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1.1 緒言 

  

 2017 年現在、日本を取り巻く産業、ビジネスの環境はめまぐるしく変化し、中国

や新興国の台頭、各国間での自由貿易協定の締結など、新たな競争時代を迎え、日

本の産業・貿易構造は大きな転換期を迎えている。我が国は資源・原料を海外から

輸入して、高い技術で加工・製品化して輸出するスタイルで経済成長を遂げてきた。

しかし、急速な円高により製品の価格販売競争が激しくなる中、製造業は製造にか

かるコストを削減するために、人件費や材料費を低コストで確保できるアジアの

国々を中心とする海外へ工場を建設し、現地で生産を開始した。その結果、日本国

内の製造現場が減少し、モノづくりで支えられてきた技術水準を保てない問題が生

じている。この対策として、先端技術の開発、新たな産業の構築による国内の需要

の拡大が必要とされている。 

 高分子材料は、金属、セラミックスとともに三大材料の一つであり、成型加工性、

軽量性などに優れ、金属、セラミックス材料の代替品としてガスバリア性材料、有

機薄膜太陽電池、生分解性、生体適合性材料などに利用されている。これらの機能

性を引き出す手法は様々あり、その一つとして結晶性ブロック共重合体の自己組織

化がある。異なる高分子鎖が結合したブロック共重合体は自己組織化により、数ナ

ノメートルから数十ナノメートルオーダーで周期的に相分離し、成分鎖の体積分率

と分子鎖の剛直性に依存して、スフィア、シリンダー、ジャイロイド、ラメラなど

様々な形態のミクロ相分離構造を形成する。1-1) Figure 1-1 に示すように、結晶性

高分子を一成分鎖以上含む結晶性ブロック共重合体はミクロ相分離構造内で分子

鎖が 0.1ナノメートルから数ナノメートルオーダーで折りたたまれて結晶構造を形

成し、高度に充填することで特徴的な階層的秩序構造形成し、物性や機能性を発現

することが知られている。構造に階層が存在する特徴は高分子以外の非生物材料で

は見られない現象であり、各階層構造に起因する物性が共存し、高分子材料に優れ
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た特徴をもたらす。また、各階層に異なる機能をもたせると、機能の複合化を実現

できる。 

 

Figure 1-1. Schematic illustration of hierarchical structure composed of microphase 

separated structure and crystalline structure. 

 

具体的には、結晶性-非晶性ブロック共重合体の場合、球状ミクロ相分離構造の

スフィア内で結晶性成分鎖が結晶化すると、弾性率が向上することが報告されてい

る。1-2) さらに、球状ミクロドメインのサイズを数十ナノメートルオーダーの可視

光の波長よりも小さくなるように調整すると、結晶化後に白濁せずに透明な材料が

得られる。ラメラ状ミクロドメイン内で結晶性成分鎖の結晶化度と結晶配向を制御

すると、ガス透過性の低い、弾力性のある材料が得られることが報告されている。

1-3) 結晶性-結晶性ブロック共重合体の場合、生体適合性、生分解性を有する、異

なる結晶性高分子を組み合わせ、その組成比を調整することで生分解性、力学的強

度を調節できると報告されている。1-4,5) ドナー/アクセプターの半導体ブロックを

有するブロック共重合体を用いて、ミクロ相分離構造のサイズを調節することで、

広い界面の形成と電荷輸送経路の構築の両立を試みた有機薄膜太陽電池の開発が

行われている。1-6,7) 電荷分離、輸送はミクロ相分離構造の形態、サイズ、ドメイ

ン内の結晶性成分鎖の配向に依存することが報告されている。 
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 上記のように様々な物性や機能性を発現するには、ミクロ相分離構造内での結晶

配向制御が重要である。例えば、結晶性-非晶性ブロック共重合体では、結晶性成分

鎖の結晶化温度 (Tc) が非晶性成分鎖のガラス転移温度 (Tg) や秩序-無秩序転移温

度 (TODT) よりも低ければ、ラメラやシリンダーなどの制限空間内で結晶化し、結

晶性成分鎖がミクロ相分離構造内で配向結晶化する。実際に結晶性-非晶性ブロッ

ク共重合体 (TODT > Tg > Tc) にせん断応力を印加してミクロ相分離構造を一方向に

配列させ、ミクロ相分離構造内での結晶配向を解析する研究が進められている。1-

8,9) ポリエチレン (PE) を成分鎖とするブロック共重合体において、結晶の c 軸 

(分子鎖方向) がラメラ状ミクロ相分離界面に対して水平方向に配向する。これは

結晶性、非晶性両成分鎖の結合点あたりの界面積を一致させるためであると報告さ

れている。1-10,11) 一方、ポリエチレンオキシド (PEO) を成分鎖とするブロック共

重合体は、結晶配向が分子量と結晶化温度に依存する。PEO が 10,000 g mol-1の低

分子量の場合、結晶配向は結晶化温度に依存して変化する。Figure 1-2 に示すよう

に、結晶化温度が 223 K から 263 K の範囲で PEO の結晶の c 軸がラメラ状ミクロ

相分離界面に対して水平方向に配向する一方、308 K 以上では PEO の結晶の c 軸

がラメラ状ミクロ相分離界面に対して垂直方向に配向し、その中間領域では傾斜配

向が出現する。1-12,13) PEO が高分子量体の場合、傾斜配向する温度領域が狭くな

る。シリンダー状ミクロ相分離構造を形成する、PEO を結晶性成分鎖とするブロッ

ク共重合体においても、243 K 以上で PEO の結晶の c 軸がシリンダー軸から傾い

て傾斜配向し、温度上昇とともに傾斜角が増加して、結晶化温度 275 K 以上で PEO

の結晶の c 軸がシリンダーと垂直に配向する。1-14) このように PEO はラメラ状お

よびシリンダー状ドメイン内で結晶化した時、低温域から高温域にかけて PEO の

結晶の c 軸がミクロドメイン界面に対してランダム配向から垂直配向に近づく。こ

れは成長速度が最も大きい(120)面の成長方向を相分離界面と平行にするためと報

告されている。 
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Figure 1-2. Schematic illustration of a crystal orientation within the confined lamella. 

 

このようにミクロ相分離構造内での結晶配向制御は精力的に研究されている。こ

の他にも結晶性ブロック共重合体に関する研究は系統的の行われており、例えば、

結晶性-非晶性ブロック共重合体において、非晶性成分鎖の分子易動度が結晶性成

分鎖の結晶化に及ぼす影響を評価した研究例が存在する。1-15~20) 結晶性-ガラス状

非晶性ブロック共重合体 [秩序-無秩序転移温度 (TODT) > 非晶性成分鎖のガラス転

移温度 (Tg) > 結晶性成分鎖の結晶化温度 (Tc)] は結晶性-ゴム状非晶性ブロック共

重合体 [TODT > Tc > Tg] に比べて非晶性成分鎖の分子易動度が低いマトリクス内で

結晶化するため、結晶性成分鎖の結晶化は抑制され、結晶化度、結晶サイズが低下

することが報告されている。1-21~38) しかし、溶融状態のミクロ相分離構造は破壊

されることなく結晶化する利点も報告されている。また、結晶性-非晶性ブロック

共重合体の結合点の相分離界面での拘束が結晶化に及ぼす影響を評価した、基礎的

な研究が存在する。1-39,40) 紫外線照射により結合点が解離するブロック共重合体

を調製し、ミクロ相分離構造形成後に結合点を解離せずにそのままドメイン内で結

晶化させた場合と、結合点を解離後、ドメイン内で結晶化させた場合を比較するこ

とで相分離界面での拘束が及ぼす影響を調べた研究例を紹介する。シリンダー状ミ

クロドメイン内での結晶化において、結晶性成分鎖の結晶化速度は結合点の解離前

後でシリンダー半径のサイズに依存した。シリンダーサイズが小さければ、解離後
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の方が解離前よりも結晶化速度が速いが、シリンダーサイズが大きければ、結合点

の解離前後で結晶化速度に違いは見られなかった。1-41) 結晶性成分鎖の拡散に伴

う自由エネルギーはドメインサイズに依存することが明らかとなった。また、Figure 

1-3 に示すように、結合点における解離が一か所または二か所ある ABA 型のトリ

ブロック共重合体 (A : 非晶性成分鎖、B : 結晶性成分鎖) を用いて、ラメラ状ミク

ロ相分離構造内で結晶性成分鎖が相分離界面に一か所または二か所拘束された状

態と拘束されていない状態を作り出し、相分離界面での拘束点の数が結晶化に及ぼ

す影響を調べた研究例を紹介する。1-42,43) 拘束点が一か所または拘束されていな

い場合は、結晶化温度の上昇とともに融点、結晶化度は増加したが、拘束点が二か

所の場合は結晶化温度の上昇に関わらず融点、結晶化度は増加せず、非常に抑制さ

れた状態で結晶化すること明らかとなった。また、相分離界面での拘束点数が多い

ほど、結晶化速度は低下することが明らかとなった。 
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Figure 1-3. Schematic illustration of crystalline block and crystalline homopolymer 

spatially confined in lamellar microdomain. 

 

ミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造の形成因子を明らかにした研究例

も存在する。結晶性ホモポリマーは溶融状態からの結晶化過程で結晶化に有利なラ

メラ繰り返し構造を形成するが、結晶性ブロック共重合体はミクロ相分離構造がラ

メラ繰り返し構造の形成を阻害するため、多様な形態の高次構造を形成する。結晶

化の駆動力がミクロ相分離の駆動力よりも強ければ、溶融状態でのミクロ相分離構

造の形態は結晶化過程で破壊され (ミクロ相分離構造を破壊する結晶化; Break-out 

crystallization)、ラメラくり返し構造を形成する。1-44~52) 一方、結晶化の駆動力が

ミクロ相分離構造の駆動力よりも弱ければ、溶融状態でのミクロ相分離構造の形態

は結晶化過程で保持され  (ミクロ相分離構造内に拘束された結晶化 ; Confined 

crystallization)、ミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成する。
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Confined crystallization は①結晶性-ガラス状非晶性ブロック共重合体 [TODT > Tg > 

Tc]、1-21~29) ②弱偏斥系以外の結晶性-ゴム状非晶性ブロック共重合体 [弱偏斥系以

外、TODT > Tc > Tg]、1-5,53,54) ③強偏斥系結晶性-結晶性ブロック共重合体 [強偏斥

系、TODT > Tc] 
1-4,5,55~57) の条件で形成される。Figure 1-4 に示すように、①は非晶

性成分鎖が形成するマトリクスが結晶性成分鎖の結晶化に伴う拡散を抑制するた

め、両成分鎖の偏斥の強弱に関わらず、ミクロ相分離構造により制限された空間内

で結晶化せざるを得ない。②は弱偏斥系では溶融状態のミクロ相分離構造がラメラ

くり返し構造へと再編成するが、偏斥力が大きくなると、ミクロ相分離構造を保持

しながら結晶化し、ミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成する。1-

53,54) 従って、両成分鎖の偏斥力が重要な因子と考えられる。しかし、分子鎖の拡

散速度が結晶化速度に比べて非常に遅い場合、ミクロ相分離構造の破壊を待たずに

結晶化が進行することが報告されている。実際に、両成分鎖の偏斥が弱い場合でも、

冷却速度に依存してミクロ相分離構造を保持したまま結晶化することが報告され

ている。1-58) また、両成分鎖の偏斥が強い場合でも、ミクロドメインの形態に依

存して構造が破壊され、ラメラ繰り返し構造に再編成することが報告されている。

1-31) 従って、両成分鎖の偏斥が強ければミクロ相分離構造を保持したまま結晶化

する傾向は存在するが、必ずしも偏斥の強弱のみならず、動力学的因子やミクロド

メイン構造の形態も重要であるといえる。 
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Figure 1-4. Crystallization mechanisms of microphase separated crystalline-amorphous 

block copolymers. 

 

Figure 1-5 に示すように、③は強偏斥系ではミクロ相分離構造を保持したまま、両

成分鎖が結晶化することが報告されている。さらに、ミクロ相分離構造の保持、破

壊は先に結晶化する成分鎖の結晶化度、結晶化速度に依存することが報告されてい

る。先に結晶化する成分鎖の結晶化度が高ければ、成分鎖間の偏斥力が大きくなり、

また、結晶化速度が速いため、素早い結晶化がミクロ相分離構造を補強したと考え

られる。このように、結晶性-非晶性ブロック共重合体において階層構造形成因子

について系統的に評価されてきたが、結晶性-結晶性ブロック共重合体においては

構造形成に関する知見が少ないものの、両成分鎖の偏斥が強く、先に結晶化する成

分鎖の結晶化度が高ければ、ミクロ相分離構造を維持した状態で両成分鎖が結晶化

することが報告されている。しかし、偏斥の強い成分鎖の組み合わせは限られてい

るため、ミクロ相分離構造を維持した状態で両成分鎖が結晶化する Confined 

crystallization を達成した研究例は少なく、結晶性-結晶性ブロック共重合体の階層
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構造形成に関する知見も少ない。これを理解することは新規機能性材料創製のため

の分子設計指針につながると考えられる。 

 

Figure 1-5. Crystallization mechanisms of microphase separated crystalline-crystalline 

block copolymers. 

 

また、近年、SPring-8 などに代表される放射光施設に高分子専用のビームラインが

建設され、Figure 1-6 に示すようにシンクロトロン放射光を線源とする高輝度 X 線

を用いた小角 X 線散乱/広角 X 線回折測定により、構造変化を非破壊で定量的に、

秒単位で追跡することが可能になり、結晶性ブロック共重合体の結晶化とそれに伴

う高次構造形成過程について検討されている。1-35) さらに、温度変化や圧力変化、

一軸・二軸伸長、せん断などを試料に加えられる試料槽を備え付ければ、外場応答

に対する時間発展の構造評価が可能である。また、最近、盛んに利用されるように

なってきた微小角 X 線入射小角 X 線散乱/広角 X 線回折を用いれば、非破壊で薄膜

内部の構造を評価でき、これまで解明されなかった現象が明らかとなりつつある。 
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Figure 1-6. Schematic illustration of (a) in-situ simultaneous SAXS/WAXD measurements 

SAXS/WAXD measurements and (b) in-situ simultaneous GI-SAXS/WAXD 

measurements. 

 

 以上のように、結晶性-結晶性ブロック共重合体の階層構造形成についての理解

は着々と進んでいるが、その構造形成に関する基礎的知見はまだ少なく、あらゆる

観点から現象を理解することが必要である。また、実際に材料として使用する際は

材料界面の影響を受ける。従って、バルクで得られた知見を基に薄膜に展開し、構

造形成に関する基礎的知見を得ることも重要である。 
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1.2 本研究の目的・構成 

 

 1.1 で述べたように、結晶性-結晶性ブロック共重合体において、両成分鎖の偏斥

が大きい結晶性高分子の組み合わせは限られているため、ミクロ相分離構造を維持

した状態で両成分鎖が結晶化する Confined crystallization を達成した研究例は少な

く、結晶性-結晶性ブロック共重合体の階層構造の形成および制御に関する知見も

少ない。しかし、これを理解することは、新規機能性材料創製のための分子設計指

針につながるため、学術的のみならず工業的にも極めて重要である。本論文では、

Figure 1-7 に示すように、強偏斥系結晶性-結晶性ブロック共重合体の PEG-b-PFA-

C8を用いて、ミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成し、その構造形

成過程の解明および結晶化制御、構造制御など基礎的知見を得ることを目的とした。 

 

 

 

 

Figure 1-7. Schematic illustration of hierarchical structure composed of microphase 

separated structure and crystalline structure in PEG-b-PFA-C8. 

