pomocą 

innych funkcji.  

W domenie częstotliwościowej do opisu procesów relaksacyjnych cieczy 

przechłodzonych często używa się funkcji Havriliak–Negami (HN)[102]: 

 

𝜀∗(𝜛) = 𝜀∞ +
𝜀𝑠−𝜀∞

[1+(𝑖𝜛𝜏0)𝛼𝐻𝑁]𝛽𝐻𝑁
        (5.11) 

 

gdzie αHN i 𝛽HN są parametrami kształtu opisującymi symetryczne i asymetryczne 

poszerzenie kształtu procesu relaksacyjnego. Współczynnik αHN opisuje 

niskoczęstotliwościowy fragment kształtu krzywej strat dielektrycznych, podczas gdy 

wysokoczęstotliwościową część charakteryzuje iloczyn obu parametrów kształtu. Warto 

zaznaczyć, że funkcja Havriliak–Negami reprezentuje superpozycję wielu relaksacji 

Debye’a. Jeśli αHN = 1 i 𝛽HN = 1 wówczas równanie HN przekształca się we wzór Debye’a, 

𝛽HN = 1 i αHN ≠ 1 odpowiada równaniu Cole-Cole'a (CC)[103], natomiast w przypadku 

gdy αHN = 1 i 𝛽HN ≠ 1 otrzymujemy równanie Cole – Davidsona[104,105]. 

Niedebajowską relaksację materiałów szkłotwórczych mierzoną w domenie 

czasowej można opisać za pomocą funkcji zaproponowanej przez Kohlrausha, Williamsa 

i Wattsa (KWW)[106,107]: 

 

𝜙(𝑡) = 𝑒𝑥𝑝 [− (
𝑡

𝜏𝐾𝑊𝑊
)

𝛽𝐾𝑊𝑊

]      (5.12) 

 

gdzie 𝜏𝐾𝑊𝑊 to czas relaksacji, natomiast 𝛽𝐾𝑊𝑊 to tzw. parametr poszerzenia 

eksponencjalnego, który przyjmuje wartości z przedziału 0 < 𝛽𝐾𝑊𝑊 ≤ 1. Jeśli 𝛽𝐾𝑊𝑊 = 1, 

wówczas otrzymujemy eksponencjalną funkcję relaksacji Debye’a.  
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Aby przekształcić funkcje KWW (rów. 5.12) z domeny czasowej do domeny 

częstotliwościowej stosuje się przedstawioną poniżej transformacje Laplace’a:  

 

𝜀∗(𝜔)−𝜀∞

𝜀𝑠−𝜀∞
= ∫ 𝑒−𝑖𝜔𝑡∞

0
[−

𝑑𝜙(𝑡)

𝑑𝑡
] 𝑑𝑡         (5.13) 

 

Warto dodać, że parametr 𝛽𝐾𝑊𝑊 wykorzystuje się do opisywania kształtu 

relaksacji strukturalnej i jest on miarą stopnia odejścia od relaksacji Debye’a. Wartość 

wykładnika 𝛽𝐾𝑊𝑊 zależy od temperatury – w wysokich temperaturach procesy 

relaksacyjne charakteryzują się wartościami parametru 𝛽𝐾𝑊𝑊 bliskimi 1. Gdy 

temperatura spada i zbliża się do temperatury zeszklenia, wówczas 𝛽𝐾𝑊𝑊 maleje. Dla 

licznych substancji w pobliżu 𝑇𝑔 wartość tego parametru mieści się w przedziale 

0,3 < 𝛽𝐾𝑊𝑊 < 0,7[108]. 

Jak wcześniej wspomniano, spektroskopia dielektryczna to eksperymentalna 

metoda zajmująca się badaniem oddziaływań pomiędzy zewnętrznym polem 

elektrycznym, a badanym materiałem i pomiarem wielkości charakteryzujących 

odpowiedź polarnego dielektryka na przyłożone pole np. zespolonej przenikalności 

dielektrycznej 𝜀∗(𝜔). W przypadku standardowego pomiaru badany materiał jest 

umieszczany pomiędzy dwiema okładkami kondensatora. Odległość między okładkami 

regulowana jest za pomocą przekładek (np. teflon). Do takiego układu przykładane jest 

zmienne napięcie 𝑈𝑠
∗(𝜔). W rezultacie analizator impedancji częstotliwościowej 

wyznaczy zespoloną impedancję badanej substancji 𝑍∗(𝜔) = 𝑈∗(𝜔)/𝐼∗(𝜔), czyli 

stosunek napięcia przyłożonego do kondensatora i natężenia prądu przepływającego 

przez próbkę. Uproszczony schemat działania analizatora impedancji częstotliwościowej 

przedstawia rysunek 5.4. Impedancja badanej substancji oraz jej zespolona 

przenikalność dielektryczna są połączone ze sobą następującą relacją: 

 

𝜀∗(𝜔) =
𝑖

𝜔𝑍∗𝐶0
      (5.14) 

 

Jak można zauważyć do wyznaczania zespolonej przenikalności dielektrycznej, 

niezbędny jest pomiar impedancji badanej substancji oraz znajomość zależnej 
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od geometrii pojemności pustego kondensatora 𝐶0 =  𝜀0𝐴/𝑑, gdzie 𝐴 to pole 

powierzchni okładki, 𝑑 jest odległością pomiędzy okładkami, natomiast 

𝜀0 to przenikalność dielektryczna próżni. Warto też zauważyć, że ponieważ pojemność 

kondensatora wzrasta wraz ze zmniejszaniem odległości między okładkami, 

to spektroskopia dielektryczna wydaje się być idealną metodą badającą układy w skali 

„nano”. 

 

 

Rysunek 5.4. Uproszczony schemat pomiaru impedancji próbki za pomocą 

spektroskopu dielektrycznego w domenie częstotliwościowej. 

 

W ramach niniejszej pracy doktorskiej badania dielektryczne w ciśnieniu 

atmosferycznym zostały wykonane przy użyciu szerokopasmowego spektroskopu 

dielektrycznego NovoControl, który umożliwia pomiary w zakresie częstotliwości 

10-2 - 107 Hz. Temperaturę kontrolowano za pomocą kriostatu gazowego o stabilności 

lepszej niż 0,1 K. W przypadku pomiarów temperaturowych przy ciśnieniu 

atmosferycznym badany materiał lity był umieszczany pomiędzy dwiema okładkami 

kondensatora oddzielonymi teflonową przekładką. Schematyczne przedstawienie 

głowicy pomiarowej wraz z kondensatorem pokazano na rysunku 5.5. 
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Rysunek 5.5. Schemat głowicy używanej w pomiarach dielektrycznych wraz 

z geometrią kondensatora wypełnionego materiałem litym. 

 

Do badań dielektrycznych w warunkach podwyższonego ciśnienia wykorzystano 

system wysokociśnieniowy z mikropompą MP5 i jednostką sterującą (Unipress, Instytut 

Wysokich Ciśnień, Warszawa, Polska). Ciśnienie wywierane było za pomocą oleju 

silikonowego przekazywanego do komory ciśnieniowej poprzez systemem kapilar (Nova 

Swiss). Zespolona przenikalność dielektryczna była mierzona przy użyciu 

szerokopasmowego spektrometru dielektrycznego w tym samym zakresie częstotliwości 

co dane z ciśnienia atmosferycznego. Temperatura była kontrolowana przez bardzo 

dynamiczny system stabilizacji temperatury (Presto W85, Julabo). Pomiary dielektryczne 

w warunkach wysokiego ciśnienia przeprowadzono przy użyciu kondensatora o takiej 
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samej geometrii, jak ten używany do pomiarów w ciśnieniu otoczenia (patrz rysunek 

5.5). Aby oddzielić próbkę od oleju silikonowego, kondensator szczelnie owijano taśmą 

teflonową.  

Warto również zwrócić uwagę na nieco inną geometrię kondensatora w przypadku 

badań cienkich warstw polimerowych. Podłoże krzemowe, na którym powlekano cienką 

warstwę badanego materiału, pełniło role dolnej elektrody. Jako górną elektrodę 

w pomiarach dielektrycznych stosowano nanostrukturalną elektrodę o wymiarach 

1 × 1 mm posiadającą wysoce izolujące przekładki z tlenku krzemu o długości boku 5 μm 

i wysokości 60 nm. Przykładowy kondensator do pomiaru cienkich warstw przedstawia 

rysunek 5.6. Natomiast matryce nanoporowate wypełnione badaną substancją były 

umieszczane pomiędzy dwiema okładkami kondensatora. W tym przypadku nie było 

konieczności stosowania dodatkowej przekładki.  

 

 

Rysunek 5.6. Schemat kondensatora stosowanego do dielektrycznych pomiarów 

cienkich warstw. 

 

5.2. Różnicowa skaningowa kalorymetria 

Różnicowa skaningowa kalorymetria (DSC) to technika eksperymentalna, która 

mierzy różnicę w przepływie ciepła wymaganą do zmiany temperatury badanej substancji 

w stosunku do próbki odniesienia (referencji, którą najczęściej jest puste naczynko 

pomiarowe tzw. tygiel). DSC rejestruje zmiany szybkości przepływu ciepła do próbki 

w funkcji temperatury. Próbka i odniesienie są utrzymywane w przybliżeniu w tej samej 

temperaturze przez cały czas eksperymentu. Za każdym razem, gdy próbka ulegnie 
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zdarzeniu termicznemu (np. topnienie, krystalizacja, zeszklenie itp.), więcej lub mniej 

ciepła będzie musiało do niej dopłynąć w porównaniu z referencją, tak aby utrzymać 

zarówno próbkę, jak i materiał odniesienia w tej samej temperaturze[109]. W zależności 

od tego, czy trzeba dostarczyć więcej, czy mniej energii w stosunku do materiału 

odniesienia, zdarzenia termiczne wykrywane przez DSC są albo procesem 

endotermicznym, albo egzotermicznym. Jeśli w próbce zachodzi zdarzenie 

egzotermiczne (np. krystalizacja), wówczas do takiego układu dostarczane jest mniej 

ciepła, tak aby próbka i referencja pozostały w identycznej temperaturze. Odwrotna 

sytuacja ma miejsce w przypadku procesów endotermicznych[110]. W trakcie całego 

pomiaru do próbki i odniesienia dostarczane (lub odbierane) jest ciepło ze stałą 

prędkością, tak aby zapewnić liniowy wzrost temperatury. Wynikiem pomiaru za pomocą 

DSC jest termogram, czyli wykres zależności ilości ciepła dostarczonego lub 

odprowadzonego z badanej próbki w funkcji temperatury. Rysunek 5.7 przedstawia 

przykładowy termogram substancji formującej stan szklisty zarejestrowany podczas 

ogrzewania. 
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Rysunek 5.7. Przykładowy termogram DSC zarejestrowany w trakcie ogrzewania 

substancji formującej stan szklisty. 
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Do wyznaczenia zdarzeń termicznych w badanych w niniejszej pracy próbkach 

(materiały lite i matryce nanoporowate) wykorzystano pomiary kalorymetryczne. Analiza 

została przeprowadzona za pomocą aparatu Mettler-Toledo DSC wyposażonego 

w przystawkę do chłodzenia ciekłym azotem oraz czujnik ceramiczny HSS8. Kalibrację 

temperatury i entalpii przeprowadzono przy użyciu wzorców indu i cynku. Przed 

wykonaniem pomiarów, matryce nanoporowate wypełnione badaną substancją kruszono 

w moździerzu. Pokruszone membrany oraz materiały lite umieszczono w zamkniętych 

naczynkach pomiarowych (tyglach), które następnie montowano w części pomiarowej 

kalorymetru na miniaturowym sensorze. Standardowo wszystkie próbki były chłodzone 

z szybkością 10 K/min, zakres stosowanych temperatur był dostosowywany do badanego 

materiału.  
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6. OMÓWIENIE I DYSKUSJA WYNIKÓW 

6.1. Testowanie idei skalowania gęstościowego dla substancji 

ograniczonej przestrzennie w dwóch wymiarach, która 

w makroskali nie podlega temu prawu oraz zbadanie 

wpływu fluktuacji gęstości/ciśnienia na jej dynamikę 

przejścia szklistego 

Najnowsze doniesienia literaturowe pokazują, że dynamika przejścia szklistego 

w makro- oraz nanoskali, pomimo pozornych różnic, ma ze sobą wiele wspólnego. Jedną 

z przesłanek stojącą za tą hipotezą jest fakt, że w przypadku substancji podlegającym 

prawu skalowania gęstościowego, czasy relaksacji strukturalnej mierzone w ograniczonej 

geometrii również mogą być nałożone na jedną krzywą wzorcową. Warto podkreślić, 

że jest to możliwe przy pomocy dokładnie takiej samej wartości wykładnika skalującego 

𝛾 jak w przypadku materiałów litych. W tym kontekście należy zastanowić się, czy idea 

skalowania gęstości (𝑇𝑉𝛾) będzie działać poprawnie w warunkach ograniczonej 

geometrii dla substancji, które w makroskali jej nie podlegają. Próba zastosowania 

koncepcji skalowania gęstościowego dla glikolu dipropylenowego (DPG) 

w nanoporowatym ograniczeniu przestrzennym stanowiła treść Artykułu A1. Badany 

materiał jest cieczą posiadającą tendencję do tworzenia wiązań wodorowych. Ponadto, 

dane literaturowe dla DPG pokazują, że nie istnieje pojedynczy wykładnik skalujący 𝛾 

umożliwiający nałożenie na jedną krzywą wzorcową czasów relaksacji rejestrowanych 

w różnych warunkach termodynamicznych (𝑇, 𝑝)[111,112]. W Artykule A1 w pierwszej 

kolejności powtórzono wysokociśnieniowe pomiary dielektryczne dla analizowanej 

cieczy. Badania te miały na celu zebranie całego zestawu danych przez jeden układ 

eksperymentalny. Miało to wyeliminować niepożądane efekty wynikające z nieco innych 

sposobów kompresji lub/i różnic w stabilizacji temperatury i ciśnienia.  

Pomiary dielektryczne przeprowadzono w warunkach izobarycznych (0,1 MPa, 

70 MPa, 150 MPa, 250 MPa, 350 MPa i 450 MPa). Na widmach strat dielektrycznych 

DPG obecne były dwa procesy relaksacyjne. Chłodzenie próbki w warunkach stałego 

ciśnienia powoduje przesuwanie się wolniejszej relaksacji strukturalnej, w kierunku 
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niższych częstotliwości. Natomiast w wyższych częstotliwościach obserwuje się proces 

określany w literaturze jako 𝛾-relaksacja. Szczegółowa analiza danych zebranych 

w różnych kombinacjach temperatury i ciśnienia, ale przy zachowaniu tego samego czasu 

relaksacji, wykazała brak tzw. izochronicznej superpozycji (ang. isochronal 

superposition). Tak więc dystrybucja 𝛼-relaksacji zmienia się wraz ze zmianami 

temperatury i ciśnienia.  

Czasy relaksacji strukturalnej DPG w różnych warunkach ciśnienia i temperatury 

wyznaczono na podstawie częstotliwości odpowiadającej maksimum procesu 

relaksacyjnego na widmach strat dielektrycznych, 𝜏𝑎 = 1/2(𝜋𝑓𝑚𝑎𝑥). Następnie, 

otrzymany w ten sposób zestaw danych wykreślono w funkcji temperatury, co zostało 

pokazane na rysunku 6.1a. Dane dla poszczególnych ciśnień zostały opisane za pomocą 

równania Vogela–Fulchera–Tammanna (VFT)[113–115] 

 

𝜏𝛼(𝑇) =  𝜏∞exp (
𝐴

𝑇−𝑇0
)    (6.1) 

 

gdzie 𝜏∞, 𝐴, 𝑇0 są stałymi. Temperatura 𝑇0 jest często nazywana temperaturą Vogela 

i odnosi się do temperatury w stanie szklistym, w którym ruchliwość molekuł związana 

z relaksacją strukturalną zbliża się do zera. Gdy 𝑇0 = 0 K, równanie VFT (rów. 6.1) 

przekształca się w wyrażenie Arrheniusa. Ekstrapolując przedstawione na rysunku 6.1a 

dane do 100 s wyznaczono temperatury zeszklenia dla każdego z analizowanych ciśnień. 

