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Kapitel 1

Einleitung

Seit einigen Jahren gewinnt die Forschung an mehrkomponentigen heteroge-
nen Polymersystemen zunehmend Bedeutung. Dies liegt neben dem akademi-
schen Forschungsinteresse auch an dem gro�en wirtschaftlichen Interesse in der
industriellen Anwendung. In der Materialforschung werden aufgrund des ge-
stiegenen Bedarfs an vielseitigen und preisg�unstigen Hochleistungswerksto�en

mit einem breiten Eigenschaftspro�l neue Polymerwerksto�e durch Mischung
vorhandener Homopolymere entwickelt [1]-[5].

Von gro�er industrieller Bedeutung ist die Kombination der beiden Polyme-
re isotaktisches Polypropylen (iPP) und Polyethylen (PE) [4, 6]-[9]. In diesen
Systemen wird iPP und PE in bestimmten Gewichtsverh�altnissen gemischt,

um die Eigenschaften des Werksto�s gezielt zu ver�andern. Die Verbesserungen
des Eigenschaftspro�ls werden h�au�g als das Resultat synergetischer E�ekte
zwischen den jeweiligen Komponenten des Systems erkl�art [6]. Jedoch stellt
das Polymersystem iPP/PE innerhalb des gesamten Konzentrationsbereichs
ein nichtmischbares Polymersystem dar. Die resultierenden neuen Material-
eigenschaften des Systems iPP/PE erreichen deshalb oft nicht das geforderte

Eigenschaftspro�l. Aufgrund der Nichtmischbarkeit kommt es zu einer Phasen-
separation. Diese f�uhrt u.a. zu einer inhomogenen Verteilung der Minorphase

in der Matrix. Die schlechte Adh�asion an den Phasengrenzen beeintr�achtigt

die Kraft�ubertragung bei Belastung des Materials und beein
u�t so die me-
chanischen Eigenschaften des Systems.

Eine M�oglichkeit, diese aus der Nichtmischbarkeit der Ausgangskomponen-
ten resultierenden Nachteile zu vermeiden, besteht in dem Einsatz von grenz-


�achenaktiven Polymeren, sogenannten Vertr�aglichkeitsmachern1. H�au�g wer-

den sogenannte Block- oder Pfropf-Copolymere als Vertr�aglichkeitsmacher ein-
gesetzt. Sie sollen in der Phasengrenze der nichtmischbaren Polymere derart

1Im angels�achsigen Sprachgebrauch sowie in der Fachliteratur wird h�au�g der Begri�
Compatibilizer verwendet.
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lokalisiert sein, da� sie die Grenzphase �uberbr�ucken [10]- [14]. Eine Vielzahl

von Untersuchungen wurde durchgef�uhrt, um f�ur spezielle Polymersysteme die

passenden Vertr�aglichkeitsmacher zu entwickeln [10, 11, 15, 16].

Ein als Vertr�aglichkeitsmacher eingesetztes Block-Copolymer sollte ein nicht-

mischbares heterogenes Polymersystem so beein
u�en, da� folgende E�ekte

auftreten [17]-[19]:

� Die Einschr�ankung von Segregationsprozessen, so da� auf makroskopi-

schem Niveau eine Phasenseparation verhindert und eine Morphologie-

stabilisierung erreicht wird.

� Die Verbesserung der Verteilung der Minorphase in der Matrix. Dies

soll zu einer homogenen Verteilung der Minorphase mit einer m�oglichst

unimodalen Gr�o�enverteilung der Einschl�usse f�uhren.

� Die Verbesserung der Adh�asion zwischen den nichtmischbaren Kom-
ponenten, um eine optimale Kraft�ubertragung in der Grenzphase zu
erm�oglichen.

� Die �Anderung der mikrorheologischen Eigenschaften zur Verbesserung
der Verarbeitungseigenschaften.

Es k�onnen nicht alle Anforderungen von einem Vertr�aglichkeitsmacher al-
lein erf�ullt werden. H�au�g ist man jedoch nur an der Verbesserung spezi-
eller Eigenschaften eines kommerziellen Polymerwerksto�s interessiert, oh-
ne das typische Gesamteigenschaftspro�l des Materials zu ver�andern. Dies

kann durch den Einsatz kommerziell erh�altlicher Block-Copolymere, welche
f�ur die gew�unschte Anwendung nicht ma�geschneidert hergestellt werden, er-
reicht werden. Es ist jedoch oft gar nicht bekannt, welche Wechselwirkungen
zwischen Block-Copolymer und Ausgangspolymeren die Ursache der Verbes-
serung sind. So wurde z.B. in einigen Untersuchungen festgestellt, da� ein

Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol Triblock-Copolymer (SEBS) die Schlagz�ahig-
keit von nichtmischbaren iPP/PE-, Polypropylen/Polycarbonat (PP/PC)-

und Polyethylen/Polystyrol (PE/PS)-Systemen deutlich erh�oht [20]-[25]. In

diesen Systemen sollte SEBS als grenz
�achenaktives Block-Copolymer agie-
ren [20, 24]- [27]. In dem System iPP/PE gibt es keine dem Polystyrolblock

komplement�are Phase, so da� eine ausgepr�agte Lokalisierung an der Grenz-
phase iPP/PE mit einer Phasenseparation der Polystyrolbl�ocke in eigenen

PS-Dom�anen konkurriert. Es wird daher erwartet, da� ein bestimmter An-
teil der SEBS-Phase in der Matrix in einer eigenen Phase entmischt. Ande-

rerseits ist bekannt, da� einige Materialeigenschaften, wie z.B. Rei�widerstand
oder Flie�verhalten von polymeren Gebrauchswerksto�en (PP, PE, PS u.�a.)

durch die Zugabe von PS-Copolymeren modi�ziert werden k�onnen [28, 29]. In

anderen Untersuchungen wurde die Modi�kation des Eigenschaftspro�ls von
Poly(ethylen)terphthalat/Polyethylen (PET/PE)-Systemen durch Zugabe von
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SEBS analysiert. Es zeigte sich eine deutliche �Anderung der mechanischen Ei-

genschaften wie Z�ahigkeit und Duktilit�at [27, 30]. Dies ist insofern bemerkens-

wert, als weder PET noch PE identisch zu den Copolymersegmenten des SEBS

sind.

Eine Ursache f�ur die Verbesserung des Eigenschaftspro�ls des Systems iPP/PE

kann die Beein
ussung der Kristallisationskinetik und Strukturausbildung

durch Zugabe von SEBS sein [31]-[34]. Die Strukturformeln der verwendeten

Polymere iPP, PE und SEBS sind in Abb. 1.1 dargestellt.

Abb. 1.1: Strukturformeln von a) Polypropylen, b) Polyethylen und c) Stryol-

Ethylen/Butylen-Styrol (Die Anzahl der Wiederholungen der Monomereinheiten ist

durch die Buchstaben x, y, u,p und q angegeben).

In der vorliegenden Arbeit wird ein Konzept f�ur den Ein
u� des SEBS auf das
Polymersystem iPP/PE aufgestellt. Dazu wird der Ein
u� zweier verschie-

dener PE- und SEBS-Typen auf das Verhalten der iPP-Matrix untersucht.
M�ogliche E�ekte, die auf grenz
�achensensitive Wechselwirkungen w�ahrend der
Strukturausbildung hinweisen, k�onnen bei der Analyse der Kristallisationski-
netik, der Morphologie sowie der �Uberstruktur der Systeme iPP, iPP/PE und

iPP/PE/SEBS festgestellt werden. Folgende Fragestellungen sind von beson-

derem Interesse:

� Welchen Ein
u� hat die Polyethylenphase auf die Kristallisationskinetik

der iPP-Matrix? Ist die Beein
ussung abh�angig vom PE-Typ?

� Wie wird die Kristallisationskinetik der iPP-Matrix als Funktion von

SEBS-Gehalt und -Typ beein
u�t?

� Hat der SEBS-Typ Ein
u� auf die Kristallisationskinetik und die Struk-

turausbildung?

� Unterscheidet sich der Ein
u� des SEBS auf die Kristallisation des iPPs

in den Systemen iPP/SEBS gegen�uber den Systemen iPP/PE/SEBS?
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� Welches charakteristische Verhalten zeigt die nichtisotherme Kristallisa-

tion der iPP-Matrix gegen�uber der isothermen Kristallisation?

� K�onnen unterschiedliche Wechselwirkungen zwischen iPP und SEBS so-

wie PE und SEBS festgestellt werden? L�a�t dies R�uckschl�usse auf die

Lokalisierung des SEBS in den jeweiligen Systemen iPP/SEBS und

iPP/PE/SEBS zu?

Als Untersuchungsmethoden kommen die Lichtmikroskopie, die Di�erentielle

Thermo-Analyse, die Torsionsschwingungsanalyse sowie die Kleinwinkel- und

Weitwinkel-R�ontgenstreuung zur Anwendung.



Kapitel 2

Grundlagen

Verschiedene Theorien und experimentelle Untersuchungen besch�aftigen sich
mit der Gleichgewichtsthermodynamik und der Nichtgleichgewichtsthermody-
namik von Polymermischungen. Ein wichtiger Aspekt ist die Mischbarkeit
der unterschiedlichen Polymerkomponenten. Mischbar im thermodynamischen
Sinn hei�t, da� sich die Kettensegmente der unterschiedlichen Polymerkom-

ponenten auf molekularer Ebene mischen. Eine Verbesserung der Mischbar-
keit zweier nichtmischbarer Polymere kann durch den Einsatz spezieller Block-
Copolymere, sogenannter Vertr�aglichkeitsmacher, erreicht werden. Kristallisa-
tionsprozesse werden das Phasenverhalten und die Strukturausbildung zus�atz-
lich beein
ussen. Die resultierende Morphologie des mehrkomponentigen Mul-
tiphasensystems ist i. allg. komplexer Natur.

2.1 Phasenverhalten von Polymeren

2.1.1 Einf�uhrung

DieM�oglichkeiten, zwei verschiedene Polymeremiteinander zu vermischen oder

zu verbinden, sind nahezu unbegrenzt. Im thermodynamischen Gleichgewicht

bestehen solche Systeme, unter Vernachl�assigung der Kristallisation, aus ei-

ner oder zwei Phasen. In Abb. 2.1 sind f�ur eine beliebige bin�are Polymermi-
schung mit hohem Molekulargewicht zwei m�ogliche F�alle des Phasenverhaltens
in Abh�angigkeit von der Zusammensetzung und der Temperatur dargestellt.

Das Phasenverhalten in Abb. 2.1 a) wird von sehr vielen Polymermischun-

gen gezeigt. Es ist charakteristisch f�ur Polymersysteme, die aus nichtmisch-
baren Komponenten Ai bestehen. Es zeigt, da� die L�oslichkeit des einen Po-

lymers in dem anderen sehr begrenzt ist und auch nicht durch eine Tempe-

raturerh�ohung verbessert wird. Der Fall eines mischbaren Polymersystems ist
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in Abb. 2.1 b) dargestellt. Hier ist das eine Polymer in jeder Konzentration

vollst�andig l�oslich in dem anderem Polymer. Bei einer Erh�ohung der Tempe-

ratur kann es jedoch zu einer Entmischung und somit zu einer Phasensepara-

tion kommen. Im Gegensatz zu niedermolekularen Systemen zeigen in einem

bestimmten Temperaturbereich mischbare Polymersysteme bei h�oheren Tem-

peraturen eine Tendenz zur Phasenseparation. Dieses Auftreten einer unte-

ren kritischen L�osungstemperatur wird als LCST-Verhalten bezeichnet (Lower

Critical Solution Temperatur). In einer Reihe von Untersuchungen konnte ge-

zeigt werden, da� die Phasenseparation von Polymersystemen nahe der LCST

entropie-bedingt ist [35]. Bei den Block-Copolymersystemen wird einer Entmi-

schung der nichtmischbaren Polymere durch Ausbildung kovalenter Bindungen

entgegengewirkt. Bei der Block-Copolymerisation werden gen�ugend gro�e Se-

quenzen der nichtmischbaren Homopolymere Ai �uber eine kovalente Bindung

miteinander verkn�upft. Es entstehen so Block-Copolymere1 A1n � A2m. Dies

verhindert dann die Entmischung.

Abb. 2.1: Phasendiagramm f�ur a) nichtmischbare und f�ur b) mischbare bin�are Po-

lymersysteme.

Die m�oglichenMorphologien in einemZwei-Phasensystem sind in Abb. 2.2 dar-

gestellt. Die Nichtmischbarkeit zweier Polymere f�uhrt im thermodynamischen

Gleichgewicht zu einer makroskopischen Separation. Dies ist in Abb. 2.2 a)

gezeigt. Polymerschmelzen sind jedoch so hochviskos, da� sich in phasense-
parierten Polymersystemen eine Gleichgewichtsmorphologie selten einstellt.
H�au�g entmischt die Minorphase A1 in eigenen, relativ gro�en (einige �m-

Bereich) Einschl�ussen innerhalb der Matrix A2. Durch die Zugabe eines Block-

1Die Indizes m und n geben die Anzahl der Wiederholungen der jeweiligen Homomononere
A1 und A2 an.
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Abb. 2.2: a) Makrophasenseparation zweier nichtmischbarer Homopolymere A1 (|)

und A2 (� � �), b) resultierende Phasenmorphologie bei Zugabe eines korrespondie-

renden Block-Copolymers A1 �A2 (|� � �) und c) Mikrophasenseparation in einem

Block-Copolymersystem A1 �A2 (|� � �).

Copolymers kann die Morphologie des Systems jedoch ver�andert werden, wobei

jedoch das Mikrophasenverhalten des Block-Copolymersystemsmitber�ucksich-
tigt werden mu�. Ist das Block-Copolymer in der Grenzphase lokalisiert, ent-
steht eine neue stabilisierte Morphologie, wobei die mittlere Dom�anengr�o�e
der Minorphase A1 abnimmt. Dies ist in Abb. 2.2 b) dargestellt. In Block-
Copolymersystemen verhindert die kovalente Bindung eine makroskopische

Separation der chemisch verschiedenen und nichtmischbaren Polymerbl�ocke.
Dies f�uhrt zur Ausbildung von mikroskopischen Heterogenit�aten der Copoly-
merphase in Bereichen bis 100 nm. Ein Beispiel einer aus der Mikrophasen-
separation entstandenen mikrostrukturierten Phase ist f�ur ein symmetrisches

Diblock-Copolymer mit gleich gro�en Bl�ocken Ai in Abb. 2.2 c) dargestellt.

Die Mikrophasenseparation ist charakteristisch f�ur viele Block-Copolymere,

eine detaillierte theoretische Vorhersage des Phasenverhaltens ist jedoch nur

f�ur einige wenige Copolymersysteme bestimmter Architektur m�oglich [36]-[42].

2.1.2 Thermodynamik des Phasenverhaltens

Im folgenden werden die charakteristischen Gr�o�en zur Beschreibung des Pha-
senverhaltens von Polymersystemen vorgestellt. Momentan liefert keines der
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vorhandenen physikalischen Modelle eine komplette Beschreibung f�ur das Pha-

senverhalten realer Polymersysteme. Die Modelle liefern jedoch gute N�aherun-

gen oder besitzen f�ur spezielle Anwendungen G�ultigkeit. F�ur eine ausf�uhrliche

Behandlung der Problematik wird auf die Literatur verwiesen [43, 44].

Das Phasenverhalten von Polymeren wird durch die �Anderung der Gibbschen

Freien Enthalpie beim Mischproze� �G beschrieben. �G ist die Di�erenz der
�Anderung der Mischungsenthalpie �H und der Entropie �S:

�G = �H � T�S: (2.1)

Phasenseparation tritt auf, wenn �G positiv ist (�G > 0). Bei Polymeren mit

hohemMolekulargewicht ist der Beitrag von �S zu �G sehr gering. Die Misch-

barkeit oder Nichtmischbarkeit und somit das Phasenverhalten von mehrkom-

ponentigen Polymersystemenwird im wesentlichen durch die Mischungsenthal-

pie �H bestimmt. Sie kann in Beziehung gesetzt werden zum Flory-Huggins-

Wechselwirkungsparameter2 �
A1A2

der jeweiligen Polymerpaare [46]:

�H = f(�
A1A2

) (2.2)

Die Wahl eines bestimmten Paares von PolymerenAi bestimmt die Gr�o�e und
das Vorzeichen von � und somit approximativ auch �H [3, 45, 46]:

�
A1A2

=
1

kBT

�
�A1A2

� 1

2
(�A1A1

+ �A2A2
)

�
; (2.3)

wobei �A1A2
die Wechselwirkungsenergie zwischen den jeweiligen Segmenten

der verschiedenen Komponenten A1, A2 sowie �A1A1
bzw. �A2A2

die Wechsel-
wirkung zwischen den Segmenten der Komponente A1 bzw. A2 darstellt, kB
ist die Boltzmann-Konstante. Ein negativer Wert f�ur �A1A2

resultiert aus ei-
ner bevorzugten Wechselwirkung durch den Mischungsproze�. Die Wechselwir-

kungen der Segmente der verschiedenen Polymere A1-A2 f�uhren im Mittel zu
einer Herabsetzung der Systemenergie im Vergleich zu den A1-A1- und A2-
A2-Wechselwirkungen. Bestimmte Arten der A1-A2-Wechselwirkungen, z.B.

Wassersto�br�ucken-Bindungen oder Ion-Dipol-Wechselwirkungen, k�onnen zu
einem negativen �

A1A2
-Wert f�uhren. Positive Werte f�ur �

A1A2
treten auf, wenn

die resultierende Systemgesamtenergie aufgrund der Wechselwirkungsenergie
�ij ansteigt.

Sehr h�au�g wird in der experimentellen angewandten Polymerphysik f�ur
den Wechselwirkungsparameter �

A1A2
ein Ausdruck angegeben, in dem das

Quadrat der Di�erenz der L�oslichkeitsparameter �A1
; �A2

der beiden Kom-

ponenten A1 und A2 als Ma� f�ur die Art der Wechselwirkung verwendet
wird [41, 43, 49, 50]:

�
A1A2

= (�A1
� �A2

)2 (V = RT ); (2.4)

21941 stellten unabh�angig voneinander P.J. Flory und M.L. Huggins ein thermodynmai-
sches Modell zur Beschreibung des Mischungsverhaltens von Polymerl�osungen auf [47, 48].
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wobei V das molare Volumen, R die allgemeine Gaskonstante und T die ab-

solute Temperatur sind. Der L�oslichkeitsparameter � des jeweiligen Polymers

wird mit einer empirischen Gruppeninkrement-Formel berechnet [43, 51]:

� = (�
X

Fi)=M:

M ist das Molekulargewicht des wechselwirkenden Segmentbereichs der Ket-

te, � die Dichte bei der betre�enden Temperatur und
P

Fi die Summe der

Gruppenattraktor-Konstanten des jeweiligen Polymers.