 

 

 

 



第 1 章 

16 

 

以下に本論文の構成を述べる。 

第 2 章では、PEG-b-PFA-C8の溶融状態からの階層構造形成過程について述べた。 

第 3 章では、熱履歴による PEG-b-PFA-C8のミクロ相分離構造内の結晶化制御につ

いて述べた。 

第 4 章では、PEG-b-PFA-C8薄膜の階層構造制御ついて述べた。 

第 5 章では、各章で得られた結論を述べ、総括した。 

 

 

 

 

Figure 1-8. The construct of this thesis. 
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2.1 緒言 

 

 結晶性-結晶性ブロック共重合体は溶融状態においてミクロ相分離構造を形成後、

先に結晶化した成分鎖が形成した制限空間内で他方の成分鎖が結晶化し、様々な形

態の階層構造を形成する。2-1~8) さらに、先に結晶化した成分鎖が形成した結晶構

造と階層構造を破壊しながら、もう一方の成分鎖が結晶化することが報告されてい

る。2-9~11) その構造形成過程が放射光 X 線構造解析により評価されてきたが、両

成分鎖の電子密度差が小さいため、ミクロ相分離構造の構造変化を正確に追跡でき

ていない。さらに、WAXD 測定から得られた両成分鎖由来の回折ピークをそれぞ

れ波形分離できず、制限空間内での結晶化挙動を正確に理解できていない。従って、

構造形成過程の描写を正確に理解できておらず、先に結晶化した成分鎖が形成する

結晶構造と階層構造の構造破壊過程は明らかになっていない。これを解明すること

はミクロ相分離構造内での結晶化を理解し、制御する上で重要な知見となる。 

 本章では、強偏斥系結晶性-結晶性ブロック共重合体の PEG-b-PFA-C8 を用いて、

溶融状態からの等温結晶化過程でのミクロ相分離構造および結晶構造変化を小角

X 線散乱/広角 X 線回折その場同時時分割測定により明らかにすることを目的とす

る。親水性の PEG と疎水性の PFA-C8から構成されるブロック共重合体は χ パラメ

ータの値が大きく、明確な相分離界面を形成し、理想的な相分離構造を形成する。

2-12,13) さらに、両成分鎖の偏斥力が大きいので、溶融状態のミクロ相分離構造を

維持した状態で両成分鎖が結晶化し、ミクロ相分離構造内の構造変化を詳細に解析

可能である。PEG ブロックと PFA-C8 ブロック由来の電子密度差が大きいので、

SAXS 測定から明確な散乱ピークが得られ、ミクロ相分離構造の構造変化を詳細に

解析できる。また、WAXD 測定より、PEG 結晶と PFA-C8結晶由来の回折ピークを

分離でき、制限空間内での結晶化挙動を詳細に解析できる。このように PEG-b-PFA-

C8 は結晶性-結晶性ブロック共重合体の階層構造形成過程を解明するのに適切なモ
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デル試料と考えられる。 
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2.2 実験 

 

2.2.1 使用試薬 

(1) 2-(perfluorooctyl)ethyl acrylate (FA-C8) 

ダイキン工業株式会社より提供していただいた FA-C8 / 2-(perfluorodecyl)ethyl 

acrylate (FA-C10) 混合液を水素化カルシウム (CaH2) 存在下で 2 回常圧蒸留した。 

 

(2) 臭化銅(I) (CuBr) 

市販品 (和光純薬, 99.9%) を酢酸中にて 10 分間撹拌後、静置して上澄みを捨て、

上澄みの色が青色を呈さなくなるまでこの操作を繰り返した。酢酸を取り除くため、

エタノールを用いて同様の操作を行い、上澄み液が黄色を呈さなくなるまで繰り返

した。その後、減圧乾燥した。 

 

(3) トリエチルアミン (Et3N) 

市販品 (東京化成, >99.0%) を水素化カルシウム (CaH2) 存在下で常圧蒸留したも

のを使用した。 

 

(4) テトラヒドラフラン (THF) 

市販品 (和光純薬, 97.0%) を溶媒精製装置 (アーンスト・ハンセン商会製) で精製

して使用した。 

 

(5) メタノール 

市販品 (和光純薬, 99.5%) をそのまま使用した。 
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(6) Poly(ethylene glycol) monomethyl ether (MeO-PEG) 

市販品 (Aldrich) をジクロロメタンに溶かし、脱水トルエン中に再沈殿し、吸引ろ

過した後、沈殿物を減圧乾燥した。数平均分子量 (Mn) は 20,000 g/mol、分子量分

布 (Mw/Mn ) は 1.1 以下である。 

 

(7) ジクロロメタン 

市販品 (キシダ化学, 98.0%) をそのまま使用した。 

 

(8) トルエン 

市販品 (和光純薬, 98%) を溶媒精製装置 (アーンスト・ハンセン商会製) で精製し

て使用した。 

 

(9) エタノール 

市販品 (日本アルコール販売株式会社, 99%) をそのまま使用した。 

 

(10) 2-bromo-2-methylpropionyl bromide 

市販品 (Aldrich, 98%) をそのまま使用した。 

 

(11) 1,1,1,3,3,3-Hexafluoro-2-propanol (HFIP) 

市販品 (セントラル硝子, 99.9%) をそのまま使用した。 

 

(12) Tris[2-(dimethylamino)ethyl]amine (Me6TREN) 

市販品 (Alfa Aesar, 99%) をそのまま使用した。 
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(13) 1,1-dichloro-2,2,3,3,3-pentafluoropropane/1,3-dichloro-1,1,2,2,3-pentafluoropropane

の混合溶媒 (AK-225) 

市販品 (旭硝子) をそのまま使用した。 

 

2.2.2  PEG-b-PFA-C8の調製 

 

Scheme 1. Synthesis of PEG macroinitiator.2-14) 

 

100 mL 三口フラスコに MeO-PEG を 2.01 g (1.01 mmol)、脱水 THF を 6 mL、トリ

エチルアミンを 0.303 mL (2.17 mmol) それぞれ加えた。ベーキングした滴下漏斗を

用いて 2-Bromo-2-methylpropionyl bromide 0.250 mL (2.03 mmol) / 脱水 THF 2 mL 溶

液を氷浴中で滴下し、298 K、アルゴン雰囲気下で 11 時間撹拌した。反応の進行を

1H-NMR 測定で確認した後、反応溶液をろ過し、溶媒を半分留去した。残った反応

溶液を冷ジエチルエーテルに再沈殿し、吸引ろ過した後、沈殿物を 6 時間真空乾燥

したところ黄白色の生成物が得られた。1H-NMR 測定により目的物の他に塩が残存

していたため、これらをジクロロメタンに溶解し、冷エタノールに再沈殿し、吸引

ろ過した後、沈殿物を 12 時間真空乾燥したところ以前よりも黄色が薄れた生成物

が得られた。1H-NMR 測定により目的物の他に塩がまだ残存していたため、これら

をジクロロメタンに溶解し、冷エタノールに再沈殿し、ろ液と沈殿物をともにコニ

カルバイアルに入れ、273 K、8000 rpm の条件で 10 分間遠心分離した。ろ液を捨て

て沈殿物のみ回収し、12 時間真空乾燥したところ白色の生成物が得られた。 
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Scheme 2. Synthesis of PEG-b-PFA-C8 by atom transfer radical polymerization of FA-C8 

with a PEG macroinitiator. 

 

ベーキングした重合管[1]に FA-C8を 3.18 mL (10.1 mmol)、PEG マクロイニシエ

ータを 1.33 g (0.0665 mmol)、HFIP を 13.3 mL 加え、凍結脱気した。また、ベーキ

ングした重合管[2]に CuBr を 8.99 mg (0.0627 mmol) 秤量し、真空脱気およびアル

ゴン置換した。その後、重合管[3]に 0.14 M の Me6TREN / HFIP 溶液を 0.680 mL 

(0.0952 mmol) 調製し、凍結脱気して重合管[2]に加えた。調製した CuBr / Me6TREN 

/ HFIP 溶液を凍結脱気し、重合管[1]に 0.680 mL 加え、凍結脱気を十分に行い、減

圧下で封管してバイオシェーカーにて 325 K、190 rpm の条件で 3 時間重合した。

液化窒素で冷却し、重合を停止させたのち HFIP で希釈し、メタノール中に再沈殿

した。 

 

2.2.3 PEG-b-PFA-C8の一次構造評価 

調製した PEG マクロイニシエータおよび PEG-b-PFA-C8 の化合構造、PEG/PFA-

C8の組成比をプロトン核磁気共鳴 (1H-nuclear magnetic resonance; 1H-NMR) 測定に

基づき評価した。1H-NMR 測定は AVANCE-III 400 (Bruker Co., Ltd.) を用い、サンプ

ルは重クロロホルム中または重クロロホルム/AK-225 混合溶液 (vol/vol = 1/1) 中で

測定し、ケミカルシフトは内部標準テトラメチルシラン (0 ppm) を基準にした。 

調製した PEG-b-PFA-C8の分子量および分子量分布をサイズ排除クロマトグラフ

ィー (size exclusion chromatography; SEC) 測定に基づき算出した。SEC 測定は
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Waters 1515 HPLC system、RI検出器に RID-10A、デガッサーに DGU-20A3、送液ポ

ンプ に CTO-10Asvpを用い、送液速度は 0.5 mL/min で、カラムオーブンを 313 K に

設定して測定した。溶離液として HFIP を用い、分析カラムは TSK guard column, 

TSK gel α-6000, TSK gel α-5000, TSK gel α-4000 を直列に接続したものを使用した。

標準サンプルとして PMMA (Mn = 625,500, 106,100, 52,550, 4900 g/mol) を用いた。 

調製した PEG-b-PFA-C8 の絶対分子量をサイズ排除クロマトグラフィー–多角度

光散乱 (size exclusion chromatography-multiangle light scattering; SEC-MALS) 測定に

基づき算出した。SEC は前記述のセットアップと同じであり、MALS 検出器は

DAWN-HELEOS (Wyatt Technology, 30 mW GaAs linearly polarized laser, wavelength: λ 

= 658 nm) を用い、溶離液は HFIP、送液速度は 0.5 mL/min で、カラムオーブンを

313 K に設定して測定した。散乱角 90°での Rayleigh 比は 298 K, 632.8 nm の波長で

トルエン (Kanto Chemicals, 分光分析用) を用いた。MALS における散乱角 90°以外

の検出角度補正と他の検出器との溶出体積のズレは poly(MMA) を用いて補正した。

RI 定数は 9.1259×10-5を用いた。313 K、HFIP 中での PEG-b-PFA-C8の示差屈折率

増分値 (dn/dc) は DRM-3000 (Otsuka Electronics, wavelength λ = 632.8 nm) を用いて

算出しており、その値は 0.1020 mL g-1であった。 

 

2.2.4 PEG-b-PFA-C8の熱物性評価 

調製した PEG-b-PFA-C8 の融点 (Tm)、結晶化温度 (Tc)、結晶化度 (Xc) を示差走

査熱量測定  (differential scanning calorimetry; DSC) に基づき算出した。装置は

PerkinElmer Diamond DSC (PerkinElmer Inc.) を用い、試料はフィルム状で、約 1 mg

をアルミニウムパンに封入し、温度範囲 213 K-473 K (1stスキャン : 298K → 473 

K → 213 K, 2ndスキャン : 213 K → 473 K → 213 K, 3rdスキャン : 213 K → 473 

K) で、走査速度 10 K/min、 窒素雰囲気下で測定した。吸熱ピークおよび発熱ピ

ークのピークトップをそれぞれ融点および結晶化温度とし、また、吸熱ピークの面
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積から融解エネタルピー (Hm) を求めた。2ndスキャンの測定結果を実験値とした。

結晶化度は式(2-1)より算出した。 

                                  
m

c 0

w m

H
X

f H





                                (2-1) 

χcは結晶化度、fwは成分鎖の重量分率、ΔHmは融解エンタルピー、ΔH0
mは 100%結

晶化した時の融解エンタルピーであり、PEG の ΔH0
mは 8.93 kJ mol-1 2-15)である。 

 PEG-b-PFA-C8 および PEG ホモポリマーの等温結晶化挙動を DSC により評価し

た。Figure 2-1(a)に示すように、PEG ブロック、PFA-C8 ブロックともに溶融状態の

373 K から PEG ブロックの結晶化温度の 312 K まで 60 K/min で急冷した後、等

温保持し、373 K まで 50 K/min で昇温して PEG および PFA-C8ブロックの融点、融

解エンタルピーをそれぞれ得た。等温保持時間を変えて上記の測定を繰り返し、等

温保持時間に対して PEG および PFA-C8ブロックの融点、融解エンタルピーをそれ

ぞれプロットした。 

 

Figure 2-1. Temperature profiles applied in (a) DSC and (b) in-situ time-resolved 

simultaneous SAXS/WAXD measurements. 
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2.2.5 PEG-b-PFA-C8の階層構造評価 

大型放射光施設 SPring-8 ((財) 高輝度光科学研究センター  (JASRI), 兵庫県) 

BL40B2 ビームライン にて PEG ブロックの等温結晶化挙動とミクロ相分離構造

変化を小角 X 線散乱 (small angle X-ray scattering; SAXS) / 広角 X 線回折 (wide 

angle X-ray diffraction; WAXD) その場同時時分割測定より評価した。散乱ベクトル

を q = 4πsin(θ) / λ と定義し、入射 X 線として波長 λ = 0.1 nm、検出器として小角領

域はピクセルサイズ 43.1 × 43.1 μm2、ピクセル数 2048 × 2048 のイメージインテシ

ファイア CCD カメラ (Hamamatsu Photonics)、広角領域はピクセルサイズ 50 × 50 

μm2、ピクセル数 1024 × 1024 のフラットパネル (Hamamatsu Photonics) を用い、カ

メラ長 2261 mm (SAXS)、70.7 mm (WAXD) の条件で測定した。標準試料としてべ

ヘン酸銀と酸化セリウム(IV)を用い、SAXS/WAXD 測定のビーム中心およびカメラ

長を算出した。Figure 2-1(b)、Figure 2-2 に示すように実験ハッチ内に冷却用の温度

ジャンプ装置を備え付け、PEG ブロック、PFA-C8 ブロックともに溶融状態 373 K

に設定した Heater block I で試料を融解し、288 K に設定した cooling block に試料を

移動して PEG ブロックの結晶化温度 312 K まで冷却速度 120 K/min で急冷した

後、312 K に設定した Heater block II に試料を移動して 1800 秒間等温保持した。こ

の一連の過程を露光時間 4 秒 (露光後 1 秒待機) の条件で SAXS/WAXD その場同

時時分割測定し、結晶化挙動とミクロ相分離構造変化を追跡した。また、測定部に

備え付けた熱電対で試料温度を検知し、温度変化を追跡した。本冷却装置はリンカ

ム冷却加熱ステージなどの市販の冷却装置よりも冷却速度が早く、さらに試料の温

度変化を追跡できる点で優れている。試料は 60 μm の金属スペーサー内に封入し、

120 μm の石英ガラスで挟み、厚みを 60 μm にした。得られた二次元パターンは等

方的であり、円環平均して一次元プロファイルを得た。一次元プロファイルから検

出器のバックグラウンドを減算し、試料による X 線の吸収を補正した。 
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Figure 2-2. Image of sample holder for temperature jump experiments. 

 

大型放射光施設 SPring-8 BL02B2 ビームラインにて結晶融解挙動を粉末 X 線回

折測定より評価した。散乱ベクトルを q = 4πsin(θ) / λ と定義し、入射 X 線の波長は

λ = 0.1 nm である。透過型粉末回折計である大型デバイシェラーカメラが設置され

ており、このカメラは検出器としてピクセルサイズ 100 × 100 μm2のイメージング

プレート (IP) を 2θ 軸に搭載しており、カメラ半径 286.48 mm, 測定角度範囲 0-

75°, 0.01°ステップ (2θ) で測定した。本施設では窒素ガス吹き付けによる温調測

定が可能であり、本実験では 298 K から 373 K の範囲で昇温した。試料は広角領域

にバックグラウンドの小さいリンデンマン (Hilgenberg) キャピラリーガラス (Φ 

0.9 mm) に封入した。 
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2.3 結果および考察 

 

2.3.1 PEG-b-PFA-C8の一次構造 

 調製した PEG-b-PFA-C8 の数平均分子量 (Mn,NMR, Mn,SEC, Mn,MALS)、分子量分布 

(Mw/Mn)、PEG ブロックの重量分率 (fw,PEG)、PEG ブロックの体積分率 (fv, PEG) はそ

れぞれ 58,300 g mol-1、180,000 g mol-1、56,300 g mol-1、1.39、34%、44%であった。

Figure 2-3 に示すように δNMR 3.90-3.48 ppm (I3.90-3.48) の PEG ブロックの  (-O-

CH2CH2-) プロトン由来のシグナルと δNMR 4.70-4.15 ppm (I4.70-4.15) の PFA-C8ブロッ

クの (-O-CH2CH2-) プロトン由来のシグナルの積分比を基に、PEG-b-PFA-C8 の数

平均分子量、PEGブロックの重量分率、体積分率をそれぞれ算出した。2-16~19) Figure 

2-4 に示すように PEG-b-PFA-C8の SEC プロファイルは単峰性であり、PEG マクロ

イニシエータの SEC プロファイルよりも溶出時間が短いため、FA-C8モノマーの原

子移動ラジカル重合により分子量が制御されたと考えられる。1H-NMR 測定から得

られた数平均分子量  (Mn,NMR) は SEC-MALS 測定から得られた絶対分子量 

(Mn,MALS) とよく一致したが、SEC 測定から得られた相対分子量 (Mn,SEC) は Mn,NMR

や Mn,MALSよりも約 3 倍大きな値を示した。両親媒性の分子鎖は溶離液中で凝集し

てミセル状の凝集体を形成し、カラムのゲルの細孔内に取り込まれず早く溶出した

と考えられる。2-20) 

PEG ブロックと PFA-C8ブロック間の偏斥力は χN 値 (χ : Flory-Huggins 相互作用

パラメータ、N : 重合度) によって見積もられる。χ 値は Leibler により提唱された

乱雑位相近似を用いた平均場理論から導出される散乱関数を用いて無秩序状態に

おける SAXS プロファイルをフィッティングすることで求められる。しかし、PEG-

b-PFA-C8は秩序-無秩序転移する前に試料が熱分解するため、秩序-無秩序転移温度

は観測されなかった。また、ラメラ状ミクロ相分離構造を基板に対して水平配向さ

せた PEG-b-PFA-C8 薄膜を調製し、中性子反射率測定により界面厚を求め、Flory-
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Huggins 相互作用パラメータを算出する方法も存在する。今回は、式(2-2)の Fedors

が提案した方法により PEGおよび PFA-C8の溶解度パラメータ (δSP) をそれぞれ計

算し、その値を基に式(2-3)を用いて Flory-Huggins 相互作用パラメータを算出した。

2-21)  

                               

1
2E

V


 
  
 

          (2-2) 

δ は溶解度パラメータ、ΔE は凝集エネルギー (蒸発エネルギー)、V はモル分子

容である。 

                                 
 

2

R A B

AB

V

RT

 



                           (2-3) 

χ は Flory-Huggins 相互作用パラメータ、R は気体定数、T は温度である。PEG-b-

PFA-C8の χN 値は約 89 (T = 298 K, δSP,PEG = 9.34 (cal/cm3)1/2, δSP,PFA-C8 = 7.70 (cal/cm3)1/2, 

χ = 0.17, N = 525) で、一般的に強偏斥系として定義されている χN = 50 よりも大き

な値を示した。2-22) 

 

 

Figure 2-3. 1H NMR spectrum of PEG-b-PFA-C8 obtained by using mixed deuterated 

solvent of CDCl3/AK-225 = 1/1 (vol/vol). 
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Figure 2-4. SEC traces of (a) PEG-b-PFA-C8 and (b) PEG macroinitiator in HFIP. 