Następnie na rysunku 6.1b wykreślono uzyskane w ten sposób wartości 𝑇𝑔 w funkcji 

ciśnienia. Na tej podstawie można określić wpływ kompresji na dynamikę zeszklenia 

DPG. Zależność 𝑇𝑔(𝑝) jest liniowa jedynie w wąskim zakresie ciśnień. Wzrostowi 

ciśnienia towarzyszy nieliniowy wzrost temperatury zeszklenia, który dość dobrze można 

opisać za pomocą równania Anderssona-Anderssona[116] 

 

𝑇𝑔 = 𝑘1(1 +
𝑘2

𝑘3
𝑝)1/𝑘2    (6.2) 

 

gdzie 𝑘1, 𝑘2 i 𝑘3 są parametrami dopasowania. Dla DPG wynoszą one odpowiednio 

𝑘1 = 195, 𝑘2 = 3,6, 𝑘3 = 1980. Stosunek 𝑘1/𝑘3 umożliwia oszacowanie wartości 
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ciśnieniowego współczynnika temperatury przejścia szklistego 𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑝, gdy 

𝑙𝑖𝑚𝑝→0(𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑝).  
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Rysunek 6.1. (a) Temperaturowa ewolucja czasów α-relaksacji mierzonych 

w izobarycznych warunkach (0,1 MPa, 70 MPa, 150 MPa, 250 MPa, 350 MPa 

i 450 MPa) dla DPG. Linie ciągłe to dopasowanie danych eksperymentalnych 

do równania VFT (rów. 6.1). (b) Temperatura zeszklenia w funkcji ciśnienia dla DPG 

(𝑇𝑔 zdefiniowano dla 𝜏𝛼 = 100 s). Linia ciągła to dopasowanie równania 

Anderssona-Anderssona (rów. 6.2) do danych eksperymentalnych. 
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Wartość 𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑝|𝑝=0,1𝑀𝑃𝑎 można także wyznaczyć, wyliczając pochodną funkcji 

Anderssona-Anderssona (rów. 6.2). Współczynnik ten informuje o wrażliwości 

𝛼-relaksacji na kompresje. Duże wartości 𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑝 odpowiadają większej wrażliwości 

dynamiki zeszklenia na zmiany ciśnienia/gęstości. Na podstawie analizy danych 

eksperymentalnych wyznaczono ciśnieniowy współczynnik temperatury przejścia 

szklistego dla DPG, który wynosi 0,098 K/MPa, co jest stosunkowo małą wartością, 

typową dla większości cieczy asocjujących.  

Na podstawie powyższych rozważań można stwierdzić dość dobrą zgodność 

wysokociśnieniowych pomiarów dielektrycznych z danymi prezentowanymi wcześniej 

w literaturze. W następnym kroku przetestowano ideę skalowania gęstościowego dla 

DPG. W tym celu wykorzystano pomiary objętości w funkcji ciśnienia i temperatury 

(PVT) zmierzone przez Rolanda i współpracowników w zakresie ciśnień 

10 MPa – 200 MPa i temperatur 323K – 443 K[111]. Do parametryzacji danych 

wykorzystano zestaw parametrów otrzymanych z równania stanu Taita[117] także 

wyznaczony przez Rolanda i współpracowników (𝑣0 = 0,910 cm3/g, 𝑣1 = 6,70‧10-4 

cm3/(gC), 𝑣2 = 1,339‧10-6 cm3/(gC2), 𝑏0 = 184 MPa, 𝑏1 = 6,08‧10-3/C)[111].  

Aby zobrazować ewolucję 𝜏𝛼 w całej przestrzeni 𝑇– 𝑉, posłużono się 

zmodyfikowaną wersją równania Avramova [118]: 

 

𝑙𝑜𝑔10𝜏𝛼(𝑇, 𝑉) = 𝑙𝑜𝑔10𝜏0 + (
𝐴

𝑇𝑉𝛾
)

𝐷

            (6.4) 

 

gdzie 𝜏0, 𝐴, 𝐷 i γ są parametrami dopasowania. Na rysunku 6.2 przedstawiono ewolucję 

czasów relaksacji strukturalnej dla przechłodzonego DPG w funkcji ciśnienia 

i temperatury. Najlepsze dopasowanie otrzymano przy zastosowaniu następującego 

zestawu parametrów: 𝑙𝑜𝑔10𝜏0 = -7,4, 𝐴 = 198,3, 𝐷 = 7,6, 𝛾 = 1,9. Wartość 𝑅2 była 

równa 0,987. 
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Rysunek 6.2. Zależność czasów relaksacji strukturalnej w funkcji temperatury 

i ciśnienia dla DPG sparametryzowana z wykorzystaniem równania 

Avramova (rów. 6.4). 

 

Następnie wszystkie dane uzyskane w warunkach podwyższonego ciśnienia 

wykreślono jako funkcję 1000/𝑇𝑉𝛾, stosując wykładnik skalowania γ = 1,9. Wartość 

γ została wyznaczona z dopasowania równania Avramova (rów. 6.4) do zależności 

𝜏𝛼(𝑇, 𝑉) (rysunek 6.3). Jak można zauważyć, czasów relaksacji DPG nie można nałożyć 

na jedną krzywą wzorcową. Tak więc w zgodzie z doniesieniami literaturowymi 

wykazano, że dla badanej cieczy koncepcja skalowania gęstości nie działa poprawnie. 

Warto jednak zauważyć, że uzyskano lepsze dopasowanie danych eksperymentalnych 

w porównaniu z poprzednimi analizami, gdzie stosowano wykładnik 𝛾 = 1,5. 

Najprawdopodobniej powodem jest to, że poprzednie badania łączyły dane dielektryczne 

pochodzące z dwóch zestawów eksperymentalnych wykorzystujących układy 

wysokociśnieniowe, które różnią się m.in. sposobem przenoszenia ciśnienia/temperatury 

do próbki. W przypadku zebranych w Artykule A1 danych zastosowanie wykładnika 

γ = 1,5 powoduje, że koncepcja skalowania gęstości działa jeszcze mniej poprawnie, 

co zostało pokazane na wstawce na rysunku 6.3. 
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Rysunek 6.3. Weryfikacja idei skalowania gęstościowego dla DPG obejmująca wyniki 

badań wysokociśnieniowych zebranych w warunkach izobarycznych. Zastosowano 

wykładnik skalowania 𝛾 = 1,9. Wstawka przedstawia ten sam zestaw danych 

przeskalowany przy użyciu wykładnika 𝛾 = 1,5. 

 

 Aby sprawdzić, czy idea skalowania gęstościowego ma zastosowanie 

w przypadku DPG umieszczonego w matrycach nanoporowatych o różnych średnicach 

(18 nm, 55 nm oraz 100 nm) przeprowadzono pomiary relaksacji dielektrycznej. 

Szczegóły dotyczące wykorzystanych w tym badaniu matryc nanoporowatych AAO 

można znaleźć w Rozdziale 4. Jak pokazano na rysunku 6.4a, w wysokich 

temperaturach zależność 𝜏𝛼(𝑇) dla badanej cieczy umieszczonej w nanoporach AAO 

przypomina zachowanie próbki litej. Natomiast obniżanie temperatury prowadzi 

do skrócenia skali czasowej dynamiki strukturalnej, związanego z witryfikacją warstwy 

przyściankowej. Dla przykładu, w temperaturze 𝑇 = 198 K, średni czas 𝛼-relaksacji DPG 

infiltrowanego do matryc AAO jest mniej więcej 0,5 – 1 dekadę krótszy (w zależności 

od rozmiaru porów) niż ten obserwowany dla litej próbki. Zmniejszenie średnicy porów 

powoduje, że zeszklenie frakcji molekuł sąsiadujących ze ścianami porów zachodzi 

w wyższych temperaturach. Należy jednak podkreślić, że w przypadku DPG efekt 

zmniejszania rozmiaru nanoporowatego ograniczenia jest stosunkowo niewielki.  
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Rysunek 6.4. (a) Temperaturowe zależności czasów α-relaksacji DPG infiltrowanego 

do matryc AAO (średnice porów: 18 nm, 55 nm, 100 nm). Linia ciągła reprezentuje 

dopasowanie danych eksperymentalnych do równania VFT (rów. 6.1). (b) Czasy 

relaksacji strukturalnej DPG umieszczonego w matrycach nanoporowatych zebrane 

poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 (obszar temperatur, w którym zachodzi odchylenie od dynamiki 

charakterystycznej dla materiału litego) wykreślone w funkcji 𝑇𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒/𝑇. Temperaturę 

zeszklenia warstwy rdzeniowej wyznaczono dla 𝜏𝛼 = 1 s. 

 

Warto zauważyć, że w przypadku materiałów formujących stan szklisty, które 

spełniają prawo skalowania gęstościowego, dynamika strukturalna w ograniczeniu 

nanoporowatym poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 może być opisywana za pomocą zależności 

izochorycznych. A zatem po witryfikacji warstwy przyściankowej objętość materiału 

znajdującego się w matrycach nanoporowatych nie ulega zmianie i jest ona nazywana 

objętością „zamrożoną” (𝑉𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒). Okazuje się, że choć lity DPG nie podlega konceptowi 

skalowania gęstości, to temperaturowe zależności czasów relaksacji dla nanoporowatego 

ograniczenia mogą być opisane za pomocą odpowiednich izochor. Aby to sprawdzić, 

wykorzystano odkrycie, że pomiary izochoryczne można przeskalować do jednej krzywej 

w funkcji 𝑇𝑔/𝑇. Czasy relaksacji DPG umieszczonego w matrycach AAO zebrane 

poniżej temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej wykreślono w funkcji 

𝑇𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒/𝑇 (rysunek 6.4b). Temperatura zeszklenia warstwy rdzeniowej została 

zdefiniowana dla czasu relaksacji 𝜏𝛼 = 1 s. 
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Rysunek 6.5. (a) Temperatura zeszklenia warstwy rdzeniowej w funkcji objętości 

„zamrożonej” dla DPG infiltrowanego do matryc AAO. Do danych eksperymentalnych 

dopasowano linię prostą, której nachylenie pozwoliło oszacować wykładnik skalowania 

𝛾 = 1,9. (b) Weryfikacja koncepcji skalowania gęstości dla DPG, która obejmuje dane 

wysokociśnieniowe oraz dane pochodzące z pomiarów w ograniczonej geometrii. 

Zastosowano wykładnik γ = 1,9. Wstawka pokazuje skalowanie gęstości tylko dla 

danych pochodzących z pomiarów DPG umieszczonego w matrycach 

nanoporowatych AAO. 
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 W dalszej kolejności dla każdej średnicy porów oszacowano temperaturę, 

w której zależność 𝜏𝛼(𝑇) odchyla się od dynamiki charakterystycznej dla litego DPG. 

Umożliwiło to, na podstawie pomiarów PVT, określenie objętości „zamrożonej” układu 

(𝑉𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒). Wówczas, jak pokazano na rysunku 6.5a, nachylenie 𝑇𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒(𝑉𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒) pozwala 

oszacować parametr skalujący 𝛾. Warto podkreślić, że wartość ta jest zgodna 

z wykładnikiem oszacowanym na podstawie badań ciśnieniowych dla litego DPG 

(𝛾 = 1,9).  

W kolejnym kroku przetestowano ideę skalowania gęstościowego dla DPG 

infiltrowanego do matryc AAO. Należy podkreślić, że również w tym przypadku 

używano jedynie czasów relaksacji zebranych poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒, ponieważ jak 

wcześniej wspomniano, dane te można opisać za pomocą izochorycznych zależności 

i dzięki temu oszacować objętość „zamrożoną”. Czasy relaksacji DPG umieszczonego 

w matrycach AAO wykreślono w funkcji 1000/𝑇𝑉𝛾, stosując wykładnik skalowania 

𝛾 = 1,9 (wstawka na rysunku 6.5b). Interesujące jest to, że dane zebrane dla porów 

o różnych średnicach nałożono na jedną krzywą wzorcową, stosując wykładnik 𝛾 = 1,9. 

Natomiast łącząc dane wysokociśnieniowe z danymi zebranymi w ograniczonej 

geometrii, nie można uzyskać takiego dopasowania, co zostało zaprezentowane 

na rysunku 6.5b. Analiza ta sugeruje, że choć DPG nie podlega prawu skalowania 

gęstości w makroskali, to dla danych pochodzących z badań układów porowatych 

koncept ten może być z powodzeniem zastosowany.  

Aby wyjaśnić to zaskakujące odkrycie, wzięto pod uwagę, że w przypadku DPG 

efekt wywoływany nanoograniczeniem nie jest tak znaczący jak dla innych substancji 

np. fenylo-metylo-polisiloksanu (PMPS). Na rysunku 6.6 przedstawiono temperaturowe 

zależności czasów relaksacji dla DPG (rysunek 6.6a) oraz PMPS (rysunek 6.6b) 

umieszczonych w matrycach nanoporowatych o zbliżonych średnicach (odpowiednio 

18 nm ± 3 nm oraz 20 nm ± 3 nm). W przypadku PMPS historia termiczna próbki 

znacząco wpływa na jego dynamikę w ograniczonej geometrii. Średnie czasy 𝛼-relaksacji 

zarejestrowane podczas powolnego ogrzewania są nawet 1,5 dekady dłuższe niż 

te zebrane w trakcie wolnego ogrzewania, poprzedzonego szybkim schłodzeniem. 

Z drugiej strony, stosowany protokół termiczny wywoływał tylko nieznaczne zmiany 

czasów relaksacji DPG infiltrowanego do matryc AAO (w temperaturze 𝑇 = 200 K 

różnica wynosiła jedynie około 0,4 dekady).  
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Rysunek 6.6. Czasy 𝛼-relaksacji wykreślone w funkcji odwrotności temperatury dla (a) 

DPG oraz (b) PMPS infiltrowanych do matryc AAO o porównywalnych średnicach 

porów. Dane dla materiałów litych przedstawiono jako odniesienie. Linie ciągłe 

oznaczają dopasowanie funkcji VFT (rów. 6.1) do danych eksperymentalnych. Dane 

dielektryczne rejestrowano, stosując te same protokoły termiczne (powolne chłodzenie 

z tempem ~ 0,2 K/min oraz powolne ogrzewanie poprzedzone szybkim schłodzeniem 

z tempem ~ 10 K/min). Wstawki pokazują zmianę objętości “zamrożonej” w funkcji 

odwrotności średnicy porów dla (a) DPG oraz (b) PMPS. 
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Istotną kwestią, która różni DPG i PMPS jest także odmienna wrażliwość ich 

dynamiki przejścia szklistego na fluktuacje gęstości/ciśnienia. Jak wykazano wcześniej 

DPG jest słabo wrażliwy na kompresje (𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑝 = 0,098 K/MPa), podczas gdy dla PMPS 

ciśnieniowy współczynnik temperatury przejścia szklistego jest równy 0,289 K/MPa. 

Na tej podstawie, można przypuszczać, że dla PMPS umieszczonego w matrycach 

nanoporowatych wystarczą niewielkie zmiany gęstości, aby znacząco wpłynąć 

na zależność 𝜏𝛼(𝑇). Jednakże dla DPG w nanoporowatym ograniczeniu tak małe 

fluktuacje nie są w stanie wywołać porównywalnego efektu. Aby to potwierdzić, bazując 

na danych PVT wyznaczono „zamrożone” objętości poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 dla obu 

substancji infiltrowanych do matryc o różnych rozmiarach porów. Wstawki 

na rysunku 6.6a oraz 6.6b pokazują zmiany 𝑉𝑐𝑜𝑟𝑒 w funkcji odwrotności średnicy 

porów. Objętość materiału uwięzionego w matrycach nanoporowatych wzrasta wraz 

ze zmniejszeniem średnicy porów. Co więcej, dla obu badanych substancji zmiana 

objętości towarzysząca zmianie średnicy porów ze 100 nm do ~ 20 nm jest porównywalna 

i nie przekracza 0,5 %. Dane te potwierdzają, że wrażliwość dynamiki strukturalnej 

na kompresje pozwala oszacować odchylenie od zachowania materiału litego 

obserwowane w nanoograniczeniu. W tym miejscu warto również zaznaczyć, że podobne 

wnioski zostały wcześniej przedstawione w literaturze dla innych materiałów 

formujących stan szklisty[50–52]. 

W kontekście niewielkich fluktuacji gęstości, jakie wywołuje nanoograniczenie 

warto także zauważyć, że kompresja DPG z 0,1 MPa do 450 MPa zmienia jego gęstość 

o 7 – 8 %. Zgodnie z literaturą koncepcja skalowania gęstościowego działa poprawnie 

jedynie w wąskim zakresie zmian gęstości. Tak więc wydaje się oczywiste, 

że w przypadku litego DPG prawo to nie może działać poprawnie. Można przypuszczać, 

że jeśli koncept skalowania gęstości nie ma zastosowania dla makroskopowych 

materiałów, nie powinien także działać poprawnie w przypadku nanoskali. Ta sama 

wartość wykładnika skalowania 𝛾 uzyskana z analizy danych wysokociśnieniowych 

i pochodzących z ograniczenia geometrycznego sugeruje, że informacje uzyskane z obu 

podejść są spójne. Co oznacza, że zarówno materiał lity, jak i próbki w nanoporowatym 

ograniczeniu powinny podlegać tym samym zasadom skalowania. Jednak, w przypadku 

DPG zmiany gęstości indukowane przez ograniczenie przestrzenne wydają się być zbyt 

małe, aby naruszać prawo skalowania gęstości. 
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Wyniki przedstawione w Artykule A1 dostarczają nowych dowodów 

eksperymentalnych potwierdzających, że wrażliwość dynamiki przejścia szklistego 

na zmiany ciśnienia/gęstości może być niezwykle użyteczna w przewidywaniu 

odchylenia od zachowania materiału litego obserwowanego dla cieczy molekularnych 

i polimerów umieszczonych w ograniczonej geometrii. Pomimo iż, w nanoskali udało się 

zastosować ideę skalowania gęstościowego dla modelowej cieczy niepodlegającej temu 

prawu, to należy podkreślić, że oba podejścia pozwoliły na uzyskanie spójnych wyników 

m.in. dokładnie tej samej wartości wykładnika skalującego. Tak więc badania 

te pokazują, że zachowania obserwowane w makro- i nanoskali są powiązane i wbrew 

pozorom podlegają tym samym regułą. 