Die meisten nichtpolaren Polymere wie Polypropylen oder Polyethylen sind

durch van der Waals-Wechselwirkungen charakterisiert. F�ur polymere Mi-

schungen, welche �uber disperse Wechselwirkungen �ij gesteuert werden, gilt

somit � > 0. Sie bilden in der Regel nichtmischbare Polymersysteme.

2.2 Polymergrenz
�achen

2.2.1 Einf�uhrung

Kenntnisse �uber die Grenz
�acheneigenschaften sind f�ur heterogene Polymer-
systeme von besonderem Interesse, da: (1) �G die treibende Kraft f�ur die
Phasenseparation ist; (2) die Grenz
�achenspannung ein Ma� f�ur die Nichtver-
tr�aglichkeit der jeweiligen Komponenten darstellt; (3) das Grenzphasenvolu-
men in nichtmischbaren Systemen unter bestimmten Umst�anden einen nicht-

vernachl�assigbaren Anteil besitzt und (4) die Grenz
�ache die Endeigenschaften
bei der Applikation des Materials mitbestimmt [52]-[54]. Im Falle nichtmisch-
barer Polymersysteme kommt der Phasengrenze eine besondere Bedeutung zu.

2.2.2 Modelle f�ur Polymergrenz
�achen

Ein Modell einer Grenz
�ache zwischen zwei nichtmischbaren Polymeren mit
unendlich gro�em Molekulargewicht ist in Abb. 2.3 gezeigt [52]. Abb. 2.3 a)

zeigt eine repr�asentative Konformation der Polymerketten in der Phasengrenz-


�ache. Zur Verdeutlichung ist ein Teil einer Molek�ulkette der Komponente A1,
die sich in der Phase A2 be�ndet, fett eingezeichnet. Abb. 2.3 b) zeigt den Ver-
lauf der Dichte an der Phasengrenz
�ache. DieGrenz
�achendicke al sowie die

Grenz
�achenspannung 
 charakterisieren die Grenz
�ache. Bei einem scharf

ausgebildeten Grenz
�achenpro�l existiert die geringste Anzahl von Kontakten
zwischen den unterschiedlichen Polymeren A1 und A2, so da� der Beitrag der

Wechselwirkung zwischen ungleichen Segmenten gering ist. Die Konformati-

onsbeschr�ankungen f�uhren jedoch zu einer Entropiebeschr�ankung, so da� �G
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zunimmt. Eine breite Grenz
�ache f�uhrt zu einem gro�en Entropiebeitrag, par-

allel dazu zu einem Anstieg der Wechselwirkungsenergie zwischen ungleichen

Kettensegmenten und somit zu einem Anstieg von �G. Die Grenzschichtdicke

zwischen zwei nichtmischbaren Polymeren wird also durch die Balance zwi-

schen Entropie- und Enthalpiebeitr�agen bestimmt. Darauf basierend wurden

verschiedene Modelle zur Beschreibung der Grenz
�ache zwischen nichtmisch-

baren Polymerpaaren entwickelt [54]-[61].

Abb. 2.3: Grenz
�ache zweier nichtmischbarer Homopolymere A1 und A2 nach Hel-

fand [54, 56]-[62]: a) Konformation der Ketten an der Grenz
�ache, die fett einge-

zeichneten Segmente einer Kette des Polymers A1 sind durch die Grenz
�ache in das

Gebiet des Polymers A2 di�undiert. b) Dichtepro�l an der Phasengrenze (al: Aus-

dehnung der Grenz
�ache, �(Ai): Dichte der Phase Ai, �0: mittlere Dichte in der

Grenz
�ache).

Ist al gro� ist im Vergleich zur Bindungsl�ange der Polymerkette sowie der

Reichweite der Wechselwirkungskr�afte, wenn also gilt 0 < � � 0; 1, kann

ein Random-Walk-Modell eines statistischen Kn�auels zur Beschreibung der
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Grenz
�ache entwickelt werden3. Die in der Grenz
�ache be�ndlichen Segmente

besitzen aufgrund der Ausdehnung der Grenz
�ache eine relativ gro�e Konfor-

mationsentropie. Eine an der Grenz
�ache be�ndliche Polymerkette mu� dann

eine modi�zierte Di�usionsgleichung erf�ullen. Die Segmente der Kette bewe-

gen sich unter dem Ein
u� eines, durch die benachbarten Ketten erzeugten,

mittleren Kraftfeldes in dem Grenz
�achenbereich. Die Konformationsstatistik

einer Polymerkette in der Grenz
�ache wird durch eine Funktion Qi(r; t; r0) be-

schrieben. Sie gibt die Wahrscheinlichkeit an, mit der eine Polymerkette mit t

Segmenten der mittleren Segmentl�ange b ein Ende bei r0 und das andere Ende

bei r hat. In einem feldfreien Gebiet kann Qi(r; t; r0) durch eine Gau�funktion

dargestellt werden:

Qi (r; t; r0) = (
3

2�b2t
)3=2 exp(� 3

2b2t
jr� r0j2) (2.5)

Qi erf�ullt die erweiterte Di�usionsgleichung in einem externen Potentialfeld

Ui(r):

�Qi=�t = (b2=6)r2Qi � [Ui(r)=kBT ]Qi (2.6)

Das Feld wird durch die benachbarten Makromolek�ule vom Typ j 6= i erzeugt.
In einerMean-Field-Approximation wird das externe Potential Ui(r) durch ein

chemisches Potential �i ersetzt. Das chemische Potential kann als Funktion
der Dichte �i angegeben werden. Eine Polymerkette des Polymers A1 erf�ahrt
durch die Polymerketten des Polymers A2 in der Grenz
�ache das chemische
Potential:

�A1
(r) = �

�
�A2

(r)

�0

�
2

+
1

�kBT�0

�
�A1

(r) + �A2
(r)� �0(r)

�0

�
(2.7)

Der erste Term auf der rechten Seite ist das chemische Potential aus der Flory-
Huggins-Theorie. Es resultiert aus den absto�enden Wechselwirkungen zwi-
schen Molek�ulsegmenten der PolymereA1 und A2. Der zweite Term beschreibt
die Tendenz von Volumensystemen, das mittlere reduzierte Volumen konstant
zu halten. Der Verlauf der Dichte in der Grenz
�ache kann als Funktion der
Wahrscheinlichkeitsfunktion Qi (i = A1; A2) dargestellt werden:

�i = (�0=Z)

Z Z

0

dt

Z
dre draQi(re; Z � t; r)Qi(r; t; ra) (2.8)

wobei Z der Polymerisationsgrad ist. Gl. 2.8 besagt, da� die Dichte am Ort r
bestimmt wird durch die Wahrscheinlichkeit, da� ein Endvektor des Molek�uls

bei ra ist, das t-te Segment der Polymerkette bei r und der andere Endvek-

tor bei re ist. Die mittlere Dichte �0 in der Grenz
�ache wird also durch die

Konformationsstatistik der beiden Polymere in der Grenz
�ache beschrieben,

d.h. durch die mittlere Eindringtiefe der Makromolek�ule A1 und A2 in der
Grenz
�ache.

3F�ur eine scharf ausgebildete Grenzphase mit starker Entropiebeschr�ankung wird das
Gittermodell angewandt [59]-[61].



2.2 Polymergrenz
achen 12

Nach diesemModell k�onnen Voraussagen f�ur das Grenz
�achenpro�l, die Grenz-


�achenspannung 
 und die Grenz
�achendicke al gemacht werden [54]:


 = (�=6)1=2 b�0kBT (2.9)

al = 2b=(6�)1=2 (2.10)

bzw: ) 
 � �1=2
^

al �
1

�1=2

Die Grenzschichtdicke al ist also indirekt proportional zum Wechselwirkungs-

parameter. Je geringer der Beitrag der absto�enden Wechselwirkungen ist, de-

sto breiter kann die Grenz
�ache sein und um so gr�o�er ist der Anteil der Kon-

formationsentropie. Ist � gro�, so spielt die Konformationsentropie aufgrund

der schmal ausgebildeten Grenz
�ache eine geringe Rolle. Das Grenz
�achen-

pro�l f�ur ein symmetrisches Polymerpaar4 wird durch den nachfolgenden Aus-

druck beschrieben und ist in Abb. 2.3 dargestellt:

�A1(x) = �A2(�x)

= �0

�
1

2
� 1

2
tanh

�
(6�)1=2x=b

��
(2.11)

2.2.3 Block-Copolymere an Polymergrenz
�achen

Das im vorherigen Kapitel vorgestellte Modell f�ur Grenzphasen zwischen zwei
nichtmischbaren Polymeren kann auf Block-Copolymere und Mischungen zwi-
schen Homopolymeren und Block-Copolymeren erweitert werden. Noolandi
und Mitarbeiter entwickelten ein Modell zur Beschreibung der modi�zier-
ten Grenzphase in nichtmischbaren Polymersystemen bei Zugabe eines Block-

Copolymeren als grenzphasenaktive Substanz [38]-[40, 42, 62]. Das Modell be-
schreibt qualitativ den Verlauf des Grenzphasenpro�ls unter Ber�ucksichtigung
der Dichteverl�aufe der jeweiligen Komponenten in der Grenzphase. Aufgrund
der Komplexit�at der Theorie wird auf die Originalarbeiten verwiesen [38]-[40].
Die wichtigsten Ergebnisse des Modells sind der Ein
u� des Molekulargewichts

des Block-Copolymers auf die Grenzphasenaktivit�at. Je gr�o�er das Molekular-
gewicht des Block-Copolymeren, desto h�oher ist die Konzentration des Block-

Copolymeren in der Grenzphase. Es wird davon ausgegangen, da� es eine kri-

tische obere Grenze gibt, da es bei hohen Molekulargewichten eher zu einer
Micellenbildung als zu einer Lokalisierung des Block-Copolymers an der Grenz-

phase kommt [38].

Die grenz
�achenaktive Wirkung eines Block-Copolymers wird qualitativ in

Abb. 2.4 gezeigt. Der Ausdruck f�ur �G eines Zwei-Phasensystems ist gegeben
durch die Volumen- und die Grenzphasenbeitr�age:

�G =
X
i

Ni�i + 
A; (2.12)

4Symmetrisch hei�t, gleiche Dichte �A1
= �A2

� �0, gleiche statistische Segmentl�ange b
und gleiche Kommpressibilit�at � [54].
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wobei �i das chemische Potential,Ni die Teilchenzahl der Komponente i und A

die Grenzphasen
�ache ist. F�ur gro�e Grenz
�achenspannungen 
 ist die Grenz-

phase meist eine ebene Fl�ache zwischen beiden Phasen. Durch Zugabe eines

grenzphasenaktiven Block-Copolymers kann die Grenz
�achenspannung herab-

gesetzt und das Grenzphasenvolumen vergr�ossert werden. In Abb. 2.4 sind die

verschiedenen Enthalpie- und Entropie-Beitr�age zu �G f�ur ein System zwei-

er nichtmischbarer Homopolymere Ai mit und ohne korrespondierem Block-

Copolymer A1 � A2 schematisch dargestellt. Die unterschiedlichen Phasen-

morphologien sind in Abb. 2.2 gezeigt.

Abb. 2.4: Enthalpie- und Entropie-Beitr�age zu �G f�ur ein System zweier nicht-

mischbarer Homopolymere A1 und A2 durch Zugabe eines Blockcopolymers. Die

Symbole in den K�astchen bezeichnen die Hauptanteile zur �Anderung der Grenz-


�achenspannung 
.

Die Lokalisierung des Block-Copolymers in der Grenzphase f�uhrt zu einer Ab-
nahme der Wechselwirkungsenergie der beiden nichtmischbaren Homopolyme-

re. Ferner vergr�o�ert sich die Ausdehnung der Grenzphase. Dies f�uhrt zu einer

Abnahme der Entropiebeschr�ankung. Die Summe beider E�ekte f�uhrt zu einer
Reduzierung von �G. Die Lokalisierung sowie die Orientierung des Block-

Copolymers in der Grenzphase f�uhrt zu einer Abnahme der Konformations-

entropie des Block-Copolymers. Die Lokalisierung der beiden Bl�ocke in die je-
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weiligen korrespondierenden Homopolymerphasen f�uhrt zu einer Verringerung

der absto�enden Wechselwirkung der nichtmischbaren Bl�ocke miteinander. Die

Streckung �andert zus�atzlich den entropie-elastischen Beitrag.

Abb. 2.5: Verlauf des Dichtepro�ls in der Grenzphase zweier nichtmischbarer Homo-
polymere A1 und A2 sowie des in der Grenzphase lokalisierten korrespondierenden

Block-Copolymers A1�A2 [38]: X ist die lineare Ausdehnung der Grenzphase in Ein-

heiten der mittleren Segmentl�ange b, der Volumenanteil gibt den Anteil an Polyme-

ren Ai in der L�osung Polymer A1/Polymer A2/Block-Copolymer A1�A2/L�osungs-

mittel an, A0i gibt den Verlauf des Dichtepro�ls des Homopolymers, A00i den Dichte-

verlauf des korrespondierenden Blocks des Block-Coplymers an, die durchgezogene

Linie gibt den gesamten Volumenanteil der jeweiligen Komponente Ai in der Grenz-

phase an.

In Abb. 2.5 ist das berechnete Dichtepro�l in der Grenzphase eines nicht-

mischbaren Homopolymersystems dargestellt. Die Grenzphase wurde durch
Zugabe eines Block-Copolymers modi�ziert [38]. Als Modellsystem wurde das
nichtmischbare System Polystyrol/Polybutadien sowie das korrespondierende

Styrol-Butadien-Block-Copolymer gew�ahlt. Die obere punktierte Kurve rechts

repr�asentiert das HomopolymerA0
1
, hier Polystyrol, die untere punktierte Kur-

ve (A00
1
) stellt den Verlauf der Dichte des Styrolblocks des Copolymers dar. Die

linke gestrichelte Linie repr�asentiert den Dichteverlauf des Homopolymers A0
2
,

hier Polybutadien. Die rechte gestrichelte Linie stellt den Verlauf der Dichte

des Butadienblocks dar. Die durchgezogenen Linien geben den gesamten Volu-

menanteil der jeweiligen Komponente in der Grenzphase an. Die Ausdehnung

X der Grenzphase wird in Einheiten der mittleren Segmentl�ange b angegeben.
Man erkennt eine Verbreiterung der Grenzphase durch die Lokalisierung des

Block-Copolymers in der Grenzphase. Die Lage der jeweiligen Bl�ocke in den

korrespondierenden Phasen der Homopolymere und die dadurch resultierende

Vergr�o�erung der Grenzphase ist durch die schra�erten Bereiche hervorgeho-

ben.
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2.3 Wechselwirkungen in Polymermischungen

Die Mischungsenthalpie �H ist abh�angig von den energetischen Wechselwir-

kungen zwischenKettensegmenten benachbarter Molek�ulketten.Neben der Zu-

gabe von Block-Copolymeren zur �Anderung des Phasenverhaltens von nicht-

mischbaren Polymeren kann die Mischbarkeit bzw. Vertr�aglichkeit von Poly-

mermischungen auch auf andere Weise beein
u�t werden. Eine M�oglichkeit

ist der Einbau sogenannter funktioneller Gruppen in die Polymerkette. Durch

diese funktionellen Gruppen k�onnen bevorzugte Wechselwirkungen zwischen

Kettensegmenten verschiedener Polymere Ai auftreten.

2.3.1 Molekulare Wechselwirkungen

Die in Polymersystemen auftretenden Wechselwirkungen k�onnen intermoleku-
laren und/oder intramolekularen Ursprungs sein. Als intermolekular werden

spezi�sche Wechselwirkungen zwischen funktionellen Gruppen X und Y un-
terschiedlicher Polymerketten Ai bezeichnet. Reine intermolekulare Wechsel-
wirkungen treten auf, wenn in eine Polymerkette mit der gleichen strukturel-
len Hauptkette in den Seitengruppen verschiedene komplement�are funktionelle
Gruppen als Wechselwirkungszentren eingebaut werden. Komplement�ar hei�t
in diesem Zusammenhang, da� die Wechselwirkungen zwischen den ungleichen

Gruppen X und Y st�arker sind als zwischen den gleichen Gruppen. Anderer-
seits k�onnen diese komplement�aren funktionellen Gruppen auch in derselben
Polymerkette A1 eingebaut sein. Dies f�uhrt dann zus�atzlich zu intramoleku-
laren Wechselwirkungen zwischen den funktionellen Seitengruppen der Kette.
Es treten jedoch zus�atzlich dazu auch intermolekulare Wechselwirkungen zwi-

schen den verschiedenenMolek�ulketten der SpeziesA1 auf. Diese Art der Wech-
selwirkung wird als intra/intermolekulare Wechselwirkung bezeichnet [63].

Wassersto�br�uckenbindungen: Eine M�oglichkeit, die Wechselwirkungen

zwischen Polymeren zu verbessern, ist der Einbau von funktionellen Grup-
pen in die Polymerkette. Diese funktionellen Gruppen k�onnen in der Lage

sein, �uber Wassersto�br�uckenbindungen (HB-Bindungen) Wechselwirkungen
zwischen verschiedenen Polymerketten zu initiieren [46]. Untersuchungen �uber

den Ein
u� von HB-Bindungen auf die rheologischen Eigenschaften von Poly-
meren wurden an zwei strukturell �ahnlichen Polymeren durchgef�uhrt. Nur eines

der Polymere besa� die M�oglichkeit zur Ausbildung von HB-Bindungen, diese

waren jedoch intra/intermolekularer Natur. Die rheologischen Eigenschaften

des Polymers �anderten sich durch die Ausbildung von HB-Bindungen. Das

kautschukelastische Plateau verschiebt sich zu h�oheren Modulwerten, und die
Glas�ubergangstemperatur tritt bei h�oheren Temperaturen auf [64, 65]. Un-

tersuchungen des mechanischen Verhaltens von Polymersystemen mit domi-

nierend intermolekularer Wechselwirkung zeigten mit zunehmendem Anteil
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von HB-bindungsf�ahigen funktionellen Gruppen ebenfalls eine Verschiebung

der Glas�ubergangstemperatur zu h�oheren Temperaturen. Eine Verschiebung

des kautschukelastischen Plateaus zu h�oheren Modulwerten konnte jedoch, im

Gegensatz zu parallel auftretenden intra/intermolekularenWechselwirkungen,

nicht beobachtet werden [66, 67].