 

2.3.2 PEG-b-PFA-C8の等温結晶化挙動 

 Figure 2-5 に PEG-b-PFA-C8のセカンドスキャンの DSC 曲線を示す。サンプルの

熱履歴を消去するために両成分鎖の融点以上の 473 K まで昇温し、続くセカンドス

キャンで DSC 曲線に再現性が得られた。転移温度と結晶化度を Table 2-1 に示す。

PEG と PFA-C8 結晶の融解に伴う吸熱ピークが 334 K と 349 K にそれぞれ観測さ

れ、結晶化に伴う発熱ピークが 312 K と 338 K にそれぞれ観測された。PEG-b-PFA-

C8 の融点は PEG および PFA-C8 ホモポリマーの融点よりもわずかに低く、また、

PEG ブロックの結晶化度は PEG ホモポリマーの結晶化度よりも低い値を示した。

これはブロック共重合体の結合点の相分離界面での拘束とコンファイメント効果

が結晶化に伴う分子鎖の拡散を抑制し、結晶化度の低下、結晶サイズの減少をもた

らしたと考えられる。2-23,24) 
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Figure 2-5. DSC thermograms of PEG-b-PFA-C8 during second heating and cooling 

process at a scanning rate of ±10 K min-1 under dry N2 gas. 

 

Table 2-1. Melting and Crystallization Temperature (Tm and Tc), and Degree of 

Crystallinity (Xc) of the PEG-b-PFA-C8, PEG macroinitiator and PFA-C8 homopolymer 

Sample name 

Tm / K Tc / K Xc / % 

PEG PFA-C8 PEG PFA-C8 PEGα 

PEG-b-PFA-C8 334 349 312 338 64 

PEG homopolymer 335 - 312 - 75 

PFA-C8 homopolymer - 351 - 338 - 

a Calculated using ΔH0
m = 8.93 kJ mol-1 for ideal PEG crystals. 

 

 PEG-b-PFA-C8の PEG ブロックの結晶化は PFA-C8結晶存在下で進行する。Figure 

2-6 に等温結晶化時間 (tc) に対する PEGおよび PFA-C8結晶の融点および融解エン

タルピーの変化をそれぞれ示す。PEG 結晶の融点は等温保持時間の増加とともに

上昇しており、これは PEG 結晶のラメラ厚が等温保持時間の増加とともに増大し

たことを意味する。PEG 結晶の融解エンタルピーは増大したが、PFA-C8 結晶の融

解エンタルピーは tc = 0 ~ 200 秒間に減少した。これは PEG ブロックの結晶化が先
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に結晶化した PFA-C8ブロックの結晶構造を破壊したことを意味する。Figure 2-7 に

等温保持時間 (tc) に対する PEG/PFA-C8 ブレンドの PEG の融解エンタルピー変化

を示す。PEG結晶の融解エンタルピーは等温保持時間の増加とともに増大したが、

PFA-C8結晶の融解エンタルピーは変化しなかった。これは PEG/PFA-C8ブレンドに

おいて、PEG の結晶化が共有結合で結合していない PFA-C8の結晶構造に影響を及

ぼさないことを意味する。従って、PEG-b-PFA-C8 において、PEG ブロックの結晶

化に伴う分子鎖の拡散が共有結合で結合した PFA-C8 ブロックの結晶構造を破壊し

たと考えられる。DSC によって得られた等温保持時間に対する PEG ブロックの相

対結晶化度を式(2-4)の Avrami 式に当てはめた。 

                               n

c c c( ) 1 expX t kt                               (2-4) 

Xcは相対結晶化度、k は核生成や成長速度を表す結晶化速度定数、n は核生成モー

ドや成長次元を表すアブラミ定数である。Figure 2-8 に(a)PEG ホモポリマーおよび

(b)PEG-b-PFA-C8 のアブラミプロットをそれぞれ示す。二つの結晶化過程が観測さ

れ、そのアブラミプロットの結果を Table 2-2 に示す。n1と n2の値は等温結晶化初

期過程と等温結晶化後期過程のアブラミ定数であり、PEG-b-PFA-C8は PEG ホモポ

リマーよりも大きな n1値を示した。この結果は Cheng らによって報告された PEO-

b-PS の結果とよく一致した。2-25) PEO ホモポリマーのラメラ晶は幾何学的に束縛

されていないため、等温結晶化初期過程においてラメラ晶の厚化は起こらないが、

PEO-b-PSの PEOブロックのラメラ晶は等温結晶化初期過程において三次元的に結

晶成長し、PS 層によって引き起こされる束縛に抵抗して、フラストレーションを

解消すると報告されている。n2 は n1 よりも小さい値を示したため、結晶化初期過

程よりも後期過程において PEG ブロックの結晶化は抑制されている。 
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Figure 2-6. (a) Melting temperature and (b) melting enthalpy of (○) PEG and (●) PFA-C8 

block plotted as a function of isothermal crystallization time (tc) for PEG-b-PFA-C8 

crystallized at 312 K. 

 

 

Figure 2-7. Melting enthalpy of (○) PEG and (●) PFA-C8 plotted against isothermal 

crystallization time (tc) for PEG/PFA-C8 blend crystallized at 315 K. The Mn and Mw/Mn of 

PEG homopolymer is 20,000 g mol-1 and 1.1. The PFA-C8 homopolymer was synthesized 

by atom transfer radical polymerization with a 2-Bromo-2-methylpropionyl bromide in HFIP 

at 325 K. The Mn,SEC and Mw/Mn was determined by size-exclusion chromatography. PMMA 

standards were used to calibrate the SEC curve. The Mn, SEC was 34,700 g mol-1 and the 

Mw/Mn was 1.07. The weight fraction of PEG/PFA-C8 blend was 34/66 (%), respectively, 

which was the same with the weight fraction of PEG-b-PFA-C8. 
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Figure 2-8. The Avrami plots of the (a) PEG homopolymer and (b) PEG-b-PFA-C8 

crystallized at Tc = 312 K.  

 

Table 2-2. Avrami Parameters Obtained from Isothermal Crystallization Data Obtained by 

DSC 

 n1
a K1 (sec-n)a n2

b K2 (sec-n)b 

PEG homopolymer 2.18 3.43 × 10-4 0.202 1.13 

PEG-b-PFA-C8 3.18 7.06 × 10-5 0.258 0.784 

aAvrami exponent and crystallization constant in the early crystallization stage of PEG block 
bAvrami exponent and crystallization constant in the late crystallization stage of PEG block 

 

2.3.3 PEG-b-PFA-C8の階層構造 

 Figure 2-9 に (a) 溶融状態および (b) 312 K で 30 分間等温保持した後の PEG-b-

PFA-C8 の SAXS プロファイルを示す。散乱ピーク比 q/q* (q* : 一次の散乱ベクト

ル) が 1 : 2 : 4 : 5 と整数倍なので、PEG 相と PFA-C8相からなるラメラ状ミクロ相

分離構造を形成した。また、PEG と PFA-C8相の厚みの比が 1 : 2 なので消滅則によ

り、3 次の散乱ピークは観測されなかった。溶融状態の方が等温結晶化後に比べて、

高次の散乱ピークが明瞭に観測された。これは PEG および PFA-C8両ブロックの結

晶化によりミクロ相分離構造の秩序性が低下したことを意味する。また、PFA-C8結

晶 (545 electron nm-3、298 K) と PEG 結晶 (405 electron nm-3、298 K) または PFA-C8
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結晶と PEG の非晶 (369 electron nm-3、298 K) 間の電子密度差が PEG の結晶と非晶

間の電子密度差よりもはるかに大きいため、PEG のラメラ晶の積層に由来する散

乱ピークは観測されなかった。 

 

Figure 2-9. SAXS intensity profiles of PEG-b-PFA-C8 in (a) the melt state (T = 373 K) and 

(b) the thermodynamically equilibrium state after holding at isothermal crystallization 

temperature (Tc = 312 K). 

 

 Figure 2-10 に PEG-b-PFA-C8の WAXD プロファイルを示す。Figure 2-11 (a)に示す

ように、PEG は単斜晶の結晶格子 (a = 0.805 nm, b = 1.304 nm, c = 1.948 nm, β = 125.4°) 

であり、q = 13.5 と 16.4 nm-1の回折ピークは PEG 結晶の(120)面、(hk2)面に由来す

る。2-26,27) (hk2)面の回折ピークは(032), (-132), (112), (-212)面の回折ピークが重な

って観測されたものとして表現する。Figure 2-11 (b)に示すように、PFA-C8は Rf基

が六方最密充填して凝集構造を形成し、その凝集構造が積層して積層ラメラ構造を

形成する。Figure 2-10 の q = 5.76 nm-1の回折ピークは Rf基の積層ラメラ構造に由来

する、三次の回折ピークであり、Rf 基の(300)面と記述する。その層の間隔は 3.18 

nm であり、Rf基の側鎖の長さ 1.6 nm の約 2 倍に対応する。q = 12.6 nm-1の回折ピ
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ークは六方最密充填した Rf 基の(001)面 (d = 0.50 nm) に由来する。Figure 2-12 に

PEG-b-PFA-C8の昇温過程の WAXD プロファイルを示す。PEG 結晶に由来する回折

ピークは PEG ブロックの融点以上の 334 K で消失し、Rf基の積層ラメラ構造と六

方最密充填に由来する回折ピークは PFA-C8ブロックの融点以上の 349 K で消失し

た。これらの相転移挙動は DSC の結果と一致した。 

 

Figure 2-10. (○) WAXD intensity profiles of PEG-b-PFA-C8 after isothermal crystallization 

(Tc = 312 K, t = 1800 sec). The solid lines indicate a fit curve of Gaussian peaks. 
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Figure 2-11. Schematic illustration of (a) PEG and (b) PFA-C8 crystalline structure. 
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Figure 2-12. WAXD intensity profiles for PEG-b-PFA-C8 at different temperature:  

(a) 300 K, (b) 313 K, (c) 323 K, (d) 333 K, (e) 338 K, (f) 343 K, (g) 348 K, (h) 353 K, (i) 

363 K and (j) 373 K.  

 

 Figure 2-13にせん断配向した PEG-b-PFA-C8膜の二次元(a)SAXS/(b)WAXDパター

ンをそれぞれ示す。サンプルを 60 μm の厚みの金属リングスペーサー内に封入し、

120 μm の厚みのガラスプレートで挟むことで、サンプルの厚みを 60 μm に調節し

た。せん断前に 373 K で 10 分間熱処理し、回折像に対して垂直方向にせん断配向

した後、室温まで徐冷した。二次元 SAXS パターンから赤道方向に散乱ピークが観

測され、これはラメラ状ミクロ相分離構造が赤道方向に配向したことを示す。二次

元 WAXD パターンから PEG 結晶の(120)面の回折ピークと Rf基の積層ラメラ構造

に由来する、三次の回折ピーク [Rf基の(300)面の回折ピーク] が子午線方向に観測

され、六方最密充填した Rf 基の(001)面の回折ピークが赤道方向に観測された。得

られた二次元 SAXS/WAXD パターンから、Figure 2-13(c)に示す模式図を描写した。

相分離界面での PFA-C8 ブロックと PEG ブロックとの接触を最小限にするために、

PFA-C8 の主鎖は相分離界面に対して垂直方向に配向し、Rf 基の積層ラメラ構造は

界面に対して水平方向に配向した。2-28) PEG ブロックのラメラ晶は相分離界面に

対して face-on 配向した。成長速度が最も大きい(120)面の成長方向を相分離界面に
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対して水平方向に向けた状態で、結晶成長したと考えられる。2-29) また、ミクロ

相分離構造の厚みは有限であり、相分離界面近傍で結晶化するセグメントは存在し

ないので、相分離界面に対して水平方向への結晶成長に制限されたと考えられる。

従って、結晶核は PEG 層の中心に現れ、(120)面の結晶成長は相分離界面に対して

水平方向に進行し、結果としてラメラ晶は face-on 配向した。Figure 2-14 に(a) PEG-

b-PFA-C8 および(b) PEG ホモポリマーの WAXD プロファイルと波形分離の結果を

それぞれ示す。PEG-b-PFA-C8、PEG ホモポリマーともに PEG の(120)面および(hk2)

面の回折ピークがそれぞれ観測されており、その回折強度比 (I120 : Ihk2) は PEG-b-

PFA-C8の場合 I120 : Ihk2 = 2.1 : 1.0 であり、PEG ホモポリマーの場合 I120 : Ihk2 = 1.1 : 

1.0 である。従って、PEG-b-PFA-C8において(120)面の回折ピーク強度が大きく、こ

れは PEG-b-PFA-C8 の方が PEG ホモポリマーよりもラメラ厚に対する(120)面の結

晶サイズが大きいことを示唆する。PEG のラメラ晶は face-on 配向しているため、

ラメラ厚方向 (相分離界面に対して垂直方向) は結晶成長が制限される一方、分子

鎖に対して垂直方向 (相分離界面に対して水平方向) は結晶成長が制限されない。

従って、結晶成長方向が制限された PEG-b-PFA-C8の方が PEG ホモポリマーよりも

ラメラ厚に比べて(120)面の結晶サイズが大きくなり、(120)面の回折ピーク強度が

大きくなったと考えられる。 
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Figure 2-13. (a) 2D-SAXS and (b) 2D-WAXD patterns of a shear oriented PEG-b-PFA-C8 

film. The shear direction was vertical in images. (c) Schematic representation of the 

hierarchical ordered structure in PEG-b-PFA-C8. 

 

 

Figure 2-14. WAXD intensity profiles of (a) PEG-b-PFA-C8 and (b) PEG homopolymer 

after isothermal crystallization (Tc = 312 K, t = 1800 sec). The solid lines indicate a fit curve 

of Gaussian peaks. 
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2.3.4 PEG-b-PFA-C8の構造形成過程とその解析方法 

 Figure 2-15は溶融状態から等温結晶化までの PEG-b-PFA-C8の SAXS/WAXDプロ

ファイルの経時変化を示す。測定時間 (t) は Ti = 373 K で保持 (t = 0 ~ 5 秒)、急冷

過程 (t = 5 ~ 20 秒)、Tf = 312 K で等温結晶化 (t = 20 ~ 1800 秒) からなる。SAXS プ

ロファイルにおいて、一次ピークの位置は小角側にややシフトしたが、ほぼ変化し

なかった。結晶化過程で PEG 相と PFA-C8相間の電子密度差が減少したため、散乱

強度がしだいに減衰した。溶融状態で PEG および PFA-C8ブロックは強く偏斥して

おり、急冷過程および等温結晶化過程でラメラ状ミクロ相分離構造を維持した状態

で、PEG および PFA-C8ブロックともに結晶化した。SAXS 測定から得られたデー

タを基に式(2-5)の一次元電子密度相関関数を用いて PEG ブロックの結晶成長過程

での構造ゆらぎを調べた。 

                            
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I(q)は散乱強度、r はラメラが積層した方向への距離である。熱散漫散乱の寄与は

Porod 則に従い減算した。2-30,31) Figure 2-16 に示すように、Strobl により提案され

た一次元電子密度相関関数を計算することで、ラメラ状ミクロ相分離構造の長周期 

(L)、PEG 層の厚み (dPEG)、PFA-C8層の厚み (dPFA-C8 = L - dPEG)、比内部界面などの

構造パラメータの経時変化を求めた。2-32) 比内部界面とは単位体積に対するラメ

ラ状ミクロドメイン界面の面積である。 

 WAXD プロファイルにおいて、急冷過程で q = 12.6 nm-1の六方最密充填した Rf

基の(001)面の回折ピークが急に出現し、続いて q = 13.5 nm-1と q = 16.4 nm-1の PEG

結晶の(120)面と(hk2)面に由来する回折ピークが出現し、その強度がしだいに増大

した。WAXD プロファイルをガウス関数を用いて PEG 結晶の(120)面、(hk2)面の回

折ピーク、Rf基の積層ラメラ構造に由来する、三次の回折ピーク [Rf基の(300)面の

回折ピーク]、六方最密充填した Rf 基の(001)面の回折ピーク、PEG および PFA-C8
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のアモルファスハローに波形分離し、PEG 結晶の(120)面および六方最密充填した

Rf 基の(001)面の回折ピークの半値幅の経時変化を求めた。結晶および非晶由来の

ピーク面積 (Icryst(q)および Iamor(q)) から式(2-6)を用いて PEG ブロックの結晶化度

を算出し、その経時変化を求めた。q1と q2は 4,5 nm-1と 20 nm-1として計算した。 
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Figure 2-15. Evolution of time-resolved (a) SAXS and (b) WAXD intensity profiles of PEG-

b-PFA-C8 during the temperature quenching and isothermal crystallization. 