 

 

6.2. Badanie wpływu modyfikacji wewnętrznych ścian porów 

na dynamikę przejścia szklistego prostych cieczy 

szkłotwórczych infiltrowanych do matryc 

nanoporowatych AAO 

Właściwości materiałów w nanoporowatym ograniczeniu silnie zależą od tzw. 

efektów skończonego rozmiaru oraz oddziaływania z powierzchnią ograniczającą. 

Wpływ chemicznej modyfikacji wewnętrznych ścian porów na dynamikę przejścia 

szklistego prostych cieczy molekularnych stanowi treść Artykułów A2 oraz A3. 

Wymienione prace dotyczyły badań dwóch cieczy: S-Metoksy-PC oraz ftalanu dimetylu 

infiltrowanych do matryc nanoporowatych AAO, których powierzchnie były 

modyfikowane. W przypadku S-Metoksy-PC wykorzystano dwie strategie modyfikacji 

wewnętrznych ścian porów tj. silanizację oraz technikę osadzania warstw atomowych 

(ALD). Natomiast do badań ftalanu dimetylu wybrano matryce AAO z powłokami ALD. 

Osadzonymi warstwami w przypadku modyfikacji metodą ALD były dwa tlenki: hafnu 

(𝐻𝑓𝑂2) oraz glinu (𝐴𝑙2𝑂3). Szczegóły dotyczące natywnych i modyfikowanych 

chemicznie matryc wykorzystywanych w tych badaniach można znaleźć w rozdziale 4.  

Warto zauważyć, że chemiczna modyfikacja wewnętrznych ścian porów 

ma wpływ na ich zwilżalność. Zgodnie z literaturą silanizacja zwiększa hydrofobowy 

charakter matryc nanoporowatych[41,77]. Również tlenek hafnu ma silne właściwości 
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hydrofobowe[95,96], podczas gdy tlenek glinu jest materiałem hydrofilowym[97,98]. 

W przypadku matryc modyfikowanych za pomocą techniki ALD o średnicy 100 nm 

przeprowadzono pomiary kąta zwilżania, których wyniki przedstawiono w tabeli 6.1. 

Umowną, często stosowaną granicą, która odróżnia powierzchnie hydrofobowe 

od hydrofilowych jest 90o. Materiały o wysokich wartościach kąta zwilżania uważane 

są za hydrofobowe. W przypadku matryc z pokryciem 𝐻𝑓𝑂2 uzyskano większe wartości 

kąta zwilżania niż w przypadku porów z powłokami 𝐴𝑙2𝑂3. Tak więc dane przedstawione 

w tabeli 6.1 potwierdzają doniesienia literaturowe.  

 

Tabela 6.1. Wartości kąta zwilżania wyznaczone dla matryc nanoporowatych AAO 

o średnicy 100 nm modyfikowanych techniką ALD. 

RODZAJ MATRYCY NANOPOROWATEJ Θ [o] 

100 nm, ALD: 5 nm 5 nm 𝑯𝒇𝑶𝟐 103,4 ± 1,2 

100 nm, ALD: 5 nm 5 nm 𝑨𝒍𝟐𝑶𝟑 78,8 ± 2,25 

 

Aby sprawdzić, jak modyfikacja wewnętrznych ścian porów wpływa na dynamikę 

cieczy molekularnych w dwuwymiarowym ograniczeniu, wykonano szereg pomiarów 

za pomocą spektroskopii dielektrycznej. Rysunek 6.7 przedstawia widma strat 

dielektrycznych dla S-Metoksy-PC (rysunek 6.7a) oraz ftalanu dimetylu (rysunek 6.7b) 

infiltrowanych do matryc AAO z powłoką 𝐻𝑓𝑂2. W przypadku obu badanych cieczy 

umieszczonych w natywnych i modyfikowanych chemicznie membranach na widmach 

dielektrycznych obecne były dwa procesy relaksacyjne. Szybsza relaksacja strukturalna 

związana z kooperatywnym przegrupowaniem cząsteczek oraz wolniejszy proces, 

obserwowany przy niskich częstotliwościach, który jest najprawdopodobniej związany 

z polaryzacją Maxwella–Wagnera–Sillarsa (wynika z niejednorodności badanego 

układu). Warto zwrócić uwagę, że zarówno dla S-Metoksy-PC, jak i ftalanu dimetylu 

w nanoporowatym ograniczeniu, odpowiedź dielektryczna nie ujawniła procesu 

odzwierciedlającego relaksację warstwy przyściankowej. Prawdopodobnie jest 

to związane z obecnością na widmach dielektrycznych relaksacji Maxwella–Wagnera 

(MW). Intensywność relaksacji molekuł sąsiadujących ze ścianami porów jest związana 

z rodzajem powierzchni ograniczającej. Dla salolu umieszczonego w porach krzemowych 

ten dodatkowy proces charakteryzuje się intensywnością porównywalną 

z 𝛼-relaksacją[70], podczas gdy w porach AAO jest bardzo słabo widoczny[51].  
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Rysunek 6.7. Widma strat dielektrycznych dla (a) S-Metoksy-PC infiltrowanego 

do matrycy nanoporowatej AAO z powłoką 𝐻𝑓𝑂2 o średnicy 25 nm oraz (b) ftalanu 

dimetylu uwięzionego w nanoporach AAO z powłoką 𝐻𝑓𝑂2 o rozmiarze 50 nm. 
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W celu wyznaczenia charakterystycznych czasów relaksacji strukturalnej (𝜏𝛼) 

wykorzystano funkcję Havriliak–Negami (rów. 5.11). Zebrany w ten sposób zestaw 

danych dla obu substancji umieszczonych w matrycach natywnych i modyfikowanych 

chemicznie został wykreślony w funkcji odwrotności temperatury i posłużył do dalszych 

analiz. Na rysunku 6.8a zaprezentowano temperaturowe zależności czasów 𝛼-relaksacji 

dla S-Metoksy-PC uwięzionego w matrycach natywnych o średnicy porów 10 nm oraz 

modyfikowanych techniką ALD o średnicy 25 nm. Warto zaznaczyć, że wykorzystywane 

powłoki ALD (𝐻𝑓𝑂2 oraz 𝐴𝑙2𝑂3), mają grubość równą 5 nm. Tak więc rzeczywista 

średnica porów ma 15 nm. Dane eksperymentalne dla próbki litej zostały dopasowane 

za pomocą równania VFT (rów. 6.1). W wysokich temperaturach dynamika strukturalna 

S-Metoksy-PC infiltrowanego do natywnych i modyfikowanych techniką ALD porów 

przypomina zachowanie materiału litego. Ochładzanie nanoporowatych próbek prowadzi 

do odejścia zależności 𝜏𝛼(𝑇) od zachowania charakterystycznego dla litej cieczy, 

związanego z wityrfikacją warstwy przyściankowej. Na przykład w temperaturze 

𝑇 = 193 K średni czas relaksacji strukturalnej badanej cieczy infiltrowanej do natywnych 

porów o średnicy 10 nm jest mniej więcej 0,6 dekady krótszy, niż ten obserwowany dla 

próbki makroskopowej. Należy zauważyć, że zależność 𝜏𝛼(𝑇) S-Metoksy-PC 

umieszczonego w matrycach z powłoką 𝐴𝑙2𝑂3 jest bardzo zbliżona do zachowania 

badanej cieczy infiltrowanej do natywnych porów o średnicy 10 nm. Jednakże, 

co bardziej interesujące w przypadku matryc AAO z pokryciem 𝐻𝑓𝑂2 obserwuje się 

wydłużenie skali czasowej dynamiki strukturalnej, a odchylenie od zależności 

𝜏𝛼(𝑇) litego S-Metoksy-PC następuje w niższej temperaturze. Warto dodać, 

że temperaturowa zależność czasów relaksacji badanej cieczy umieszczonej w porach 

z powłoką 𝐻𝑓𝑂2 przypomina bardziej zachowanie próbki makroskopowej. Przypuszcza 

się, że obserwowana różnica w dynamice zeszklenia S-Metoksy-PC infiltrowanego 

do matryc AAO z powłokami 𝐴𝑙2𝑂3 oraz 𝐻𝑓𝑂2 wynika z różnej 

hydrofobowości/hydrofilowości warstw tych tlenków. Jak wcześniej wspomniano, tlenek 

hafnu tworzy powierzchnię hydrofobową, podczas gdy warstwa 𝐴𝑙2𝑂3 ma charakter 

hydrofilowy. Co więcej, powierzchnie tlenku glinu i natywnych porów są podobne 

(obecność grup hydroksylowych)[44,119]. 
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Rysunek 6.8. (a) Temperaturowa zależność czasu 𝛼-relaksacji dla S-Metoksy-PC 

umieszczonego w natywnych oraz modyfikowanych techniką ALD matrycach AAO. 

(b) Czasy relaksacji strukturalnej wykreślone w funkcji odwrotności temperatury dla 

S-Metoksy-PC infiltrowanego do silanowanych matryc o średnicach porów 18 nm oraz 

100 nm. Dane dla badanej cieczy uwięzionej w natywnych porach o średnicy 10 nm 

przedstawiono jako odniesienie. Linie ciągłe na obu rysunkach oznaczają dopasowanie 

danych eksperymentalnych dla materiału litego do równania VFT (rów 6.1). 

 

Aby jeszcze dokładniej zbadać wpływ zmian chemii powierzchni ścian porów 

na dynamikę S-Metoksy-PC w ograniczeniu 2D, przeanalizowano także dane dla matryc 

silanowanych. Na rysunku 6.8b przedstawiono temperaturowe zależności czasów 

𝛼-relaksacji dla badanej cieczy umieszczonej w silanowanych matrycach o średnicy 
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porów 18 nm oraz 100 nm. Jak można zauważyć, dla S-Metoksy-PC infiltrowanego 

do porów o rozmiarze 100 nm zależność 𝜏𝛼(𝑇) jest zbliżona do zachowania 

charakterystycznego dla materiału litego. Skrócenie skali czasowej relaksacji 

strukturalnej związane z obecnością nanoograniczenia jest obserwowane w niższej 

temperaturze niż w przypadku porów natywnych. Jednakże, dla S-Metoksy-PC 

infiltrowanego do silanowanych matryc o rozmiarze porów 18 nm nie zaobserwowano 

zmian w średnim czasie 𝛼-relaksacji w porównaniu z zachowaniem badanej cieczy 

umieszczonej w natywnych porach o średnicy 10 nm. W temperaturze 193 K skala 

czasowa relaksacji strukturalnej badanej cieczy uwięzionej w silanowanej matrycy 

o rozmiarze 18 nm była mniej więcej 0,6 dekady krótsza niż ta obserwowana 

w przypadku modyfikowanych chemicznie porów o średnicy 100 nm oraz materiału 

litego. Doniesienia literaturowe sugerują, że silanizacja wewnętrznych ścian porów 

krzemowych zmniejsza, lub nawet całkowicie usuwa efekty spowodowane 

nanoograniczeniem. W przypadku silanowanych membran obserwuje się wydłużenie 

skali czasowej relaksacji strukturalnej w porównaniu z matrycami natywnymi[41,67]. 

Jest to zgodne z uzyskanymi w Artykule A2 danymi dla S-Metoksy-PC umieszczonego 

w modyfikowanej chemicznie matrycy AAO o średnicy porów 100 nm. Warto także 

wspomnieć, że zgodnie z literaturą efekty spowodowane silanizacją nie są obserwowane 

dla małych rozmiarów porów[41,67]. Tak więc fakt, że zależność 𝜏𝛼(𝑇) dla 

S-Metoksy-PC infiltrowanego do silanowanych porów o średnicy 18 nm przypomina 

zachowanie obserwowane dla natywnych matryc AAO może być spowodowany zbyt 

małym rozmiarem porów lub/i nieefektywną silanizacją. Mogło się to przyczynić do innej 

niż w przypadku porów o średnicy 100 nm hydrofilowości/hydrofobowości 

nanoporowatych membran. Dane literaturowe wskazują, że powierzchnie wewnętrznych 

ścian porów charakteryzujące się różną zwilżalnością mogą mieć nieco inny wpływ 

na dynamikę substancji w silanowanych matrycach AAO[77]. 

W kolejnym kroku przeprowadzono analizę danych dla ftalanu dimetylu. 

Na rysunku 6.9 przedstawiono temperaturową zależność czasu 𝛼-relaksacji dla badanej 

cieczy umieszczonej w matrycach AAO z powłokami 𝐻𝑓𝑂2 oraz 𝐴𝑙2𝑂3 o średnicach 

porów 50 nm oraz 100 nm. Warstwy osadzanych tlenków miały grubość 5 nm, z tego 

powodu rzeczywisty rozmiar nanoporów wynosił odpowiednio 40 nm oraz 90 nm. Dane 

dla makroskopowej próbki opisano za pomocą równania VFT (rów. 6.1). W przypadku 

ftalanu dimetylu uwięzionego w matrycach modyfikowanych techniką ALD zależność 
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𝜏𝛼(𝑇) w wysokich temperaturach jest zgodna z zachowaniem obserwowanym dla próbki 

makroskopowej. Obniżanie temperatury prowadzi do witryfikacji warstwy 

przyściankowej, co objawia się odejściem od temperaturowej zależności czasów 

relaksacji charakterystycznej dla litego ftalanu dimetylu. Jest to związane z tworzeniem 

się wewnątrz nanoporów dwóch frakcji molekuł. Warstwę przyściankową stanowią 

cząsteczki sąsiadujące ze ścianami porów o mniejszej ruchliwości, które ulegają 

zeszkleniu w wyższych temperaturach. Warto również zwrócić uwagę, że w przypadku 

ftalanu dimetylu umieszczonego w matrycach z powłokami 𝐻𝑓𝑂2 oraz 𝐴𝑙2𝑂3, 

zmniejszenie średnicy porów powoduje, że odchylenie od zależności 𝜏𝛼(𝑇) próbki litej 

pojawia się systematycznie w wyższych temperaturach.  
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Rysunek 6.9. Czas relaksacji strukturalnej wykreślony w funkcji odwrotności 

temperatury dla ftalanu dimetylu infiltrowanego do matryc AAO z różnymi powłokami 

ALD (𝐻𝑓𝑂2 oraz 𝐴𝑙2𝑂3) o średnicach porów 50 nm oraz 100 nm. Linia ciągła 

reprezentuje dopasowanie równania VFT (rów 6.1) do danych eksperymentalnych. 

 

Dla ftalanu dimetylu w ograniczeniu 2D nie zaobserwowano wpływu modyfikacji 

wewnętrznych ścian porów na dynamikę strukturalną, tak jak to miało miejsce 

w przypadku S-Metoksy-PC. Zależności 𝜏𝛼(𝑇) są zbliżone dla matryc AAO z powłokami 

𝐻𝑓𝑂2 oraz 𝐴𝑙2𝑂3 o tej samej średnicy porów. Co więcej, skala czasowa dynamiki 

przejścia szklistego w porach modyfikowanych techniką ALD nie wydłużyła się 

znacząco w porównaniu z natywnymi matrycami AAO. Nie stało się to nawet 

w przypadku porów z silnie hydrofobową powłoką tlenku hafnu. Średni czas relaksacji 

strukturalnej ftalanu dimetylu umieszczonego w porach modyfikowanych techniką ALD 
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w temperaturze 𝑇 = 198 K jest zdecydowanie krótszy niż ten obserwowany dla 

makroskopowej cieczy (mniej więcej 1 dekadę dla porów o średnicy 100 nm i prawie 

2 dekady dla matryc nanoporowatych o rozmiarze 50 nm). Prawdopodobnie jest to wynik 

większej wrażliwości ftalanu dimetylu na fluktuacje gęstościowe w porównaniu 

z S-Metoksy-PC. Jak pokazano w podrozdziale 6.1, wrażliwość dynamiki strukturalnej 

na kompresje pozwala przewidywać odchylenie od zależności 𝜏𝛼(𝑇) materiału litego, 

obserwowane dla substancji w nanoograniczeniu. S-Metoksy-PC podobnie jak węglan 

propylenu (PC) charakteryzuje się mniejszą wrażliwością dynamiki na zmiany 

ciśnienia/gęstości (𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑝 dla PC wynosi 0,11 K/MPa) niż ftalan dimetylu 

(𝑇𝑔/𝑑𝑝 = 0,135 K/MPa).  