Ionische Wechselwirkungen: Durch den Einbau von ionischen Gruppen

in Polymerketten �andern sich die physikalischen Eigenschaften dieser soge-

nannten Ionomere. Diese �Anderungen werden haupts�achlich durch die Ten-

denz der ionenhaltigen Gruppen, sich in nichtleitenden Materialien zu Aggre-

gaten anzuh�aufen, verursacht. Abh�angig von ihrer Gr�o�e wirken diese ioni-

schen Dom�anen als Vernetzungspunkte und besitzen mechanisch verst�arkende

Wirkungen. Als Konsequenz verschiebt sich die Glas�ubergangstemperatur zu

h�oheren Temperaturen und die mechanischen Eigenschaften wie Schermodul

oder E-Modul nehmen zu. In dynamisch-mechanischen Untersuchungen ist ne-

ben der Glas�ubergangstemperatur der unpolaren Polymermatrix ein weiterer
�Ubergang bei deutlich h�oheren Temperaturen zu beobachten. Dieser Peak wird
den phasenseparierten ionomerreichen Dom�anen in der Matrix zugeordnet.

Kovalente Bindungen: Neben der Verkn�upfung zweier nichtmischbarer Ho-

mopolymere zu einem Block-Copolymer kann die Ausbildung kovalenter Bin-
dungen zwischen benachbarten Ketten einer Polymermatrix auch zum soge-
nannten Vernetzen des Systems f�uhren. Diese Punkte sind nach erfolgter Ver-
netzung stabil und irreversibel. Es bildet sich in der Regel, je nach Funktiona-
lit�at der Vernetzungspunkte, eine dreidimensionale Struktur. Der Einbau von

Vernetzungen f�uhrt zu einer Erh�ohung der Glas�ubergangstemperatur und u.a.
zu einer deutlichen Beein
ussung der rheologischen Eigenschaften.

2.3.2 Verbesserung der Mischbarkeit

Die vorgestellten molekularenWechselwirkungen k�onnen in heterogenen nicht-
mischbaren Polymersystemen zu einer Verbesserung der Vertr�aglichkeit f�uhren.

Modi�zierung der Grenzphase: Durch Zugabe von Block-Copolymeren

kann die Grenzphase zwischen zwei nichtmischbarenPolymerkomponentenmo-

di�ziert werden und so eine �Anderung der Phasenstruktur erreicht werden.

Physikalische Vernetzung: Eine bestimmte Klasse von Block-Copolymeren

kann aufgrund der Mikrophasenseparation zwischen den Bl�ocken eine Pha-
senstruktur erreichen, welche netzwerkartige Eigenschaften besitzt. Polymere

k�onnen unter dem Ein
u� von solchen physikalischen Vernetzungen in der Um-

gebung eines anderen Polymers verankert werden [68]. Durch diese physikali-
schen Vernetzungen kann ein Netzwerk aufgebaut werden, das eine bestehende

Morphologie stabilisiert. In solchen Netzwerken ist eine Phasenseparation er-
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schwert.

Kovalente Bindung: Eine w�ahrend der Polymerisation des Hauptpolymers

statt�ndende Copolymerisation eines bestimmten Anteils des Hauptmonomers

mit einem zus�atzlichen, chemisch verschiedenen Monomer f�uhrt zu sogenann-

ten in-situ modi�zierten Polymersystemen [69]-[72]. Diese Polymersystemewei-

sen jedoch h�au�g zwei Glas�ubergangstemperaturen auf, was auf die Mikrose-

paration der zwei unterschiedlichen Phasen hinweist. Diese sind jedoch sehr

homogen verteilt und k�onnen unter Umst�anden in ein bi-kontinuierliches Netz-

werk ohne diskrete Phasen resultieren [73].

Wassersto�br�uckenbindung: Die chemische Modi�zierung zweier nicht-

mischbarer Homopolymere durch den Einbau funktioneller Gruppen ver�andert

die Wechselwirkungen der Kettensegmente Ai untereinander. Die Behandlung

von Polypropylen mit Maleins�aure f�uhrt z.B. zu einem Einbau funktioneller

Gruppen in die Polypropylen-Kette [277]. Die bei der Ausbildung von HB-

Bindungen auftretenden Wechselwirkungen zwischen Molek�ulen bzw. funktio-
nellen Gruppen in einer Polymerkette sind sehr h�au�g der Grund f�ur eine
beobachtete Verbesserung der Mischbarkeit [63, 75].

2.4 Keimbildung in Polymermischungen

2.4.1 Problematik

In den vorangegangenen Abschnitten wurden die Mischbarkeit, die Phasense-
paration sowie Grenzphasenmodelle in nichtmischbaren Polymersystemen f�ur

den amorphen Zustand diskutiert. Viele anwendungstechnisch bedeutsame Po-
lymere sind jedoch teilkristallin und k�onnen bei Temperaturen unterhalb ih-
rer Schmelztemperatur auskristallisieren. Die Keimbildung und das Kristall-
wachstum beein
ussen das Phasenverhalten und die Phasenmorphologie. Die

meisten Substanzen haben die Tendenz, ohne Mischkristallbildung rein auszu-

kristallisieren. F�ur teilkristalline, heterogene Polymersysteme hei�t dies, da�
unabh�angig von der Mischbarkeit in der Schmelze und der daraus resultieren-

den Phasenstruktur w�ahrend des Kristallisationsprozesses zus�atzliche Separa-
tionsprozesse auftreten und so eine neue Phasenstruktur gebildet wird.

In amorphen Polymersystemen A/A5 ist die Mischbarkeit im allgemeinen nur

innerhalb einer Phase, 
�ussig oder glasartig, gegeben. Betrachtet man den ge-
samten Bereich der experimentellen Bedingungen, so kann das System A/A

5A bezeichnet hier den Zustand amorph, ein teilkristallines Polymer wird mit C gekenn-
zeichnet.
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mischbar, nichtmischbar oder teilweise mischbar6 sein. In einer Mischung aus

einem amorphen und einem teilkristallinen Polymer A/C ist die Situation

komplexer. Werden die Polymere oberhalb der Glas�ubergangstemperatur von

A, d.h. TMisch > Tg(A), und oberhalb der Schmelztemperatur von C, d.h.

TMisch > TM(C), bei einer Mischungstemperatur TMisch gemischt, so mu� so-

wohl das Phasengleichgewicht der Schmelze bei TMisch als auch der Kristallisa-

tionsproze� w�ahrend des Abk�uhlens ber�ucksichtigt werden. Auch wenn das Sy-

stem bei TMisch mischbar oder nichtmischbar ist, kann es unterhalb TM(C) zur

Kristallisation und somit zu einer neuen Phasenbildung kommen. Es kann nun

wiederum der Fall der Mischbarkeit, der Nichtmischbarkeit oder der teilwei-

sen Mischbarkeit auftreten. Da ein teilkristallines Polymer in erster N�aherung

durch das Zwei-Phasen-Modell mit amorphen (a) und kristallinen (c) Berei-

chen dargestellt wird, existieren sechs verschiedene M�oglichkeiten innerhalb

des Systems A/C. Das System A/C(a)7 kann sowohl mischbar, nichtmischbar

oder teilweise mischbar sein, wobei f�ur jede Kombination noch zwei m�ogli-

che F�alle bez�uglich der kristallinen Phase c des Polymers C auftreten k�onnen.

Das System A/C(c) kann sowohl mischbar als auch nichtmischbar sein, wobei
der Fall der Mischbarkeit f�ur das System A/C(c) auf eine thermodynamische
Wechselwirkung zwischen A und den kristallinen Bereichen von C hinweist.

Aufgrund der komplexen Wechselwirkungen in heterogenen mischbaren oder
teilmischbaren Systemen sind vier M�oglichkeiten denkbar: (1) die nichtkristal-
line Komponente beein
u�t nicht die Kristallisation, (2) die nichtkristalline
Komponente hemmt die Kristallisationsrate, (3) die nichtkristalline Kompo-
nente verhindert bei hohen Konzentrationen die Kristallisation und (4) die

nichtkristalline Komponente beschleunigt die Kristallisation.

2.4.2 Polymerkeimbildung

Der Kristallisationsproze� teilkristalliner Polymere ist ein Zwei-Stufen-Proze�,
bestehend aus Keimbildung und Kristallwachstum [78] -[82]. Die klassische
Theorie der Keimbildung wurde f�ur die homogene Keimbildung entwickelt. Die
Theorie der heterogenen Keimbildung ist eine Modi�kation dieser Theorie. Sie
ist sehr gut als Modell f�ur den Keimbildungsproze� teilkristalliner Polymere

geeignet [83]-[87].

Prim�are Keimbildung: Beim Abk�uhlen aus der Schmelze kristallisieren

Polymere �uber die Prim�arkeimbildung und das nachfolgende Kristallwachs-

tum aus. Bei der Prim�arkeimbildung unterscheidet man die homogene Keim-
bildung von der heterogenen Keimbildung. Bei der homogenen Keimbildung

6Teilweise mischbar hei�t in diesem Zusammenhang mischbar unter bestimmten Bedin-
gungen wie z.B. innerhalb eines bestimmten Temperaturbereichs oder bei einem bestimmten
Gewichtsverh�altnis A1=A2.

7a weist hier auf die amorphe, c auf die kristalline Phase des teilkristallinen Polymers C
hin.
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entstehen die Keime durch Dichte
uktuationen in der Schmelze, bei der he-

terogenen Keimbildung entstehen die Keime in der Gegenwart von Fremd-

substanzen oder Heterogenit�aten8 an deren Grenz
�achen. H�au�g werden auch

die Begri�e thermische Keimbildung und athermische Keimbildung verwendet.

Bei der thermischen Keimbildung werden die Keime bei Erreichen der Kristal-

lisationstemperatur erst durch Fluktuationsprozesse in der Schmelze mit einer

zeitlich konstanten Rate gebildet. Bei der athermischen Keimbildung wird die

von der Kristallisationstemperatur abh�angige mittlere Keimzahl bei Erreichen

dieser Temperatur sofort wirksam und �andert sich mit der Zeit praktisch nicht

mehr. Somit existieren im Prinzip zwei Mechanismen bei der Entstehung von

Keimen [113]: Zum einen die Wechselwirkung zwischen verschiedenen Ket-

tensegmenten, welche zur Bildung eines Keims gen�ugender Gr�o�e f�uhrt. Die

n�otige Energiebarriere wird durch die kritische Keimbildungsarbeit dargestellt

und durch Fluktuationsprozesse (thermische Keimbildung) �uberwunden. Zum

anderen die �Anderung �au�erer Ein
�usse (z.B. pl�otzliche Temperaturernied-

rigung), so da� die kritische Keimbildungsarbeit herabgesetzt wird. In dem

System vorhandene subkritische Aggregate �uberschreiten dann die aktuelle
kritische Gr�o�e und sind sofort stabile Keime (athermische Keimbildung).

Abb. 2.6: Darstellung der Prim�arkeimbildung: a) rechteckiger Keim mit den Ab-

messungen a, b und c sowie den Grenz
�achenenergien � bzw. �e f�ur die Seiten
�achen

und Faltungs
�achen. b) heterogene Keimbildung, �� ist die Di�erenz der Grenz-


�achenenergien, b0 die monomolekulare Schichtdicke.

Um den Keimbildungsproze� zu initiieren, bedarf es immer einer gewissen Un-
terk�uhlung �T , wobei �T die Di�erenz zwischen Schmelztemperatur und Kri-

stallisationstemperatur ist. In Abb. 2.6 ist schematisch der Proze� der Keim-

bildung gezeigt. Die f�ur die Bildung eines Keims kritischer Gr�o�e ben�otigte

8Im folgenden werden mit Heterogenit�aten die in Polymeren vorhandenen submikroskopi-
schen Teilchen wie Verunreinigungen, Katalysatorreste, Stabilisatorzus�atze, Verarbeitungs-
hilfsmittel und Sonstiges bezeichnet. Gem�a� Untersuchungen von Binsbergen und Mercier

sind diese Heterogenit�aten immer in kommerziellen Polymeren vorhanden [87, 88].
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kritische Keimbildungsarbeit �G� kann f�ur die homogene Keimbildung 9 dar-

gestellt werden durch [89]

�G� = 32
�2�e

(�g)2

�= 32
�2�eT

0

M

�H2

0
�T 2

(2.13)

und f�ur die heterogene Keimbildung

�G� = 32
��e��

(�g)2

�= 32
��e��T

0

M

�H2

0
�T 2

: (2.14)

Dabei sind � und �e die spezi�schen Grenz
�achenenergien der Seiten- und Fal-

tungs
�achen und �� = (� � �hs � �hk)=2 die Di�erenz der spezi�schen

Grenz
�achenenergien zwischen Keim und der Heterogenit�at. �hs und �hk sind

die spezi�schen Grenz
�achenenthalpien zwischen Heterogenit�at und Schmelze
sowie Heterogenit�at und Kristall. �g ist die Di�erenz der spezi�schen Frei-
en Enthalpie10 zwischen kristalliner und amorpher Phase, und �H0 stellt die

spezi�sche Enthalpiedi�erenz zwischen vollst�andig auskristallisiertemMaterial
und Schmelze bei der Gleichgewichtsschmelztemperatur T 0

M dar.

Durch die heterogene Keimbildung wird unter bestimmten Umst�anden die kri-
tische Keimbildungsarbeit herabgesetzt. Gilt

�hk � �hs � � (2.15)

�� < �;

dann ist die heterogene Keimbildung gegen�uber der homogenen Keimbildung

bevorzugt. Die Keimbildungsrate ist gegeben durch die Turnbull-Fisher11-
Gleichung [90]:

_N = C exp

�
� �G�

kBT
� �G�

kBT

�
(2.16)

wobei die Keimbildungsrate als Keime pro Zeiteinheit angegeben wird. �G�

gibt die kritische Keimbildungsarbeit, �G� die Aktivierungsenergie f�ur den
Transport kristallisierf�ahigen Materials an die Phasengrenze an [78].

9Das �=-Zeichen tr�agt der Approximation f�ur einen Ausdruck von �g = �H0 � T�S
Rechnung. F�ur nicht zu hohe Unterk�uhlungen gilt f�ur die Entropie �S die N�aherung
�S = �H0=T

0
M

[78].
10In �g gehen nur die Volumeneigenschaften der Freien Enthalpie f�ur eine unendlich

ausgedehnte Phase ein, jegliche Ober
�achene�ekte werden nicht ber�ucksichtigt. Dies wird
durch die Darstellung von �G in folgender Form ber�ucksichtigt: �G = �g +

P
�iA,

wobei durch den Term
P

�iA die Ober
�achene�ekte bei der Bildung einer neuen Phase
ber�ucksichtigt werden, �i repr�asentiert die jeweilige spezi�sche Grenz
�achenenergie und A
die dazu korrespondierende Ober
�ache.

11D. Turnbull und J.C. Fisher stellten eine Ratengleichung zur Beschreibung der Keim-
bildung, zun�achst f�ur niedermolekulare Sto�e auf. Dieser Ansatz wurde dann f�ur hochmole-
kulare Polymere erweitert.
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Mit zunehmender Unterk�uhlung �T , oder wenn �� sehr klein wird, geht die

Dicke b� eines Keims kritischer Gr�o�e �uber in die monomolekulare Schichtdicke

b0. Es wird dann statt der dreidimensionalen die zweidimensionale Keimbil-

dung unter Bildung von Keimen monomolekularer Schichtdicke b0 betrachtet.

Bei zweidimensionaler prim�arer Keimbildung ergibt sich f�ur die kritische Keim-

bildungsarbeit

�G� = 4b2
0

��e

b0�g � 2��

�= 4b2
0

��e

b0�H0�T=T
0

M � 2��
: (2.17)

Sekund�are Keimbildung Der Prim�arkeimbildung als Initialschritt schlie�t

sich die sekund�are Keimbildung, d.h. das Wachstum der stabilen Keime zu kri-

stallinen Strukturen, an. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei diesem

Proze� ist die sekund�are Keimbildungsrate _Ns, d.h. die Anlagerung mono-
molekularer Schichten an die Wachstumsfront des Kristalls. Dieser Anlage-

rungsproze� ist schematisch in Abb. 2.7 dargestellt. Das fett eingezeichnete
Molek�ulkn�auel bewegt sich durch das Netzwerk der Nachbarmolek�ule, gelangt
zur Wachstumsfront und lagert sich dort an. Die sekund�are Keimbildung ist
also ein Sonderfall der zweidimensionalen Keimbildung auf einem arteigenen
Substrat, d.h. �� = 0. F�ur die kritische Keimbildungsarbeit der sekund�aren

Keimbildung �G�
s gilt:

�G�
s = 4b2

0

��e

b0�g

�= 4b0
��e

�H0�T=T 0

M

(2.18)

Abb. 2.7: Darstellung des Anlagerungsprozesses w�ahrend der sekund�aren Keimbil-

dung: a) zeigt die sph�arolithische �Uberstruktur, b) stellt die Wachstumsfront dar.

Kettensegmente aus der Schmelze lagern sich mit einer mittleren Faltungsl�ange L an

die Wachstums
�ache an. G ist die lineare Wachstumsrate, der Pfeil gibt die Wachs-

tumsrichtung an.
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Die lineare Wachstumsrate l�a�t sich in Anlehnung an die Turnbull-Fisher-

Gleichung schreiben als

G(T ) � _Ns

= G0 exp

�
� �G�

kBT
� �G�

s

kBT

�
; (2.19)

G0 ist ein Vorfaktor mit vernachl�assigbarer Temperaturabh�angigkeit12 und

�G� die Aktivierungsenergie f�ur den Transport kristallisationsf�ahigen Mate-

rials an die Wachstumsfront. Die Temperaturabh�angigkeit von �G� l�a�t sich

anhand des viskoelastischen Flie�verhaltens von Polymeren darstellen. H�au�g

wird eine parametrisierte Form f�ur den Tansportterm �G�, basierend auf der

WLF-Gleichung13 angegeben:

�G�=kT = C1 = R(C2 + T � Tg) (2.20)

In der Gleichung sind C1; C2 empirischeKonstanten und T�Tg gibt die Tempe-

raturdi�erenz zwischen Kristallisationstemperatur T und Glas�ubergangstem-

peratur Tg an [80, 91].