 

Figure 2-16. (a) Normalized one-dimensional (1D) electron density correlation function 

curves, r(r), calculated from SAXS intensity profiles of PEG-b-PFA-C8. L is long period of 

lamellar microdomains. dPEG is PEG layer thickness. dPFA-C8 is PFAC8 layer thickness (dPFA-

C8 = L – dPEG). B and Q is the parameter to obtain the interface area of the lamellar 

microdomains per unit volume, which is called specific internal surface and is described as 

(𝑂 =
2

𝑑PEG

𝐵

𝐵+𝑄
). (b) Schematic model for lamellar microphase separated morphology of 

PEG-b-PFA-C8 assigned to long period, PFA-C8 and PEG layer thickness. 
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2.3.5 急冷過程及び等温結晶化初期過程における構造ゆらぎ 

 Figure 2-17 に 2.3.4 で説明した各構造形成パラメータ、Figure 2-18 にその構造形

成パラメータを基に描写化した、急冷過程および等温結晶化過程における構造ゆら

ぎの模式図をそれぞれ示す。 t = 5 ~ 20 秒での急冷過程でラメラ状ミクロ相分離構

造の長周期は増大した。これは試料の冷却に伴う成分鎖の非相溶性の増大が原因で

ある。2-33) t = 10 ~ 50 秒で六方最密充填した Rf基の(001)面の回折ピークの半値幅

は一定となったので、PFA-C8ブロックは瞬時に結晶化した。急冷後、ミクロ相分離

構造の長周期は増大し、比内部界面は減少した。これは PFA-C8 ブロックの主鎖が

ラメラ状ミクロドメイン界面に対して垂直方向に伸長したため、PFA-C8 層の厚み

が増大し、長周期が増大したことが原因である。しかし、結晶化により密度が上昇

し、PFA-C8 相の体積が減少するため、Rf 基の充填によりラメラ状ミクロ相分離界

面に対して水平方向の面積が減少し、比内部界面は減少した。t = 20 ~ 50 秒の PEG

ブロックの核生成に伴う誘導期後、PEG ブロックの結晶化が開始した。t = 50 ~ 100

秒で PEG 結晶の(120)面の回折ピークの半値幅が急激に減少し、PEG ブロックの結

晶化度がシグモイダル状に増加した。核生成後、PEG 結晶の(120)面の回折ピーク

の半値幅の減少と 2.3.2 の PEG 結晶の融点の増大により、PEG のラメラ晶は相分

離界面に対して水平方向と垂直方向 (ラメラ晶の厚化) に成長したと考えられる 

(三次元的に成長)。PEG ブロックの三次元結晶成長に伴い PEG 相が体積減少し、

その内部応力により PFA-C8 相を PEG 相側に引きずり込み、PEG 層の厚みが減少

し、PFA-C8層の厚みが増大した。また、同時に六方最密充填した Rf基の(001)面の

回折ピークの半値幅が増大したため、PFA-C8 相の結晶秩序性が低下した。これは

2.3.2 の DSC を用いた等温結晶化の実験結果と一致した。溶融状態 (T = 373 K) か

ら T = 312 K まで急冷し、等温保持した時の PFA-C8ホモポリマーの(a)WAXD プロ

ファイルと(b)六方最密充填した Rf基の(001)面の回折ピークの半値幅の経時変化を

Figure 2-18 にそれぞれ示す。PFA-C8 ホモポリマーの場合、急冷過程で結晶構造は
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瞬時に形成され、等温保持過程において半値幅は不変である。しかし、PEG-b-PFA-

C8の場合、PFA-C8ブロックの半値幅が増大したのは、PEG ブロックの結晶化に伴

う PEG 相の体積減少による内部応力が原因である。このように急冷過程及び等温

結晶化過程で、PEG ブロックの結晶化に伴う内部応力によりミクロ相分離構造は

ゆらぎ、PFA-C8相の結晶秩序性は低下した。しかし、両成分鎖の偏斥力が大きいの

で、ブロック共重合体の結合点がラメラ状相分離界面から離脱するのを防ぎ、結晶

化過程でミクロ相分離構造を維持したと考えられる。 
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Figure 2-17. Time evolutions of (a) sample temperature, (b) long period of lamellar 

microdomains, (c) degree of crystallinity for PEG, (d) PEG layer thickness, (e) PFA-C8 layer 

thickness, (f) FWHM of the diffraction peak corresponding to the (120) plane of PEG 

crystals, (g) FWHM of the diffraction peak corresponding to the (001) lattice plane of 

hexagonally packed Rf groups and (h) specific internal surface at the period from t = 0 ~ 

1800 sec. The insets shows data against t = 0 ~ 200 sec to emphasize the early stage of the 

isothermal crystallization. 
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Figure 2-18. Schematic representation of structural building process of PEG-b-PFA-C8 

during the temperature quenching and isothermal crystallization. 

 

 

 

 

Figure 2-19. (a) The evolution of time-resolved WAXD intensity profiles of PFA-C8 

homopolymer during the temperature quenching and isothermal crystallization processes at 

Tc = 312 K. The WAXD data were collected every 5 sec (exposure time: 4 sec, waiting time : 

1sec). The PFA-C8 homopolymer was synthesized by atom transfer radical polymerization 

with a 2-Bromo-2-methylpropionyl bromide in HFIP at 325 K. The Mn,SEC and Mw/Mn was 

determined by size-exclusion chromatography . PMMA standards were used to calibrate the 

SEC curve. The Mn, SEC was 67,700 g mol-1 and the Mw/Mn was 1.12. (b) Time evolution of 

FWHM of the diffraction peak corresponding to the (001) lattice plane of hexagonally 

packed Rf groups of PFA-C8 homopolymer at the period from t = 0 to 900 sec.  
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2.3.6 等温結晶化後期過程における構造ゆらぎ 

 等温結晶化後期において、PEG 結晶の(120)面の回折ピークの半値幅は一定であ

るが、PEG ブロックの結晶化度は増加し続けた。2.3.2 の PEG 結晶の融点は上昇し

続けているため、PEG のラメラ晶の成長次元は相分離界面に対して水平方向では

なく、垂直方向 (ラメラ晶の厚化) に成長したと考えられる (一次元的に成長)。そ

して、PEG 層の厚みが増大し、PFA-C8層の厚みが減少した。SAXS 測定より PEG-

b-PFA-C8は PEG ブロックのラメラ晶の積層に由来する散乱ピークが観測されない

ので、ラメラ晶の厚化は確認できなかった。PEG-b-PFA-C8を用いて PEG ブロック

のラメラ晶の積層を直接観測するかわりに、PEG ホモポリマーの溶融状態からの

等温結晶化過程を SAXS/WAXD その場同時時分割測定に基づき調べた。Figure 2-20

に溶融状態から PEG ホモポリマーの結晶化温度 Tc = 312 K まで急冷し、等温保持

した時の SAXS および WAXD プロファイルの経時変化をそれぞれ示す。Figure 2-

21 に SAXS 測定から得られたデータを基に式(2-5)の一次元電子密度相関関数を計

算することで、ラメラ晶の長周期 (L)、ラメラ晶の厚み (dcryst)、線結晶化度 (Xc = 

dcryst/L)、比内部界面などの構造パラメータの経時変化をそれぞれ求めた。WAXD プ

ロファイルをガウス関数を用いて PEG 結晶の(120)面、(hk2)面の回折ピーク、PEG

のアモルファスハローに波形分離し、PEG 結晶の(120)面の回折ピークの半値幅の

経時変化を求めた。さらに、式(2-6)より波形分離したピーク面積から PEG ブロッ

クの結晶化度を算出し、その経時変化を求めた。Figure 2-22 に示すように等温結晶

化後期において PEG のラメラ晶が厚化し、折りたたみ面の面積が減少した。Mnが

12,600 g mol-1以上の高分子量体で、分子量分布の狭い PEG の場合、PEG のラメラ

晶は等温結晶化後期に厚化することが報告されている。2-15,34) 非整数倍に折りた

たまれた分子鎖 (nonintegral folding chain, NIF) が形成する結晶は分子鎖末端がラ

メラ晶内部に存在し、また、ラメラ晶表面は分子鎖がゆるく折りたたまれているた

め、不規則で粗く、熱力学的に最も不安定な状態となっている。NIF 結晶を等温保
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持することで、厚化または薄化して、整数倍に降りたたまれた (integrally folded, IF) 

結晶に転移する。Mn が 12,600 g mol-1以上の高分子量体において、NIF 結晶から IF

結晶への転移は熱力学的に、速度論的に抑制される。従って、NIF 結晶は最終的に

準安定的な結晶構造として存在するが、PEG の分子鎖は協同運動しながら結晶の c

軸 (分子鎖軸) にそって拡散し、折りたたみ面の面積を減少させ、熱力学的に安定

状態に移行したと考えられる。等温結晶化初期で PEG ブロックの結晶化に伴う体

積減少による内部応力により、PFA-C8 ブロックの結晶構造を部分的に破壊しなが

ら PFA-C8 相は PEG 相側に引きずり込まれ、PEG 層の厚みは減少し、PFA-C8 層の

厚みは増大した。従って、PEG ブロックはエンタルピー的に利得したものの、PFA-

C8 ブロックの分子鎖は引き伸ばされたため、エントロピー的に損失したと考えら

れる。しかし、等温結晶化後期で PEG のラメラ晶が相分離界面に対して垂直方向

に厚化したため、引き伸ばされた PFA-C8 ブロックの分子鎖は解放され、エントロ

ピー損失を解消したと考えられる。その結果、PEG 相の厚みが増大し、PFA-C8 層

の厚みが減少したと考えられる。 

 

 

Figure 2-20. Time-resolved (a) SAXS/(b) WAXD intensity profiles of PEG homopolymer 

during the temperature quenching and isothermal crystallization at Tc = 312 K. The SAXS 

data were collected every 61 sec (exposure time : 60 sec, waiting time : 1 sec) to get clear 

SAXS intensity profiles, and the WAXD data were collected every 5 sec (exposure time : 4 

sec, waiting time : 1 sec). 
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Figure 2-21. (a) Normalized one-dimensional (1D) electron density correlation function 

curves, r(r), calculated from SAXS intensity profiles of PEG homopolymer. L is long 

period of stacked PEG lamellar crystals. dPEG is lamellar thickness of PEG crystals. B and 

Q is the parameter to obtain the interface area of the stacked PEG lamellar crystals per unit 

volume, which is called specific internal surface and is described as (𝑂 =
2

𝑑PEG

𝐵

𝐵+𝑄
). The 

degree of linear crystallinity is described as (
𝑑cryst

𝐿
).  (b) Schematic model for stacked PEG 

lamellar crystal assigned to long period and lamellar thickness of PEG crystals. 

 

 

 

Figure 2-22. Time evolutions of (a) sample temperature, (b) long period, (c) lamellar 

thickness of PEG crystals, (d) degree of linear crystallinity, (e) specific internal surface, (f) 

FWHM of the diffraction peak corresponding to the (120) plane for PEG block, (g) degree 

of crystallinity at the period from t = 0 to 1800 sec. 
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2.4 結論 

 

本章では、ミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成する強偏斥系結

晶性-結晶性ジブロック共重合体の溶融状態からの結晶化挙動とその階層構造形成

過程を DSC および SAXS/WAXD その場同時時分割測定に基づき評価した。溶融状

態からの試料の冷却とともに先に結晶化した成分鎖が形成した制限空間内で後か

ら結晶化する成分鎖が等温結晶化した。等温結晶化初期過程において、後から結晶

化する成分鎖のラメラ晶は三次元的に結晶成長し、結晶化に伴う体積減少による内

部応力により、先に結晶化した成分鎖の結晶構造を部分的に破壊することが明らか

となった。等温結晶化後期過程において、ラメラ晶は一次元的に成長し、先に結晶

化した成分鎖の結晶構造に影響を及ぼさないことが明らかとなった。本章で得られ

た知見は、結晶性-結晶性ブロック共重合体の結晶化挙動とミクロ相分離構造変化

を理解する上での一助となることを期待する。 
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3.1 緒言 

 

結晶性-非晶性ブロック共重合体は、結晶性-ガラス状非晶性 [秩序-無秩序転移温

度 (TODT) > 非晶性成分鎖のガラス転移温度 (Tg) > 結晶性成分鎖の結晶化温度 

(Tc)] と結晶性-ゴム状非晶性 [TODT > Tc > Tg] ブロック共重合体の二種類に分類さ

れる。ミクロドメイン内の非晶性成分鎖の分子運動性が結晶性成分鎖の結晶化やミ

クロ相分離構造の形態に及ぼす影響はこれまでに報告されている。3-1~6) 結晶性-

ガラス状非晶性ブロック共重合体では、ガラス状の非晶性成分鎖の分子運動性が低

いので、ガラス状ドメイン内での結晶化は阻害され、溶融状態において形成された

ミクロ相分離構造は結晶化過程で維持される。3-7~15) 一方、結晶性-ゴム状非晶性

ブロック共重合体では、ゴム状の非晶性成分鎖の分子運動性が高いので、ゴム状ド

メイン内での結晶化は阻害されず、成分鎖の偏斥力が弱ければ、溶融状態において

形成されたミクロ相分離構造が結晶化過程で破壊される。3-16~24) 最終的なミクロ

相分離構造の形態は結晶化速度、分子鎖の拡散、成分鎖の偏斥力の競合により決ま

る。このように、結晶性-非晶性ブロック共重合体において、非晶性成分鎖の分子運

動性が続く結晶性成分鎖の結晶化に影響を及ぼすことが明らかになっている。しか

し、結晶性-結晶性ブロック共重合体において、先に結晶化した成分鎖の分子運動

性が、続く他方の結晶性成分鎖の結晶化に及ぼす影響を明らかにした研究例はない。 

 強偏斥系結晶性-結晶性ジブロック共重合体の PEG-b-PFA-C8を用いれば、先に結

晶化した PFA-C8ブロックの結晶秩序性、結晶化度を調節することで PFA-C8相の偏

斥力が変化し、PFA-C8ブロックの分子運動性を制御できると予想した。本章では、

PFA-C8ブロックの偏斥力が後から結晶化する PEG ブロックの結晶化やミクロ相分

離構造の形態に及ぼす影響を明らかにすることを目的とした。PFA-C8 ブロックの

結晶化度は熱履歴によって調節され、溶融状態から PFA-C8 ブロックの結晶化温度

で等温保持することで Rf基が高度にパッキングして高秩序相を形成し、PFA-C8相
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の偏斥力が大きくなり、PEG ブロックの結晶化に伴う PFA-C8ブロックの分子鎖の

移動を抑制すると考えられる。一方、溶融状態から急冷すると Rf 基がゆるくパッ

キングして低密度相を形成し、PFA-C8 相の偏斥力が小さくなり、PEG ブロックの

結晶化に伴い、PFA-C8 ブロックの分子鎖が移動しやすくなると考えられる。各々

の階層構造形成過程を小角 X線散乱/広角 X 線回折その場同時時分割測定に基づき

正確に評価した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



第 3 章 

61 

 

3.2 実験 

 

3.2.1 PEG-b-PFA-C8の熱物性評価 

 測定に用いた試料は 2 章で使用したのと同じ PEG-b-PFA-C8であり、数平均分子

量 (Mn,NMR, Mn,SEC, Mn,MALS)、分子量分布 (Mw/Mn)、PEG ブロックの重量分率 (fw,PEG)、

PEG ブロックの体積分率 (fv, PEG) はそれぞれ 58,300 g mol-1、180,000 g mol-1、56,300 

g mol-1、1.39、34%、44%である。 

PEG-b-PFA-C8 の等温結晶化挙動を DSC より評価した。装置は PerkinElmer 

Diamond DSC (PerkinElmer Inc.) を用い、試料はフィルム状で、約 1 mg をアルミニ

ウムパンに封入した。Figure 3-1(a) (b)に 2 種類の降温過程を示す。 

降温過程(1’)： 

PEG ブロック、PFA-C8ブロックともに溶融状態の 373 K から PEG ブロックの結

晶化温度 (312 K) まで 60 K/min で急冷して等温保持し、373 K まで 50 K/min で昇

温して PEG および PFA-C8ブロックの融点、融解エンタルピーをそれぞれ得た。 

降温過程(2’)： 

PEG ブロック、PFA-C8 ブロックともに溶融状態の 373 K から PFA-C8 ブロック

の結晶化温度 (335 K) まで 60 K/min で急冷して 1 時間等温保持した。その後 PEG 

ブロックの結晶化温度 (312 K) まで 60 K/min で急冷して等温保持し、373 K まで

50 K/min で昇温して PEG および PFA-C8ブロックの融点、融解エンタルピーをそれ

ぞれ得た。 

PEG ブロックの結晶化温度での等温保持時間を変えて上記の測定を繰り返し、

等温保持時間に対して PEG および PFA-C8ブロックの融点、融解エンタルピーをプ

ロットした。 
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Figure 3-1. Temperature profiles applied in (a, b) DSC and (c, d) in-situ time-resolved 

simultaneous SAXS/WAXD measurements. (a) Route (1’), (b) Route (2’), (c) Route (1”), 

and (d) Route (2”). 