Na podstawie danych dielektrycznych oszacowano temperatury przejścia 

szklistego warstwy przyściankowej i rdzeniowej dla obu badanych cieczy umieszczonych 

w natywnych i modyfikowanych chemicznie matrycach AAO. 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 jest 

odzwierciedlana jako charakterystyczne odejście dynamiki strukturalnej od zależności 

𝜏𝑎(𝑇) materiału litego. Natomiast 𝑇𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒 w przypadku S-Metoksy-PC oraz ftalanu 

dimetylu w nanoporowatym ograniczeniu zdefiniowano jako temperaturę, w której 

𝜏𝛼 = 10 s. Tę samą definicję zastosowano do określenia 𝑇𝑔 próbek litych. Umowną 

definicją temperatury zeszklenia jest 𝜏𝛼 = 100 s. Jednak, aby uniknąć ekstrapolacji 

danych, można również zastosować krótszy czas relaksacji. Uzyskane w ten sposób dane 

zebrano i przedstawiono w tabeli 6.2.  

 Warto także zastanowić się, w jaki sposób modyfikacja wewnętrznych ścian 

porów wpływa na dystrybucję czasu 𝛼-relaksacji S-Metoksy-PC oraz ftalanu dimetylu 

umieszczonych w modyfikowanych chemicznie matrycach AAO. Wiadomo, 

że nanoporowate ograniczenie powoduje poszerzenie kształtu procesu relaksacji 

strukturalnej, co jest wynikiem zwiększonej niejednorodności układu. Co więcej, 

zmniejszanie średnicy porów sprawia, że rozkłady czasów relaksacji stają się coraz 

szersze. Jednym ze sposobów opisu dystrybucji czasów relaksacji w ilościowy sposób 

jest zastosowanie tzw. wykładnika poszerzania eksponencjalnego, 𝛽𝐾𝑊𝑊 z funkcji 

Kohlrausha – Williamsa – Wattsa (KWW) (rów. 5.12). Parametr ten zmienia się 

w przedziale od 0 do 1. Poszerzenie dystrybucji 𝛼-relaksacji skutkuje mniejszymi 

wartościami wykładnika 𝛽𝐾𝑊𝑊. Na rysunku 6.10a zaprezentowano porównanie 

kształtów relaksacji strukturalnej dla S-Metoksy-PC uwięzionego w matrycach AAO 

79:9574206122



80 

z różnymi powłokami ALD. Dane dla badanej substancji infiltrowanej do natywnych 

porów o średnicy 10 nm przedstawiono jako odniesienie. Warto podkreślić, 

że porównywano dane w różnych temperaturach (poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒), ale dla mniej 

więcej tej samej wartości czasu relaksacji.  
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Rysunek 6.10. Porównanie znormalizowanych widm strat dielektrycznych dla 

S-Metoksy-PC infiltrowanego do matryc AAO z powierzchnią ścian porów 

modyfikowaną za pomocą (a) techniki ALD oraz (b) silanizacji. Analizy dokonano dla 

zbliżonego czasu relaksacji, poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒. Linie ciągłe reprezentują dopasowanie 

danych eksperymentalnych do funkcji KWW (rów. 5.12). 
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Dystrybucja 𝛼-relaksacji S-Metoksy-PC infiltrowanego do matryc AAO 

z powłoką 𝐴𝑙2𝑂3 przypomina rozkład obserwowany dla natywnych porów. W tym 

przypadku wartości wykładnika 𝛽𝐾𝑊𝑊 wynoszą odpowiednio 0,66 oraz 0,64. Jednakże 

dla porów z bardziej hydrofobową powłoką 𝐻𝑓𝑂2 obserwuje się wyraźne poszerzenie 

kształtu procesu relaksacji strukturalnej. Także wartość parametru 𝛽𝐾𝑊𝑊 jest znacznie 

niższa i wynosi 0,42. Tak więc dane te sugerują, że wzrost hydrofobowego charakteru 

wewnętrznych ścian porów zwiększa niejednorodność badanego układu. Podobnego 

porównania dokonano także dla S-Metoksy-PC umieszczonego w silanowanych 

matrycach AAO o średnicach porów 18 nm oraz 100 nm (rysunek 6.10b). 

Zaobserwowano szerszą dystrybucję czasów relaksacji oraz niższą wartość parametru 

𝛽𝐾𝑊𝑊 w przypadku modyfikowanych matryc AAO o większym rozmiarze porów. 

Natomiast kształty 𝛼-relaksacji badanej cieczy uwięzionej w natywnych oraz 

silanowanych porach o zbliżonej średnicy (10 nm oraz 18 nm) są porównywalne. 

Wartości parametru 𝛽𝐾𝑊𝑊 wynoszą odpowiednio 0,64 oraz 0,66. Wynik ten także 

sugeruje, że silanizacja matrycy nanoporowatej o średnicy 18 nm była nieefektywna. 

Doniesienia literaturowe pokazują, że poszerzenie dystrybucji czasu 𝛼-relaksacji 

spowodowane ograniczeniem przestrzennym można zmniejszyć lub wyeliminować 

poprzez modyfikacje wewnętrznych ścian porów[64,76]. Badania przedstawione 

w Artykule A2 przedstawiają odwrotną sytuację. Warto jednak wziąć pod uwagę, 

że w literaturze omówiono dane dotyczące silanizacji porów krzemowych, jak również 

używano innego czynnika silanizującego.  

Dla ftalanu dimetylu umieszczonego w matrycach AAO z różnymi powłokami 

ALD (średnice porów 50 nm oraz 100 nm) także dokonano analizy dystrybucji czasu 

𝛼-relaksacji. Do porównania, podobnie jak przypadku S-Metoksy-PC, wybrano widma 

strat dielektrycznych zebrane poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 zarejestrowane dla w przybliżeniu tego 

samego 𝜏𝛼. Jako odniesienie przedstawiono dane dla badanej cieczy infiltrowanej 

do natywnych porów o średnicy 40 nm oraz 80 nm. Znormalizowane widma strat 

dielektrycznych pokazano na rysunku 6.11. W przypadku ftalanu dimetylu 

infiltrowanego do matryc AAO z powłoką 𝐴𝑙2𝑂3 nie zaobserwowano poszerzenia 

kształtu procesu 𝛼-relaksacji w porównaniu do natywnych porów o zbliżonych 

średnicach. Jednakże silnie hydrofobowa powłoka 𝐻𝑓𝑂2 miała większy wpływ 

na dystrybucję czasów relaksacji badanej cieczy. Dla matrycy z osadzoną warstwą tlenku 

hafnu o średnicy porów 50 nm proces relaksacji strukturalnej jest najbardziej poszerzony 
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ze wszystkich analizowanych próbek (𝛽𝐾𝑊𝑊 = 0,29). Podczas gdy w przypadku 

nanoporów o rozmiarze 100 nm parametr 𝛽𝐾𝑊𝑊 wynosi 0,47. Warto także zauważyć, 

że dla badanej cieczy zmniejszenie rozmiaru porów w przypadku każdego rodzaju matryc 

AAO skutkuje szerszym rozkładem czasu relaksacji. Wyniki te sugerują, że wraz 

ze wzrostem hydrofobowości powierzchni wewnętrznych ścian nanoporów 

i zmniejszeniem rozmiaru ograniczenia przestrzennego wzrasta niejednorodny charakter 

dynamiki strukturalnej ftalanu dimetylu. Można przypuszczać, że zmiana zwilżalności 

powierzchni porów będzie wpływać na oddziaływania pomiędzy molekułami cieczy 

i powierzchnią ograniczającą. Tak więc ustawienie cząsteczek w pobliżu ścian porów 

również będzie się zmieniać. To z kolei może powodować zaburzenia gęstości, które 

wpływają na niejednorodność dynamiki badanego układu. Pomimo że powłoka 𝐻𝑓𝑂2 nie 

modyfikuje w znacznym stopniu dynamiki zeszklenia ftalanu dimetylu, to wzrostowi 

hydrofobowego charakteru matryc AAO towarzyszy poszerzenie dystrybucji czasu 

relaksacji, tak jak to miało miejsce w przypadku S-Metoksy-PC.  
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Rysunek 6.11. Porównanie znormalizowanych widm strat dielektrycznych dla ftalanu 

dimetylu infiltrowanego do natywnych nanoporów oraz matryc z różnymi powłokami 

ALD. Dane zebrano poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒, w różnych temperaturach, ale dla mniej więcej 

tej samej wartości czasu relaksacji strukturalnej. Linie ciągłe reprezentują dopasowanie 

danych eksperymentalnych do funkcji KWW (rów. 5.12). 
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Aby uzupełnić zebrane dane dielektryczne, przeprowadzono również pomiary 

za pomocą różnicowej kalorymetrii skaningowej (DSC). Termogramy zarejestrowano dla 

próbek litych oraz umieszczonych w natywnych i modyfikowanych chemicznie 

matrycach AAO. Zarówno dla S-Metoksy-PC jak i ftalanu dimetylu w nanoporowatym 

ograniczeniu stwierdzono obecność dwóch zdarzeń zeszklenia. Zgodnie z modelem 

dwuwarstwowym, pierwsze z nich, obecne w wyższej temperaturze jest związane 

z witryfikacją molekuł warstwy przyściankowej. Natomiast przejście szkliste 

obserwowane w niższych temperaturach odzwierciedla zeszklenie frakcji rdzeniowej.  
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Rysunek 6.12. Termogramy DSC uzyskane dla ftalanu dimetylu infiltrowanego 

do matryc AAO z 𝐻𝑓𝑂2 o średnicy 100 nm oraz 50 nm. Wstawki przedstawiają 

temperaturowe pochodne przepływu ciepła. 
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Na rysunku 6.12 pokazano przykładowe termogramy zarejestrowane dla ftalanu 

dimetylu uwięzionego w matrycach AAO z powłoką 𝐻𝑓𝑂2 o średnicy 100 nm oraz 

50 nm. Wstawka na rysunku 6.12 przedstawia pochodne przepływu ciepła 

zarejestrowane podczas ogrzewania. Na podstawie danych DSC wyznaczono 

temperatury zeszklenia warstwy rdzeniowej i przyściankowej dla obu badanych cieczy 

umieszczonych w natywnych oraz modyfikowanych chemicznie matrycach. Dane te wraz 

z danymi pochodzącymi z badań dielektrycznych zebrano w tabeli 6.2.  

 

Tabela 6.2. Temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej oraz rdzeniowej dla 

S-Metoksy-PC oraz ftalanu dimetylu umieszczonych w matrycach AAO. Temperatury 

witryfikacji oszacowano na podstawie pomiarów dielektrycznych (BDS) oraz 

kalorymetrycznych (DSC). 

S-Metoksy-PC 

 BDS DSC 

Tg_core Tg_interfacial Tg_core Tg_interfacial 

próbka lita 189K  190 K  

120 nm 185 K 198 K 185 K 199 K 

40 nm 182K 201 K 183 K 200 K 

10 nm 181K 202 K 182 K 202 K 

25 nm (ALD: 5 nm Al203) 182 K 205 K 183 K 207 K 

25 nm (ALD: 5 nm HfO2) 182 K 197 K 183K 200 K 

100 nm (silanized) 182 K 198 K 183K 201K 

18 nm (silanized) 184 K 203 K 184 K 202 K 

ftalan dimetylu 

 BDS DSC 

Tg_core Tg_interface Tg_core Tg_interface 

próbka lita 195 K  196 K  

50 nm (ALD: 5 nm Al2O3) 182 K 212 K 181 K 214 K 

100 nm (ALD: 5 nm Al2O3) 184 K 208 K 186 K 212 K 

50 nm (ALD: 5 nm HfO2) 182 K 213 K 181 K 214 K 

100 nm (ALD: 5 nm HfO2) 184 K 208 K 185 K 212 K 

80 nm 185 K 207 K 186 K 209 K 

40 nm 183 K 210 K 184 K 212 K 
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Jak można zauważyć rozmiar matryc nanoporowatych AAO wpływa na wartości 

temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej i rdzeniowej zarówno w przypadku 

S-Metoksy-PC jak i ftalanu dimetylu. Zmniejszenie średnicy porów powoduje, 

że 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒  rośnie, natomiast 𝑇𝑔_𝑐𝑜𝑟𝑒 maleje. Jest to obserwowane zarówno 

w przypadku porów natywnych, jak i modyfikowanych techniką ALD. Co więcej, jak 

podają dane literaturowe, podobne zachowanie zaobserwowano dla wielu różnych 

materiałów w nanoporowatym ograniczeniu[40,50–52]. Warto zauważyć, 

że w przypadku S-Metoksy-PC umieszczonego w matrycach AAO z powłoką 𝐻𝑓𝑂2, 

zeszklenie warstwy przyściankowej zachodzi w niższej temperaturze niż w przypadku 

porów natywnych. Może to wynikać z ograniczonej interakcji pomiędzy hydrofobowymi 

powierzchniami nanoporów, a ograniczoną przestrzennie cieczą. Natomiast temperatury 

witryfikacji warstw przyściankowej i rdzeniowej wyznaczone dla ftalanu dimetylu 

infiltrowanego do matryc nanoporowatych AAO z powłokami ALD są porównywalne 

z danymi uzyskanymi dla natywnych porów o zbliżonej średnicy. Tak więc 

w przeciwieństwie do S-Metoksy-PC hydrofobowość wewnętrznych ścian porów nie 

wpływa na dynamikę zeszklenia ftalanu dimetylu w nanoporowatym ograniczeniu. Jak 

zauważono wcześniej, różnice w zachowaniu obu cieczy najprawdopodobniej 

są spowodowane różną wrażliwością na zmiany gęstości/ciśnienia. 

Podsumowując, w Artykule A2 oraz A3 przedstawiono badania dotyczące 

wpływu chemicznej modyfikacji powierzchni matryc nanoporowatych na dynamikę 

zeszklenia prostych cieczy molekularnych w ograniczeniu przestrzennym. Wyniki 

te, także sugerują, że wrażliwość badanego materiału na fluktuacje gęstościowe może 

w znacznym stopniu wpływać na jego zachowanie w nanoskali. Pomimo że silanizacja 

oraz powłoka 𝐻𝑓𝑂2 zwiększają hydrofobowy charakter wewnętrznych ścian porów 

to jedynie w przypadku mniej wrażliwego na zmiany gęstości/ciśnienia S-Metoksy-PC 

miało to wyraźny wpływ na dynamikę strukturalną. Natomiast dla ftalanu dimetylu 

umieszczonego w natywnych i modyfikowanych matrycach AAO zależności 𝜏𝑎(𝑇) 

są zbliżone. Warto jednak podkreślić, że hydrofobowość wpływa na dystrybucję czasów 

relaksacji. Tak więc dane te sugerują, że w przypadku obu cieczy modyfikacja 

wewnętrznych ścian porów wpływa na ich oddziaływania z powierzchnią ograniczającą. 

Jednakże tylko dla substancji mniej wrażliwych na fluktuacje gęstości zmiany 

te są w stanie w znaczący sposób wpływać na dynamikę przejścia szklistego.  
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6.3. Analiza zjawisk nierównowagowych w nanoporowatym 

ograniczeniu, określenie roli masy cząsteczkowej 

(długości łańcucha polimerowego) na kinetykę 

równowagowania oraz związek z charakterystycznym 

lepkim przepływem w cylindrycznych porach 

Doniesienia literaturowe sugerują, że obserwowane w nanoskali zmiany dynamiki 

przejścia szklistego są silnie nierównowagowe. W przypadku ograniczenia 2D 

przejawem tego jest m.in. wpływ historii termicznej na temperaturową zależność czasu 

relaksacji. Ponadto, w trakcie procesu równowagowania materiału umieszczonego 

w matrycach nanoporowatych AAO początkowo szybsza 𝛼-relaksacja spowalnia wraz 

z upływem czasu i możliwe jest odzyskanie skali czasowej relaksacji charakterystycznej 

dla próbki makroskopowej. Badanie zjawisk nierównowagowych w matrycach AAO było 

przedmiotem rozważań w Artykule A4. Ponadto przeanalizowano wpływ masy 

cząsteczkowej polimeru na kinetykę równowagowania i związek z lepkim przepływem 

w cylindrycznych nanoporach (ang. viscous flow in cylindrical nanochannels). W tym 

celu wykonano szereg zależnych od czasu pomiarów dielektrycznych dla 

fenylo-metylo-polisiloksanu o niskiej masie cząsteczkowej, PMPS 2.5k 

(𝑀𝑤 = 2 530 g/mol). Następnie porównano uzyskane wyniki z danymi literaturowymi dla 

tego samego polimeru, ale o większej masie cząsteczkowej (𝑀𝑤 = 27 800 g/mol)[84]. 

Szczegóły dotyczące polimerów oraz matryc użytych w niniejszym badaniu można 

znaleźć w rozdziale 4.  