Die Wachstumsrate G wird gem�a� Gl. 2.19 durch eine gau�f�ormige Funk-
tion mit zwei gegenl�au�gen Exponentialfunktionen dargestellt. Bei geringer
Unterk�uhlung kontrolliert �G�

s die Wachstumsrate, bei hoher Unterk�uhlung
�G�. Mit zunehmender Temperatur durchl�auft G ein Maximum um bei sehr

niedrigen Kristallisationstemperaturen aufgrund der abnehmenden Beweglich-
keit der Kettensegmente wieder abzunehmen. In diesem Temperaturbereich
ist die Wachstumsrate di�usionskontrolliert [81]. Die Wachstumsrate G ist al-
so eine Funktion der Glas�ubergangstemperatur Tg (molekulare Mobilit�at) und
der Schmelztemperatur TM relativ zur Kristallisationstemperatur T (Grad der

Unterk�uhlung).

Die verschiedenen Theorien der Keimbildung und Kristallisation basieren auf
Ausgangsmodellen f�ur einkomponentige monodisperse Homopolymersysteme
mit unendlich hohem Molekulargewicht [78, 82, 92]. In realen Polymersyste-
men k�onnen durch eine Vielzahl von Prozessen die Keimbildung und das Kri-

stallwachstum beein
u�t werden. Mehrere teilkristalline Komponenten C1 und
C2 k�onnen unterschiedliche Kristallisationsbereiche besitzen. Die Verteilung

der Minorphase in den teilkristallinen Polymeren f�uhrt unter Umst�anden zu
keimbildenden Grenz
�achen. Durch die Phasenseparation k�onnen zus�atzliche

Segregationsph�anomene auftreten. Die Zugabe eines Block-Copolymeren kann

das Phasenverhalten der Komponenten und das Kristallisationsverhalten be-
ein
ussen. Ferner k�onnen die in einem Polymer immer vorhandenen Hetero-
genit�aten durch unterschiedliche chemische Potentiale in den jeweiligen Po-

lymeren durch die Phasengrenzen di�undieren und die prim�are Keimbildung

12Jedoch h�angt G0 von der f�ur den Transportterm gew�ahlten Approximation sowie von
dem Molekulargewicht und der Kettenbeweglichkeit ab [80].

13Die Williams-Landel-Ferry Gleichung beschreibt die Temperaturabh�angigkeit des vis-
kosen Flie�en von Polymerschmelzen [79].
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beein
ussen [93]. Durch die genaue Analyse des Kristallisations- und Keim-

bildungsprozesses k�onnen Informationen �uber die Mischbarkeit, die Wechsel-

wirkungen und die Verteilung der Minorphasen in einem mehrkomponentigen

heterogenen Polymersystem gewonnen werden.

In einem nichtmischbaren Polymersystem ist von einer mehrphasigen Schmelze

auszugehen. Die durch den Kristallisationsproze� entstehende Morphologie ist

abh�angig von der Wechselwirkung der Wachstumsfront mit den nichtmischba-

ren amorphen Einschl�ussen14. Zwei m�ogliche Prozesse sind der ungest�orte Ein-

bau der Einschl�usse, d.h. die Wachstumsfront verzweigt sich am Hindernis, um

es zu umgehen oder das Herausdr�angen der fremden Phase aus der Wachstums-

zone durch die Wachstumsfront. Ein ph�anomenologischer Ansatz f�ur polymere

Systeme geht davon aus, da� bei niedriger Wachstumsrate15 das Einschlie�en

der nichtkristallisierf�ahigen Komponente durch ober
�achenthermodynamische

Prozesse kontrolliert wird. Bei hohen Wachstumsraten mu� ein gewisser Ener-

giebetrag aufgewendet werden, um die nichtkristallisierende Komponente aus

der Wachstumsfront herauszudr�angen und/oder zu deformieren [96]-[99]. Als
Konsequenz sollte f�ur niedrige isotherme Kristallisationstemperaturen in hete-
rogenen Polymersystemen die mittlere Sph�arolithenwachstumsrate abnehmen.
Diese Abnahme ist sehr gering und experimentell schwer nachweisbar, sie ist

u.a. abh�angig von der Gr�o�e der Einschl�usse [100].

Idealerweise sollten die Modelle der Kristallisation und der Wachstumsrate
von einkomponentigen Polymeren direkt auf mehrkomponentige nichtmisch-
bare Polymersysteme �ubertragbar sein [3]. Die Kristallisation �ndet aufgrund
der Phasenseparation in Bereichen statt, in denen nur die kristallisierf�ahige

Komponente C vorhanden ist. Aufgrund der Nichtmischbarkeit der Kompo-
nenten kommt es zu keiner �Anderung der Phasenmorphologie. Der Kristallisa-
tionsproze� innerhalb der reinen C-Phase wird nicht von dem Vorhandensein
der Makromolek�ule der Komponente A in der reinen A-Phase beein
u�t.

In mischbaren Polymeren f�uhrt die Wechselwirkung der Kettensegmente der

verschiedenen Komponenten zu einer Mischbarkeit auf molekularer Ebene. Da-
durch k�onnen eine Reihe von E�ekten auftreten, die Keimbildung und das

Sph�arolithenwachstum beein
ussen. Aufgrund der Durchmischung auf mole-

kularer Ebene wirken die bei der Kristallisationstemperatur nicht kristallisa-
tionsf�ahigen Komponenten wie ein Verd�unnungsmittel [101]. In mischbaren

Polymersystemen kann die �Anderung der Glastemperatur des Systems durch
die Fox-Gleichung approximiert werden [102]:

1=Tg = (w1=Tg1) + (w2=Tg2); (2.21)

wobei wi der Gewichtsanteil der Komponente i, Tg und Tgi die Glas�ubergang-

stemperatur des mischbaren Systems sowie der jeweiligen Komponente i ist. Ist

14Diese amorphen Einschl�ussen k�onnen eine nichtkristallisierbare oder eine erst bei nied-
rigeren Temperaturen auskristallisierende Komponente sein.

15Dies entspricht einer hohen Kristallisationstemperatur.
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die eine Komponente A1 teilkristallin und die andere A2 amorph, so kann die

nichtkristallisierbare Komponente A2 die Schmelztemperatur der kristallinen

Phase erniedrigen:

(1=TM ) � (1=TM1) = (�RV1 = �HM1V2)
�
�(1� �1)

2
�
; (2.22)

wobei TM ; TM1 die Schmelztemperatur der Mischung und der kristallisierf�ahi-

gen Komponente A1 im System, V1 das Molvolumen der Wiederholungseinheit

von A1, �HM1 die Schmelzenthalpie der Komponente A1, �1 der Volumenan-

teil von A1 im System und � der Wechselwirkungsparameter ist. Sowohl die
�Anderung der Glas�ubergangstemperatur als auch die �Anderung des Schmelz-

punktes beein
ussen die Sph�arolithenwachstumsrate G.

Ber�ucksichtigt man diesen Verd�unnungse�ekt durch die amorphe Komponente

auf molekularer Ebene bei der Darstellung der kritischen Keimbildungsarbeit

�G�
m, so kommt zu Gl. 2.18 noch ein zus�atzlicher Term16 [101]:

�G�
m = 4b0

��e

�H0�T=T 0

M

� 2�kT (ln�1)TM = b0�HM(TM � T )

Die Sph�arolithenwachstumsrate Gm zweier mischbarer Polymere kann bei ge-
ringer �Anderung der Schmelztemperatur (TM � TM1 � T 0

M) dargestellt werden

als [103]:

Gm = G0 exp (C1 = k(C2 + T � Tg))

� exp
�
4b0��e = (k�H0�T=T

0

M)
�

� exp
�
0; 2(ln �1)T

0

M = (T 0

M � T )
�
: (2.23)

Die �Anderung der Wachstumsrate durch die Mischbarkeit der Komponenten
Ai sollte somit unabh�angig von der Unterk�uhlung oder der kritischen Keim-
bildungsarbeit sein, sondern eine Funktion der Glas�ubergangstemperatur und

der Konzentration �1 der kristallinen Komponente sein [103]. Ber�ucksichtigt
man zus�atzlich einen m�oglichen Ein
u� der Rate, mit welcher die nichtkristal-
lisierf�ahige Komponente von der Wachstumsfront fortdi�undiert, dann erh�alt

man folgenden Ausdruck f�ur die Wachstumsrate in mischbaren, teilkristallinen
Polymersystemen [104]:

Gm =
�1k1 k2

k1 + k2
exp(� �G�

m = kBT ); (2.24)

wobei k1 den Term f�ur die Transportrate der kristallisierf�ahigen Segmente
durch die Phasengrenze 
�ussig-fest repr�asentiert und k2 die Rate darstellt,

mit welcher die nichtkristallisierf�ahige Komponente von der Wachstumsfront
entfernt werden kann. Die Sph�arolithenwachstumsrate ist also abh�angig von

k1; k2 und �G�
m. Ist der Transport des kristallisierf�ahigen Materials durch die

Grenzphase fest-
�ussig an der Wachstumsfront schnell gegen�uber der Rate k2,

16Der Index m weist darauf hin, da� das System mischbar auf molekularer Ebene ist.
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mit der das amorphe Material von der Wachstumsfront wegdi�undieren kann

(k1 >> k2), dann gilt:

Gm(k1 >> k2) = �1k2 exp(� �G�
m = kBT ):

Umgekehrt gilt f�ur k2 >> k1:

Gm(k2 >> k1) = �1k1 exp(� �G�
m = kBT ):

Sowohl Gl. 2.23 als auch Gl. 2.24 gehen in die Wachstumsrate f�ur ein teil-

kristallines Homopolymer, d.h. Gl. 2.19 �uber, wenn keine Mischbarkeit auf

molekularer Ebene erreicht wird [104].

2.5 Kristallisation von Polymeren

Die Kristallisation kann qualitativ und quantitativ beschrieben werden, wenn

Modelle f�ur die prim�are Keimbildungsrate und die lineare Wachstumsrate be-

kannt sind. Die stabilen Keime beginnen aufgrund der sekund�aren Keimbil-
dung b�anderartig nach au�en zu wachsen. Durch Verzweigungen kommt es so
zu einemWachstum in alle Richtungen. Es kann dann die Ausbildung symme-
trischer Strukturen, sogenannter Sph�arolithe, beobachtet werden. W�ahrend des
Wachstums ist ein Teil des amorphenMaterials zwischen den kristallinen Berei-

chen eingeschlossen. Beide Phasen bilden so die sph�arolithische �Uberstruktur.
Sph�arolithe f�ullen im Laufe der Zeit das gesamte Volumen aus. Diesen Proze�
bezeichnet man als prim�are Kristallisation. Ein Teil des noch nicht auskristalli-
sierten Materials zwischen den Lamellenb�andern kann in einem nachfolgenden
zweiten Schritt teilweise kristallisieren. Dieser Proze� wird als sekund�are Kri-
stallisation bezeichnet [78, 80, 81].

Es existieren verschiedene isotherme Modelle, die die Transformation des Be-
obachtungsvolumens von der Schmelze in den kristallinen Zustand beschrei-
ben [106]- [110]. Sie basieren, ausgehend vom Zwei-Stufen-Modell der Keim-
bildung und des Kristallwachstums, auf denselben Hauptannahmen. Die kri-
stalline Phase wird durch Keime initiiert. Die Keime existieren schon in der

Schmelze, und ihre urspr�ungliche Anzahl N0 pro Einheitsvolumen h�angt nur
von der Kristallisationstemperatur und der vorhergehenden Temperatur der

Schmelze ab. Diese Keime k�onnen in der noch nicht transformierten Schmelze
zu einem beliebigen Zeitpunkt aktiv werden. Sie wachsen dann mit linearer

Wachstumsrate zu teilkristallinen Sph�arolithen. Noch nicht aktivierte Keime

werden durch die Wachstumsfront der Sph�arolithe absorbiert und sind f�ur den

weiteren Kristallisationsproze� nicht mehr relevant. Die Sph�arolithe f�ullen mit

zunehmender Zeit das gesamte Volumen aus, jedoch ohne sich zu �uberlappen.
Dies ist schematisch in Abb. 2.8 gezeigt. Der zur Zeit t transformierte Volu-

menanteil x(t) kann de�niert werden als das Verh�altnis des von den Sph�aro-

lithen eingenommenen Volumens zum Gesamtvolumen des Systems (bzw. dem

Beobachtungsvolumen V).
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Abb. 2.8: Darstellung des isothermen Wachstumsmodells [111, 112]: a) zeigt die

Schmelze mit den potentiellen Keimen N0 pro Volumen, b) zeigt ein fr�uhes Wachs-

tumsstadium. Die unausgef�ullten Kreise repr�asentieren absorbierte Keime. Die

Wachstumszentren entstehen aus stabilen (� aktivierten) Keimen. An den Auftre�-

punkten mehrerer Wachstumsfronten stoppt das Wachstum.

Die Wahrscheinlichkeit pro Zeiteinheit, da� in einem unendlich gro�en Volu-
men ein Keim aktiviert wird, bezeichnet man als Aktivierungsfrequenz �. Sie
ist nur von der Kristallisationstemperatur abh�angig. Die Wachstumsrate G

ist abh�angig von der Kristallisationstemperatur, f�ur eine gegebene Kristalli-

sationstemperatur jedoch konstant. Das Kristallisationsmodell beschreibt die
Gesamtkristallisation somit anhand von drei Parametern: N0; � und G. Unter
der Annahme der statistischen Gleichverteilung der potentiellen Keime kann
die Zeitabh�angigkeit des transformierten Volumens dargestellt werden durch:

x(t) = 1 � exp

�
�

Z t

0

d� v(t; � ) _N(� )

�
(2.25)

v(t; � ) gibt das w�ahrend des Zeitintervalls jt � � j transformierte freie Volu-
men ohne �Uberlappung der Sph�arolithe und _N(� ) die Keimbildungsrate zum
Zeitpunkt � pro Einheitsvolumen des nicht-transformierten Volumens an. Die
Vorhersage des zeitlichen Verlaufs der Transformation ist abh�angig vom ver-
wendeten Modell f�ur _N [86, 115, 110]. Bei dem f�ur Polymersysteme sehr h�au�-

gen Fall der heterogenen Keimbildung kann die Keimbildungsrate angegeben

werden durch [112]:

dN(t) = M [1 � x(t)] exp( � �t)dt; (2.26)

wobeiM eine im Volumen gleichverteilte, gegebene Anzahl potentieller Keime

ist. Die Keimbildungsrate ist eine exponentiell mit der Zeit abnehmende Funk-
tion, korrespondierend zu einer heterogenen sporadischen Keimbildung, in der

die Keime nicht instantan aktiv sind, sondern zuf�allig im Laufe des Transfor-

mationsprozesses aktiv werden. F�ur ein unendlich ausgedehntes Volumen kann
die Keimbildungsrate vereinfacht werden zu ( _N0 = M�):

_N (t) = _N0 exp( � �t): (2.27)
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Die Anzahl der Keime als Funktion der Zeit kann durch Integration der Gl. 2.27

dargestellt werden durch:

N(t) = M [1 � exp( � �t)] : (2.28)

Icenogle gibt eine alternative Formulierung f�ur die heterogene Keimbildungsra-

te an. Sie geht unter bestimmten Annahmen in die zwei Grenzf�alle der zeitlich

instantanen oder der zeitlich sporadischen Keimbildung �uber [113, 115]:

_N(t) = �M exp( � ��2(t � �� )2) (2.29)

M stellt die Keimdichte, �� die mittlere Zeit bis zur Aktivierung eines potenti-

ellen Keims und � ein Ma� f�ur die Breite der Verteilung der Aktivierungszeiten

f�ur die Keimbildung dar. Im Gegensatz zu dem in Gl. 2.26 bzw. 2.27 verwen-

deten Ansatz der zeitlich zuf�alligen Aktivierung der potentiellen Keime wird

in Gl. 2.29 davon ausgegangen, da� ein potentieller Keim bei Erreichen der

isothermen Kristallisationstemperatur eine vorbestimmte Aktivierungszeit17

ben�otigt, bevor er als stabiler Keim �uber die sekund�are Keimbildung zu wach-

sen beginnt. Die Verteilung der Anzahl der, eine bestimmte Aktivierungszeit
� ben�otigenden, Keime als Funktion der Zeit ist durch eine Normalverteilung
gegeben:

N(t) = �M

Z t

0

exp( � ��2(� � �� )2)d� (2.30)

= (M = �
p
2�)

Z t

0

exp

"
� 1

2

�
x � �

�

�2
#
dx:

� und � sind die mittlere Abweichung sowie die Standardabweichung der Ver-
teilung, d.h. � = 1 = �

p
2� und �� = �.