 

3.2.3 PEG-b-PFA-C8の階層構造評価  

大型放射光施設 SPring-8 BL40B2 ビームライン にて PEG ブロックの等温結晶

化挙動とミクロ相分離構造変化を SAXS/WAXD その場同時時分割測定より評価し

た。散乱ベクトルを q = 4πsin(θ) / λ と定義し、入射 X 線として波長 λ = 0.1 nm、検

出器として小角領域はピクセルサイズ 43.1 × 43.1 μm2、ピクセル数 2048 × 2048 の
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イメージインテシファイア CCD カメラ (Hamamatsu Photonics)、広角領域はピクセ

ルサイズ 50 × 50 μm2、ピクセル数 1024 × 1024 のフラットパネル (Hamamatsu 

Photonics) を用い、カメラ長 2261 mm (SAXS)、70.7 mm (WAXD)、露光時間 4 秒 (露

光後 1 秒待機) の条件で測定した。標準試料としてべヘン酸銀と酸化セリウム(IV)

を用い、SAXS/WAXD 測定のビーム中心およびカメラ長を算出した。2.2.5 の Figure 

2-2 に示した温度ジャンプ装置を用いて試料を急冷した。Figure 3-1(c) (d)に 2 種類

の降温過程を示す。 

降温過程(1”)： 

PEG ブロック、PFA-C8ブロックともに溶融状態の 373 K から PEG ブロックの結晶

化温度 (312 K) まで 240 K/min で急冷し、1800 秒間等温保持した。 

降温過程(2”)： 

PEG ブロック、PFA-C8 ブロックともに溶融状態の 373 K から PFA-C8 ブロックの

結晶化温度 (335 K) まで 283 K/min で急冷して 1 時間等温保持し、その後 PEG ブ

ロックの結晶化温度 (312 K) まで 152 K/min で急冷し、1800 秒間等温保持した。 

試料は 60 μm の金属スペーサー内に入れて、120 μm の石英ガラスで挟み、厚み

を 60 μm にした。得られた二次元パターンは等方的であり、円環平均して一次元プ

ロファイルを得た。一次元プロファイルから検出器のバックグラウンドを減算し、

試料による X 線の吸収を補正した。 
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3.3 結果および考察 

 

3.3.1 異なる降温過程における PEG-b-PFA-C8の結晶化挙動の比較 

 Figure 3-2 に降温過程(1’)と(2’)の熱履歴を施した、等温結晶化時間 (tc) に対する

PEG および PFA-C8 結晶の融点および融解エンタルピーの変化をそれぞれ示す。

2.3.2 と同様に PEG 結晶の融点および融解エンタルピーは等温保持時間とともに

増大する一方、PFA-C8結晶の融解エンタルピーは tc = 0 ~ 120 秒間に減少した。PEG

結晶のラメラ厚が等温保持時間とともに厚化し、さらに PEG ブロックの結晶成長

が先に結晶化した PFA-C8ブロックの結晶構造を破壊したことを意味する。降温過

程(2’)の方が降温過程(1’)に比べて PFA-C8結晶の融点および融解エンタルピーが大

きい一方、PEG 結晶の融点および融解エンタルピーは小さかった。降温過程(2’)に

おいて、PFA-C8ブロックの結晶化温度 (Tf = 335 K) で等温保持したため、結晶サ

イズ、結晶化度が増大した。一方、PEG ブロックの結晶成長は降温過程(2’)におい

て阻害されており、PEG の結晶成長と PFA-C8相の秩序性の向上は相反する関係で

ある。 
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Figure 3-2. Melting temperatures of (a) PFA-C8 and (b) PEG crystals and melting enthalpies 

of (c) PFA-C8 and (d) PEG crystals in PEG-b-PFA-C8 plotted as a function of isothermal 

crystallization time (tc) at 312 K. The red circles (○) and blue circles (○) indicate Routes (1’) 

and (2’), respectively. 

  

Figure 3-3 に降温過程(1’)と(2’)の PEG-b-PFA-C8のアブラミプロットを示す。2.3.2

と同様に二つの結晶化過程が観測された。Table 3-1 にアブラミプロットの結果を

示す。降温過程(2’)は降温過程(1’)よりも n1の値が小さい。これは降温過程(2’)にお

いて PEG ブロックの結晶成長が阻害されたことを示す。降温過程(2’)は降温過程

(1’)よりも K1が大きい。これは降温過程(2’)において降温過程(1’)よりも結晶化速度

が速いことを示す。降温過程(2’)において PFA-C8 ブロックの結晶化温度で等温保

持したため、高度に秩序化した PFA-C8相を形成した。その結果、相混合すること

なく明瞭な相分離界面を形成し、界面に PEG の分子鎖が高密度に集積したと考え

られる。明瞭な相分離界面の形成と界面での PEG の分子鎖の集積が PEG ブロック
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の結晶化を促進したと考えられる。さらに、PFA-C8 相が高度に秩序化したため、

PFA-C8 相の偏斥力が大きくなり、PEG ブロックの結晶化に伴う PFA-C8 の分子鎖

の移動を抑制した結果、PEG ブロックの結晶成長が阻害されたと考えられる。本実

験では界面領域 (q = 2 ~ 3 nm-1) と Rf基の積層構造由来の回折ピーク (q = ca. 2 nm-

1) が重なるため、相分離界面の厚みを算出できなかった。結晶性-非晶性ブロック

共重合体/非晶性ホモポリマーまたはオリゴマーブレンド [poly(ethylene oxide)-b-

poly(styrene)/poly(styrene) blends : (PEO-b-PS/PS blends)] において、分子運動性の低

いガラス状の PS 相内 (Tc,PEG < Tg,PS) で結晶化した方が分子運動性の高いゴム状の

PS 相内 (Tc,PEG > Tg,PS) で結晶化した場合よりも、PEO の融点、結晶化度、アブラ

ミ指数が低く、さらに、結晶化速度も遅いことが報告されている。3-2) 上記で述べ

たように、結晶性-結晶性ブロック共重合体の PEG-b-PFA-C8において、分子運動性

が低いと考えられる、高度に秩序化した PFA-C8相内で結晶化した方が PEG ブロッ

クの結晶化速度が速いことが明らかとなっており、この結果は PEO-b-PS/PS ブレ

ンドの結果と一致しない。PEG-b-PFA-C8 の方が PEO-b-PS/PS ブレンドの場合に比

べて相分離界面に結晶性高分子である PEG が高密度に集積したため、結晶化速度

が速いと考えられる。 

 

 

Figure 3-3. The Avrami plots of the PEG-b-PFA-C8 crystallized at Tc = 312 K applied to 

thermal history, (a): Route (1’), and (b): Route (2’).  
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Table 3-1. Avrami Parameters Obtained from Isothermal Crystallization Data Obtained by 

DSC 

 n1
a K1 (sec-n)a n2

b K2 (sec-n)b 

Route (1’) 3.18 7.06 × 10-5 0.258 0.784 

Route (2’) 2.34 2.33 × 10-3 0.218 0.905 

aAvrami exponent and crystallization constant in the early crystallization stage 

(approximately 0 ≤ tc ≤ 24 sec) of the PEG block 
bAvrami exponent and crystallization constant in the late crystallization stage 

(approximately 24 ≤ tc ≤ 1800 sec) of the PEG block 

 

3.3.2 異なる降温過程における PEG-b-PFA-C8の階層構造形成過程の比較 

 降温過程(2”)において 2.3.3 と同じ分子鎖凝集構造を形成した。PEG-b-PFA-C8は

ラメラ状ミクロ相分離構造を形成し、Rf基の積層構造は相分離界面に対して水平方

向に配向、PEG のラメラ晶は相分離界面に対して face-on 配向した。降温過程(1”)

での構造変化は SAXS/WAXD その場同時時分割測定より評価し、既に 2.3.5 およ

び 2.3.6 で報告した。降温過程(2”)においても SAXS 測定から得られてデータを基

に一次元電子密度相関関数を用いてラメラ状ミクロ相分離構造の長周期 (L)、PEG

層の厚み (dPEG)、PEG 層の厚み変化 (dPEG/L)、PFA-C8層の厚み (dPFA-C8 = L - dPEG) 、

PFA-C8層の厚み変化 (dPFA-C8/L = 1 - dPEG/L)の経時変化をそれぞれ得た。WAXD 測

定から得られたプロファイルをガウス関数で PEG 結晶の(120)面、(hk2)面の回折ピ

ーク、Rf基の積層ラメラ構造に由来する、三次の回折ピーク [Rf基の(300)面の回折

ピーク]、六方最密充填した Rf基の(001)面の回折ピーク、PEG および PFA-C8のア

モルファスハローに分離し、PEG 結晶の(120)面、Rf 基の(001)面の回折ピークの半

値幅、PEG ブロックの結晶化度の経時変化をそれぞれ得た。降温過程(2”)における

試料の温度変化を Figure 3-4 に示す。温度ジャンプは 337 K から 335 K まで 283 K 

min-1の降温速度で、335 K から 312 K まで 152 K min-1の降温速度でオーバーシュ

ートすることなく試料を急冷した。降温過程(2”)において、Figure 3-5 に示すように、
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PFA-C8 ブロックの結晶化温度で等温保持したため、Rf 基の(001)面の回折ピークの

半値幅が減少した。Figure 3-6 に降温過程(1”)と(2”)における構造形成パラメータの

比較を示す。降温過程(1”)と(2”)ともに同じ構造形成過程を示した。等温結晶化初期

過程 (tc = 0 ~ 100 秒) において、PEG ブロックのラメラ晶が三次元的に成長し、

PEG 相の体積減少に伴う内部応力により、PEG 層の厚みが減少して PFA-C8 相を

PEG 相側に引きずり込むことで、PFA-C8層の厚みが増大し、PFA-C8ブロックの結

晶構造を破壊した。等温結晶化後期 (tc = 100 ~ 1800 秒) において、PEG ブロック

のラメラ晶は一次元的に成長し、PEG層を押し広げて PEG層の厚みが増大し、PFA-

C8 層の厚みが減少した。降温過程(1”)と(2”)の構造形成パラメータの比較を次の[I] 

~ [V]に示す。また、降温過程(1”)と(2”)の構造形成パラメータの比較を反映した模

式図を Figure 3-7 に示す。 

[I] 降温過程(1”)と(2”)においてラメラ状ミクロ相分離構造の長周期はほぼ同じサ

イズ (約 50 nm ) である。これは PFA-C8ブロックの結晶化度、結晶秩序性の差が

PEGブロックの結晶化に及ぼす影響を評価する上で理想的な構造形成空間である。 

[II] 降温過程(2”)は降温過程(1”)よりも六方最密充填した Rf 基の(001)面の回折ピー

クの半値幅が狭く、また PFA-C8層の厚みが薄い。PFA-C8ブロックの結晶化温度で

等温保持したため、高度に秩序化した結晶構造を形成したためであり、これは DSC

測定の結果と一致する。 

[III] 降温過程(2”)は降温過程(1”)よりも PEG ブロックの結晶化度が低く、これは

DSC 測定の結果と一致する。 

[IV] 降温過程(2”)は降温過程(1”)よりも PEG 結晶の(120)面の半値幅が広い。これは

降温過程(2”)が降温過程(1”)よりも(120)面方向の結晶サイズが小さいことを示す。 

[V] 降温過程(2”)は降温過程(1”)よりもミクロ相分離構造内の構造ゆらぎが小さい。

降温過程(2”)において、PFA-C8相の偏斥力が大きいため、PEG ブロックの結晶化に

伴う体積減少による、PFA-C8相の PEG 相側への引きずり込みを抑制したと考えら
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れる。 

 降温過程(1”)において、PEG ブロックは結晶化度、結晶秩序性の低い PFA-C8 相

間で結晶化した。相対的に偏斥力の小さい PFA-C8相内で結晶化したため、PEG ブ

ロックの結晶化は阻害されていない。従って、降温過程(1”)は降温過程(2”)よりも

PEG ブロックの結晶化度および融点が高いが、相分離界面に集積する PEG 鎖の密

度が低いため、結晶化速度が遅い。降温過程(2”)において、PEG ブロックは結晶化

度、結晶秩序性の高い PFA-C8相間で結晶化した。相対的に偏斥力の大きい PFA-C8

相内で結晶化したため、PEG ブロックの結晶化は阻害された。このように先に結晶

化した PFA-C8相の偏斥力は PEG ブロックの結晶化度、融点、結晶化速度に影響を

及ぼすことが明らかとなった。高度に秩序化した PFA-C8相は PEG ブロックの結晶

成長を抑制し、結晶化度および結晶サイズを低下させるが、明瞭な相分離界面を形

成し、界面に PEG 鎖が高密度に集積するため、PEG ブロックの結晶化速度は速い。 

 

Figure 3-4. Time evolutions of the sample (PEG-b-PFA-C8) temperature during in situ 

time-resolved simultaneous SAXS/WAXD measurements. (a): Route (1”), and (b) and (c): 

Route (2”). 
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Figure 3-5. Time evolutions of FWHM of the diffraction peak from the (001) lattice plane 

of hexagonally packed Rf groups in the period from 0 ≤ tc ≤ 900 sec. Isothermal 

crystallization temperature is 335 K. 
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Figure 3-6. Time evolutions of (a) the degree of crystallinity for PEG block, (b) the long 

period of lamellar microdomains, (c) the PEG layer thickness per long period, (d) the PFA-

C8 layer thickness per long period, (e) the PFA-C8 layer thickness, (f) the FWHM of the 

diffraction peak from the (120) lattice plane of PEG crystals, (g) the FWHM of the 

diffraction peak from the (001) lattice plane of hexagonal packed Rf groups in the period 

from 0 ≤ tc ≤ 1800 sec. The insets in (f) show the data for 0.12 ≤ FWHM ≤ 0.15 nm-1 to 

emphasize the contrast between Route (1”) and (2”). The red circles (○) and blue circles 

(○) indicate Route (1”) and (2”), respectively.  
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Figure 3-7. Schematic of the structure formation process of PEG-b-PFA-C8 during 

isothermal crystallization via Routes (1”) and (2”). The green-colored descriptions indicate 

the structure parameter contrasts found in Routes (1”) and (2”). 
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3.4 結論 

 

 本章では、強偏斥系結晶性-結晶性ブロック共重合体の溶融状態から結晶化過程

に至る降温過程を調節することで先に結晶化する成分鎖の結晶化度、結晶秩序性を

調節して偏斥力を制御し、続いて闕所化する成分鎖の結晶化に及ぼす影響を DSC

および SAXS/WAXD その場同時時分割測定に基づき評価した。先に結晶化した成

分鎖の偏斥力は後から結晶化する成分鎖の結晶化度、融点、結晶化速度に影響を及

ぼすことが明らかになった。これは先に結晶化した成分鎖の偏斥力が分子運動性に

影響を及ぼし、後から結晶化する成分鎖の結晶化に影響を及ぼしたと予想される。

先に結晶化した成分鎖の偏斥力が大きければ、後から結晶化する成分鎖の結晶成長

を抑制し、結晶化度の低下、結晶サイズの減少をもたらす一方、明瞭な相分離界面

の形成とその界面に後から結晶化する成分鎖が高密度に集積することにより、結晶

化速度が向上した。本研究は強偏斥系結晶性-結晶性ブロック共重合体を用いて、

先に結晶化した成分鎖の偏斥力を調節することで、後から結晶化する成分鎖の結晶

化を制御し、結晶化に及ぼす影響を評価した初めての報告である。この概念は結晶

性-結晶性ブロック共重合体の結晶化を制御する上で一つの指針となることを期待

する。 
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4.1 緒言 

 