 Rysunek 6.13 prezentuje protokół termiczny, który został wykorzystany 

do analizowania kinetyki równowagowania PMPS 2.5k umieszczonego w matrycach 

AAO o różnych średnicach porów (20 nm, 60 nm, 100 nm oraz 200 nm). Przeprowadzono 

zależne od czasu eksperymenty w kilku temperaturach poniżej temperatury zeszklenia 

warstwy przyściankowej. Pomiary te poprzedzało szybkie schłodzenie próbki 

z temperatury pokojowej 𝑇𝑅 do tzw. temperatury równowagowania 𝑇𝐴𝑁𝑁 (ang. annealing 

temperature). W temperaturze 𝑇𝐴𝑁𝑁 prowadzono procesy równowagowania PMPS 2.5k 

infiltrowanego do matryc nanoporowatych. W tym kontekście, za stan równowagi uważa 
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się sytuacje, kiedy skala czasowa relaksacji segmentalnej nanoporowatego układu staje 

się porównywalna z tą obserwowaną dla litego polimeru.  

 

 
Rysunek 6.13. Schematyczne przedstawienie protokołu termicznego używanego 

do równowagowania nanoporowatych układów. Każdy pomiar rozpoczynał się 

w temperaturze pokojowej (1) 𝑇𝑅 = 293 K. Następnie próbka była schładzana 

z szybkością 5 K/min do temperatury równowagowania (2) 𝑇𝐴𝑁𝑁. (3) W temperaturze 

𝑇𝐴𝑁𝑁 pomiar zależny od czasu prowadzono do momentu osiągnięcia przez próbkę stanu 

równowagi. 

 

W trakcie eksperymentów równowagowania proces związany z relaksacją 

segmentalną PMPS 2.5k infiltrowanego do matryc AAO przesuwa się na widmach 

dielektrycznych w kierunku niższych częstotliwości. Przykładowe zależne od czasu 

zmiany widm strat dielektrycznych badanego polimeru infiltrowanego do porów 

o średnicy 20 nm pokazano na rysunku 6.14. Obserwowana w nanoporowatym 

ograniczeniu poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 zwiększona ruchliwość segmentalna spowalnia wraz 

z upływem czasu. W przypadku PMPS 2.5k uwięzionego w matrycy AAO o średnicy 

porów 20 nm proces równowagowania prowadzony w temperaturze 𝑇𝐴𝑁𝑁 = 243 K został 

zakończony po mniej więcej 3,5 godzinach. Warto zauważyć, że wówczas czas relaksacji 

segmentalnej nanoporowatego układu odpowiadał czasowi relaksacji 

charakterystycznemu dla polimeru litego, co obrazuje rysunek 6.15.  
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Rysunek 6.14. Zmiany na widmach strat dielektrycznych obserwowane wraz 

z upływem czasu dla PMPS 2.5k umieszczonego w matrycy nanoporowatej AAO 

o średnicach 20 nm. Dane rejestrowano w 𝑇𝐴𝑁𝑁 = 243 K. 

 

 Aby wyznaczyć charakterystyczne czasy relaksacji PMPS 2.5k, wykorzystano 

funkcję HN (rów. 5.11). Rysunek 6.15a przedstawia zależność 𝜏𝛼(𝑇) badanego polimeru 

umieszczonego w matrycy AAO o średnicy porów 20 nm. Dane zebrano na początkowym 

i końcowym etapie procesu równowagowania poniżej temperatury zeszklenia warstwy 

przyściankowej (dla PMPS 2.5k uwięzionego w porach o średnicy 20 nm 

𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 ≅ 260 K). Poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 skala czasowa relaksacji segmentalnej 

PMPS 2.5k umieszczonego w matrycach AAO jest krótsza w porównaniu do tej 

obserwowanej dla materiału litego. Świadczą o tym średnie czasy relaksacji zebrane 

po skoku z temperatury pokojowej do 𝑇𝐴𝑁𝑁. Przykładowo, w temperaturze 𝑇 = 235 K 

czas relaksacji segmentalnej PMPS 2,5k uwięzionego w matrycy nanoporowatej 

o średnicy 20 nm jest około 2 dekady krótszy niż ten obserwowany dla makroskopowej 

próbki. Jak wcześniej wspomniano, ma to związek z tworzeniem się wewnątrz porów 

dwóch frakcji molekuł o różnej ruchliwości. W tym miejscu warto zaznaczyć, 

że w przypadku nanoporowatego ograniczenia jedynie poniżej 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 

można obserwować zmiany w dynamice segmentalnej powodowane 

równowagowaniem[84,85]. Na podstawie pomiarów dielektrycznych temperaturę 

zeszklenia warstwy przyściankowej wiąże się z odchyleniem dynamiki nanoporowatego 

układu od zależności 𝜏𝛼(𝑇) charakterystycznej dla próbki makroskopowej[50–52]. 

88:5268357285



89 

Warto też podkreślić, że dane literaturowe sugerują, że wyznaczane w ten sposób 

wartości 𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 są zgodne z wynikami badań kalorymetrycznych[50,51,65]. 

W tabeli 6.3 zebrano temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej oszacowane 

na podstawie danych dielektrycznych. Zgodnie z wcześniejszymi obserwacjami, 

zmniejszenie średnicy porów sprawia, że witryfikacja frakcji molekuł znajdujących się 

w bliskim sąsiedztwie ścian porów zachodzi systematycznie w coraz wyższych 

temperaturach.  

 

Tabela 6.3. Temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej dla PMPS 2.5k 

umieszczonego w matrycach AAO. Dane oszacowano na podstawie pomiarów 

dielektrycznych (BDS). 

Średnica porów Tg_interface 

200 nm 250 K 

100 nm 254 K 

60 nm 257 K 

20 nm 260 K 

 

 Jak wcześniej zauważono, w przypadku PMPS 2.5k infiltrowanego do matryc 

AAO relaksacja segmentalna spowalnia wraz z upływem czasu. A więc możliwe jest, 

że skala czasowa 𝛼-relaksacji badanego polimeru w nanoporowatym ograniczeniu 

zacznie odpowiadać tej charakterystycznej dla próbki makroskopowej, co obrazują dane 

na rysunku 6.15a. Warto jednak zauważyć, że systematyczne obniżanie temperatury 

powoduje, że czas niezbędny do zrównowagowania układu wzrasta i w niskich 

temperaturach (poniżej 225 K) przekracza czas dostępny eksperymentalnie. Podobne 

wyniki zostały wcześniej przedstawione w literaturze dla PMPS 27.8k[84] oraz innych 

materiałów szkłotwórczych uwięzionych w matrycach AAO[85].  

 Następnie przeanalizowano zmiany dystrybucji czasów relaksacji segmentalnej 

w trakcie procesu równowagowania PMPS 2.5k umieszczonego w matrycach 

nanoporowatych. Dane te w ilościowy sposób opisano za pomocą wykładnika 

poszerzenia eksponencjalnego 𝛽𝐾𝑊𝑊 z funkcji KWW (rów. 5.12). Na rysunku 6.15b 

przedstawiono znormalizowane widma strat dielektrycznych zebrane dla badanego 

polimeru infiltrowanego do matrycy AAO o średnicy porów 20 nm. Dane zarejestrowano 

na początkowym i końcowym etapie procesu równowagowania w temperaturze 

𝑇𝐴𝑁𝑁 = 243 K. 
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Rysunek 6.15. (a) Temperaturowa zależność czasu relaksacji segmentalnej dla 

PMPS 2.5k umieszczonego w matrycy AAO o średnicy porów 20 nm. Czasy relaksacji 

badanego polimeru zebrano na początkowym (otwarte symbole gwiazdek na rysunku) 

oraz końcowym (pełne symbole gwiazdek na rysunku) etapie procesu 

równowagowania. Linia ciągła reprezentuje dopasowanie równania VFT (rów. 6.1) 

do danych eksperymentalnych. (b) Porównanie znormalizowanych widm strat 

dielektrycznych dla PMPS 2.5k uwięzionego w nanoporach o średnicy 20 nm. Dane dla 

próbek w nanoograniczeniu zostały zebrane przed i po równowagowaniu 

w 𝑇𝐴𝑁𝑁 = 243 K. Linie przerywane odpowiadają funkcji KWW (rów. 5.12). 
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 Dystrybucja czasu relaksacji segmentalnej zwęża się w trakcie pomiarów 

czasowych, również wartość parametru 𝛽𝐾𝑊𝑊 wzrasta. Dla PMPS 2.5k infiltrowanego 

do matrycy AAO o średnicy 20 nm wykładnik 𝛽𝐾𝑊𝑊 wynosi odpowiednio 0,22 oraz 0,25 

na początkowym i końcowym etapie procesu równowagowania (𝑇𝐴𝑁𝑁 = 243 K). Podczas 

gdy dla polimeru litego w tej samej temperaturze jest on równy 0,45. Warto jednak 

podkreślić, że po zrównowagowaniu nanoporowatego układu kształt procesu 

relaksacyjnego jest wciąż poszerzony, nawet wówczas, gdy skala czasowa relaksacji 

segmentalnej jest porównywalna z tą charakterystyczną dla makroskopowej próbki. 

Należy zauważyć, że zwężenie procesu 𝛼-relaksacji wraz z upływem czasu 

zaobserwowano również dla PMPS 2.5k umieszczonego w matrycach AAO o innych 

wielkościach porów, we wszystkich analizowanych temperaturach. Obserwacje 

te wskazują, że dynamika segmentalna materiału uwięzionego w matrycach 

nanoporowatych pozostaje niejednorodna. Zwężenie dystrybucji czasów α-relaksacji 

podczas równowagowania zostało także wcześniej zaobserwowane dla PMPS 27.8k[84]. 

 W kolejnym kroku przeanalizowano kinetykę równowagowania PMPS 2.5k 

umieszczonego w matrycach AAO o różnych średnicach porów (20 nm, 60 nm, 100 nm 

i 200 nm). W tym celu na rysunku 6.16 wykreślono czasy relaksacji segmentalnej 

zebrane na początkowym i końcowym etapie zależnych od czasu pomiarów w funkcji 

tzw. temperatury „zredukowanej” (ang. the reduced temperature), 𝛥𝑇 =

𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒  – 𝑇𝐴𝑁𝑁. Dla wszystkich rozmiarów porów zaobserwowano, że zwiększenie 

odległości od  𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒 sprawia, że układ nanoporowaty osiąga skalę czasową 

ruchliwości segmentalnej charakterystycznej dla próbki makroskopowej z coraz większą 

trudnością. W przypadku bardzo niskich temperatur nie było możliwości 

zrównowagowania PMPS 2.5k uwięzionego w matrycach nanoporowatych w ramach 

dostępnego eksperymentalnie czasu. Dla przykładu badany polimer infiltrowany 

do matrycy AAO o średnicy 20 nm (rysunek 6.16d) potrzebuje w temperaturach 225 K 

oraz 231 K ponad 94 godzin aby skala czasowa jego ruchliwości segmentalnej była 

porównywalna z materiałem litym. Z drugiej strony w przypadku porów o średnicy 

200 nm (rysunek 6.16a), czasy relaksacji litego PMPS 2.5k zostały odzyskane w każdej 

z analizowanych temperatur. Wyniki te sugerują, że zmniejszenie średnicy porów 

wpływa znacząco na czas niezbędny do zrównowagowania materiału w nanoporowatym 

ograniczeniu. Warto jednak zauważyć, że w przypadku matryc o małych średnicach 

porów ten sam czas relaksacji segmentalnej polimeru odpowiada wyższej 
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„zredukowanej” temperaturze w porównaniu z porami o większych średnicach. 

Na rysunku 6.16 linia przerywana reprezentuje ten sam czas 𝛼-relaksacji litego 

PMPS 2.5k. Tak więc w przypadku badanego polimeru infiltrowanego do matrycy 

nanoporowatej o średnicy 20 nm analizowano dane nawet 30 K poniżej  𝑇𝑔_𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒, 

podczas gdy dla porów o średnicy 200 nm było to jedynie 17 K. Jest to spowodowane 

faktem, że zmniejszeniu średnicy porów towarzyszy wzrost temperatury zeszklenia 

frakcji przyściankowej.  
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Rysunek 6.16. Czasy relaksacji strukturalnej w funkcji temperatury „zredukowanej” dla 

PMPS 2.5k umieszczonego w matrycach AAO o średnicach porów: (a) 200 nm, 

(b) 100 nm, (c) 60 nm oraz (d) 20 nm. Dane dotyczące ograniczenia nanoporowatego 

zostały zebrane po skoku z temperatury pokojowej do 𝑇𝐴𝑁𝑁 oraz po zrównowagowaniu 

układu w tej temperaturze. Linie ciągłe reprezentują dopasowanie równania VFT 

(rów. 6.1) do danych eksperymentalnych. Przerywane linie poziome wskazują tę samą 

wartość czasu relaksacji dla litego PMPS 2.5k. 
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Aby jeszcze dokładniej prześledzić proces równowagowania w nanoporowatym 

ograniczeniu, na rysunku 6.17a zaprezentowano czasową ewolucję 𝜏𝛼 dla PMPS 2.5k 

umieszczonego w matrycach AAO o średnicy porów 20 nm zarejestrowaną w siedmiu 

różnych temperaturach 𝑇𝐴𝑁𝑁. Dane te opisano za pomocą funkcji wykładniczej 

(ang. stretched exponential function): 

 

𝜏𝛼 = 𝐴𝑒𝑥𝑝(−𝑡/𝜏𝐴𝑁𝑁)𝛽 + 𝜏∞       (6.5) 

 

gdzie ANNt  jest stałą czasową procesu równowagowania (ang. annealing relaxation time). 

Podejście to zapewnia dobre dopasowanie danych eksperymentalnych. Na tej podstawie 

można także stwierdzić, że obniżanie temperatury wydłuża czas równowagowania 

PMPS 2.5k w ograniczeniu nanoporowatym.  

Zgodnie z danymi literaturowymi zjawiska nierównowagowe w nanoporowatym 

ograniczeniu są skorelowane nie tylko ze zmianami ruchliwości segmentalnej. 

W przypadku PMPS 27.8k umieszczonego w matrycach AAO zaobserwowano, 

że kinetyka równowagowania ma związek z lepkim przepływem przez kapilarę 

o nanometrycznej średnicy. Wyciągnięto wniosek, że w przypadku cylindrycznych 

nanoporów lepki przepływ pomaga wyeliminować efekty spowodowane ograniczeniem 

przestrzennym uwidaczniające się jako zwiększona ruchliwość segmentalna. 

Charakterystyczny czas lepkiego przepływu w cylindrycznych nanoporach 

(ang. characteristic time of the viscous flow rate in cylindrical channels) został 

zdefiniowany jako 𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤 ∝ (𝑙/𝑟)2𝜏𝛼, gdzie 𝑙 jest długością porów, natomiast 𝑟 ich 

promieniem.[84] Na rysunku 6.17b zaprezentowano stałą czasową procesu 

równowagowania 𝜏𝛼 oraz charakterystyczny czas lepkiego przepływu w porach 𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤 

wykreślone w funkcji temperatury dla PMPS 2.5k infiltrowanego do matryc AAO 

o średnicy porów 20 nm. Warto zwrócić uwagę, że obie stałe czasowe różnią się 

wielkością. Czas lepkiego przepływu w cylindrycznych nanoporach jest o mniej więcej 

0,5 – 3 dekady dłuższy aniżeli czas równowagowania, w zależności od analizowanej 

temperatury. 
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Rysunek 6.17. (a) Zmiany czasu 𝛼-relaksacji w trakcie procesu równowagowania 

PMPS 2.5k uwięzionego w porach o średnicy 20 nm. Dane zebrano w siedmiu różnych 

temperaturach. Linie przerywane reprezentują dopasowanie danych eksperymentalnych 

do funkcji wykładniczej (rów 6.5). (b) Porównanie stałej czasowej procesu 

równowagowania i charakterystycznego czasu lepkiego przepływu w porach dla 

badanego polimeru infiltrowanego do matryc AAO o średnicy porów 20 nm. 