Betrachtet man z.B. die heterogene instantane Keimbildung, so kann diese
gem�a� Gl. 2.29 mit � bzw. �� ! 0 dargestellt werden durch:

_N (� ) = M �(� );

wobei �(t) die Diracsche Delta-Funktion ist. Unter der Annahme des dreidi-

mensionalen sph�arolithischen Wachstums mit einer linearen Wachstumsrate

kann das zum Zeitpunkt t transformierte Volumen v(t; � ) aus Gl. 2.25 darge-
stellt werden als:

v(t; � ) =
4

3
�G3(t � � )3:

17In isothermen kristallisationskinetischen Experimenten wird h�au�g eine der Aktivie-
rungszeit �� analoge Gr�o�e, die sogenannte Induktionszeit t0 der Keimbildung bestimmt.
Die Aktivierungszeit �� ist die Zeit, die ein potentieller Keim im Mittel ben�otigt, bevor er
als stabiler Keim �uber die sekund�are Keimbildung weiterw�achst. Die Induktionszeit t0 der
Keimbildung ist in den isothermen kristallisationskinetischen Experimenten der beobachtete
Time-lag zwischen Beginn der Abk�uhlung auf die isotherme Kristallisationstemperatur und
dem Auftreten des Keimbildungsprozesses. Die Induktionszeit t0 wird aus dem zeitlichen
Verlauf des beobachteten Keimbildungsprozesses extrapoliert, siehe dazu auch Gl. 4.1 auf
Seite 46 und Abb. 6.1 auf Seite 108.
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Die Wachstumsrate der Sph�arolithe G ist die Proportionalit�atskonstante zwi-

schen dem Sph�arolithenradius und der Zeit. Mit der so gew�ahlten Keimbil-

dungsrate l�a�t sich Gl. 2.25 darstellen als:

x(t) = 1 � exp

�
� 4

3
� G3Mt3

�
: (2.31)

Geht man von prim�arer instantaner heterogener Keimbildung aus, d.h. ather-

mischer Keimbildung und dreidimensionalem Wachstum mit linearer Wachs-

tumsrate, so liefert das zugeh�orige Wachstumsmodell f�ur die isotherme Ge-

samtkristallisation den in Gl. 2.31 angegeben Ausdruck f�ur das Zeitverhalten

der Transformation x(t). Es wird im Exponenten ein charakteristisches t3-

Zeitverhalten festgestellt. Aus Gl. 2.30 erh�alt man mit �0 = � �
p
�=2�

und �1 = � +
p
�=2� eine N�aherung:

N(� ) =

8><
>:
0 (0 � � � �0)

M(� � �0)=��1 (�0 � � � �1)

M (� � �1)

Dabei ist ��1 = �0� �1 ein Ma� f�ur die zeitliche Dauer der prim�aren Keimbil-
dung, �0 gibt den zeitlichen Beginn der Keimbildung und �1 das zeitliche Ende

des Keimbildungsprozesses an. Die Keimbildungsrate _N(t) kann dann unter
der Annahme, da� keine Wechselwirkung zwischen den potentiellen Keimen
statt�ndet18, als proportional zur KeimdichteM angesehen werden:

_N(t) = M = ��1

Setzt man diese Keimbildungsrate in Gl. 2.25 ein, so erh�alt man das f�ur den Fall
der heterogenen sporadischen Keimbildung charakteristische t4-Zeitverhalten
im Exponenten.

Die Ausgangsgleichung 2.25 f�ur isotherme Wachstumsmodelle kann in allge-
meiner Form angegeben werden:

x(t) = 1 � exp [ � Ktn] : (2.32)

Der Exponent n fa�t Beitr�age von der Zeitabh�angigkeit der Keimbildungsrate
sowie der Kristallwachstumsgeometrie zusammen. Er liefert somit u.a. Infor-
mationen �uber die Art der Keimbildung und wird h�au�g als Avrami-Exponent

bezeichnet. Er sollte streng nach der Theorie ganzzahlige Werte zwischen 2

und 4 annehmen, abh�angig von dem Keimbildungsmodell und der System-

Geometrie, d.h. u.a. zwei- oder dreidimensionales Wachstum. K ist die Raten-

konstante der Gesamtkristallisation und tr�agt den Beitr�agen der Wachstumsra-
te und der Keimbildung Rechnung. Das hier vorgestellte einfachste Wachtums-

modell zur Beschreibung und Deutung der isothermen Kristallisationskinetik

18Wechselwirkungen zwischen den potentiellen Keimen k�onnen auftreten, wenn die Keim-
dichte so hoch ist, da� der mittlere Abstand zwischen den Keimen von der Gr�o�e des kriti-
schen Keimradius ist [78].
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polymerer Systeme hat eine Reihe von Nachteilen. Diese sind in der Litera-

tur explizit aufgef�uhrt [78, 86, 110, 116]. Es konnte aber in einer Vielzahl von

Arbeiten die Eignung des Modells zur Charakterisierung der Kristallisation in

Polymersystemen dargelegt werden [78, 80, 92, 111, 112, 117, 118].

2.6 Das Lamellenclustermodell

Die in den meisten kristallisierf�ahigen isotropen Polymersystemen vorkommen-

den �Uberstrukturen besitzen Gr�o�enordnungen, die bei einem R�ontgenexpe-

riment Re
exe bei sehr kleinen Winkeln erzeugen. Die Streuzentren sind hier

die Lamellenkristalle, die sich h�au�g lagekorreliert zu Lamellenpaketen, so-

genannten Lamellenclustern, ausbilden. Die Interpretation der Ergebnisse der

Kleinwinkel-R�ontgenstreuung (KWRS) h�angt von der Verf�ugbarkeit oder An-

wendbarkeit von Modellen f�ur die streuende Struktur ab. Als Basismodell f�ur
teilkristalline Polymere kann das Lamellenclustermodell herangezogen werden.
Bei gen�ugend dichter Packung ordnen sich die Lamellen bevorzugt parallel
zueinander an und bilden dabei mehr oder weniger gro�e, im isotropen Fall
regellos orientierte Lamellencluster[119]-[123].

F�ur die aus Lamellen aufgebauten Cluster gibt es verschiedene Strukturen.
Diese sind in Abb. 2.9 dargestellt. Die Lamellencluster bestehen im Mittel aus
einer Anzahl �N parallel angeordneter Lamellen mit unterschiedlichen Lamel-
lendicken dc und unterschiedlichen interlamellaren Abst�anden da. Aus diesen
�Uberlegungen k�onnen folgende Clusterstrukturen als Clustergrenzstrukturen

angesehen werden: (a) Systeme mit statistisch homogener Clusterstruktur, in
welcher die lamellaren und interlamellaren Abst�ande unkorreliert verteilt sind,
(b) Systeme mit statistisch heterogener innerer Clusterstruktur, in welchen
die lamellaren und interlamellaren Abst�ande sich in Gruppen gleicher Gr�o�e
fraktioniert in Clustergruppen sammeln, (c) Systeme mit Clusterstrukturen,
in welchen die Anzahl paralleler Cluster aufgrund verkippt eingebauter Lamel-

len geringer ist als die tats�achliche Anzahl der Lamellen und (d) Systeme, in
welchen Clusterstrukturen mit deutlich unterschiedlicher Anzahl von Lamellen
�Ni auftreten. Ein Schema einer typischen zweidimensionalen Clusterstruktur

ist in Abb. 2.10 gezeigt.

Ist der mittlere Abstand benachbarter Lamellen innerhalb eines Clusters klein

gegen�uber seiner lateralen Ausdehnung, so ist die Kleinwinkelr�ontgenstreuung
derartiger Systeme nahezu vollst�andig darstellbar durch die eindimensiona-

len Dichte
uktuationen in, zu den jeweiligen Lamellendeck
�achen senkrech-
ten, Richtung. Zum Kleinwinkelstreudiagramm einer solchen Struktur tragen

nur solche Cluster bei, deren Clusterachse Z senkrecht zum prim�aren R�ont-

genstrahl z orientiert sind. Dies ist in Abb. 2.10 f�ur den rechten mittleren
Cluster erf�ullt. Alle anderen Cluster sind vom Standpunkt des Kleinwinkelex-

periments aus unsichtbar. d.h. tragen nicht zur konstruktiven Interferenz und

somit zur Au
�osung der �Uberstruktur bei. Als Konsequenz kann man teilkri-
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Abb. 2.9: Verschiedene Grenzf�alle von Clusterstrukturen: a) statistisch homogene

innere Clusterstruktur, b) statistisch heterogene innere Clusterstruktur, c) verkippte

Lamellen und d) unterschiedliche Lamellenzahl innerhalb der jeweiligen Clustersta-

pel [228].

stalline Polymere mit lamellarer �Uberstruktur, die in der Regel dichtgepackte
heterogene Systeme bilden, als verd�unntes System behandeln. Zus�atzlich zu
den Auswirkungen der Orientierung wird dieser E�ekt noch durch die �au�eren
Abmessungen der sichtbaren Cluster verst�arkt, welche im allgemeinen aniso-
trop und polydispers sind. Die �Uberstruktur teilkristalliner Polymere wird also

durch die die Verteilung von Lamellenkristallen der Dicke dc und amorphen
Zwischenbereichen da repr�asentiert.

Die von einer derartigen Lamellenclusterstruktur gestreute isotrope Kleinwin-

kelintensit�at ist proportional zu einer Intensit�atsverteilung I(s), die �uber das
Absolutquadrat einer Fouriertransformation lediglich von der eindimensionalen

Verteilung der mittleren Elektronendichte �(z) l�angs der jeweiligen Clusterach-
se z abh�angt:

I(s) � 1

2�2s2
hj
Z

�(z)e�2�isz dzj2i: (2.33)

Die Mittelung des Absolutquadrats deutet an, das I(s) nicht unmittelbar iden-
tisch ist mit der von einem einzigen Cluster gestreuten Intensit�at. Die Streuung
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Abb. 2.10: Zweidimensionales Schema einer Lamellenclusterstruktur. Die schraf-

�erten Bereiche stellen die Lamellenkristalle mit den Lamellendicken dc dar, die

dazwischen liegenden Bereiche sind die interlamellaren amorphen Zwischenbereiche

da, �N stellt die mittlere Anzahl der Lamellen innerhalb eines Clusters dar [228].

Die Richtung des prim�aren R�ontgenstrahls ist durch z gegeben, eine repr�asentative

Clusterachse mit Z bezeichnet.

r�uhrt vielmehr her von der �Uberlagerung bzw. Mittelung aller innerhalb einer
makroskopischen Probe denkbaren Clusterstrukturen, d.h. �uber alle m�ogli-
chen longitudinalen Dichteverteilungen innerhalb der Cluster. Weiter wird
angenommen, da� die Elektronendichte innerhalb jeden Clusters sich nur in

der Richtung senkrecht zur Lamellendeck
�ache ver�andert. Die Ausdehnungen
(senkrecht zur Richtung der einfallenden Prim�arstrahlung) der Lamellen und

der dazwischenliegenden amorphen Bereiche werden als unendlich gro� ange-

nommen. Die einfachste Beschreibung geschieht mittels des eindimensionalen
Zwei-Phasenmodells, �l(r) repr�asentiert die eindimensionale Elektronendichte

innerhalb des Zwei-Phasenmodells:

�l(r) = �1 + �2 (2.34)

wobei �1 und �2 die alternierenden Elektronendichten der strikt planaren sowie

ebenen Lamellendeck
�achen und der amorphen Zwischenbereiche sind. Dies ist

schematisch in Abb. 2.11 dargestellt.

Zur Beschreibung des idealen Clustermodells, dessen Streuverhalten allein von

einer Dichtebelegungsfunktion zweier Phasen bestimmt wird, werden zusam-
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Abb. 2.11: Schematische Darstellung der Elektronendichte in einer idealen Lamel-

lenclusterstruktur. Dargestellt ist ein Teil der idealen lamellaren 2-Phasenstruktur.

�i sind die Elektronendichten der jeweiligen Phase, < �l >t ist die �uber den Lamel-

lenstapel gemittelte Elektronendichte.

menfassend folgende Vereinfachungen gemacht: (1) Die Kristallamellen werden
durch plane, zueinander parallele Deck
�achen begrenzt, (2) die Kristalle bil-

den in der Probe de�nierte Cluster, in denen sie parallel zueinander angeordnet
sind, (3) die mittlere Elektronendichte ist innerhalb der Lamellenkristalle und
der amorphen Zwischenbereiche konstant und �andert sich sprungartig an den
Lamellendeck
�achen, (4) die Dichte �2 der amorphen Zwischenbereiche besitzt
keinen Ein
u� auf das Streudiagramm und kann zu Null gesetzt werden, (5) die

kristallinen Lamellen und somit auch die Cluster sind lateral unendlich aus-
gedehnt und (6) die ideale Lamellenclusterstruktur stellt ein dichtgepacktes
r�ontgenisotropes System dar, ist aber vom R�ontgenkleinwinkelexperiment als
verd�unntes Clustergas zu betrachten [119]-[122].

Das ideale eindimensionale Lamellenclustermodell stellt nur eine Vereinfa-

chung zur mathematischen Behandlung des Modells dar und ist nicht eine

notwendige physikalisch-anschauliche Abstraktion. Es stimmt jedoch sehr gut
mit dem aus elektronenmikroskopischen Untersuchungen resultierenden Mo-
dell f�ur die �Uberstruktur teilkristalliner Polymere mit lamellaren Strukturen

�uberein [122, 124]. Die reale Lamellenstruktur geht von der Existenz von drei

Phasen mit jeweils charakteristischen Eigenschaften aus. Diese drei Phasen

sind das kristalline Lamelleninnere (a), die amorphe Lamellengrenzschicht (b)
und der amorphe Zwischenbereich (c). Weitere charakteristische Merkmale
sind die R�uckfaltung von Ketten in den Grenzschichten, die Anreicherung von

nichtkristallisierten Kettenanteilen in den Grenzschichten sowie interlamella-

ren Defektschichten und durchgehende und verschlaufte Molek�ulketten in den
amorphen Zwischenbereichen. Dies ist in Abb. 2.12 dargestellt. Die Lamellen

sind gekr�ummt oder verbogen, nichtparallel und von begrenzter Gr�o�e. Diese

Abweichungen sind notwendig, da die lamellare Struktur in die sph�arolithische
�Uberstruktur �ubergehen mu�. Dennoch ist das ideale Modell eine sehr gute
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N�aherung, da bei der KWRS Strukturen untersucht werden, welche klein sind

im Vergleich zur Korrelationsl�ange der Orientierung in Sph�arolithen [126].

Abb. 2.12: Lamellenclusterstruktur aufgrund elektronenmikroskopischer Untersu-

chungen: (a) kristallines Lamelleninnere; (b) amorphe Lamellengrenzschicht; (c) zwi-

schenlamellare amorphe Bereiche und (d) Defekte in den lamellaren Bereichen.

Neben den Modellrechnungen zur Interpretation der KWRS-Kurven gibt es
weitere Methoden zur Auswertung der KWRS-Kurven [126]-[130]. Eine h�au�g

angewandte Methode ist die Berechnung der Grenz
�achenverteilungsfunktio-

nen nach Ruland [131] - [133]. Als Voraussetzung wird von der G�ultigkeit des
idealen eindimensionalen Lamellenclustermodells ausgegangen. Die eindimen-

sionale Streuintensit�at I1(s) dieser Struktur steht in Beziehung zur gemessenen
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Intensit�at I(s) einer isotropen Struktur, d.h. s2I(s) � I1(s). I1(s) wiederum

steht �uber eine eindimensionale Fouriertransformation F1 mit der Autokorre-

lationsfunktion von �l in Beziehung zur Elektronendichte �l(r) des Lamellen-

stapels:

Is(s) = F1(
�
�
2

l ) mit

�
�
2

l =

Z 1

�1

�l(r) �l(r + y) dy

= �l(r) � �l(�r):

Das Zeichen � repr�asentiert die Faltung. Der zu messende Teil der Intensit�at

I1, d.h. die Intensit�aten f�ur s > 0, ist gegeben durch

I1(s 6= 0) = F1(�
�
�
2

l );

wobei �
�
�
2

l = �l� < �l >t und < ::: >t �uber den gesamten Stapel gemit-

telt bedeutet. �
�
�
2

l ist die Korrelationsfunktion gem�a� Vonk & Kortleve [129]
und wird im Folgenden mit P1 bezeichnet. I1(s) ist proportional zur zweiten

Ableitung der eindimensionalen Korrelationsfunktion P1:

F1

�
�2

�r2
P1(r)

�
= � 4 �2s2 I1(s):

Wird P1(r) f�ur kleine r entwickelt, so kann man die zweite Ableitung von P1

in zwei Terme aufgespalten:

�2

�r2
P1(r) = �2k1

dp
�(r) + g1(r):

k1 ist das eindimensionale �Aquivalent der Porodschen Invarianten und dp ein
eindimensionaler mittlerer L�angenparamter19. Der erste Term auf der rechten

Seite beschreibt das Verhalten am Ursprung (r = 0) und der zweite Term
beschreibt das Verhalten f�ur r 6= 0. Die Fouriertransformation dieser Gleichung
f�uhrt zu:

� 4 �2s2 I1(s) =
2k1

dp
� G1(s):

G1(s) ist die Interferenzfunktion und kann aus dem Intensit�atsverlauf der
KWRS bestimmt werden. Sie steht mit der eindimensionalen Grenz
�achen-

verteilungsfunktion g1(s) �uber eine Fouriertransformation in Beziehung:

G1(s) = F1(g1(r)): (2.35)

Nach Bestimmung der Interferenzfunktion aus dem Intensit�atsverlauf der

Streukurve kann man �uber eine inverse Fouriertransformation die Grenz-

�achenverteilungsfunktion berechnen [131]:

g1(r) =
16�3t

V

Z 1

0

�
lim
s!1

s4I � s4I
�
cos2�rs ds: (2.36)

19d�1
p

= d�1
c

+ d�1
a
.
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Die Grenz
�achenverteilungsfunktion erh�alt man durch eine Fourierkosi-

nustransformation der Di�erenz zwischen der Asymptote von s4I und dem

aktuellen Wert s4I. Die von Ruland [131] angegebene Methode, aus der In-

terferenzfunktion eine Verteilung im Ortsraum, die sogenannte Grenz
�achen-

verteilungsfunktion, zu bestimmen, f�uhrt direkt zu Informationen �uber die

Parameter der lamellaren �Uberstruktur. Unter Voraussetzung der G�ultigkeit

des Lamellenclustermodells f�ur das zu untersuchende System erh�alt man so

die maximal m�ogliche Information �uber die �Uberstruktur des Systems. Die

Grenz
�achenverteilungsfunktion gibt die Abst�ande und H�au�gkeiten zwischen

den Elektronendichtespr�ungen an den Grenz
�achen der Streubausteine wie-

der. Fiedel & Wenig [127, 128] entwickelten eine Methode, mit deren Hilfe die

Interferenzfunktion mit gro�er Genauigkeit direkt aus dem gemessenen Inten-

sit�atsverlauf der KWRS bestimmt werden kann.



Kapitel 3

Materialien

Im folgenden Kapitel werden die in dieser Arbeit verwendeten Materialien und
ihre wichtigsten Eigenschaften vorgestellt. Ihre charakteristischen Daten sind
in Tabelle 3.1 zusammengefa�t.

Tabelle 3.1: Charakteristische Daten der Ausgangspolymere Polypropylen, Poly-

ethylen und Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol.

Polymer � TM [K] MW MW=MN MFI [g = 10min]a

iPP 0,901 437-441 292980 5,14 6,7

LLDPE 0,919 392-396 112110 3,70 1,0

HDPE 0,959 404-408 100000 9,5 2,0

fSEBS 0,899 - 52600 1,15 15,4

nfSEBS 0,91 - 63200 1,03 18,0

aMFI(iPP) bei 230/2,16, d.h. Schmelzetemperatur 230oC und Masseneinwaage 2,16 kg,
MFI(LLDPE) bei 190/2,16, MFI(HDPE) bei 190/2,0, MFI(SEBS) bei 200/5,0.