 第 2 章、3 章において、強偏斥系結晶性-結晶性ブロック共重合体の PEG-b-PFA-

C8 はバルク状態において降温過程に依存せず、ミクロ相分離構造と結晶構造から

なる階層構造を形成する事が明らかとなった。実際に材料として使用する際には基

材と接するため、材料界面の影響を考慮する必要がある。結晶性-結晶性ブロック

共重合体は結晶性成分鎖の結晶化度に依存して体積分率が変化する。従って、基板

界面と薄膜表面では分子鎖の動きやすさが異なるため、膜厚方向に成分鎖の結晶化

度が異なり、ミクロ相分離構造の形態が変化する可能性がある。また、ブロック共

重合体は基材と接した時に、空気界面と基板界面、膜厚の影響を受けてミクロ相分

離構造の配向方向が変化する事が報告されている。4-1,2) さらに、溶媒アニール法、

トップコート法、グラフォエピタキシー、ケミカルレジストレーションによりミク

ロ相分離構造の配向を制御する研究が盛んに行われている。4-3~6) このように結晶

性-結晶性ブロック共重合体を用いてその薄膜の階層構造を評価した研究例は少な

く、また階層構造の制御を試みた研究例も少ない。 

本章では、体積分率の異なる PEG-b-PFA-C8を用いてミクロ相分離構造と結晶構

造からなる階層構造を形成した薄膜を調製し、その薄膜の階層構造の評価および制

御を目的とした。Rf 基を導入したブロック共重合体は Rf 基を有する成分鎖の体積

分率に依存して Rf 基の表面濃縮が変化し、ミクロ相分離構造の配向方向も変化す

ることが報告されている。4-7~10) 従って、Rf 基を導入した結晶性-結晶性ブロック

共重合体の PEG-b-PFA-C8薄膜は空気界面、基板界面の影響を考慮した、バルク状

態と同様のミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成し、Rf基の表面濃

縮に依存して薄膜表面のミクロ相分離構造の配向を制御できると予想される。 
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4.2 実験 

 

4.2.1 PEG-b-PFA-C8の調製 

 ベーキングした重合管[1]に FA-C8を 0.20 mL (0.632 mmol)、重合管[2]に FA-C8を

0.50 mL (1.58 mmol)加え、さらに集合管[1]と[2]に PEG マクロイニシエータを 0.500 

g (0.025 mmol)、HFIP を 3.13 mL加えて凍結脱気した。また、ベーキングした重合

管[3]に CuBr を 4.48 mg (0.0313 mmol) 秤量し、真空脱気およびアルゴン置換した。

その後、重合管[4]に 0.14 M の Me6TREN / HFIP 溶液を 0.357 mL (0.050 mmol) 調製

し、凍結脱気して重合管[3]に加えた。調製した CuBr / Me6TREN / HFIP 溶液を凍結

脱気し、重合管[1]と[2]に 0.357 mLずつ加え、凍結脱気を十分に行い、減圧下で封

管してバイオシェーカーにて 325 K、190 rpm の条件で、重合管[1]は 28 時間、重合

管[2]は 26 時間重合した。液化窒素で冷却し、重合を停止させたのち HFIP で希釈

し、メタノールに再沈殿した。重合管[1]および[2]で重合し調製した PEG-b-PFA-C8

をそれぞれ Run1 と Run2 と表記する。 

 

4.2.2 PEG-b-PFA-C8の一次構造評価 

調製した PEG-b-PFA-C8の化合構造、PEG/PFA-C8の組成比をプロトン核磁気共鳴 

(1H-nuclear magnetic resonance; 1H-NMR) 測定に基づきそれぞれ評価した。2.2.3 と

同じ条件で測定した。 

調製した PEG-b-PFA-C8の分子量および分子量分布をサイズ排除クロマトグラフ

ィー (size exclusion chromatography; SEC) 測定に基づきそれぞれ算出した。2.2.3 と

同じ条件で測定した。 

 

4.2.3 PEG-b-PFA-C8の熱物性評価 

調製した PEG-b-PFA-C8 の融点 (Tm)、結晶化温度 (Tc)、融解エンタルピー (Hm) 
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を DSC に基づきそれぞれ算出した。2.2.4 と同じ条件で測定した。 

 

4.2.4 バルク状態の PEG-b-PFA-C8の階層構造評価 

大型放射光施設 SPring-8 BL40B2 ビームライン にて溶融状態と PEG ブロックの

結晶化温度で 1800 秒間等温結晶化した時の PEG-b-PFA-C8 のミクロ相分離構造の

形態と結晶構造を SAXS/WAXD その場同時測定より評価した。散乱ベクトルを q = 

4πsin(θ) / λ と定義し、入射 X 線として波長 λ = 0.1 nm、検出器として小角領域はピ

クセルサイズ 43.1 × 43.1 μm2、ピクセル数 2048 × 2048 のイメージインテシファイ

ア CCD カメラ (Hamamatsu Photonics)、広角領域はピクセルサイズ 50 × 50 μm2、ピ

クセル数 1024 × 1024 のフラットパネル (Hamamatsu Photonics) を用い、カメラ長

2256 mm (SAXS)、70.7 mm (WAXD)の条件で測定した。標準試料としてべヘン酸銀

と酸化セリウム(IV)を用い、SAXS/WAXD 測定のビーム中心およびカメラ長を算出

した。2.2.5 の Figure 2-2 に示すように実験ハッチ内に温度ジャンプ装置を備え付

け、試料を急冷した。Run1 は溶融状態の 373 K から PEG ブロックの結晶化温度

の 316 K まで急冷した後、1800 秒間等温保持した。Run2 は溶融状態の 373 K から

PEG ブロックの結晶化温度の 312 K まで急冷した後、1800 秒間等温保持した。試

料は 60 μm の金属スペーサー内に入れて、120 μm の石英ガラスで挟み、厚みを 60 

μm にした。得られた二次元パターンは等方的であり、円環平均して一次元プロフ

ァイルを得た。一次元プロファイルから検出器のバックグラウンドを減算し、試料

による X 線の吸収を補正した。 

 

4.2.5 PEG-b-PFA-C8薄膜の階層構造評価 

Run1 は 0.47 wt%、Run2 は 0.66 wt%の PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液を調製し、片面研

磨シリコン  (Si) 基板  [1 × 1 cm、厚さ  : 0.5 mm、結晶方位 (111)、SUMCO 

CORPORATION、および、直径 : 1 inch、厚さ 3 mm、結晶方位(111)、松崎製作所 
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(株) 製] 上にスピンキャスト法により PEG-b-PFA-C8 薄膜をそれぞれ調製した。

Run1 は減圧下、溶融状態の 373 K で 24 時間熱処理後、PFA-C8ブロックの結晶化

温度の 335 K で 1 時間熱処理し、PEG ブロックの結晶化温度の 316 K で 1 時間熱

処理した。Run2 は減圧下、溶融状態の 373 K で 24 時間熱処理後、PFA-C8ブロック

の結晶化温度の 336 K で 1 時間熱処理し、PEG ブロックの結晶化温度の 312 K で 1

時間熱処理した。 

 調製した PEG-b-PFA-C8 薄膜の表面形状を原子間力顕微鏡  (atomic force 

microscopy; AFM) を用いて観察した。装置は SPA400 (SII NanoTechnology Inc.) を

用い、カンチレバーとして SI-DF20 (Si 製、バネ定数 15 N m-1、共振周波数 110 - 

150 kHz、背面 Al コート) を用いた。20 μm スキャナーを用い、大気下、室温でタ

ッピングモードで測定した。 

調製した PEG-b-PFA-C8 薄膜表面の元素組成を X 線光電子分光  (X-ray 

photoelectron spectroscopy; XPS) 測定より評価した。装置は APEX (Physical 

Electronics Co., Ltd.) を用いた。X 線源として単色化した Al Kα 線 (1486.6 eV) を用

い、圧力 1 × 10-9 Pa 以下、光電子取り出し角は 45°の条件で測定した。測定領域 0 

~ 1000 eV、間隔 1.0 eV の survey scan で構成元素を見積もり、C1s、O1s、F1sの領域

を間隔 0.1 eV の narrow scan で元素組成比を算出した。 

大型放射光施設 SPring-8 BL03XU ビームラインにて PEG-b-PFA-C8薄膜表面およ

び内部の相分離構造を微小角入射小角X 線散乱 (grazing incidence small-angle X-ray 

diffraction; GI-SAXD) 測定より評価した。散乱ベクトルを q = 4πsin(θ) / λ と定義し、

波長 0.1 nm の X 線を用い、入射角度 (αi) を 0.08°と 0.16°とし、ヘリウムガス雰囲

気下、室温で測定した。PFA-C8の X 線に対する全反射臨界角 (αc) は 0.12°であり、

αi < αcの条件では、試料表面からの X 線のしみこみ深さは数 nm に制限され、薄膜

最表面の分子鎖凝集構造の評価が可能である。一方、αi > αcの条件では、X 線のし

みこみ深さは数百 nm から数 μm となり、薄膜全体の分子鎖凝集構造の評価が可能
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である。検出器としてピクセルサイズ 100 × 100 μm2、ピクセル数 3000 × 3000 のイ

メージングプレート (R-AXIS VII、Rigaku Co., Ltd.) を用い、カメラ長は 2253 mm

で測定した。標準試料としてべヘン酸銀を用い、ビーム中心およびカメラ中心を算

出した。得られた二次元パターンから検出器のバックグラウンドを減算し、解析し

た。 

大型放射光施設 SPring-8 BL03XU ビームラインにて PEG-b-PFA-C8薄膜表面およ

び内部の結晶構造を微小角入射広角 X 線回折 (grazing incidence wide-angle X-ray 

diffraction; GI-WAXD) 測定より評価した。散乱ベクトルを q = 4πsin(θ) / λと定義し、

波長 0.1 nm の X 線を用い、入射角度を 0.08°と 0.16°とし、真空下、室温で測定し

た。検出器としてピクセルサイズ 100 × 100 μm2、ピクセル数 3000 × 3000 のイメー

ジングプレート (R-AXIS VII、Rigaku Co., Ltd.) を用い、カメラ長 452 mm で測定し

た。標準試料として酸化セリウム(IV)を用い、ビーム中心およびカメラ中心を算出

した。得られた二次元パターンから検出器のバックグラウンドを減算し、解析した。 

 佐賀県立九州シンクロトロン光研究センター (SAGA Light Source) の BL12 ビー

ムラインにて PEG-b-PFA-C8薄膜最表面の元素組成比をエネルギー可変X線光電子

分光 (energy-resolved X-ray photoelectron spectroscopy; ER-XPS) 測定より評価し、

PEG-b-PFA-C8薄膜最表面の Rf基の配向方向を調べた。測定に用いた X 線源は 400 

eV の放射光および単色化した Mg Kα 線 (1253.6 eV) である。測定室の圧力は 1 × 

10-6 Pa、光電子取り出し角は 54°の条件で測定した。Mg Kα X 線を用いて測定領域

0 ~ 1000 eV、間隔 1.0 eV で survey scan し、構成元素を見積もった。その後、放射

光軟 X 線および Mg Kα X 線を用いて C1s領域を間隔 0.1 eV で narrow scan し、化学

結合状態を評価した。 
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4.3 結果および考察 

 

4.3.1 PEG-b-PFA-C8の一次構造 

調製した PEG-b-PFA-C8の数平均分子量 (Mn,NMR, Mn,SEC)、分子量分布 (Mw/Mn)、

PEG ブロックの重量分率 (fw,PEG)、PEG ブロックの体積分率 (fv, PEG) を Table 4-1 に

示す。Figure 4-1 に示すように Run1 および Run2 の PEG-b-PFA-C8の SEC プロファ

イルは単峰性であり、Run2、Run1、PEG マクロイニシエータの順に溶出時間が短

くなるため、FA-C8モノマーの原子移動ラジカル重合により分子量が制御されたと

考えられる。Mn,SECは Mn,NMRよりも約 3 倍大きい値であり、これは 2.3.1 で説明し

たのと同様に PEG-b-PFA-C8の分子鎖が溶離液中で凝集してミセル状の凝集体を形

成し、カラムのゲルの細孔内に取り込まれずに早く溶出したためである。PEG-b-

PFA-C8の χN 値は Run1 で約 82 (T = 298 K, χ = 0.17, N = 483)、Run2 で約 89 (T = 298 

K, χ = 0.17, N = 526)であり、一般的に強偏斥系として定義されている χN = 50 より

も大きな値を示した。 

 

Table 4-1. Characterization Data of the Synthesized PEG-b-PFA-C8 

Copolymer 
monomer 

/intiator ratioa 

Mn,NMR
b 

(g mol-1) 

Mn,SEC
c 

(g mol-1) 
Mw/Mn

c fw,PEG
d  fv,PEG

e 

Run1 25 34,300 117,000 1.45 58 68 

Run2 63 56,700 155,000 1.47 35 46 

a Molar ratio of FA-C8 monomer/PEG macroinitiator. 
b Number-average Molecular weight determined by 1H NMR (CDCl3/AK-225 = 1/1). 
c Number-average Molecular weight determined by SEC calibrated with PMMA standard. 
d Weight fraction of PEG block. 
e Volume fraction of PEG block (density of the PFA-C8 and PEG block are 1.85 g mL-1 and 

1.20 g mL-1, respectively) determined by integration in 1H NMR spectrum. 
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Figure 4-1. SEC traces of (a) Run2, (b) Run1 and (c) PEG macroinitiator in HFIP. 

 

4.3.2 PEG-b-PFA-C8の相転移挙動 

Figure 4-2 に Run1 と Run2 のセカンドスキャンの DSC 曲線を示す。サンプルの

熱履歴を消去するために両成分鎖の融点以上の 473 K まで昇温し、続くセカンドス

キャンで DSC 曲線に再現性が得られた。Table 4-2 に転移温度と融解エンタルピー

をまとめる。融解エンタルピーは各ブロックの重量分率で補正した値を示した。

PEG と PFA-C8結晶の融解に伴う吸熱ピークは Run1 では 336 K と 346 K に、Run2

では 334 K と 349 K にそれぞれ観測された。PEG と PFA-C8ブロックの結晶化に伴

う発熱ピークは Run1 では 316 K と 335 K に、Run2 では 312 K と 336 K にそれぞれ

観測された。PEG と PFA-C8 結晶の融解エンタルピーは Run1 では 6.07 kJ mol-1、

6.98 kJ mol-1であり、Run2 では 5.10 kJ mol-1と 6.08 kJ mol-1であった。Run1 の PFA-

C8ブロックの融点は PFA-C8ホモポリマーの融点よりもわずかに低く、また、Run1

の PEGおよび PFA-C8ブロックの融解エンタルピーは PEGおよび PFA-C8ホモポリ
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マーの融解エンタルピーよりも低い値を示した。Run2 の PEG および PFA-C8 ブロ

ックの融点および融解エンタルピーは PEG および PFA-C8 ホモポリマーの融点お

よび融解エンタルピーよりもわずかに低い値を示した。これは 2.3.2 と同様にブロ

ック共重合体の結合点の相分離界面での拘束とコンファイメント効果が結晶化に

伴う分子鎖の拡散を抑制し、結晶化度の低下、結晶サイズの減少をもたらしたと考

えられる。しかし、Run1 の PEG ブロックの融点は PEG ホモポリマーの融点より

も高く、さらに Run1 の PEG および PFA-C8 ブロックの融解エンタルピーは Run2

よりも大きな値を示した。これは 4.3.3 で後ほど示すように、Run1 は Run2 よりも

秩序性の高いラメラ状ミクロ相分離構造を形成する事が SAXS 測定より明らかに

なっており、秩序性の高い相内で結晶成長方向が制限された結果、ラメラ晶が厚化

したと考えられる。Run1 は PFA-C8 ブロックの体積分率が PEG ブロックよりも低

いため PFA-C8ブロックの結晶化は阻害され、PFA-C8ブロックの体積分率が PEG ブ

ロックよりも高い Run2 よりも PFA-C8 ブロックの融解エンタルピーが小さくなる

と予想した。しかし、Run1 において秩序性の高いミクロ相分離構造を形成したた

め、相内で PFA-C8結晶が高密度に充填し、Run2 よりも大きな値を示したと考えら

れる。 
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Figure 4-2. DSC thermograms of (a) Run1 and (b) Run2 during second heating and cooling 

process at a scanning rate of ±10 K min-1 under dry N2 gas. 