 

Porównano również obie stałe czasowe w funkcji średnicy porów. Różnica 

pomiędzy 𝜏𝐴𝑁𝑁 oraz 𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤 wynosi mniej więcej 1 – 1,5 dekady w zależności od wielkości 

nanoporów, co obrazuje rysunek 6.18a. Jedynie w przypadku badanego polimeru 

umieszczonego w matrycach nanoporowatych o średnicy 200 nm obie stałe czasowe mają 

zbliżone wartości. Kontrastuje to z danymi literaturowymi dla PMPS 27.8k 
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infiltrowanego do matryc AAO, które pokazują, że stała czasowa procesu 

równowagowania oraz charakterystyczny czas lepkiego przepływu mają zbliżone 

wartości niezależnie od rozmiaru porów[84].   
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Rysunek 6.18. (a) Stała czasowa równowagowania i charakterystyczny czas lepkiego 

przepływu w porach cylindrycznych wykreślone w funkcji średnicy porów dla PMPS 

2,5 k umieszczonego w matrycach AAO o różnych średnicach porów. (b) Stała czasowa 

procesu równowagowania wykreślona w funkcji charakterystycznego czasu lepkiego 

przepływu w porach cylindrycznych dla PMPS 2,5 k infiltrowanego do matryc AAO 

o różnej wielkości porów. Dane zebrano w trzech różnych temperaturach 𝑇𝐴𝑁𝑁 (235 K, 

239 K i 241 K). Linie przerywane reprezentują dopasowanie linii prostej do danych 

eksperymentalnych. 
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Następnie dla PMPS 2.5k umieszczonego w matrycach AAO o różnych 

średnicach porów przeanalizowano związek pomiędzy stałymi 𝜏𝐴𝑁𝑁 oraz 𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤, które 

na rysunku 6.18b wykreślono w skali podwójnie logarytmicznej dla trzech różnych 

temperatur (235 K, 239 K i 241 K). Do eksperymentalnych danych dopasowano linie 

proste, których nachylenie wynosiło około 0,4 – 0,6. Wyniki te sugerują, że wraz 

ze zwiększaniem średnicy porów 𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤 wzrasta szybciej niż 𝜏𝐴𝑁𝑁. 

W kolejnym kroku przeanalizowano wpływ długości łańcucha na proces 

równowagowania PMPS umieszczonego w matrycach nanoporowatych AAO. W tym 

celu porównano wyniki zgromadzone dla PMPS 2.5k z danymi dla PMPS 27.8k 

zaczerpniętymi z literatury[84]. Na rysunku 6.19a przedstawiono stałe czasowe procesu 

równowagowania w funkcji średnicy porów dla badanego polimeru o niskiej i wysokiej 

masie cząsteczkowej. Dane porównywano dla w przybliżeniu tego samego czasu 

relaksacji segmentalnej (𝑙𝑜𝑔10(𝜏𝛼/𝑠) ≅ 3,3). W przypadku PMPS 2.5k uwięzionego 

w matrycach nanoporowatych AAO o różnych średnicach porów (20 nm, 60 nm, 100 nm) 

stałe czasowe procesu równowagowania mają wartości o mniej więcej 0,7 – 1,5 dekady 

niższe aniżeli te dla PMPS 27.8k. Wyniki te sugerują, że czas potrzebny 

do zrównowagowania skraca się wraz ze zmniejszeniem masy cząsteczkowej polimeru. 

A zatem można przypuszczać, że krótsze łańcuchy polimerowe w nanoporowatym 

ograniczeniu łatwiej się przegrupowują, co prowadzi do gęstszego upakowania polimeru. 

Dzięki temu PMPS 2.5k szybciej odzyskuje skalę czasową relaksacji materiału litego. 

Warto też zauważyć, że w przypadku matryc nanoporowatych o średnicy 200 nm 

wartości 𝜏𝐴𝑁𝑁 są zbliżone dla badanego polimeru o niskiej i wysokiej masie 

cząsteczkowej. W literaturze zwrócono uwagę, że w przypadku pochodnych poli(glikolu 

propylenowego) masa cząsteczkowa może wpływać na kinetykę równowagowania 

w nanoporowatym ograniczeniu[120]. Tak więc wyniki zgromadzone dla PMPS 

potwierdzają wcześniejsze doniesienia.  

Wyniki eksperymentalne przedstawione wcześniej w literaturze sugerowały, 

że w przypadku PMPS 27.8k umieszczonego w matrycach AAO istnieje korelacja 

pomiędzy stałą czasową opisującą proces równowagowania a charakterystycznym 

czasem lepkiego przepływu w cylindrycznych nanoporach. W tym przypadku, nachylenie 

linii prostej dopasowanej do zależności 𝜏𝐴𝑁𝑁(𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤) było równe ~ 0,9[84]. 

Na rysunku 6.19b dla porównania przedstawiono zależność pomiędzy obiema stałymi 
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czasowymi wykreślonymi w funkcji podwójnie logarytmicznej dla nisko-

i wysokocząsteczkowego PMPS.  
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Rysunek 6.19. (a) Porównanie stałych czasowych procesu równowagowania dla 

PMPS 2.5k oraz PMPS 27.8k umieszczonych w matrycach AAO o różnych średnicach 

porów. Analizę przeprowadzono dla porównywalnego czasu relaksacji segmentalnej. 

(b) Stała czasowa procesu równowagowania wykreślona w funkcji charakterystycznego 

czasu lepkiego przepływu dla PMPS 2.5k oraz PMPS 27.8k infiltrowanych do porów 

o różnych średnicach. Dane zebrano dla mniej więcej tej samej wartości czasu 

𝛼-relaksacji. Linie przerywane reprezentują dopasowanie funkcji liniowej do danych 

eksperymentalnych. Dane dla PMPS 27.8k zaczerpnięto z pracy[84]. 

 

Warto podkreślić, że wybrano dane o mniej więcej tej samej wartości czasu 

relaksacji segmentalnej. Linia prosta dopasowana do zależności 𝜏𝐴𝑁𝑁(𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤) dla PMPS 
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2.5k ma nachylenie ~ 0,4. Tak więc korelacja jest mniejsza niż w przypadku polimeru 

o dużej masie cząsteczkowej. Porównując dane dla jednego rozmiaru porów, można 

zauważyć, że w przypadku PMPS 2.5k wartości stałej czasowej procesu 

równowagowania są mniejsze niż charakterystyczny czas przepływu lepkiego 

w nanoporach. Z kolei dla PMPS 27.8k obie stałe czasowe są porównywalne. 

Przedstawione w tej części pracy dane pokazują, że masa cząsteczkowa polimeru 

uwięzionego w matrycach AAO może mieć istotny wpływ na zależność pomiędzy 

stałymi czasowymi 𝜏𝐴𝑁𝑁 oraz 𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤. 

Podsumowując, Artykuł A4 przedstawia badania dotyczące nierównowagowej 

dynamiki segmentalnej PMPS o niskiej masie cząsteczkowej w obecności 

nanoporowatego ograniczenia. Dokonano również analizy wpływu długości łańcucha 

polimerowego na kinetykę równowagowania oraz związek pomiędzy stałą czasową 

opisującą ten proces a charakterystycznym czasem lepkiego przepływu w cylindrycznych 

porach. Z czasem skala czasowa ruchliwości segmentalnej nanoporowatego układu może 

stać się porównywalna ze skalą czasową charakterystyczną dla relaksacji materiału litego. 

Wpływ na długość tego procesu ma rozmiar nanoporów oraz temperatura 

równowagowania. Ponadto wykazano także, że długość łańcucha polimerowego może 

mieć również wpływ na czas potrzebny do zrównowagowania w matrycach AAO. 

W obecności nanoporowatego ograniczenia PMPS 2.5k szybciej odzyskuje czas 

relaksacji segmentalnej charakterystyczny dla materiału litego w porównaniu 

do PMPS 27.8k. Tak więc dłuższy łańcuch polimerowy potrzebuje więcej czasu 

na przegrupowanie i gęstsze upakowanie w ograniczonej geometrii. Pomimo że, jest 

możliwe odzyskanie skali czasowej materiału litego to należy zauważyć, że dystrybucja 

czasów relaksacji nanoporowatego układu wciąż pozostaje silnie poszerzona. W tym 

miejscu warto podkreślić, że wpływ masy cząsteczkowej na proces równowagowania 

PMPS umieszczonego w matrycach AAO nie jest związany z fluktuacjami gęstości. 

Wrażliwość dynamiki segmentalnej na efekty ciśnieniowe w przypadku nisko- 

i wysokocząsteczkowego PMPS jest zbliżona. Wartości ciśnieniowego współczynnika 

temperatury przejścia szklistego są równe 0,28 K/MPa i 0,29 K/MPa odpowiednio dla 

PMPS 2.5k i PMPS 27.8k. Długość łańcucha polimerowego może mieć również wpływ 

na związek pomiędzy kinetyką równowagowania a lepkim przepływem 

w cylindrycznych nanoporach. W przypadku PMPS 2.5k korelacja pomiędzy stałymi 

czasowymi 𝜏𝐴𝑁𝑁 oraz 𝜏𝑓𝑙𝑜𝑤 jest mniejsza w porównaniu do PMPS 27.8k. 
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6.4. Badanie wpływu stereoregularności na dynamikę 

przejścia szklistego w warunkach podwyższonego 

ciśnienia i ograniczonej geometrii oraz określenie roli 

fluktuacji gęstościowych i oddziaływań z podłożem 

nośnym w kontekście ruchliwości segmentalnej 

cienkowarstwowych polimerów 

Taktyczność polimerów określa ułożenie atomów lub grup funkcyjnych 

względem głównego łańcucha. W przypadku gdy wszystkie podstawniki znajdują się 

po tej samej stronie łańcucha polimerowego mówimy o izotaktycznosci, natomiast gdy 

są ułożone naprzemiennie wówczas polimer nazywamy syndiotaktycznym. Losowe 

ułożenie grup funkcyjnych jest charakterystyczne dla ataktyczności. Warto zauważyć, 

że stereochemia może znacząco wpływać na właściwości materiałów polimerowych, 

a także modyfikować ich dynamikę w ograniczeniu geometrycznym. Analiza zachowania 

dwóch stereoizomerów poli(metakrylanu metylu) (PMMA) w warunkach normalnego 

i podwyższonego ciśnienia oraz badanie wpływu taktyczności na dynamikę segmentalną 

cienkich polimerowych warstw było przedmiotem rozważań w Artykule A5. 

Przeprowadzono pomiary dielektryczne dla syndiotaktycznego (s-PMMA) oraz 

izotaktycznego (i-PMMA) polimeru o zbliżonej masie cząsteczkowej. W pierwszej 

kolejności zbadano dynamikę przejścia szklistego obu stereoizomerów oraz ich 

wrażliwość na kompresję. Uzyskane w ten sposób dane uzupełniono pomiarami 

kalorymetrycznymi. Następnie przeanalizowano jak stereochemia wpływa na dynamikę 

cienkich warstw PMMA osadzanych na podłożu krzemowym. Szczegóły dotyczące 

polimerów oraz przygotowania cienkowarstwowych próbek można znaleźć 

w rozdziale 4.  

Pomiary dielektryczne w warunkach normalnego ciśnienia prowadzono 

w zakresie temperatur 273 K – 385 K i 269 K– 449 K, odpowiednio dla izotaktycznego 

oraz syndiotaktycznego PMMA. Zebrane widma strat dielektrycznych przedstawiono 

na rysunkach 6.20a oraz 6.20b. Analiza urojonej części przenikalności dielektrycznej 

ujawniła w przypadku obu stereoizomerów obecność dwóch procesów relaksacyjnych. 

Pierwszym z nich jest wolniejszy proces zwany relaksacją segmentalną (𝛼-relaksacja), 

związany z kooperatywną ruchliwością segmentów polimeru, natomiast drugi, szybszy 
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proces to relaksacja drugorzędowa. Zgodnie z literaturą jest to Johari–Goldstein (JG) 

𝛽-relaksacja, która jest uważana za prekursora relaksacji segmentalnej. Warto także 

wspomnieć, że w przypadku s-PMMA oba procesy relaksacyjne były trudne 

do rozróżnienia, a relaksacja drugorzędowa miała większą intensywność niż proces 

segmentalny. Natomiast na widmach strat dielektrycznych i-PMMA to 𝛼-relaksacja 

charakteryzowała się większą intensywnością.  
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Rysunek 6.20. Widma strat dielektrycznych zebrane dla (a) i-PMMA oraz 

(b) s-PMMA. 
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Wykorzystując funkcję Havriliak–Negami (rów. 5.11) wyznaczono czasy 

𝛼- i 𝛽-relaksacji dla obu stereoizomerów. Należy także podkreślić, że dla 

syndiotaktycznego PMMA, nie było możliwości wyznaczenia czasów relaksacji powyżej 

433 K i poniżej 393 K, z powodu trudności w rozróżnieniu obu procesów relaksacyjnych. 

Na rysunku 6.21 zaprezentowano temperaturową zależność czasów 𝛼- oraz 𝛽-relaksacji 

dla izotaktycznego oraz syndiotaktycznego PMMA. Jak można zauważyć 

stereoregularność mocno wpływa na dynamikę przejścia szklistego badanego polimeru. 

W przypadku i-PMMA procesy relaksacyjne są obserwowane w znacznie niższych 

temperaturach aniżeli w przypadku s-PMMA. 
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Rysunek 6.21. Czasy 𝛼- i 𝛽-relaksacji wykreślone w funkcji odwrotności temperatury 

dla i-PMMA i s-PMMA. Linie ciągłe oznaczają dopasowanie danych 

eksperymentalnych do równania VFT (rów. 6.1). Linie przerywane wyznaczają 

temperatury zeszklenia określone na podstawie pomiarów kalorymetrycznych (DSC) 

dla obu stereoizomerów. 

 

101:1664926747



102 

Warto także zwrócić uwagę, że średnie czasy relaksacji drugorzędowej są mniej 

więcej 1 dekadę krótsze dla izotaktycznego stereoizomeru. Jest to związane z faktem, 

że odległość pomiędzy procesem segmentalnym, a JG 𝛽-relaksacją na widmach strat 

dielektrycznych jest tym większa im kształt procesu 𝛼-relaksacji jest bardziej poszerzony. 

Zależność ta została przedstawiona w tzw. modelu sprzęgania (ang. coupling model, CM) 

zaproponowanym przez Kia Ngai[121,122]. Szerszą dystrybucję czasów 𝛼-relaksacji 

zaobserwowano dla syndiotaktycznego PMMA. Wykładnik poszerzenia 

eksponencjalnego 𝛽𝐾𝑊𝑊 jest równy 0,45 oraz 0,53, odpowiednio dla s-PMMA oraz 

i-PMMA.  

W przypadku obu stereoizomerów PMMA do zależności 𝜏𝛼(𝑇) dopasowano 

równanie VFT (rów. 6.1). Następnie na podstawie zgromadzonych danych 

dielektrycznych wyznaczono temperatury przejścia szklistego dla obu próbek. 

𝑇𝑔 zdefiniowano dla 𝜏𝛼 = 100 s. W warunkach normalnego ciśnienia 𝑇𝑔 wynosi 318 K 

dla i-PMMA oraz 387 K dla s-PMMA. Dla obu stereoizomerów wykonano również 

pomiary DSC. Termogramy ujawniły obecność jednego przejścia szklistego dla każdego 

z badanych polimerów. Na tej podstawie oszacowano, że wartości temperatur zeszklenia 

dla i-PMMA oraz s-PMMA wynoszą odpowiednio 320 K i 391 K. Warto podkreślić 

zgodność danych dielektrycznych i kalorymetrycznych. 

W kolejnym kroku przeanalizowano wpływ wysokiego ciśnienia na relaksację 

segmentalną izotaktycznego oraz syndiotaktycznego PMMA. W tym celu wykonano 

pomiary dielektryczne w warunkach izotermicznych. Dla i-PMMA rejestrowano widma 

dielektryczne w temperaturach 355 K, 365 K, 375 K i 385 K, natomiast dla s-PMMA 

pomiary przeprowadzono w 413 K, 423 K, 433 K i 443 K. Podobnie jak w przypadku 

ciśnienia atmosferycznego, dane wysokociśnieniowe ujawniły obecność relaksacji 

segmentalnej oraz drugorzędowego procesu dla badanych stereoizomerów PMMA. Oba 

procesy przesuwają się w kierunku niższych częstotliwości wraz ze zwiększaniem 

kompresji. Warto także dodać, że 𝛼- i 𝛽-relaksacja różnią się intensywnością dla 

izotaktycznego i syndiotaktycznego PMMA, podobnie jak w przypadku widm 

rejestrowanych w ciśnieniu otoczenia. Czasy relaksacji dla danych wysokociśnieniowych 

wyznaczone przy użyciu funkcji HN (rów. 5.11) wykreślono w funkcji ciśnienia, 

co obrazują rysunki 6.22a oraz 6.22b.  

102:4984870386



103 

0 100 200 300

-6

-4

-2

0

0 100 200 300 400
-4

-2

0

2

0 50 100 150 200

340

360

380

0 100 200 300

400

420

440

isotactic PMMA

 T = 355 K

 T = 365 K

 T = 375 K

 T = 385 K

lo
g

1
0
(t

a
/s

)

p (MPa)
(c)

(b)

(d)
p (MPa)

syndiotactic PMMA
 T = 413 K

 T = 423 K

 T = 433 K

 T = 443 K

lo
g

1
0
(t

a
/s

)

T
 (

K
)

p (MPa)

dTg/dp = 0,277 K/MPa

(a)

dTg/dp = 0,119 K/MPa

T
 (

K
)

p (MPa)
 

Rysunek 6.22. Czasy relaksacji segmentalnej mierzone w warunkach izotermicznych 

wykreślone w funkcji ciśnienia dla (a) i-PMMA oraz (b) s-PMMA. Linie ciągłe 

to dopasowanie danych eksperymentalnych do ciśnieniowego odpowiednika równania 

VFT (rów. 6.6). Temperatura zeszklenia wykreślona w funkcji ciśnienia dla 

(c) i-PMMA i (d) s-PMMA. 𝑇𝑔 zostało zdefiniowane dla 𝜏𝛼 = 0,01 s. Linia ciągła 

reprezentuje dopasowanie danych eksperymentalnych do równania 

Anderssona-Anderssona (rów. 6.2). 