3.1 Polypropylen

Aufgrund des Aufbaus seiner Monomereinheit Propylen, CH2 = CHCH3,

kann Polypropylen abh�angig vom Polymerisationsweg in verschiedenen Iso-
meren auftreten [134]. Ist die Methylgruppe CH3 immer auf der gleichen Seite

angeordnet, so liegt isotaktisches Polypropylen (iPP) vor. Eine alternierende
Anordnung der Methylgruppe entlang der Polymerkette stellt die syndiotakti-

sche Form und eine regellose Anordnung die ataktische Form dar. In Abb. 1.1

ist das f�ur die vorliegende Untersuchung verwendete isotaktische Polypropylen
dargestellt. IPP ist ein teilkristallines Polymer. Abh�angig von den Proze�be-

dingungen wie Abk�uhlrate und Scherspannungen w�ahrend des Verfestigungs-
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prozesses k�onnen unterschiedliche kristalline Strukturen und �Uberstrukturen

entstehen. Im allgemeinen besitzt iPP eine lamellare �Uberstruktur, die charak-

teristischen lamellaren und interlamellarenAbst�ande sind jedoch abh�angig von

den jeweiligen Kristallisationsbedingungen. IPP ist ein polymorphes Material,

verschiedene Packungsgeometrien f�uhren zu vier verschiedenen Kristallstruk-

turen, der monoklinen �-Form, der hexagonalen �-Form, der triklinen 
-Form

und der smektischen Form [135]-[137]. Im allgemeinen kristallisiert iPP in der

monoklinen �-Form aus. Ein gemeinsames Merkmal aller iPP-Modi�kationen

ist die Helixstruktur der Polymerkette in der kristallinen Phase, iPP bildet eine

31-Helix, d.h. drei Monomereinheiten be�nden sich in einer Schraubendrehung.

Untersuchungen der sph�arolithischen �Uberstruktur des iPP mit der Polarisa-

tionslichtmikroskopie in einem weiten Kristallisationstemperaturbereich zei-

gen, da� es verschiedene Sph�arolithentypen gibt [138]. Diese verschiedenen

Sph�arolithentypen I bis IV werden charakterisiert durch die Orientierung der

Lamellen sowie ihre gegenseitige Anordnung und die jeweilige Kristallstruk-

tur. Im allgemeinen kristallisiert die monokline �-Form des iPP in einer so-
genannten gemischten Sph�arolithenstruktur aus, d.h. gleichzeitiges Auftreten
von Typ I und II, abh�angig vom jeweiligen Kristallisationstemperaturbereich.

Diese Sph�arolithen besitzen eine zuf�allige Verteilung von positiv und negativ
doppelbrechenden Strukturen und werden h�au�g als �-Sph�arolithen bezeich-
net. Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen zeigen, da� die
den �-Sph�arolithen zugrundeliegende lamellare Struktur eine charakteristische
Verzweigung aufweist, das sogenannte cross-hatching. Dies tritt nur beim iPP

und nur in der �-Form auf. Die Sph�arolithentypen III und IV mit starker
negativer Doppelbrechung sind seltener zu beobachten und kristallisieren in
der �-Form. Es zeigt sich, da� die Keimbildungs- und Wachstumsraten f�ur die
jeweilige Kristallklasse unterschiedlich sind. Sph�arolithe vom Typ III und IV
nukleieren deutlich langsamer, haben daf�ur aber eine gegen�uber den �-Sph�aro-

lithen merklich h�ohere Wachstumsrate [139].

Das Sph�arolitenwachstumG des iPP folgt dem von Ho�man, Davis und Laurit-
zen vorgeschlagenem Modell des Regime-Verhaltens der Wachstumsrate [140].

Der Temperaturbereich TII!III f�ur den �Ubergangsbereich vom Regime II- zum
Regime III-Verhalten ist von verschiedenen Arbeitsgruppen bestimmt worden

und h�angt von dem jeweils vorliegenden iPP1 ab, er liegt im Bereich (408-
411) K [141, 142]. Der �Ubergangsbereich von Regime II zu Regime I soll im

Bereich 428 K liegen. F�ur niedermolekulares iPP konnten die Existenz al-

ler drei Wachstumsregime nachgewiesen werden [143]. Eine quantitative Cha-
rakterisierung des Kristallisationsverhaltens des iPP wird h�au�g gem�a� der

Avrami-Gleichung durchgef�uhrt. Die Interpretation der Ergebnisse wird kon-
trovers diskutiert [78, 86]. Die ermittelten Werte f�ur den Avrami-Exponenten

n liegen zwischen n=2,4 und n=3,6. Abh�angig von der gew�ahlten Kristalli-
sationstemperatur wird von einer heterogenen Keimbildung in iPP ausgegan-

1Unter anderem wird die �Ubergangstemperatur beein
u�t von dem Molekulargewicht
(MG) sowie der MG-Verteilung, dem Isotaktizit�atsanteil und der Reinheit.



3.2 Polyethylen 38

gen. Es konnte gezeigt werden, da� die homogene Keimbildung erst bei einer

Unterk�uhlung �T im Bereich (80-100) K auftritt, dies entspricht sehr niedri-

gen isothermen Kristallisationstemperaturen [144, 150]. Viele Untersuchungen

�uber iPP besch�aftigen sich mit der gezielten Steuerung der prim�aren Keim-

bildung [78, 86, 144]. H�au�g werden dem iPP zus�atzlich sogenannte Nukleie-

rungsmittel hinzugegeben [85, 151, 152]. Dies f�uhrt zu einer Verschiebung des

Kristallisationsprozesses zu h�oheren Temperaturen und zu einer Erh�ohung der

Gesamtkristallisationsrate. Neben der industriellen Bedeutung aufgrund der

gezielten �Anderung der Gebrauchseigenschaften ist insbesondere der Einsatz

modi�kationsspezi�scher Keimbildner von besonderem Interesse. Zum Beispiel

f�uhrt die Zugabe eines bestimmten Farbsto�s zu einer bevorzugten Ausbildung

der �-Modi�kation des iPP [89].

Der Schmelzbereich des iPP umfa�t einen weiten Temperaturbereich und spie-

gelt neben den verschiedenen Kristallstrukturen und Rekristallisationsprozes-

sen auch die Gr�o�enverteilung der kristallinen Struktur wider. Die Gleich-

gewichtsschmelztemperatur T 0

M der �-Modi�kation des iPP ist Gegenstand
vieler Untersuchungen [145]-[148]. �Uber den genauen Wert von T 0

M f�ur Poly-
propylen sowie dessen Bestimmung herrscht in der Literatur eine rege Diskus-

sion [142, 145, 146, 187]. Es werden unterschiedliche Werte im Bereich (450-
460) K und im Bereich (480-490) K angegeben. Neuere Untersuchungen weisen
darauf hin, da� T 0

M = 459 K der wahrscheinlichere Wert f�ur T 0

M ist [149]. Auch
die angegebenen Werte f�ur die extrapolierte Gleichgewichtsschmelzenthalpie
�H0

m der �-Modi�kation des iPP streuen in einem weiten Bereich. Kalorime-

trische Untersuchungen liefern Werte zwischen (148-208) Jg�1 [142, 143, 145].

In der vorliegenden Arbeit wird das Verhalten eines kommerziellen Polypro-
pylens mit handels�ublichen Zus�atzen wie Stabilisatoren und Verarbeitungs-
hilfsmittel untersucht [153]. Einige charakteristische Daten sind in Tabelle 3.1
angegeben.

3.2 Polyethylen

Polyethylen (PE) entsteht durch Polymerisation des Ethylens CH2 = CH2.

Polyethylen ist neben Polypropylen ein weiteres kommerziell wichtiges teil-
kristallines Polymer. Es existieren, abh�angig von den Herstellungsverfahren,

verschiedene PE-Typen mit jeweils charakteristischer Dichte [154, 155]. Der
Verzweigungsgrad und die Struktur bestimmen u.a. die Dichte des PE. Dies

spiegelt sich im Schmelzverhalten wider. Die Dichte als Unterscheidungsmerk-

mal f�uhrt zu vier verschiedenen PE-Typen: (1) Polyethylen hoher Dichte (HD-
PE) mit einer Dichte � � 0; 960 g cm�3, (2) lineares Polyethylen geringer
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Dichte2 (LLDPE) mit � � 0; 926 � 0; 940 g cm�3, (3) Polyethylen geringer

Dichte mit � � 0; 910 � 0; 925 g cm�3, (4) ultrahochmolekulares Polyethylen

(UHMWPE) mit � > 0; 960 g cm�3.

Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten PE-Typen, ein HDPE- und ein

LLDPE-Typ, weisen relativ wenig Verzweigungen auf. HDPE hat ca. 2-6

Verzweigungen auf 1000 Kohlensto�einheiten entlang der Kettenachse. Die

LLDPE-Typen weisen herstellungsbedingt gegen�uber den HDPE-Typen mehr

kurzkettige Verzweigungen, 30 Verzweigungen pro 1000 Kohlensto�atome, auf.

Die Molmassenverteilung ist bei LLDPE-Typen gegen�uber den HDPE-Typen

enger. Die Gegenwart vieler kurzer Verzweigungen erniedrigt die Kristallinit�at

und damit auch die Dichte. Wegen der engeren Molmassenverteilung und der

Abwesenheit von Langkettenverzweigungen besitzt LLDPE gegen�uber HDPE

eine niedrigere Schmelzviskosit�at. Durch den unterschiedlichen strukturellen

Aufbau der beiden PE-Typen besitzt das HDPE gegen�uber dem LLDPE eine

h�ohere Schmelztemperatur, eine h�ohere Kristallisationstemperatur und einen

h�oheren Kristallanteil [155].

Eine h�au�ge Anwendung des PE ist die Mischung verschiedener PE-Typen un-
tereinander oder die Mischung des PE mit anderen teilkristallinen Polyole�nen

wie Polypropylen oder Polyethylen/Elastomer-Mischungen [155, 156, 157]. In
der vorliegenden Arbeit wird der Ein
u� zweier gering verzweigter PE-Typen
auf das Verhalten der iPP-Matrix untersucht. Zur Anwendung kommen zwei
kommerzielle PE-Typen, ein LLDPE-Typ von ICI Australia Operations Ltd,
Australien, und ein HDPE-Typ der Verstolen GmbH, Gelsenkirchen [158]. Ihre
charakteristischen Daten sind in Tabelle 3.1 angegeben.

3.3 Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol

Das Triblock-Copolymer Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol, im folgenden mit
SEBS abgek�urzt, geh�ort zu der Klasse der thermoplastischen Elastomere

(TPE). Die chemische Struktur des SEBS ist in Abb. 1.1 dargestellt. Das Ei-
genschaftsbild des SEBS wird dabei durch die grundlegend verschiedenen phy-
sikalischen und chemischen Strukturen der jeweiligen Bl�ocke erzielt. ImBeispiel

des SEBS hat man amorphe, harte Dom�anen, gebildet durch die Styrolphase,

in einer amorphen, weichenMatrix, bestehend aus der Ethylen/Butylen-Phase.
Hart und weich bezieht sich hier nicht auf die mechanischen Eigenschaften, son-

dern auf die Glas�ubergangstemperaturen Tg der jeweiligen Phasen relativ zur
Einsatztemperatur des SEBS. Polystyrol hat eine Glas�ubergangstemperatur

2Die LLDPE-Typen sind Copolymere des Ethylens mit einigen Prozenten �-Ole�nen
wie 1-Buten oder 1-Octen. Zu dem LLDPE werden auch noch spezielle Typen mit sehr
geringer oder extrem geringer Dichte zugez�ahlt, d.h. VLDPE und ULDPE mit 0,900-0,915
bzw. 0,885 g cm�3.
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um 373 K, ist also bei Raumtemperatur im glasartigen Zustand, die EB-Phase

hat einen Tg-Wert um 220 K und ist bei Raumtemperatur kautschukelastisch.

Das SEBS-Triblockcopolymer besteht aus Styrol-Endbl�ocken und einem EB-

Elastomermittelblock. Dieser Mittelblock besteht aus einem Ethylen/Butylen-

Block, welcher durch die Hydrogenation einer 1,4/1,2-Polybutadiensequenz

entsteht. W�ahrend der Synthese von Polybutadien kann der Polymerisati-

onsproze� �uber 1,4 oder 1,2 Doppelbindungen verlaufen. Das im allgemeinen

zuf�allige Auftreten von 1,4- und 1,2-Doppelbindungen kann w�ahrend des Po-

lymerisationsprozesses im Bereich von (8-70)% 1,2-Anteil gesteuert werden.

Hydrogenation dieser Ketten f�uhrt dann zur Ausbildung von Polyethylen-

Sequenzen im Falle der 1,4-Sequenzen oder von Polybutylensequenzen im Falle

der 1,2-Sequenzen. Die Kontrolle dieses Prozesses erlaubt die Erzeugung eines

Elastomerblends mit optimalen Eigenschaften. Durch den gesteuerten Einbau

von Butylensequenzen kann die Kristallisationsf�ahigkeit des Polyethylens un-

terdr�uckt werden, durch eine gen�ugend hohe Menge an Polyethylensequenzen

k�onnen niedrigere Tg-Werte f�ur den Elastomerblock3 erhalten werden [41].

Durch die Wahl der Bl�ocke f�ur die harten und weichen Dom�anen, d.h. Sty-
rol und Ethylen/Butadien mit bestimmtem Molekulargewicht und L�oslich-

keitsparameter, kann eine scharfe Phasengrenze mit verschwindendem Grenz-
phasenvolumen erreicht werden [41, 160]. Der in der vorliegenden Arbeit
verwendete SEBS-Typ besitzt gegen�uber den klassischen Styrol-Butylen-
Styrol-Typen einen doppelt so hohen Wechselwirkungsparameter �. Dies ist
die Folge der Verringerung des L�oslichkeitsparameters � der 1,4- und 1,2-

Polybutadiensequenzen aufgrund der Hydrogenation des Elastomerblocks. Es
kommt zu einer deutlich ausgepr�agten Mikrophasenseparation, und die da-
durch entstehende Mikromorphologie des SEBS bestimmt seine besonderen
physikalischen Eigenschaften [159]. Untersuchungen haben gezeigt, da� auf-
grund der hohen Assoziationsenergie des SEBS bei Temperaturen oberhalb der

Glas�ubergangstemperatur der Styrolphase und bei Anwesenheit hoher Scher-
felder oder gro�er mechanischer Spannungsfelder keine spontane Dissoziation
statt�ndet. Auch in der Schmelze bei hohen Schergradienten bleibt die Netz-
werkstruktur des SEBS erhalten.

Die Gleichgewichtsmorphologie ist in Abb. 3.1 dargestellt. Die Elastomerbl�ocke

EB der SEBS Struktur �uberbr�ucken die Grenzen zwischen den Styrolbl�ocken,
die sich in verschiedenen Styroldom�anen be�nden. Es bildet sich so eine netz-

werkartige, dreidimensionale Struktur. Durch die unterschiedlichen Glas�uber-
gangstemperaturen der Bl�ocke kommt der netzwerkartigen Struktur eine be-

sondere Bedeutung zu. Die Styroldom�anen wirken bei Temperaturen unterhalb

ihrer Glas�ubergangstemperatur wie Vernetzungspunkte in einem durch die sie
verbindenden Elastomerbl�ocke aufgebauten physikalischen Netzwerk. Ein me-

chanisches Modell eines solches physikalischen Netzwerkes ist in Abb. 3.1 b)
dargestellt. Die Styroldom�anen sind aufgrund ihrer hohen Glas�ubergangstem-

peratur als harte Kugeln dargestellt, sie repr�asentieren die Vernetzungspunkte.

3Die Glas�ubergangstemperatur f�ur Polybutylen liegt bei 255 K, die des Polyethylen im
Bereich kleiner 200 K.
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Abb. 3.1: a) Netzwerkstruktur von Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol Copolymer

(SEBS) unter der Annahme sph�arischer Dom�anen f�ur die Styrol-Phase. Die durchge-

zogenen Linien repr�asentieren das durch die EB-Bl�ocke aufgebaute Elastomernetz-

werk. b) Mechanisches Modell des SEBS. Die Styrol-Phase wird durch harte Kugeln,

das EB-Netzwerk durch Schraubenfedern symbolisiert.

Die EB-Bl�ocke bilden das Netzwerk, ihr elastomerer Charakter, d.h. ihre Fle-
xibilit�at und ihre Relaxation nach Deformation, wird durch ihre Darstellung

als Federn symbolisiert.

In der vorliegenden Untersuchung werden zwei unterschiedliche Typen eines
kommerziell erh�altliche SEBS-Triblockcopolymers verwendet [161]-[166]. Ei-
nes ist das normal erh�altliche SEBS, im folgenden mit nf-SEBS bezeichnet.

Das zweite ist ein SEBS-Typ, der mit Maleins�aure behandelt worden ist, und
im folgenden mit f-SEBS bezeichnet wird. Diese Behandlung f�uhrt zu einem
Einbau funktioneller Gruppen in das Triblockcopolymer und soll so die Wech-
selwirkung des SEBS mit polaren Polymeren und die Eigenschaften des SEBS
als Vertr�aglichkeitsmacher in nichtvertr�aglichen Polymermischungen verbes-

sern [165].

Weitere Daten bez�uglich des Triblock-Copolymers SEBS k�onnen der Litera-

tur entnommen werden [22, 23, 167]: Das Styrol-Ethylen/Butylen-Verh�altnis
im SEBS betr�agt ungef�ahr 30 zu 70 Anteile Styrol zu Ethylen/Butylen. Die

Glas�ubergangstemperatur des SEBS liegt bei ca. 231 K, das Zahlenmittel des
Molekulargewichts MN des Polystyrolblocks betr�agt ungef�ahr 7000, das des

Ethylen/Butylen-Blocks 37500. Das Verh�altnis Ethylensequenzen zu Butylen-
sequenzen im Kautschukblock ist ca. 0,52.



Kapitel 4

Experimentelles

Im folgenden Kapitel werden die Methoden der Probenpr�aparation zur Her-
stellung und die experimentellen Verfahren zur Charakterisierung der Systeme
vorgestellt. Im Anschlu� an jedes Untersuchungsverfahren werden die Metho-
den zur Auswertung der Messung sowie zur Bestimmung wichtiger charakteri-
stischer Gr�o�en dargestellt.