 

Table 4-2. Melting and Crystallization Temperature (Tm and Tc), and melting enthalpy (ΔHm) 

of the PEG20K/PFA14K, PEG20K/PFA37K, PEG Macroinitiator and PFA-C8 Homopolymer  

Sample 

Tm / K Tc / K ΔHm / kJ mol-1 

PEG PFA-C8 PEG PFA-C8 PEG PFA-C8 

Run1 336 346 316 335 6.07 6.98 

Run2 334 349 312 336 5.10 6.08 

PEG homopolymer 335 - 312 - 6.70 - 

PFA-C8 homopolymer - 351 - 338 - 7.38 

 

4.3.3 バルク状態の PEG-b-PFA-C8の階層構造 

Figure 4-3 に溶融状態 (373 K) と PEG ブロックの結晶化温度 (Run1 : 316 K、 

Run2 : 312 K) で 1800 秒間等温結晶化した時の(a) Run1 と(b) Run2 の SAXS プロフ

ァイルをそれぞれ示す。散乱ピーク比 q/q* (q* : 一次の散乱ベクトル) が Run1 は

1 : 2 : 3 : 4 : 5、Run2 は 1 : 2 : 4 : 5 なので、PEG 相と PFA-C8相からなるラメラ状ミ
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クロ相分離構造を示した。一次の散乱ピーク位置から算出したラメラ状ミクロ相分

離構造の長周期は Run1 では 373 K で 41.4 nm、316 K で 41.7 nm、Run2 はで 373 K

で 55.4 nm、312 K では 56.5 nm あり、溶融状態からの結晶化とともに一次の散乱ピ

ークの位置はほぼ変化しなかった。2.3.3 と同様に PFA-C8結晶と PEG 結晶または

PFA-C8 結晶と PEG の非晶間の電子密度差が PEG の結晶と非晶間の電子密度差よ

りもはるかに大きいため、PEG のラメラ晶の積層に由来する散乱ピークは観測さ

れなかった。また、溶融状態は結晶化状態に比べて高次の散乱ピークが明瞭に観測

されたため、2.3.3 と同様に両成分鎖の結晶化に伴いミクロ相分離構造の秩序性が

低下したと考えられる。Run1 は Run2 よりも高次まで散乱ピークが明瞭に観測さ

れたため、格子および界面の乱れが小さく、秩序性の高いミクロ相分離構造を形成

したと考えられる。 

Figure 4-4 に PEG ブロックの結晶化温度 (Run1 : 316 K、Run2 : 312 K) で 1800 秒

間等温結晶化した時の(a) Run1 および(b) Run2 の WAXD プロファイルをそれぞれ

示す。q = 13.5 と 16.4 nm-1に PEG 結晶の(120)面、(hk2)面に由来する回折ピーク、

q = 5.76 nm-1に Rf基の積層ラメラ構造に由来する、三次の回折ピーク [Rf基の(300)

面の回折ピーク]、q = 12.6 nm-1に六方最密充填した Rf基の(001)面に由来する回折

ピークがそれぞれ観測された。以上の結果から、2 章の PEG-b-PFA-C8 と同様に、

ラメラ状ミクロ相分離構造を維持しがら PEG および PFA-C8 ブロックともに結晶

化し、ミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成する事が明らかとなっ

た。 
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Figure 4-3. SAXS intensity profiles of (a) Run1 and (b) Run2 at isotropic temperature (T = 

373 K) and PEG crystallization temperature (Run1 : Tc = 316 K, Run2 : Tc = 312 K). 

  

 

Figure 4-4. WAXD intensity profiles of (a) Run1 and (b) Run2 at PEG crystallization 

temperature (Run1 : Tc = 316 K, Run2 : Tc = 312 K). 

 

4.3.4 PEG-b-PFA-C8薄膜の階層構造 

 Figure 4-5(a)に 0.47 wt%の PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液を用いてシリコン基板上にス

ピンキャストして調製した Run1 の薄膜表面の形状像を示す。20 × 20 μm2の走査範

囲で平滑な表面が観察された。Figure 4-5(a’)に 1 × 1 μm2の走査範囲での薄膜表面の
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形状像を示す。Run1 は周期的な構造が観測されなかった。Figure 4-6 に各濃度の

PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液 (0.350, 0.397, 0.450, 0.496, 0.547 wt%) を用いてシリコン基

板上にスピンキャストし調製した Run1 の薄膜表面の形状像と断面像、位相像をそ

れぞれ示す。テラス構造が観測され、その凹凸の深さは約 42 nm であった。これは

4.3.3 の SAXS 測定から得られたラメラ状ミクロ相分離構造の長周期のサイズ 41.7 

nm (316 K) とほぼ一致した。従って、ラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水

平方向に配向していると考えられる。また、0.350, 0.397, 0.450 wt%の順に凹部の面

積が減少し、0.47 wt%においてテラス構造を形成せず、0.496, 0.547wt%の順に凸部

の面積が増大した。0.47 wt%の PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液で調製した Run1 の薄膜の

膜厚は 65 nm であり、これはラメラ状ミクロ相分離構造の長周期の 3/2 倍であっ

た。一般的に、膜厚とラメラ状ミクロ相分離構造の長周期が式(4-1)の関係になる時、

薄膜表面と基板界面では異なる成分鎖が偏斥することが報告されている。 

                                    
1

2
h n L

 
  
 

                              (4-1) 

h は膜厚 (nm)、n は整数、L はラメラ状ミクロ相分離構造の長周期 (nm) である。

従って、Run1 はラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水平方向に配向し、薄

膜表面と基板界面において異なる成分鎖が偏斥していると考えられる。また、ラメ

ラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水平方向に配向する場合、h = nL0または h = 

(n+1/2)L0の膜厚を実現するために、薄膜表面に深さや高さが nL0の凹凸部を作るこ

とにより、全ポリマー量との整合性を図ることが報告されている。このようにして

生じた凹凸部が Figure 4-6 に示すテラス構造となる。 
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Figure 4-5. AFM height image (20 ×20 μm2) of (a) Run1 and (b) Run2 thin films at room 

temperature. The corresponding height images (1 × 1 μm2) are shown in (a’) and (b’). The 

corresponding height fluctuations along the cross-section line are shown in (b”). 
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Figure 4-6. AFM height image (20 ×20 μm2) of thin films prepared by various concentration 

[(a) 0.350, (b) 0.397, (c) 0.450, (d) 0.496 and (e) 0.547 wt%] Run1/HFIP solution. The 

corresponding height fluctuations along the cross-section line are shown in (a’), (b’), (c’), 

(d’) and (e’). The corresponding height images (1 × 1 μm2) are shown in (a”), (b”), (c”), (d”) 

and (e”). The corresponding phase images (1 × 1 μm2) are shown in (a’’’), (b’’’), (c’’’), (d’’’) 

and (e’’’). 

 

Figure 4-7 に XPS 測定の(a) survey scan と(b) C1s, (c) O1s, (d) F1sの narrow scan をそ

れぞれ示す。XPS 測定より薄膜表面の構成元素は C1s、O1s、F1sであり、その元素組

成比は C1s : O1s : F1s = 43 : 7 : 50 となり、PFA-C8ホモポリマーの化学式から見積も

った元素組成比 C1s : O1s : F1s = 41 : 6 : 53 よりも F1sがわずかに小さく、C1sと O1sが

大きな値を示した。PFA-C8 ブロックの分子量が小さいため、薄膜表面に偏斥した

PFA-C8層の厚みが薄くなり、内部に偏斥する PEG ブロック由来の光電子も検出し
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たと考えられる。また、PFA-C8、PEG、Si 基板の表面自由エネルギーはそれぞれ ca. 

10、43、77.4 ± 0.5 mJ m-2と報告されている。4-11~15) 従って、Run1 は薄膜表面に

表面自由エネルギーの低いフルオロアルキル鎖を有する PFA-C8 ブロックが偏斥し、

基板界面には Si 基板と親和性の高い PEG ブロックが偏斥し、基板に対して水平方

向に配向したラメラ状ミクロ相分離構造を形成したと考えられる。 

 

Figure 4-7. (a) XPS survey spectrum and high-resolution (b) C1s, (c) O1s and (d) F1s X-ray 

photoelectron spectroscopy spectra of the Run1 thin films. 

 

Figure 4-8 に GI-SAXS 測定から得られた(a, a’) Run1 の二次元パターンを、Figure 

4-9 に(a) 面内方向 (in-plane) および(b) 面外方向 (out-of-plane) の一次元プロファ

イルをそれぞれ示す。面内方向の一次元プロファイルは yoneda band 上をラインプ

ロファイルし、面外方向の一次元プロファイルはビームストッパー隣を Z 軸のビ
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ーム中心からラインプロファイルした。Figure 4-8(a’)および Figure 4-9(b)の X 線入

射角度 0.16°において、面外方向に周期構造由来の散乱ピークが観測された。GI-

SAXS 測定による多重散乱の影響を考慮するために、式(4-2)の歪波ボルン近似 

(distorted-wave Born approximation; DWBA) を用いて、ラメラ状ミクロ相分離構造の

長周期を算出した。4-16~20) λ は波長 (nm)、αiは入射 X 線角度、αcは試料表面の全

反射臨界角、m はピーク次数、D はラメラ状ミクロ相分離構造の長周期 (nm)であ

る。式の中の±のうち、－は透過 X 線のブラック反射 (T1) に対応し、＋は反射 X

線のブラック反射 (R1) に対応する。Figure 4-9(b)に示すように、本実験では透過 X

線のブラック反射 (T1) が yoneda band と重なった。ラメラ状ミクロ相分離構造の

長周期は約 40 nm であり、4.3.3 のバルクの長周期 (41.7 nm, 316 K) とほぼ一致し

た。 

    𝑞𝑧 =
2𝜋

𝜆
[sin𝛼𝑖 + {sin2𝛼𝑐 + [

𝑚𝜆

𝐷
∓ (sin2𝛼𝑖 − sin2𝛼𝑐)

1
2⁄ ]

2

}

1
2⁄

]      (4-2) 

Figure 4-10 (a, a’)に GI-WAXD 測定から得られた Run1 の二次元パターンを示す。

X 線入射角度 0.08°では、q = ca. 2、4、6 nm-1に Rf基の積層ラメラ構造に由来する、

一次、二次、三次の回折ピーク [Rf基の(100)、(200)、(300)面の回折ピーク] が out-

of-plane 方向に観測された。また、q = 12.6 nm-1に六方最密充填した Rf基の(001)面

に由来する回折ピークが in-plane 方向に観測された。これは Rf基の積層ラメラ構造

が基板に対して垂直方向に配向したことに由来する。X 線入射角度 0.16°では、q = 

ca. 2、4、6 nm-1の Rf基の積層ラメラ構造に由来する、一次、二次、三次の回折ピ

ーク [Rf基の(100)、(200)、(300)面の回折ピーク] と q = 12.6 nm-1の六方最密充填し

た Rf基の(001)面に由来する回折ピークが in-plane 方向、out-of-plane 方向ともに観

測された。これは Rf 基の積層ラメラ構造が基板に対して垂直方向と水平方向に配

向したことに由来する。これらの結果をもとに、Figure 4-11 に模式図を描写した。

薄膜表面は表面自由エネルギーの低い PFA-C8ブロックの Rf基を基板に対して垂直
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方向に配向させるために、主鎖を相分離界面から折り曲げ、基板に対して垂直方向

に積層した Rf 基のラメラ構造を形成したと考えられる。一方、薄膜内部ではラメ

ラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水平方向に配向し、ラメラ状ミクロ相分離界

面に対して主鎖が垂直方向に伸長し、Rf基が水平方向に配向した。その結果、薄膜

内部では基板に対して水平方向に積層した Rf 基のラメラ構造を形成したと考えら

れる。従って、GI-WAXD 測定より X 線入射角度 0.08°では、薄膜表面に存在する、

基板に対して垂直方向に積層した Rf基のラメラ構造を検出し、X 線入射角度 0.16°

では、薄膜表面に存在する、基板に対して垂直方向に積層した Rf 基のラメラ構造

のみならず、薄膜内部に存在する、基板に対して水平方向に積層した Rf 基のラメ

ラ構造も検出したと考えられる。X 線入射角度 0.08°および 0.16°ともに q = 13.5 nm-

1に PEG 結晶の(120)面に由来する回折ピークが in-plane 方向に観測され、q = 16.4 

nm-1に PEG 結晶の(hk2)面に由来する回折ピークが観測された。4-21) これは薄膜表

面および内部において PEGのラメラ晶が相分離界面に対して face on配向したこと

を示す。 
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Figure 4-8. GI-SAXS patterns of (a, a’) Run1 and (b, b’) Run2 thin films with X-ray incident 

angle (αi) of (a, b) 0.08° and (a’, b’) 0.16°. 
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Figure 4-9. GI-SAXS intensity profiles of (a, b) Run1 and (c, d) Run2 thin film : (a, c) in-

plane direction and (b, d) out-of-plane direction. 
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Figure 4-10. GI-WAXD patterns of (a, a’) Run1 and (b, b’) Run2 thin films with X-ray 

incident angle (αi) of (a, b) 0.08° and (a’, b’) 0.16°. 
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Figure 4-11. Schematic illustration of molecular aggregation structure of Run1 thin films. 

 

Figure 4-5(b)に 0.66 wt%の PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液を用いてシリコン基板上にス

ピンキャストして調製した Run2 の薄膜表面の形状像を示す。20 × 20 μm2の走査範

囲で平滑な表面が観察された。Figure 4-5(b’)に 1 × 1 μm2の走査範囲での薄膜表面

の形状像、Figure 4-5(b”)に Figure 4-5(b’)の白線部分の断面高さプロファイルを示す。

Run2 は周期的な構造が観測された。また、その周期構造の間隔は約 58.7 nm であ

り、4.3.3 の SAXS 測定から得られたラメラ状ミクロ相分離構造の長周期 56.5 nm 

(312 K) とほぼ一致した。従って、薄膜表面において、ラメラ状ミクロ相分離構造

が基板に対して垂直方向に配向していると考えられる。Figure 4-12に各濃度のPEG-

b-PFA-C8/HFIP 溶液 (0.500, 0.600, 0.700, 0.800 wt%) を用いてシリコン基板上にスピ

ンキャストし、調製した Run2 の薄膜表面の形状像と断面像、位相像をそれぞれ示

す。Run1 の場合と同様にテラス構造が観測され、その凹凸の深さは約 56 nm であ

った。これは 4.3.3 の SAXS 測定から得られたラメラ状ミクロ相分離構造の長周期

56.5 nm (312 K) とほぼ一致した。従って、ラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対し

て水平方向に配向していると考えられる。また、0.500, 0.600 wt%の順に凹部の面積

が減少し、0.66 wt%においてテラス構造を形成せず、0.700, 0.800wt%の順に凸部の
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面積が増大した。0.66 wt%の PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液で調製した Run2 の薄膜の膜

厚は ca. 90 nm であり、膜厚と長周期のサイズに整合性はなかった。1 × 1 μm2の測

定範囲において、各濃度の PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液 (0.500, 0.600, 0.700, 0.800 wt%) 

を用いて調製した PEG-b-PFA-C8薄膜すべて周期的な構造が観測された。従って、

Run2 は薄膜表面において、ラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して垂直方向に

配向し、薄膜内部において、ラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水平方向に

配向していると考えられる。 
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Figure 4-12. AFM height image (20 ×20 μm2) of thin films prepared by various 

concentration [(a) 0.500, (b) 0.600, (c) 0.700, (d) 0.800 wt%] Run2/HFIP solution. The 

corresponding height profiles along the cross-section line are shown in (a’), (b’), (c’) and 

(d’). The corresponding height images (1 × 1 μm2) are shown in (a”), (b”), (c”) and (d”). The 

corresponding phase images (1 × 1 μm2) are shown in (a’’’), (b’’’), (c’’’) and (d’’’). 
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XPS 測定より薄膜表面の構成元素は C1s、O1s、F1sであり、その元素組成比は C1s : 

O1s : F1s = 44 : 7 : 49 となり、PFA-C8ホモポリマーの化学式から見積もった元素組成

比 C1s : O1s : F1s = 41 : 6 : 53 よりも F1sがわずかに小さく、C1sと O1sが大きな値を示

した。薄膜表面においてラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して垂直方向に配向

しているため、PEG および PFA-C8ブロック由来の光電子をともに検出したと考え

られる。 

Figure 4-8 に GI-SAXS 測定から得られた(b, b’) Run2 の二次元パターンを、Figure 

4-9 に(c) 面内方向 (in-plane) および(d) 面外方向 (out-of-plane) の一次元プロファ

イルをそれぞれ示す。面内方向の一次元プロファイルは yoneda band 上をラインプ

ロファイルし、面外方向の一次元プロファイルはビームストッパー隣を Z 軸のビ

ーム中心からラインプロファイルした。Figure 4-8 (b)および Figure 4-9 (c)に示すよ

うに、X 線入射角度 0.08°において面内方向に周期構造由来の散乱ピークが強く観

測された。そのピーク比は 1 : 2 であった。また、一次の散乱ピーク位置が 4.3.3 の

SAXS 測定から得られた一次の散乱ピークの位置とほぼ一致したため、基板に対し

て垂直方向に配向したラメラ状ミクロ相分離構造を形成したと考えられる。その長

周期のサイズは 59.1 nm であり、4.3.3 のバルクの長周期 (56.5 nm, 312 K) とほぼ

一致した。 

Figure 4-10 (b, b’)に GI-WAXD 測定から得られた Run2 の二次元パターンを示す。

X 線入射角度 0.08°では、q = 2、4、6 nm-1に Rf基の積層ラメラ構造に由来する、一

次、二次、三次の回折ピーク [Rf基の(100)、(200)、(300)面の回折ピーク] が out-of-

plane 方向に観測された。また、q = 12.6 nm-1に六方最密充填した Rf基の(001)面に

由来する回折ピークが in-plane 方向に観測された。これは Rf基の積層ラメラ構造が

基板に対して垂直方向に配向したことに由来する。X 線入射角度 0.16°では、q = 2、

4、6 nm-1の Rf基の積層ラメラ構造に由来する、一次、二次、三次の回折ピーク [Rf

基の(100)、(200)、(300)面の回折ピーク] と q = 12.6 nm-1の六方最密充填した Rf基
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の(001)面に由来する回折ピークが in-plane 方向、out-of-plane 方向ともに観測され

た。これは Rf 基の積層ラメラ構造が基板に対して垂直方向と水平方向に配向した

ことに由来する。これらの結果をもとに、Figure 4-13 に模式図を描写した。薄膜表

面は表面自由エネルギーの低い PFA-C8ブロックの Rf基が基板に対して垂直方向に

配向し、さらに PFA-C8 ブロックの主鎖が相分離界面に対して垂直に伸長するため

に、ラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して垂直方向に配向した。その結果、基

板に対して垂直方向に積層したRf基のラメラ構造を形成したと考えられる。一方、

薄膜内部ではラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水平方向に配向し、ラメラ

状ミクロ相分離界面に対して垂直方向に主鎖が伸長し、水平方向に Rf 基が配向し

た。その結果、薄膜内部では基板に対して水平方向に積層した Rf 基のラメラ構造

を形成したと考えられる。従って、GI-WAXD 測定より、X 線入射角度 0.08°では、

薄膜表面に存在する、基板に対して垂直方向に積層した Rf 基のラメラ構造を検出

し、X 線入射角度 0.16°では、薄膜表面に存在する、基板に対して垂直方向に積層

した Rf 基のラメラ構造のみならず、薄膜内部に存在する、基板に対して水平方向

に積層した Rf基のラメラ構造も検出したと考えられる。X 線入射角度 0.16°は 0.08°

よりも in-plane 方向の q = 13.5 nm-1に PEG 結晶の(120)面に由来する回折ピークが

明瞭に観測され、q = 16.4 nm-1に PEG 結晶の(hk2)面に由来する回折ピークが明瞭

に観測された。これは薄膜表面よりも内部において PEG のラメラ晶は相分離界面

に対して face on 配向したことを意味する。薄膜内部ではラメラ状ミクロ相分離構

造が基板に対して水平方向に配向していることに対応する。 
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Figure 4-13. Schematic illustration of molecular aggregation structure of Run2 thin films. 