 

Dane dla każdej z temperatur zostały dopasowane za pomocą ciśnieniowej wersji 

równania VFT[123]:  

 

𝑙𝑜𝑔10𝜏𝛼 = 𝑙𝑜𝑔10𝜏0 +
𝐷𝑝𝑝

𝑝0−𝑝
      (6.6) 

 

gdzie 𝜏𝛼, 𝐷𝑃, 𝑃0 to parametry dopasowania. Na tej podstawie wyznaczono wartości 

tzw. ciśnienia zeszklenia (ang. glass-transition pressure) dla każdej z analizowanych 
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temperatur. Aby uniknąć niepewności wynikających z ekstrapolacji danych, 

wykorzystano definicje 𝜏𝛼 = 0,01 s (na rysunku 6.22a oraz 6.22b ten czas relaksacji 

segmentalnej reprezentuje linia przerywana). Tej samej definicji użyto do wyznaczenia 

temperatury zeszklenia dla ciśnienia atmosferycznego. Rysunki 6.22c oraz 6.22d 

przedstawiają ciśnieniową zależność temperatury zeszklenia dla i-PMMA (rysunek 

6.22c) oraz s-PMMA (rysunek 6.22d). Jak już wcześniej wspomniano, zależność 𝑇𝑔(𝑝) 

jest nieliniowa. Z tego powodu ciśnieniową ewolucję temperatury zeszklenia opisano za 

pomocą równania Anderssona-Anderssona (rów. 6.2). Parametry dopasowania 𝑘1, 𝑘2 

oraz 𝑘3 dla obu stereoizomerów zebrano w tabeli 6.4. Następnie dla obu próbek 

wyznaczono ciśnieniowy współczynnik przejścia szklistego. Wartość 𝑑𝑇𝑔/𝑑𝑝 wynosi 

0,277 dla i-PMMA oraz 0,119 K/MPa dla s-PMMA. A zatem dynamika segmentalna 

izotaktycznego PMMA jest bardziej wrażliwa na zmiany ciśnienia/gęstości 

w porównaniu z syndiotaktycznym stereoizomerem. Wyniki te sugerują, że stereochemia 

ma istotny wpływ na właściwości polimeru w warunkach wysokiego ciśnienia.  

 

Tabela 6.4. Lista parametrów dopasowania z równania Anderssona-Anderssona 

(rów. 6.2) dla i-PMMA oraz s-PMMA. 

 i-PMMA s-PMMA 

k1 336,7 ± 0,2 400,4 ± 0,3 

k2 3.6 ± 0,3 0,82 ± 0,08 

k3 1214 ± 8,4 3359,5 ±15,8 

 

 W tym miejscu warto przypomnieć, że wrażliwość dynamiki przejścia szklistego 

na kompresję może być pomocna w przewidywaniu odchylenia od zachowania materiału 

litego obserwowanego dla cieczy molekularnych i polimerów w ograniczonej 

geometrii[50–52]. Ograniczenie materiałów do nanometrycznych rozmiarów powoduje 

znaczące zmiany ich gęstości/upakowania molekularnego, co ma duży wpływ na ich 

dynamikę[124,125]. Na podstawie badań ciśnieniowych można przypuszczać, 

że izotaktyczny PMMA, powinien być bardziej wrażliwy na fluktuacje gęstości 

wywoływane nanoograniczeniem w porównaniu do syndiotaktycznego stereoizomeru.  
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 Kolejny etap badań skupiał się na analizowaniu wpływu stereoregularności 

na dynamikę zeszklenia w ograniczonej geometrii. W tym celu przeprowadzono pomiary 

dielektryczne dla cienkich warstw i-PMMA oraz s-PMMA osadzonych na krzemowym 

podłożu. Grubości polimerowych warstw izotaktycznego polimeru wynosiły 25 nm 

i 45 nm, natomiast syndiotaktycznego 27 nm i 49 nm. Pomiary prowadzono w zakresie 

temperatur 303 K – 363 K dla i-PMMA oraz 303 K – 423 K dla s-PMMA. Widma strat 

dielektrycznych dla cienkich warstw i-PMMA o grubości 25 nm oraz s-PMMA 

o grubości 27 nm można znaleźć na rysunkach 6.23a oraz 6.23b. 
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Rysunek 6.23. Widma strat dielektrycznych zebrane dla cienkich warstw (a) i-PMMA 

o grubości 25 nm oraz (b) s-PMMA o grubości 27 nm. 
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Na widmach strat dielektrycznych obecne są dwa procesy relaksacyjne (relaksacja 

segmentalna oraz JG 𝛽-relaksacja), wkład od przewodnictwa stałoprądowego DC oraz 

dodatkowy sygnał obserwowany w obszarze wysokich częstotliwości. Warto podkreślić, 

że odpowiedź dielektryczna mierzona za pomocą nanoelektrod odzwierciedla nie tylko 

dynamikę ograniczonego do cienkiej warstwy polimeru, ale także wkład pochodzący 

od: niezerowej rezystywności elektrod krzemowych, warstwy izolacyjnej z tlenku 

krzemu oraz przekładek/szczeliny powietrznej pomiędzy warstwą polimeru a górną 

elektrodą. Aby uwzględnić wszystkie dodatkowe wkłady obecne na widmach cienkich 

warstw PMMA i wyodrębnić odpowiedź czystego polimeru wykorzystano model 

przedstawiony w pracy Beena Unni i współpracownicy[49]:  

 

𝜀𝑡𝑜𝑡 =
𝑑𝑡𝑜𝑡

𝑑𝑠𝑎𝑚
𝜀𝑠𝑎𝑚

+
𝑑𝑔𝑎𝑝

𝜀𝑔𝑎𝑝
+

𝑑𝑜𝑥𝑖
𝜀𝑜𝑥𝑖

+
𝜔𝜀0𝐴𝑅

0−𝑖

     (6.7) 

 

gdzie odstęp między szczelinami wynosi 𝑑𝑔𝑎𝑝 = 60 nm (wynika to z budowy 

nanoelektrody stosowanej jako górna okładka kondensatora), grubość warstwy tlenku 

krzemu wynosi 𝑑𝑜𝑥𝑖 = 7 nm (po 20 minutach plazmowego oczyszczania powierzchni), 

a grubość warstw PMMA 𝑑𝑠𝑎𝑚 została określona eksperymentalnie za pomocą 

elipsometrii spektroskopowej. Wówczas całkowita grubość mierzonej próbki wynosi 

𝑑𝑡𝑜𝑡 = 𝑑𝑠𝑎𝑚 + 𝑑𝑔𝑎𝑝 + 𝑑𝑜𝑥𝑖. Zebrane widma strat dielektrycznych cienkich warstw obu 

stereoizomerów dopasowano za pomocą równania 6.7, zakładając, że e𝑠𝑎𝑚 jest dana 

przez superpozycję dwóch funkcji HN (rów 5.11) i przewodnictwa DC. W ten sposób 

wyznaczono czasy 𝛼- oraz 𝛽-relaksacji dla cienkowarstwowych próbek i-PMMA oraz 

s-PMMA. W zgodzie z wynikami zgłoszonymi przez Kremer i współpracowników[126] 

założono, że zastosowana konfiguracja eksperymentalna nie wpłynęła znacząco 

na dystrybucję i średni czas relaksacji cienkich polimerowych warstw PMMA.  

Na rysunkach 6.24a oraz 6.24b przedstawiono temperaturowe zależności czasów 

relaksacji segmentalnej oraz drugorzędowej dla cienkich warstw i-PMMA o grubości 

25 nm i 45 nm oraz s-PMMA o grubości 27 nm i 49 nm. W przypadku izotaktycznego 

polimeru można zauważyć, że dynamika przejścia szklistego cienkowarstwowych próbek 

jest szybsza aniżeli ta obserwowana dla materiału litego, co obrazuje rysunek 6.24a. 

Średni czas relaksacji segmentalnej cienkowarstwowych układów w zależności 
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od grubości próbek jest mniej więcej 0,5 – 1 dekadę krótszy niż ten charakterystyczny 

dla makroskopowego i-PMMA. 
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Rysunek 6.24. Czasy α- i β-relaksacji wykreślone w funkcji odwrotności temperatury 

dla cienkich warstw (a) i-PMMA oraz (b) s-PMMA. 
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Ponadto, skala czasowa 𝛼-relaksacji skraca się wraz ze zmniejszeniem grubości 

cienkich warstw i-PMMA. Dla próbek o grubości 25 nm odejście od zależności 𝜏𝛼(𝑇) 

litego i-PMMA jest bardziej wyraźne niż w przypadku warstwy o grubości 45 nm. Dane 

te pokazują, że efekty spowodowane ograniczeniem przestrzennym stają się coraz 

bardziej widoczne wraz ze zmniejszeniem rozmiaru cienkowarstwowych próbek. 

Obserwacje te są zgodne z doniesieniami literaturowymi dla izotaktycznego PMMA 

osadzonego na podłożu krzemowym[47,127] oraz aluminiowym[128], a także dla innych 

polimerów[47,49]. Co więcej, dla izotaktycznego stereoizomeru nie stwierdzono, aby 

geometryczne ograniczenie wpływało na JG 𝛽-relaksację. Odmienną sytuację 

odnotowano w przypadku cienkich warstw s-PMMA. Jak można zauważyć 

na rysunku 6.24b dynamika przejścia szklistego nanoograniczonych próbek podąża 

za zależnością 𝜏𝛼(𝑇) charakterystyczną dla polimeru litego. Co więcej, skala czasowa 

relaksacji segmentalnej nie zależy od grubości cienkich warstw. W literaturze 

odnotowano podobne wynik dla innych polimerów m.in. polistyrenu poli(octanu 

winylu), poli(γ-benzylo-L-glutaminianu) i poli(2-winylopirydyny)[41,58,59,129]. 

Zaobserwowano także nieco krótsze czasy relaksacji drugorzędowej dla cienkich warstw 

s-PMMA (o mniej więcej 0,3 – 0,5 dekady). Podobne obserwacje zgłoszono wcześniej 

dla syndiotaktycznego i ataktycznego PMMA osadzanych na podłożach 

aluminiowych[48]. Fakt, że nanoograniczenie przestrzenne wpływa na α-relaksację tylko 

w przypadku i-PMMA potwierdza hipotezę, że dynamika przejścia szklistego tego 

stereoizomeru jest rzeczywiście bardziej wrażliwa na zmiany gęstości/upakowania 

molekularnego wywoływane ograniczoną geometrią. Co więcej, na podstawie danych 

literaturowych można przyjąć, że różnice obserwowane w zachowaniu s-PMMA oraz 

i-PMMA w ograniczeniu 1D są również wynikiem oddziaływań z podłożem nośnym oraz 

efektami powodowanymi tzw. swobodną powierzchnią (ang. free surface). Używając 

elipsometrii spektroskopowej Geng i współpracownicy wykazali, dla cienkich warstw 

PMMA o dużej masie cząsteczkowej (𝑀𝑤= 50 000 g/mol), że wzrostowi ilości 

syndiotaktycznych triad w próbce towarzyszy spadek temperatury zeszklenia, co jest 

związane z silnymi efektami powierzchniowymi. Natomiast w przypadku 

cienkowarstwowych próbek PMMA o małej masie cząsteczkowej (𝑀𝑤 = 2500 g/mol) 

obserwowano, że im większy procent syndiotaktyczności tym wartości 𝑇𝑔 były wyższe. 

To z kolei było związane z oddziaływaniami próbka – podłoże (ang. substrate 

effect)[130]. Warto podkreślić, że analizowana w Artykule A5 próbka s-PMMA miała 
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średnią masę cząsteczkową (𝑀𝑤= 10 200 g/mol) oraz wyższy stopień syndiotaktyczności 

(s% > 85). Tak więc w tym przypadku efekty powierzchniowe oraz oddziaływania 

z podłożem najprawdopodobniej się znoszą, czego wynikiem jest podążająca 

za zachowaniem materiału litego dynamika segmentalna cienkich warstw 

syndiotaktycznego PMMA. Grohens i współpracownicy zasugerowali natomiast, 

że temperatury zeszklenia cienkowarstwowych układów wyznaczone na podstawie 

badań dielektrycznych i elipsometrycznych mogą się różnić. Za pomocą elipsometrii 

spektroskopowej wykazano, że zmniejszenie grubości cienkich warstw sprawia, że 𝑇𝑔 

rośnie dla i-PMMA oraz maleje dla s-PMMA. Z drugiej strony, pomiary dielektryczne 

pokazały, że temperatura zeszklenia maleje wraz ze zmniejszeniem rozmiaru 

cienkowarstwowych próbek izotaktycznego PMMA, a w przypadku syndiotaktycznego 

stereoizomeru jest niezależna od grubości warstwy[131].  

Aby zweryfikować doniesienia literaturowe i jeszcze dokładniej prześledzić 

ruchliwość segmentalną cienkich warstw PMMA przeanalizowano ilość nieodwracalnie 

zaadsorbowanych do podłoża łańcuchów polimerowych (ang. the polymer chains that are 

irreversibly adsorbed onto the substrate). W tym celu zanurzono cienkowarstwowe 

próbki i-PMMA oraz s-PMMA w chloroformie, by usunąć luźno zaadsorbowane 

łańcuchy, a tym samym odsłonić nieodwracalnie zaadsorbowaną warstwę. Obie próbki 

płukano przez 60 godzin, po czym suszono je powyżej ich temperatury zeszklenia przez 

12 godzin. Następnie odsłoniętą warstwę nieodwracalnie zaadsorbowanych do podłoża 

łańcuchów polimerowych zobrazowano za pomocą mikroskopu sił atomowych (AFM). 

Reprezentatywne obrazy AFM pokazujące pozostały na podłożu krzemowym polimer 

zaprezentowano na rysunku 6.25. 

 

Rysunek 6.25. Przykładowe obrazy AFM pokazujące pozostałości (a) i-PMMA oraz 

(b) s-PMMA na podłożu krzemowym po eksperymencie mającym na celu usunięcie 

luźno związanych z podłożem łańcuchów polimerowych. 

 63.58 nm

 0.00 nm

(a)  63.39 nm

 0.00 nm

(a) (b) 
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Pokrycie powierzchni zaadsorbowanym polimerem wynosi 7,5 ± 0,5 % dla 

i-PMMA oraz 13 ± 1 % dla s-PMMA (obliczenia wykonano na podstawie analiz wielu 

obrazów AFM wykonanych w różnych lokalizacjach próbek). W przypadku cienkich 

warstw s-PMMA obserwuje się większą ilość łańcuchów polimerowych nieodwracalnie 

zaadsorbowanych do podłoża (białe obszary na obrazach AFM oznaczają pozostały 

po płukaniu polimer). Wyniki te wskazują, że syndiotaktyczny PMMA silniej oddziałuje 

z podłożem krzemowym w porównaniu do izotaktycznego stereoizomeru. Warto 

przypomnieć, że silne oddziaływania z podłożem spowalniają dynamikę segmentalną 

polimerowych warstw, podczas gdy obecność swobodnej powierzchni odpowiada 

za zwiększenie ruchliwości w jej pobliżu[60,132,133]. Tak więc w przypadku 

cienkowarstwowych próbek s-PMMA najprawdopodobniej efekty powierzchniowe 

i oddziaływania z podłożem wzajemnie się znoszą. Z tego powodu uśredniona dynamika 

segmentalna cienkich warstw syndiotaktycznej próbki jest podobna do zależności 

𝜏𝛼(𝑇) materiału litego. Natomiast mniejsza ilość nieodwracalnie zaadsorbowanych 

łańcuchów polimerowych dla i-PMMA sugeruje, że w tym przypadku oddziaływania 

z podłożem są słabsze. A zatem zwiększona ruchliwość w pobliżu swobodnej 

powierzchni najprawdopodobniej jest odpowiedzialna za krótszą skalę czasową dynamiki 

zeszklenia cienkich warstw i-PMMA. 

Podsumowując, w Artykule A5 dokonano analizy wpływu stereoregularności 

na zachowanie PMMA w warunkach normalnego i podwyższonego ciśnienia. Ponadto 

zbadano również dynamikę segmentalną cienkich warstw izotaktycznego oraz 

syndiotaktycznego stereoizomeru. Wykazano, że taktyczność może w znaczącym stopniu 

wpływać na dynamikę przejścia szklistego polimerów. W przypadku stereoizomerów 

PMMA zaobserwowano różne temperatury witryfikacji. Wrażliwość dynamiki 

segmentalnej na zmiany ciśnienia również może być modyfikowana przez stereochemię 

polimerów. Zademonstrowano, że s-PMMA jest dużo mniej podatny na kompresję 

w porównaniu do i-PMMA. Na tej podstawie wysunięto hipotezę, że jest on również 

mniej wrażliwy na fluktuacje gęstościowe wywołane ograniczeniem przestrzennym. 