4.1 Probenpr�aparation

Zur Herstellung der Polymergemische in den ben�otigten Komponentenzu-

sammensetzungen und Gewichtsverh�altnissen wird das L�osungsmischverfah-
ren angewendet [33, 34]. Die gew�unschte Menge eines Polymers wird mit ei-
ner Laborwaage abgewogen. Die abgewogenen Komponenten werden in dem
gew�unschten Gewichtsverh�altnis zusammen in das L�osungsmittel gegeben. Als
L�osungsmittel wird f�ur alle Polymermischungen ortho-Xylol benutzt, die ver-

wendeten Polymere sind in diesem L�osungsmittel bei einer Temperatur von

TL�osung � 403K gut l�osbar. Nach einer Mischzeit von 20 Minuten wird das
Polymergemisch in einem tiefgek�uhlten Methanolbad z�ugig ausgef�allt. Diese
Schockausf�allung soll einer Entmischung der Komponenten weitestgehend ent-

gegenwirken. Die Gemische liegen nun als 
ockenartiges Gemenge vor.

Das Polymergemisch wird aus dem L�osungsmittel ab�ltriert und mehrere Tage
unter einem Abzug getrocknet, um L�osungsmittelr�uckst�ande verdampfen zu

lassen. Die so hergestellten Polymersysteme sind in den Tabellen 4.1 und 4.2
aufgelistet.

Aus den einzelnen Polymersystemen werden die f�ur die durchzuf�uhrenden Un-

tersuchungen jeweils ben�otigten Proben hergestellt. Eine bestimmte Menge
Material wird zwischen die beheizbaren Platten einer Laborpresse gelegt und
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Tabelle 4.1: Zusammensetzung der Ausgangssysteme isotaktisches Polypropylen

(iPP) und isotaktisches Polypropylen/Polyethylen (iPP/PE) in Gewichtsprozent.

Ausgangssystem Zusammensetzung

iPP 100

iPP/LLDPE 80:20

iPP/HDPE 80:20

Tabelle 4.2: Zusammensetzung der Polymerblends mit Styrol-Ethylen/Butylen-

Styrol (SEBS) in Gewichtsprozent. Das Gewichtsverh�altnis iPP zu PE ist in allen

tern�aren Systemen konstant 4:1.

Polymerblend Zusammensetzung

iPP/SEBS

95:05

90:10
85:15

80:20

iPP/LLDPE/SEBS

76:19:5
72:18:10

64:16:20

iPP/HDPE/SEBS

76:19:5

72:18:10

64:16:20

�uber ein festgelegtes Druck- und Temperaturprogramm in die gew�unschte Pro-
bengeometrie gepre�t. Zum Schutz vor Kontamination und zur leichteren Ent-

formung be�nden sich Formteil und Polymergemisch zwischen zwei hochreinen
Aluminiumfolien.

Folgendes Temperaturprogramm wurde als Standardverfahren f�ur die Proben-
herstellung verwendet: Die Laborpresse wurde auf 463 K vorgeheizt und das
Polymergemisch aufgeschmolzen. Es wurde dann f�ur drei Minuten deutlich

oberhalb der Schmelztemperatur des Polypropylens (Tm � 442 K) mit einer
Andruckkraft von 50 kN in die formgebende Matrix gepre�t. Danach wurde

die Heizleistung auf Null gesetzt und die Laborpresse abgek�uhlt. Bis 390 K

wurde die Probe unter Druck mit ca. 10 K pro Minute, dann mit 5 K pro
Minute drucklos abgek�uhlt. Die drucklose Abk�uhlung zum Ende des Prozesses

erlaubt eine Relaxation der mechanischen Spannungen und minimiertm�ogliche
Orientierungen innerhalb der Probe aufgrund des Herstellungsverfahrens.

Die beschriebenen Pr�aparationsschritte: (1) Abwiegen der Komponenten in
dem gew�unschten Gewichtsverh�altnis, (2) L�osen und Mischen der Polymere

in ortho-Xylol, (3) Ausf�allen der Probengemische bei tiefen Temperaturen,

(4) Abdampfen der L�osungsmittelr�uckst�ande und das (5) Schmelzpressverfah-
ren mit Standardtemperaturverlauf werden im folgenden als L�osungsgemisch-
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verfahren bezeichnet.

Abh�angig von der jeweiligen Untersuchungsmethode wurden Proben unter-

schiedlicher Probengeometrie hergestellt. F�ur die kristallisationskinetischen

Untersuchungenmit dem Polarisationslichtmikroskopwurden d�unne Folien mit

Dicken zwischen 30 �m und 120 �m herstellt. Die Proben f�ur die Kleinwinkel-

und Weitwinkelr�ontgenuntersuchungen bestanden aus kleinen Pl�attchen mit

den Massen 15 � 20 � 1 mm3. Aus den Pl�attchen wurden rechteckige St�ucke

f�ur die di�erenzielle Thermo-Analyse herausgeschnitten. F�ur die dynamisch-

mechanischen Untersuchungen wurden st�abchenf�ormige Proben mit den Ma-

�en 50 � 6 � 0; 5 mm3 hergestellt. F�ur die lichtmikroskopischen Untersuchungen

wurden mit Hilfe eines Mikrotoms D�unnschnitte mit einer Dicke von 20 �m

hergestellt.

Der Ein
u� der Probenpr�aparation auf die Strukturausbildung der Referenz-

systeme wurde durch Einf�uhrung zus�atzlicher Pr�aparationsverfahren unter-

sucht. Um den Ein
u� der Mischprozedur zu �uberpr�ufen, wurden iPP-Proben
und iPP/HDPE-Systeme in der Zusammensetzung 80/20 Gew.-% auf einem
Extruder verarbeitet [168]. Neben dem Standardabk�uhlprogramm wurde des-
halb der Ein
u� einer hohen Abk�uhlrate untersucht. Dazu wurden die Proben

in der Laborpresse aufgeschmolzen und bis 433 K mit 10 K pro Minute unter
Druck (50 kN) abgek�uhlt. Danach wurden sie in einemWasserbad drucklos bei
293 K abgeschreckt. Die so hergestellten Vergleichsproben1 sind in Tabelle 4.3
aufgelistet.

Tabelle 4.3: Zusammensetzung der Vergleichssysteme in Gewichtsprozent.
Vergleichssystem Zusammensetzung Praparationsverfahren

iPP(L)a 100 L�osungsgemisch, langsame
Abk�uhlung

iPP(E)b 100 Extrudermischung, langsa-
me Abk�uhlung

iPP(A)c 100 Extrudermischung, schnelle
Abk�uhlung

iPP/HDPE(L) 80:20 L�osungsgemisch, langsame

Abk�uhlung

iPP/HDPE(A) 80:20 Extrudermischung, schnelle
Abk�uhlung

aL: L�osungsgemisch, E: Extrudergemisch.
bAufgrund gleicher langsamer Abk�uhlgeschwindigkeit ergeben sich f�ur iPP(E) und iPP(L)

qualitativ gleiche �Uberstrukturen.
cA: Extrudermischung, abgeschreckt. Es ergeben sich gegen�uber den langsam abgek�uhl-

ten Proben deutlich unterschiedliche �Uberstrukturparameter.

1Es zeigte sich, da� die Mischungsprozedur, d.h. L�osungsgemisch oder Extrudergemisch,
f�ur die Ausbildung der �Uberstruktur gegen�uber der Variation der Abk�uhlgeschwindigkeit bei
der Probenherstellung von untergeordneter Rolle ist. Unabh�angig von der Mischungsmetho-
de werden bei gleicher Abk�uhlprozedur qualitativ dieselben �Uberstrukturen nachgewiesen.
Es wird deshalb in der vorliegenden Untersuchung nur auf die unterschiedlichen �Uberstruk-
turen aufgrund verschiedener Abk�uhlverfahren eingegangen.
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4.2 Kristallisationskinetik

4.2.1 Polarisationslichtmikroskopie

Die Untersuchungen zur isothermen Kristallisationskinetik wurden mit einem

Polarisationslichtmikroskop (Leitz Metallux) durchgef�uhrt. Die Versuche

sind computerunterst�utzt aufgezeichnet und ausgewertet worden. Der Aufbau

des Me�platzes ist in Bild 4.1 skizziert [169].

Die zu untersuchende Probe be�ndet sich in einem im Strahlengang zwi-

schen zwei gekreuzten Polarisatoren plazierten Heiztisch (Mettler Hotsta-

ge FP 80), dessen Temperatur computergesteuert reguliert wird. Aufgrund

der Doppelbrechung der Sph�arolithe heben sich die kristallinen Strukturen

w�ahrend des Keimbildungs- und Kristallisationsprozesses von der amorphen

Schmelze ab. Der zeitliche Verlauf der Keimbildung und des Kristallwachstums
kann �uber eine CCD-Kamera und eine Digitalisier-Karte mit einem Compu-
ter aufgezeichnet und ausgewertet werden. Durch den Aufbau und die Betrei-
bung des Mikroskops in Transmission wird eine zweidimensionale Projektion
der Phasentransformation der Proben aufgezeichnet. Es wird jedoch trotz der

Beobachtung einer zweidimensionalen Projektion des Volumenwachstums im
folgenden immer vom Beobachtungsvolumen gesprochen.

F�ur jedes System wurden mehrere d�unne Folien hergestellt. Aus der betre�en-
den Folie wird ein ca. 2 cm2 gro�es St�uck konstanter Dicke herausgeschnitten,
zwischen Objekttr�ager und Deckgl�aschen �xiert und in den Heiztisch plaziert.

Die Probe wird bei 493 K aufgeschmolzen und bei 473 K 5 Minuten getempert.
Danach wird die Probe mit maximaler Abk�uhlrate auf die isotherme Kristal-
lisationstemperatur gebracht, der Proze� der Keimbildung und des Sph�aro-
lithenwachstums aufgezeichnet und die digitalisierten Bilder abgespeichert.

Die kristallisationskinetischen Messungen wurden bei f�unf Kristallisationstem-

peraturen durchgef�uhrt, 400 K, 403 K, 406 K, 408 K und 411 K. In dem

gew�ahlten Temperaturbereich kann nur das iPP kristallisieren, da alle Tempe-
raturen oberhalb der Kristallisationstemperatur sowohl des LLDPE als auch
des HDPE liegen.

Von den Systemen wird zu den jeweiligenKristallisationstemperaturen der Kri-

stallisationsproze� mehrmals aufgezeichnet. Die Anzahl, 8 - 12, ist abh�angig
von der gew�ahlten Kristallisationstemperatur. Jeder Ausschnitt wurde nur ein-

mal untersucht, um den Ein
u� von Segregations- und Di�usionsph�anomenen
zu minimieren sowie Degredationprozesse des Polymers zu vermeiden. Vor-

untersuchungen zeigten, das bei einer Fehleranalyse in dem gew�ahlten Tem-

peraturbereich nicht die apparativen Ein
�usse des Versuchsaufbaus, sondern
die unvermeidliche Verunreinigung der Ausgangspolymere und lokale Proben-
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Abb. 4.1: Aufbau des Me�platzes f�ur die isothermen kristallisationskinetischen Mes-

sungen und der dazugeh�origen Peripherieger�ate: 1) Lichtquelle, 2) Polarisator, 3) Ob-

jekttisch, 4) Heiztisch mit Probe, 5) Analysator, 6) Umlenkprisma, 7) CCD-Kamera,

8) Video-Signal zum Analog/Digital Wandler, 9) Digitalisier-Karte, 10) Computer,

11) Gra�k-Karte, 12) Monitor, 13) Speichermedium, 14) Temperaturregelung f�ur

den Heiztisch.

inhomogenit�aten in den mehrkomponentigen Systemen den gr�o�eren Ein
u�
haben. Dies wurde auch durch andere Untersuchungen best�atigt [88].

4.2.1.1 Auswertung

Aus dem zeitlichen Verlauf der Keimbildung wurde die Induktionszeit t0 der
Keimbildung bestimmt, t0 wird als Di�erenz zwischen Beginn der Abk�uhlung
auf die isotherme Kristallisationstemperatur und dem Beginn der Keimbil-

dung angesehen2. Die bei einer bestimmten Kristallisationstemperatur erreich-

te KeimzahlN wurde unter Ber�ucksichtigung des Beobachtungsausschnitts AB

und der Probendicke d gem�a� M = N=(AB � d) auf die KeimdichteM umge-

rechnet. Anhand des, durch eine Exponentialfunktion angepa�ten, zeitlichen
Verlaufs der Keimbildung wurde die Keimbildungshalbwertzeit tn bestimmt.

Der experimentelle Verlauf der Keimbildung wird durch eine Exponentialfunk-
tion der Form

N(t) = N 0 � (1 � exp(� (t� t0)�)) (4.1)

2Siehe dazu auch die Anmerkung in Kap. 2 auf Seite 27.
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mit N beobachtete Keimzahl zum Zeitpunkt t, N 0: maximale Keimzahl nach

Beendigung der Keimbildung, t: Beobachtungszeit, t0: Di�erenz zwischen Zeit-

punkt der Abk�uhlung und Beginn der Keimbildung und �: �Ubergangswahr-

scheinlichkeit beschrieben. Der Schnittpunkt mit der Zeitachse t liefert die

Induktionszeit t0. Die Asymptote repr�asentiert die Keimzahl N 0 nach Beendi-

gung der Keimbildung. Die Keimbildungshalbwertzeit tn berechnet sich unter

Kenntnis von � aus der Extrapolation 4.1 zu

tn =
ln(2)

�
: (4.2)

Die Zunahme des Sph�arolithenradius als Funktion der Zeit bestimmt die ra-

diale Wachstumsgeschwindigkeit3 G, d.h. G = �r=�t. Die von den Sph�aro-

lithen im Beobachtungsfeld eingenommene Fl�ache A(t) als Funktion der Zeit

bestimmt den zeitlichen Verlauf der Transformation. Da die Fl�achenprojekti-

on eines dreidimensionalen Wachstums beobachten wurde, mu�te die zweidi-

mensionale in die dreidimensionale Kristallisationshalbwertzeit tk umgerechnet
werden [171, 172, 173]. Es wurde eine vereinfachende N�aherung verwendet. Die
Zeit, bei welcher 63 % der Beobachtungs
�ache als Projektion des Volumens

transformiert waren, wurde mit tk gleichgesetzt.

Bei Kenntnis von M und G l�a�t sich der Avrami-Exponent n unter Zuhilfe-
nahme von tk gem�a� Gl. 4.3 bestimmen. Er wird mit nHwz bezeichnet.

nHwz =
log
n

3 ln(3)

4�GM

o
log(tK)

(4.3)

Die auf die Beobachtungs
�ache A0 bezogenen Fl�achen A(t) und die mit der In-

duktionszeit t0 korrigierten zugeh�origen Zeiten t wurden doppelt-logarithmisch
aufgetragen und es wurde �uber eine lineare Regression der Avrami-Exponenten
nDln und der Koe�zienten K bestimmt:

log

�
� ln(1 � A(t)

A0

)

�
= nDln � log t + lnK: (4.4)

In der Arbeit wurden f�ur alle Proben die Avrami-Exponenten gem�a� Gl. 4.3
und 4.4 bestimmt. Es zeigte sich, da� beide Werte f�ur die jeweiligen Blendsy-

steme dieselbe Tendenz aufwiesen, so da� im folgenden immer nur der �uber die

Kristallisationshalbwertzeit (Gl. 4.3) bestimmte Avrami-Exponent aufgef�uhrt
wird und im Folgenden mit n bezeichnet wird.

Unter Zuhilfenahme der experimentellen Werte f�ur M zur jeweiligen Kristal-
lisationstemperatur wurde die S�attigungskeimdichte M0 des betre�enden Sy-

stems bestimmt [115]:

M(T ) = M0 �
�
1 � 1

�
p
2�

�
Z T

�1

exp

�
� (T � �T )2

2�2

�
dT

�
(4.5)

3H�au�g auch als mittlere Wachstumsrate G bezeichnet.
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mitM : Keimdichte bei der Kristallisationstemperatur T ,M0: S�attigungskeim-

dichte, �: mittlere Abweichung der Normalverteilung, � Standardabweichung

der Verteilung, 
 = 1=(�
p
2�) und �T = � ist.

Anhand der experimentell bestimmten Wachstumsraten G konnten die ma-

ximale Wachstunsrate Gmax sowie weitere charakteristische Gr�o�en wie die

Aktivierungsenergie f�ur den Transportterm U� und das Produkt der Grenz-


�achenenergien ��e bestimmt werden. In der Literatur werden verschiedene

Gleichungen zur Beschreibung der Temperaturabh�angigkeit der Wachstums-

rate G angegeben [90, 115, 179]. Eine Umformung von Gl. 2.19 lieferte ei-

ne M�oglichkeit der Extrapolation der Me�werte G zu niedrigeren Temperatu-

ren und somit eine Berechnungsm�oglichkeit f�ur die maximale Wachstumsrate

Gmax:

G(T ) = G0 � exp [�C1=(C2 + T � Tg)] � exp [�C3=T (T
0

M � T )] (4.6)

Gl. 4.6 wurde nun an die experimentellen Datenpunkte G angepa�t, indem
die Parameter G0; C1; C2 und C3 als variable Fitparameter angesehen wur-

den, welche charakteristisch f�ur das jeweilige Polymersystem sind [115, 140,
181, 146, 150]. Eine Auftragung der Me�werte G f�ur ein betre�endes System
gem�a� lnG(T ) + KgTc�T �uber 1=R(Tc � T1) lieferte �uber einen linearen
Fit den exponentiellen Vorfaktor G0. Die Steigung der Regressionsgeraden er-
gab die Aktivierungsenergie U� des Transportterms [142]. Der so bestimmte

Wert f�ur G0 wird als konstanter Parameter in Gl. 4.6 eingesetzt, ebenso der
universelle Wert f�ur C2 (C2 = 25 K) [80, 115]. Die Parameter C1 und C3

wurden variiert, so da� �uber eine nicht-lineare Fitroutine Gl. 4.6 an die Me�-
werte angepa�t werden konnte. C1 ist ein Ma� f�ur die Aktivierungsenergie des
Transportterms und stimmt,multipliziertmit der Gaskonstante R, ausgezeich-

net mit U� �uberein. Aus C3 konnte das Produkt der Grenz
�achenenergien ��e
gem�a� C3 = 4b0��eT

0

M =�h0fmk berechnet werden. Als charakteristischeWer-
te f�ur die iPP-Matrix wurden eingesetzt4: T 0

M = 456,2 K, Tg(iPP ) = 274,4 K,
�h0f = 125,2 Jcm�3 und kB = 1,3807 � 10�23 JK�1.