 

PFA-C8ブロックの体積分率 (fv,PFA-C8 = 32%) が PEG ブロックの体積分率 (fv,PEG = 

68%) よりも小さい Run1 において、その薄膜は表面に PFA-C8ブロックが、基板界

面に PEG ブロックが偏斥し、基板に対して水平方向に配向したラメラ状ミクロ相

分離構造を形成した。一方、PEG ブロックの分子量が同じで、PFA-C8 ブロックの

体積分率 (fv,PFA-C8 = 54%) が PEG ブロックの体積分率 (fv,PEG = 46%) よりも大きい

Run2 において、その薄膜表面はラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して垂直方

向に配向し、薄膜内部はラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水平方向に配向

した特徴的な階層構造を形成した。また、Run1、Run2 の薄膜はともにバルクとほ

ぼ同じ長周期サイズのラメラ状ミクロ相分離構造を形成した。Rf基を有するブロッ

ク共重合体薄膜形成過程でラメラ状ミクロ相分離構造の配向を支配する要因が 2
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つ存在することが報告されている。4-8) スピンキャストによるせん断流動と PFA-

C8 の Rf 基の表面配向である。前者は、膨潤膜厚内でラメラ状ミクロ相分離構造が

出現し、スピンキャストによるせん断流動により、ラメラ状ミクロ相分離構造が基

板上をすべり、基板に対して水平方向に配向する。さらに一旦スピンキャストによ

り水平配向したラメラ状ミクロ相分離構造が形成されると熱処理により垂直配向

したラメラ状ミクロ相分離構造に再配列することが難しい。後者は、PFA-C8 ブロ

ックの Rf 基が空気界面に対して垂直方向に配向する傾向が強く、さらに主鎖が相

分離界面に対して垂直方向に伸長するため、ラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対

して垂直方向に配向する。つまり、Rf基の表面配向がラメラ状ミクロ相分離構造を

基板に対して垂直方向に配向させる。Run1 は PFA-C8の分子量が低く、体積分率が

小さいため、Rf基の表面配向によりラメラ状ミクロ相分離構造を基板に対して垂直

配向できなかったが、スピンキャストによるせん断流動によりラメラ状ミクロ相分

離構造が基板に対して水平配向したと考えられる。Run2 は PFA-C8 の分子量が高

く、体積分率が大きいため、薄膜表面では Rf 基の表面配向によりラメラ状ミクロ

相分離構造が基板に対して垂直配向したと考えられる。しかし、薄膜内部では基板

界面と PEG ブロックとの親和性、スピンキャストによるせん断流動によりラメラ

状ミクロ相分離構造が基板に対して水平配向したと考えられる。 

 

4.3.5 エネルギー可変 X線光電子分光測定を用いた PEG-b-PFA-C8薄膜最表面の

分子鎖凝集構造の推定 

薄膜最表面の PFA-C8ブロックの Rf基の配向方向を調べるために、エネルギー可

変 X 線光電子分光測定の基づき、PEG-b-PFA-C8薄膜最表面の分子鎖凝集構造を推

定した。測定に用いた PEG-b-PFA-C8の Mn,NMR、Mn,SEC、Mw/Mn、fw,PEG、fv, PEGはそ

れぞれ 78,900 g mol-1、202,000 g mol-1、1.33、25%、34%である。SAXS 測定より長

周期 58.1 nm のラメラ状ミクロ相分離構造を形成することが明らかとなっている。
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0.1 wt%の PEG-b-PFA-C8/HFIP 溶液を調製し、片面研磨シリコン (Si) 基板 [1 × 1 

cm、厚さ : 0.5 mm、結晶方位(111)、SUMCO CORPORATION、および、直径 : 1 inch、

厚さ 3 mm、結晶方位(111)、松崎製作所 (株) 製] 上にスピンキャスト法により

PEG-b-PFA-C8薄膜を調製した。調製した薄膜を減圧下で 10 時間、343 K で熱処理

し、室温まで急冷した。PEG-b-PFA-C8薄膜の膜厚は約 20 nm であり、ラメラ状ミ

クロ相分離構造の長周期よりも薄い膜厚となっている。GI-SAXS 測定から周期構

造に由来する散乱ピークは観測されなかった一方、GI-WAXD 測定から in-plane 方

向の qxy = 12.6 nm-1に PFA-C8ブロックのヘキサゴナルパッキングの(001)面の回折

ピークが観測された。従って、PFA-C8 ブロックのフルオロアルキル基が基板に対

して垂直方向に配向していることが示唆される。 

PEG-b-PFA-C8薄膜の XPS survey scan から C1s、O1s、F1sに由来するピークが 292、

534 および 690 eV 付近にそれぞれ観測された。PEG-b-PFA-C8薄膜表面の F1sと C1s

の元素組成比 (F1s/C1s) は 1.33 であり、FA-C8 の化学式から見積もった元素組成比

1.31 とほぼ同じ値を示した。従って、薄膜最表面には表面自由エネルギーの低いフ

ルオロアルキル基を有する PFA-C8 ブロックが偏斥したと考えられる。Figure 4-14

に Mg Kα X 線および放射光軟 X 線を用いた時の C1sの XPS スペクトルと波形分離

の結果を示す。Shirley 法を用いてバックグラウンド補正し、ガウス/ローレンツ関

数 (50%/50%) を用いて、すべての関数の半値幅を統一して波形分離した。式(4-3)

より光電子の非弾性平均自由行程を、式(4-4)より XPS の分析深さをそれぞれ算出

した。4-22) 

                 
 
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2 33
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





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 
               (4-3) 

λ は非弾性平均自由行程 (nm)、ρ は有機物の密度 (kg m-3)、KE は光電子の運動エ

ネルギー (eV)である。PEG および PFA-C8ブロックの密度をそれぞれ 1200 kg m-3

と 2200 kg m-3として計算した。4-12) 

                                  3 sind                              (4-4) 
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d は分析深さ (nm)、θ は光電子取り出し角である。放射光軟 X 線 (400 eV) およ

び Mg Kα X 線 (1253,6 eV) 使用時の PFA-C8の C1sの光電子の非弾性平均自由行程

はそれぞれ 0.54 nm と 1.56 nm であり、分析深さはそれぞれ 1.31 nm と 3.78 nm で

ある。Mg Kα X 線使用時のフルオロカーボン (-CF2-と-CF3) のピーク面積比は 0.56

であり、FA-C8の化学式から見積もった理論値 0.62 (=8/13) よりも小さい値となっ

た。Mg Kα X 線使用時において表面に偏斥した PFA-C8ブロックのみならず内部に

偏斥する PEG ブロック由来の光電子も検出したことを示す。実際に PFA-C8のラメ

ラ構造の一層の間隔は 3.3 nm であり、Mg-Kα X 線の分析深さ 3.78 nm よりも短い。

4-23~26) 一方、放射光 X 線使用時のフルオロカーボン (-CF2-と-CF3) のピーク面積

比は 0.68 であり、FA-C8 の化学式から見積もった理論値 0.62 よりも大きな値を示

した。放射光軟 X 線使用時の分析深さは 1.31 nm であり、PFA-C8のラメラ構造の

一層の間隔 3.3 nm よりも短い。従って、放射光軟 X 線使用時は表面に偏斥する

PFA-C8ブロック由来の光電子のみ検出した。フルオロカーボン (-CF2-と-CF3) に対

する-CF3のピーク面積比 (-CF3/-CF3 + -CF2-) は Mg Kα X 線使用時で 0.15、放射光

軟 X 線使用時で 0.17 であり、ともに理論値 0.125 (=1/8) よりも大きな値を示した。

XPS の検出強度は深さ方向に対して指数関数的に減衰するので、表面自由エネル

ギーの低い-CF3 基が薄膜最表面に偏斥していることを意味する。Mg Kα X 線使用

時のエーテルカーボン (C-O) のピーク面積比は 0.091 であり、FA-C8の化学式から

見積もった理論値 0.077 (=1/13) よりも大きな値を示した。これは PEG 相が薄膜内

部に存在することを支持する結果である。一方、放射光軟 X 線使用時のエーテル

カーボン (C-O) のピーク面積比は 0.065 であり、FA-C8の化学式から見積もった理

論値 0.077 (=1/13) よりも小さな値を示した。エーテルカーボン (C-O) は表面に偏

斥したフルオロカーボン (-CF2-と-CF3) よりも深い位置に存在する。従って、放射

光軟 X 線使用時はエーテルカーボン由来の光電子はフルオロカーボン由来の光電

子よりも強度が減衰したと考えられる。XPS 測定から推定される PEG-b-PFA-C8薄
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膜最表面の分子鎖凝集構造を Figure 4-15 に示す。ER-XPS 測定から PEG-b-PFA-C8

薄膜は Rf基を表面に対して垂直配向させた PFA-C8相が表面に偏斥し、内部に PEG

相が偏斥した構造を形成した。この結果は、4.3.4 において PEG-b-PFA-C8 薄膜の

PFA-C8ブロックの Rf基が薄膜表面に対して垂直方向に配向していることを証明す

る。 

 

Figure 4-14. High-resolution C1s X-ray photoelectron spectroscopy spectra and peak 

deconvolution fittings of PEG-b-PFAC8 thin films (a) with the Mg Kα X-ray source 

(1253.6 eV) and (b) with the synchrotron radiation soft X-ray source (400eV). Peak 

assignments are shown in (c). 

 

Figure 4-15. The schematic image of PEG-b-PFAC8 thin film outermost surface. 
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4.4 結論 

 

本章では、Rf 基を有し、体積分率の異なる 2 種類の強偏斥系結晶性-結晶性ジブ

ロック共重合体を用いてその薄膜の階層構造を評価し、制御した。Rf基を有する成

分鎖の体積分率が他方の成分鎖の体積分率よりも小さい場合、スピンキャストによ

るせん断流動により、薄膜表面に Rf 基を有する成分鎖、基板界面に他方の成分鎖

が偏斥し、基板に対して水平方向に配向したラメラ状ミクロ相分離構造を形成した。

Rf基を有する成分鎖の体積分率が他方の成分鎖の体積分率よりも大きい場合、Rf基

の空気界面に対する垂直方向と主鎖の相分離界面に対する垂直伸長により、薄膜表

面でラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して垂直方向に配向し、薄膜内部では基

板界面と他方の成分鎖との親和性、スピンキャストによるせん断流動によりラメラ

状ミクロ相分離構造が基板に対して水平配向した。Rf 基を有する強偏斥系結晶性-

結晶性ブロック共重合体薄膜は空気界面、基板界面の影響を考慮した、バルク状態

と同じ形態、長周期サイズのミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成

した。さらに、Rf基を有する成分鎖の体積分率に依存して薄膜表面のミクロ相分離

構造の配向方向が変化する事が明らかとなった。 
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5 総括 

 

 本論文は、強偏斥系結晶性-結晶性ブロック共重合体の階層構造形成過程の解明、

ミクロ相分離構造内での結晶化制御、薄膜での階層構造制御関する研究結果をまと

めたものである。以下にその成果を総括する。 

 

 第 2 章では、強偏斥系結晶性-結晶性ジブロック共重合体の PEG-b-PFA-C8の溶融

状態からの結晶化挙動とその階層構造形成過程をDSCおよび SAXS/WAXDその場

同時時分割測定に基づき評価した。ミクロ相分離構造を維持した状態で両成分鎖が

結晶化し、ミクロ相分離構造と結晶構造からなる階層構造を形成した。等温結晶化

初期過程において、PEG のラメラ晶は三次元的に結晶成長し、結晶化に伴う体積減

少による内部応力により、先に結晶化した PFA-C8 ブロックの結晶構造を部分的に

破壊することが明らかとなった。等温結晶化後期過程において、ラメラ晶は一次元

的に成長し、PFA-C8 ブロックの結晶構造に影響を及ぼさないことが明らかとなっ

た。 

 

 第 3 章では、PEG-b-PFA-C8 の溶融状態から結晶化過程に至る降温過程を調節す

ることで先に結晶化する PFA-C8の結晶化度、結晶秩序性を調節し、PFA-C8の偏斥

力が、続く PEG ブロックの結晶化に及ぼす影響を DSC および SAXS/WAXD その

場同時時分割測定に基づき評価した。先に結晶化した PFA-C8 の偏斥力は後から結

晶化する PEG ブロックの結晶化度、融点、結晶化速度に影響を及ぼすことが明ら

かとなった。具体的には、先に結晶化した PFA-C8の偏斥力が大きければ、PEG ブ

ロックの結晶成長を抑制し、結晶化度の低下、結晶サイズの減少をもたらす一方、

明瞭な相分離界面の形成とその界面に PEG鎖が高密度に集積することにより、PEG

ブロックの結晶化速度が向上した。 
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 第 4 章では、体積分率の異なる PEG-b-PFA-C8を用いてミクロ相分離構造と結

晶構造からなる階層構造を形成した薄膜を調製し、その薄膜表面の構造を制御した。

PFA-C8 ブロックの体積分率 (fv,PFA-C8 = 32%) が PEG ブロックの体積分率 (fv,PEG = 

68%) よりも小さい場合、スピンキャストによるせん断流動により、薄膜表面に

PFA-C8ブロック、基板界面に PEG ブロックが偏斥し、基板に対して水平方向に配

向したラメラ状ミクロ相分離構造を形成した。PFA-C8 ブロックの体積分率 (fv,PFA-

C8 = 54%) が PEG ブロックの体積分率 (fv,PEG = 46%) よりも大きい場合、PFA-C8の

Rf基の空気界面に対する垂直方向と主鎖の相分離界面に対する垂直伸長により、薄

膜表面でラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して垂直方向に配向した。一方、薄

膜内部では基板界面と PEG ブロックとの親和性、スピンキャストによるせん断流

動によりラメラ状ミクロ相分離構造が基板に対して水平配向した。Rf基を有する結

晶性-結晶性ブロック共重合体の PEG-b-PFA-C8薄膜は空気界面、基板界面の影響を

考慮した、バルク状態と同じ形態、長周期サイズのミクロ相分離構造と結晶構造か

らなる階層構造を形成し、Rf基を有する成分鎖の体積分率に依存して薄膜表面のミ

クロ相分離構造の配向方向が変化する事が明らかとなった。 

 

 結晶性-結晶性ブロック共重合体の成分鎖の組み合わせは限られており、その階

層構造形成過程は複雑で、その構造形成原理はほとんど理解されていないのが現状

である。しかし、合成技術の進歩と SPring-8 などの放射光施設を代表とする分析技

術の進歩により、基礎的知見が蓄積されつつある。実際に、強偏斥結晶性-結晶性ブ

ロック共重合体の PEG-b-PFA-C8 をモデル試料として用いることで、2 章から 4 章

で説明した知見が得られた。これらの知見が今後、新規機能性材料を創製する上で

の一助となることを切に願う。 
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