W przypadku cienkowarstwowych próbek PMMA zaobserwowano, że nanoograniczenie 

wywołuje zmiany w dynamice segmentalnej jedynie w przypadku i-PMMA. Zależność 

𝜏𝛼(𝑇) nanometrycznych warstw syndiotaktycznego stereoizomeru jest zbliżona do tej 

obserwowanej dla materiału litego. Co jest najprawdopodobniej związane z mniejszą 
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wrażliwością s-PMMA na fluktuacje gęstościowe oraz jego silniejszymi 

oddziaływaniami z podłożem krzemowym.  

Wyniki przedstawione w Artykule A5 dostarczają kolejnych argumentów 

świadczących, że wysokociśnieniowe dane mogą być pomocne w przewidywaniu 

efektów wywoływanych nanoograniczeniem. Warto też podkreślić, że, w kontekście 

dynamiki przejścia szklistego układów cienkowarstwowych ważną rolę odgrywa 

obecność tzw. swobodnej powierzchni oraz oddziaływania podłoże – próbka. 
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PODSUMOWANIE 

 Niniejsza rozprawa doktorska składa się ze zbioru pięciu artykułów naukowych 

poświęconych badaniom dynamiki przejścia szklistego nanoukładów. Przez nanoukłady 

rozumie się cienkie polimerowe warstwy osadzone na podłożach krzemowych oraz 

matryce nanoporowate, wykonane z anodowanego tlenku glinu (AAO), wypełnione 

cieczami lub polimerami formującymi stan szklisty. Systematyczne pomiary pozwoliły 

na lepsze zrozumienie jakie parametry i w jaki sposób wpływają na proces relaksacji 

strukturalnej/segmentalnej nanoukładów. Szczególny nacisk położony został 

na analizowanie związku pomiędzy wrażliwością dynamiki przejścia szklistego 

na zmiany ciśnienia/gęstości, a zachowaniem badanych materiałów w nanoskali.  

Analizowano proste ciecze szkłotwórcze: glikol dipropylenowy (DPG), 

(S)-(−)-4-(metoksymetylo)-1,3-dioksolan-2-on (S-Metoksy-PC) oraz ftalan dimetylu, 

a także polimery: fenylo-metylo-polisiloksan (PMPS) oraz poli(metakrylan metylu) 

(PMMA). Badania dynamiki przejścia szklistego były realizowane za pomocą 

szerokopasmowej spektroskopii dielektrycznej (BDS) oraz różnicowej kalorymetrii 

skaningowej (DSC). Dodatkowo dla części próbek wykorzystano także pomiary kątów 

zwilżania oraz obrazowanie za pomocą mikroskopu sił atomowych (AFM).  

Łącząc wyniki wysokociśnieniowych badań dielektrycznych oraz pomiary 

prowadzone w ograniczonej geometrii sprawdzono, czy idea skalowania gęstościowego 

może działać poprawnie dla glikolu dipropylenowego (DPG) umieszczonego w matrycach 

nanoporowatych AAO, wiedząc, że materiał ten w makroskali nie podlega temu prawu. 

Wykazano, że temperaturowa zależność czasów relaksacji strukturalnej DPG 

uwięzionego w nanoporach odchyla się od zachowania materiału litego. Ponadto, czasy 

relaksacji zebrane poniżej temperatury zeszklenia warstwy przyściankowej można 

poprawnie wykreślić w funkcji 𝑇𝑉𝛾. Analizując dane wysokociśnieniowe, pokazano, 

że w przypadku DPG fluktuacje gęstościowe wywoływane umieszczeniem cieczy 

w matrycach AAO są zbyt małe, aby załamać prawo skalowania gęstościowego. 

Co więcej, badania te dostarczają ciekawych wyników świadczących, że wbrew pozorom 

zachowania obserwowane w makro- i nanoskali są ze sobą powiązane, a ich opis jest 

spójny. Świadczy o tym m.in. ta sama wartość wykładnika skalującego 𝛾 uzyskana 

z badań w warunkach ograniczonej geometrii oraz podwyższonego ciśnienia. Ponadto 

wykazano, że wrażliwość dynamiki przejścia szklistego na zmiany gęstości/ciśnienia 
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może być pomocna w przewidywaniu efektów wywoływanych nanoograniczeniem 

przestrzennym. 

W ramach niniejszej rozprawy doktorskiej dokonano również analizy wpływu 

chemicznej modyfikacji wewnętrznych powierzchni ścian porów na dynamikę przejścia 

szklistego (S)-(−)-4-(metoksymetylo)-1,3-dioksolan-2-on (S-Metoksy-PC) oraz ftalanu 

dimetylu infiltrowanych do matryc nanoporowatych AAO. Zastosowanymi strategiami 

modyfikacji powierzchni ścian porów była silanizacja oraz technika osadzania warstw 

atomowych (ALD). W przypadku metody ALD wykorzystano powłoki dwóch tlenków: 

tlenek hafnu (𝐻𝑓𝑂2) i tlenek glinu (𝐴𝑙2𝑂3). Silanizacja oraz pokrycia ALD wpływały 

na właściwości hydrofilowe/hydrofobowe wewnętrznych powierzchni ścian nanoporów. 

Jednakże jedynie dla S-Metoksy-PC miało to wpływ na średni czas relaksacji 

strukturalnej i temperatury przejścia szklistego. W tym przypadku, w porównaniu 

z danymi dla porów natywnych, skala czasowa ruchliwości molekularnej wydłużyła się, 

a temperatura witryfikacji warstwy przyściankowej obniżyła wraz ze wzrostem 

hydrofobowego charakteru matrycy nanoporowatej. Natomiast dla ftalanu dimetylu 

umieszczonego w natywnych oraz modyfikowanych chemicznie matrycach AAO 

temperaturowe zależności czasów 𝛼-relaksacji oraz temperatury przejścia szklistego obu 

warstw tworzących się we wnętrzu porów były zbliżone. Prawdopodobnie, powodem 

tego jest różna wrażliwość dynamiki przejścia szklistego obu cieczy na zmiany 

ciśnienia/gęstości. Z drugiej strony, w przypadku obu badanych substancji modyfikacja 

powierzchni ścian porów wpływała na oddziaływania z powierzchnią ograniczającą, 

o czym świadczy poszerzenie dystrybucji czasów relaksacji strukturalnej w porównaniu 

do natywnych matryc. 

Równie ciekawych wyników dostarczyły badania nierównowagowej dynamiki 

przejścia szklistego fenylo-metylo-polisiloksanu (PMPS) o dwóch różnych masach 

cząsteczkowych infiltrowanych do matryc nanoporowatych AAO. Przeanalizowano 

również wpływ masy cząsteczkowej polimeru na kinetykę równowagowania. Wykazano, 

że szybsza ruchliwość segmentalna PMPS umieszczonego w nanoporach, widoczna jako 

odchylenie temperaturowej zależności czasu 𝛼-relaksacji od zachowania polimeru litego 

jest silnie nierównowagowa. Z tego powodu, jeśli układ będzie miał wystarczająco dużo 

czasu na przeorganizowanie i gęstsze upakowanie można odzyskać skalę czasową 

relaksacji segmentalnej charakterystyczną dla makroskopowego materiału. Wpływ 

na czas niezbędny do zrównowagowania PMPS znajdującego się w matrycach AAO 
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ma rozmiar nanoporów oraz temperatura, w jakiej prowadzony jest proces. Im niższa 

temperatura, czy też mniejsza średnica porów tym układ potrzebuje więcej czasu 

na osiągnięcie stanu równowagi. Badania te wykazały również, że masa cząsteczkowa 

polimeru wpływa na kinetykę równowagowania w matrycach nanoporowatych. 

Niskocząsteczkowy PMPS uwięziony w matrycach AAO szybciej osiąga skalę czasową 

relaksacji segmentalnej charakterystyczną dla polimeru litego w porównaniu do PMPS 

o wysokiej masie cząsteczkowej. A zatem można przypuszczać, że w ograniczonej 

geometrii krótsze łańcuchy polimerowe łatwiej się przegrupowują, co w konsekwencji 

prowadzi do ich gęstszego upakowania i wolniejszej ruchliwości segmentalnej. Ponadto 

wykazano, że masa cząsteczkowa PMPS wpływa także na korelację pomiędzy stałą 

czasową procesu równowagowania a charakterystycznym czasem lepkiego przepływu 

w cylindrycznych porach. 

Dokonano także analizy wpływu stereoregularności na dynamikę przejścia 

szklistego poli(metakrylanu metylu) (PMMA) w warunkach ograniczonej geometrii oraz 

wysokiego ciśnienia. W tym celu wykorzystano dwa stereoizomery: izotaktyczny 

(i-PMMA) oraz syndiotaktyczny (s-PMMA). Posłużyły one do badań pod normalnym 

i podwyższonym ciśnieniem oraz do przygotowania cienkich polimerowych warstw 

osadzonych na podłożu krzemowym. Wykazano, że taktyczność może wpływać 

na dynamikę przejścia szklistego. Oba stereoizomery różniły się temperaturami 

witryfikacji, a ich procesy relaksacyjne były obserwowane w różnych temperaturach. 

Analiza wysokociśnieniowych pomiarów dielektrycznych ujawniła ponadto, 

że dynamika segmentalna izotaktycznego PMMA jest bardziej wrażliwa na zmiany 

ciśnienia/gęstości w porównaniu do syndiotaktycznego polimeru. Na tej podstawie 

można przewidywać, że s-PMMA powinien być mniej podatny na fluktuacje gęstościowe 

wywoływane nanoograniczeniem przestrzennym od i-PMMA. Z drugiej jednak strony, 

w kontekście dynamiki przejścia szklistego cienkich, polimerowych warstw należy brać 

pod uwagę również efekty powodowane obecnością tzw. swobodnej powierzchni oraz 

siłę oddziaływań pomiędzy polimerem a podłożem nośnym. Pomiary dielektryczne 

ujawniły, że temperaturowa zależność czasów relaksacji segmentalnej cienkich warstw 

syndiotaktycznego PMMA przypomina zachowanie próbki makroskopowej. Z kolei 

w przypadku cienkowarstwowych układów izotaktycznego PMMA obserwuje się 

odejście od zachowania charakterystycznego dla materiału litego, a skala czasowa 

𝛼-relaksacji skraca się wraz ze zmniejszaniem grubości polimerowej warstwy. Aby 
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dokładniej przyjrzeć się temu odkryciu, przeprowadzono analizę oddziaływań pomiędzy 

podłożem a próbką. Usunięcie luźno związanej warstwy łańcuchów polimerowych 

wykazało, dla s-PMMA większą ilość resztkowego polimeru (nieodwracalnie 

zaadsorbowanego do podłoża), co wskazuje na silniejsze oddziaływania z podłożem 

krzemowym w porównaniu z i-PMMA. Najprawdopodobniej, w przypadku cienkich 

warstw syndiotaktycznego PMMA silne oddziaływania podłoże – próbka i efekty 

spowodowane obecnością swobodnej powierzchni wzajemnie się znoszą, czego 

wynikiem jest dynamika segmentalna przypominająca zachowanie polimeru litego. 

Natomiast dla izotaktycznego PMMA efekty powierzchniowe przeważają i dlatego skala 

czasowa relaksacji segmentalnej jest krótsza w porównaniu z tą charakterystyczną dla 

próbki makroskopowej. Dane te sugerują również, że wyniki badań 

wysokociśnieniowych mogą być pomocne w przewidywaniu odchyleń od zachowania 

materiału litego wywoływanych przestrzennym ograniczeniem cieczy i polimerów. 

Warto jednak podkreślić, że nie jest to jedyny czynnik, który należy brać pod uwagę 

analizując zachowanie nanoukładów w nanoskali np. w kontekście cienkich 

polimerowych warstw, jak już wcześniej wspomniano, istotną role pełnią także 

oddziaływania z podłożem nośnym oraz obecność swobodnej powierzchni. 

Podsumowując, niniejsza rozprawa doktorska dostarcza nowych i interesujących 

danych dotyczących dynamiki przejścia szklistego w ograniczonej geometrii. Wyniki 

w niej zawarte pokazują, jak wiele czynników i zależności należy brać pod uwagę, 

opisując właściwości i zachowanie nanoukładów. Ważnym aspektem jest 

wrażliwość dynamiki segmentalnej/strukturalnej na zmiany ciśnienia/gęstości, która 

pozwala na lepsze zrozumienie, a nawet przewidywanie efektów wywoływanych 

nanoograniczeniem przestrzennym. Podatność na kompresję ma ogromne znaczenie 

zarówno w kontekście idei skalowania gęstościowego, chemicznej modyfikacji 

wewnętrznych powierzchni ścian porów, czy dynamiki przejścia szklistego 

cienkowarstwowych układów. Ponadto często również inne parametry mają wpływ 

na zachowanie materiałów w nanoskali, a obserwowane efekty nie są jedynie wynikiem 

ich wrażliwości na fluktuacje gęstościowe wywoływane nanoograniczeniem 

przestrzennym. Co istotne, pomimo, iż dynamika przejścia szklistego cieczy i polimerów 

szkłotwórczych w ograniczonej geometrii wydaje się być odmienna od zachowania 

obserwowanego w makroskali to pomiędzy tymi podejściami istnieje wiele podobieństw. 

Nanoukłady ulegają zeszkleniu oraz równowagowaniu, co w pewnych aspektach 
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przypomina zjawisko starzenia szkła. Także koncept skalowania gęstościowego, 

pierwotnie zaproponowany dla materiałów makroskopowych, ma zastosowanie 

w przypadku ograniczonej geometrii. Na koniec warto zauważyć, że niniejsza praca 

doktorska nie wyczerpuje tematyki przejścia szklistego w nanoograniczeniu 

przestrzennym. Pokazuje ona jedynie pewien zestaw parametrów, który należy brać pod 

uwagę analizując właściwości nanoukładów. Konieczne są kolejne badania, które 

pomogą lepiej zrozumieć i scharakteryzować wpływ poszczególnych czynników 

na zachowanie w nanoskali. Niezwykle interesujące wydaje się przeanalizowanie czy 

kinetyka równowagowania nanoporowatych układów może być skalowana za pomocą 

modeli stosowanych w przypadku procesów starzenia szkieł (np. model 

Narayanaswamy). Innym istotnym aspektem jest określenie, jaki wpływ na zjawiska 

nierównowagowe w matrycach nanoporowatych ma równowagowanie w temperaturze 

pośredniej (tzw. skoki w górę oraz w dół). Tak więc badania w ograniczonej geometrii 

są niezwykle ważne z punktu widzenia projektowania nanomateriałów o odpowiednich 

właściwościach oraz spełniających określone wymagania aplikacyjne.  

 

Do najważniejszych osiągnięć naukowych niniejszej rozprawy doktorskiej należą: 

1. Określenie roli fluktuacji gęstościowych wywoływanych nanoograniczeniem 

przestrzennym w kontekście możliwości stosowania idei skalowania 

gęstościowego dla nanoporowatych układów. 

2. Przedstawienie, w jaki sposób chemiczna modyfikacja wewnętrznych 

powierzchni ścian porów (silanizacja, technika ALD) wpływa na dynamikę 

przejścia szklistego oraz dystrybucję czasów relaksacji strukturalnej prostych 

cieczy szkłotwórczych umieszczonych w nanoporowatym ograniczeniu. 

3. Scharakteryzowanie nierównowagowej dynamiki przejścia szklistego 

w cylindrycznych nanoporach oraz określenie wpływu temperatury i średnicy 

porów na czas niezbędny do uzyskania przez układ stanu równowagi. 

4. Wykazanie, że długość łańcucha polimerowego (masa cząsteczkowa) ma duży 

wpływ na kinetykę równowagowania w nanoporowatym ograniczeniu oraz 

korelację pomiędzy stałą czasową procesu równowagowania a czasem lepkiego 

przepływu w cylindrycznych nanoporach.  
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5. Zaprezentowanie, w jaki sposób stereoregularność polimerów wpływa 

na dynamikę przejścia szklistego w warunkach normalnego i podwyższonego 

ciśnienia.  

6. Zademonstrowanie, że fluktuacje gęstościowe wywoływane nanoograniczeniem 

przestrzennym, a także siła oddziaływań z podłożem i obecność swobodnej 

powierzchni są czynnikami mającymi wpływ na dynamikę segmentalną cienkich 

polimerowych warstw. 

7. Wykazanie, iż wrażliwość dynamiki przejścia szklistego na zmiany 

ciśnienia/gęstości pozwala na przewidywanie efektów wywoływanych 

nanoograniczeniem przestrzennym. 
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