Ein Beispiel f�ur die Extrapolation zur Bestimmung von Gmax ist in Abb. 4.2

f�ur iPP dargestellt. Der Verlauf der Wachstumsrate als Funktion der Tempera-
tur zeigt eine charakteristische Glockenform. Dies ist typisch f�ur einen Proze�,

der bei hohen Temperaturen keimbildungs- und bei niedrigen Temperaturen

di�usions-kontrolliert ist [81]. Das Maximum stellt die maximale Wachstuns-
rate Gmax dar, die zugeh�orige Temperatur wird mit TGmax bezeichnet.

4Diese Werte wurden, mit Ausnahme von b0 und kb, w�ahrend der Untersuchung f�ur das
vorliegende isotaktische Polypropylen bestimmt. Sie sind im Anhang in den Tabellen f�ur die
Referenzsysteme aufgef�uhrt.
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Abb. 4.2: Bestimmung der maximalen Wachstumsrate Gmax f�ur das System iPP (2

stellt die Me�punkte, � � � den extrapolierter Verlauf nach Gl. 4.6 dar).

4.2.2 Di�erentielle Thermo-Analyse

Die nichtisotherme Kristallisationskinetik der iPP-Matrix in den Blends wur-
de mit Hilfe der Di�erentiellen Thermo-Analyse (DTA) untersucht. Alle Mes-
sungen wurden an einem Di�erentialkalorimeter vom Typ Netzsch Heat-

Flux DSC 444 durchgef�uhrt [183]-[185]. F�ur die Untersuchung wurden Pro-
beneinwaagen von ca. 8-10 mg verwendet. Die Proben wurden f�ur die DTA-
Untersuchungen in spezielle Aluminium-Sch�alchen, welche mit einem Alumi-
niumdeckel in einer Pre�vorrichtung verschlossen wurden, eingelegt. Als Refe-
renzprobe diente ein leeres Probenpf�annchen.

Jedes System wurde gem�a� eines bestimmten Schmelz- und Kristallisations-
zyklus untersucht: 1) die Probe wurde mit einer Heizrate von 30 K/Min. auf

493 K aufgeheizt, 2) die Kristallisationskurve wurde mit einer Abk�uhlrate von
- 5 K/Min. aufgezeichnet, 3) die zweite Schmelzkurve wurde mit 5 K/Min.

registriert. Von jedem System wurden drei Messungen durchgef�uhrt.

4.2.2.1 Auswertung

Eine charakteristische erste Kristallisationskurve und zweite Schmelzkurve f�ur

das System iPP ist in Abb. 4.3 dargestellt. Aus den aufgezeichneten Ther-
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mogrammen wurden wichtige, das Schmelz- und Kristallisationsverhalten der

iPP-Matrix charakterisierende Temperaturen, bestimmt: Aus der Kristallisa-

tionskurve wird die Onset-Temperatur TOnset, das erste Abweichen der Kur-

ve von der Basislinie, bestimmt. Durch Anlegen einer Tangente an die linke

Flanke des Kristallisationspeaks wird die extrapolierte Onset-Temperatur der

Kristallisation, Tc, bestimmt. Der Schnittpunkt der Tangenten der linken und

rechten Flanke des Kristallisationspeaks liefert die Peaktemperatur der Kri-

stallisation Tp. Aus der 2. Schmelzkurve wird die Schmelztemperatur TM
p und

die extrapolierte O�set-Temperatur TM
c des Schmelzvorgangs bestimmt. Die

Di�erenz zwischen TM
p und Tp wird als Unterk�uhlung �T bezeichnet. Die von

der Basislinie und dem Schmelzpeak eingeschlossene Fl�ache ist ein Ma� f�ur die

Schmelzenthalpie �H.

Abb. 4.3: a) Erste Kristallisationskurve und b) zweite Schmelzkurve des Systems

iPP. Tp: Peaktemperatur der Kristallisation, Tc: extrapolierte Onset-Temperatur,

TOnset: Onset-Temperatur, Tc�Tp: Di�erenz zwischen Tc und Tp, TM
p : Schmelztem-

peratur, TM
Offset: O�set-Temperatur des Schmelzprozesses. Die punktierten Linien

sind Hilfslinien zur Bestimmung der charakteristischen Temperaturen.

F�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE wurde mit Hil-
fe eines Extrapolationsverfahrens, dem sogenannten Ho�mann-Weeks-Plot,

die Gleichgewichtsschmelztemperatur T 0

M der iPP-Matrix bestimmt [186].
Dazu wurden die Proben mit 30 K/Min. auf 493 K aufgeheizt, rasch auf

die gew�unschte Kristallisationstemperatur heruntergek�uhlt und dort isotherm

vollst�andig auskristallisiert. Danach wurde die Probe erneut, diesmal mit
5 K/Min., aufgeschmolzen. Dies wurde f�ur jedes Referenzsystem bei verschie-

denen isothermen Kristallisationstemperaturen zwischen 393 K und 413 K

durchgef�uhrt. Die Schmelztemperaturen wurden als Funktion der isothermen
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Kristallisationstemperatur aufgetragen. Ihre Regressionsgerade schneidet bei

bei einer bestimmten Temperatur die Diagonale Tp = TM
p . Der Schnittpunkt

repr�asentiert die Gleichgewichtsschmelztemperatur T 0

M .

4.3 Torsionsschwingungsanalyse

Das dynamisch-mechanische Verhalten der Polymere wurde mit einem Tor-

sionsschwingungpendel ATM-3 (Myrenne) untersucht [188, 189]. Von jedem

System wurden mindestens 3 Proben in einem Temperaturbereich von 123 K

bis 373 K bei einer konstanten Frequenz von 1 Hz und einer Aufheizrate von

1 K/Min. analysiert. Durch die Analyse des viskoelastischen Verhaltens der

Systeme bei der freien ged�ampften Schwingung konnten in dem vorgegebe-

nen Temperaturbereich �Anderungen der molekularen Beweglichkeit untersucht

werden. F�ur kleine Auslenkungen gilt auch bei Polymeren die im Hookeschen
Gesetz beschriebene Proportionalit�at zwischen Krafteinwirkung und verur-
sachter Deformation f�ur elastische K�orper [91, 190, 191]. Der Modul G wird

dabei als komplexe Gr�o�e aufgefa�t:

G� = G0 + iG00 (4.7)

Der Realteil G0 repr�asentiert die bei einer Schwingung reversibel gespeicher-

te Schwingungsenergie und wird als Speichermodul bezeichnet. Er spiegelt das
rein elastische Verhalten der Probe wider. Der Imagin�arteilG00 stellt das viskose
Verhalten des K�orpers dar und ist ein Ma� f�ur die w�ahrend des Schwingungs-
prozesses verlorengegangene Energie. Er wird als Verlustmodul, der Quotient
tan � = G00=G0 als Verlustfaktor bezeichnet.

4.3.1 Auswertung

Aus dem logarithmischen Dekrement �, de�niert als der Logarithmus des
Verh�altnisses zweier aufeinanderfolgender gleichgerichteterAmplitudenE1 und

E2, d.h. � = ln E1

E2

, werden G0; G00 und tan � bestimmt. Hierbei gelten die Be-
ziehungen [190, 192]:

G0 = 4�2�F (f2 � f2

0
)

G00 = 4��f2�F

tan � =
�

�

f2

f2 � f2

0

(4.8)

mit F : Formfaktor f�ur die Torsion rechteckiger Proben mit d/b > 3 (F =
3 l

b d3�(1�0;63� d
b
)
), f : Torsionsfrequenz des Gesamtsystems, f0: Frequenz des Sy-

stems ohne Probe, �: logarithmisches Dekrement, �: Massentr�agheitsmoment

der Schwingmasse und l; b; d: L�ange l, Breite b und Dicke d.
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Aus den Verl�aufen der G0, G00 und tan �-Werte als Funktion der Tempera-

tur wurden die Relaxationstemperaturen der jeweiligen Komponenten iPP,

LLDPE, HDPE und SEBS f�ur die verschiedenen Systeme bestimmt. In

Abb. 4.4 ist als Beispiel der Verlauf G0 und tan � f�ur iPP, PE und SEBS dar-

gestellt. Bei niedrigen Temperaturen (T � 150 K) �ndet die 
-Relaxation5 der

amorphen PE-Phase statt [193]. Im Bereich 225 K bis 250 K liegt der Bereich

der Glas�ubergangs f�ur PE. Er ist jedoch aufgrund des hohen Kristall-Anteils

des PEs nur sehr schwer zu messen [193, 264]. Diesem Gebiet �uberlagert ist das

Relaxationsgebiet der Elastomerphase des SEBS. Das Maximum dieser Rela-

xation liegt im Bereich 225 K. Die Peaktemperaturen der Maxima des tan �-

Verlaufs wurden den Glas�ubergangstemperaturen der amorphen Phase der je-

weiligen Komponente zugewiesen. F�ur das Polypropylen konnte zus�atzlich die

�-Relaxation6 in dem Temperaturverlauf des Verlustmoduls bestimmt werden.

In der vorliegenden Arbeit wurden alle Relaxationstemperaturen anhand des

Temperaturverlaufs von tan � bestimmt. Ausnahme bildet die Temperatur der

�-Relaxation der iPP-Phase, sie wurde �uber den Temperaturverlauf von G00

bestimmt.

Abb. 4.4: Verlauf des Speichermoduls G0 und des Verlustfaktors tan �G f�ur die Sy-

steme iPP (||), iPP/LLDPE (� � �), iPP/HDPE (� � �) und SEBS (����� ��).

5Die 
-Relaxation des PE ist ein lokaler Proze�. Es sind nur wenige benachbarte Monome-
reinheiten an diesem Proze� beteiligt. Er �ndet im Glaszustand des Materials statt. Als ein
m�ogliches Modell f�ur die 
-Relaxation in PE wird der �Ubergang gauche�� trans�gauche+

oder gauche+ � trans � gauche� in einem ansonsten gestreckten Teil der Kette angese-
hen [264]. Der �Ubergang zwischen diesen beiden Zust�anden ist mechanisch aktiv, da die
Kettenkontur lokal modi�ziert wird.

6Die �-Relaxation des iPPs h�angt mit einer Molekularbewegung in den Kristalliten zu-
sammen [190].
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Neben den Relaxationstemperaturen wurden weitere, das Relaxationsverhalten

charakterisierende Gr�o�en bestimmt. Die Relaxationsst�arke S wurde aus dem

Temperaturverlauf des Speichermoduls G0 bestimmt [195]:

S =
G0
u � G0

rp
G0
u �G0

r

: (4.9)

G0
u ist der unrelaxierte Speichermodul bei der Temperatur Tu � Tg(iPP) - 30 K

und G0
r ist der relaxierte Speichermodul bei der Temperatur Tr � Tg(iPP) +

30 K. Anhand des Verlaufs von tan � als Funktion der Temperatur konnte

n�aherungsweise ein mittleres Ma� f�ur die Aktivierungsenergie �H� des Rela-

xationsprozesses der iPP-Matrix bestimmt werden [199]:

�H� =
1

2
S�R=

Z 1

0

tan �d(1=T ) (4.10)

�H� � 1

2
S�R=

1

T 2
max

�
Z Tr

Tu

tan �dT : (4.11)

F�ur die in dieser Arbeit untersuchten Polymersysteme liegen sowohl die se-
kund�aren Dispersionsgebiete der PE-Komponente als auch die Hauptrelaxati-
on des SEBS bei einer Analyse im 1/T-Raum im Integrationsbereich. Durch die
Integration in einem engen Bereich im T-Raum wurde der E�ekt der �Uberla-

gerung von Relaxationsprozessen verschiedener Komponenten minimiert. Des-
halb wurde zur Bestimmung von �H� die in Gl. 4.11 angegebene N�aherung
innerhalb eines engen Temperaturbereichs um die �-Relaxation der iPP-Phase
angewandt [194]. Die Werte f�ur S und �H� sind nur als Tendenzen anzusehen,
da eine exakte und vollst�andige Analyse nur bei einer Untersuchung in einem

weiten Frequenzbereich m�oglich ist. In der vorliegenden Untersuchung werden
jedoch nur isochrone Messungen bei einer konstanten Frequenz 1 Hz in einem
weiten Temperaturbereich durchgef�uhrt.

4.4 Strukturuntersuchungen

4.4.1 Weitwinkelr�ontgenstreuung

Die Weitwinkelr�ontgenuntersuchungen wurden mit einem Philips PW 1820

Weitwinkelgoniometer in einem Winkelbereich von 10o � 2� � 30o durch-
gef�uhrt [200]. Die Proben wurden mit CuK�-Strahlung untersucht. Eine Mo-
nochromatisierung der Strahlung erfolgte mittels Ni-Filtern in Kombination

mit einem Pulsh�ohendiskriminator [201]. Die Einstellungen des Generators

betrugen w�ahrend der gesamten Untersuchung 30 kV und 30 mA. Der Win-
kelbereich wurde in �� = 0,06o-Schritten abgefahren, f�ur jede Winkelposition

wurde die Streuintensit�at 30 Sekunden lang registriert. Von jeder Probe wur-

den 3 Streudiagramme aufgezeichnet. Vor und nach jeder Me�reihe wurde das
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Referenzsystem iPP untersucht, um eine etwaige Dejustierung sofort feststel-

len zu k�onnen. Alle Messungen wurden unter Standardbedingungen, d.h. bei

Raumtemperatur und Umgebungsdruck, durchgef�uhrt. Das Goniometer ist mit

einem Kleincomputer verbunden. Die Streudiagramme konnten so computer-

unterst�utzt aufgezeichnet und weiterverarbeitet werden [203].

4.4.1.1 Auswertung

Anhand der Weitwinkelr�ontgenmessungen (WWRM) konnte der Kristall-

Anteil Xc des jeweiligen Systems sowie die Gitterst�orung gII und die Mo-

saikblockgr�o�e D110(iPP) der kristallinen iPP-Phase bestimmt werden. Das

Konzept der Kristallinit�at eines Polymers basiert auf der Zwei-Phasen-

Approximation der Polymerstruktur [205]. Alle quantitativen Verfahren zur

Auswertung von WWRM setzen voraus, da� die gestreuten Intensit�aten der

kristallinen und amorphen Phase proportional zu deren jeweiliger Konzentra-

tion sind. Die Streubeitr�age kristalliner und amorpher Bereiche k�onnen un-
terschieden und somit getrennt werden. Der Kristall-Anteil Xc wird dann aus
dem Verh�altnis der integralen Intensit�aten bestimmt [204, 205]:

Xc =

R1
0
s2 � Ic(s)dsR1

0
s2 � I(s)ds

; (4.12)

Ic: Intensit�atsanteil der kristallinen Streuung, I: Gesamtintensit�at und
s = 2 sin �=�. Die Kristallinit�at wird als Volumenanteil Xc angegeben.

Das Hauptproblem bei der Bestimmung des Kristall-Anteils teilkristalliner Po-

lymere durch R�ontgenbeugung ist die korrekte Abtrennung der scharfen Re
e-
xe vom Untergrund bzw. Halo [204]-[207]. Einige der in der Literatur beschrie-
benen Verfahren zur Bestimmung von Xc wurden auf ihre Anwendbarkeit f�ur
die vorliegende Untersuchung mehrkomponentiger, teilkristalliner Polymersy-
steme �uberpr�uft [208]-[212].

Es zeigte sich, da� das empirische Verfahren von Hermans und Weidinger ein
sehr einfaches und schnelles Verfahren zur Bestimmung von Xc darstellt [204,

210]. Das Streudiagramm eines amorphen Polypropylens, in unserem Fall ei-
ne vollst�andig aufgeschmolzene iPP-Probe, wurde aufgezeichnet und liefer-

te den charakteristischen quantitativen Verlauf der iPP-Untergrundstreuung.

Dieser Verlauf wurde als Referenzhalo verwendet. Er wurde den experimentel-
len Streukurven der teilkristallinen Proben angepa�t. Es konnte so leicht das
Streuspektrum in einen kristallinen und einen amorphen Anteil aufgel�ost wer-

den. Vorversuche zeigten, da� dieses Verfahren nur auf Systeme anwendbar ist,

in welchen 1) nur ein teilkristallines Polymer im System existiert und 2) der

amorphe Untergrund des Elastomers einen dem iPP-Halo qualitativ �ahnlichen

Verlauf besitzt. Dies war f�ur das System iPP/SEBS der Fall.
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Zur Bestimmung von Xc in Polymersystemen mit zwei teilkristallinen Kompo-

nenten, z.B. iPP/PE wurde eine bestehende Methode modi�ziert [211]-[214].

Das experimentell bestimmte R�ontgenspektrum Yex wurde dargestellt durch

die Funktion Ytheo:

Ytheo =

nX
i=1

Qi + B; (4.13)

n gab die Anzahl der kristallinen Peaks an. Jeder Peak wurde durch eine

Peakfunktion Qi dargestellt, B repr�asentierte eine analytische Form f�ur den

Halo. Qi setzte sich zusammen aus einer Kombination von Gau�- und Cauchy-

Pro�len:

Qi = fi �Ai � exp
(
� ln 2 �

�
2(x� Pi)

wi

�
2

+
Ai � (1 � fi)

1 + [2(x� Pi)=wi]
2

)
: (4.14)

Die Peaks waren de�niert durch folgende 4 Parameter: 1) den Pro�lparameter
fi, 2) die Peakh�ohe Ai, 3) die Peakbreite bei halber H�ohe Wi und 4) die Peak-
position Pi. Die Laufvariable x war der Streuwinkel 2�. Der Pro�lparameter
Pi betrug Eins f�ur eine reine Gau�form und Null f�ur eine reine Cauchyform.
Er konnte jeden beliebigen Wert zwischen 1 und 0 f�ur eine Kombination aus

beiden Pro�len annehmen. Es zeigte sich jedoch, da� zur Zeiteinsparung mit
einem reinem Gau�pro�l gerechnet werden mu�te. Jede Streuintensit�at, die
nicht zu den Peaks geh�ort, wurde dem amorphen Untergrund zugewiesen. Der
Untergrund B(x) wurde durch eine sogenannte erweiterte Cauchy-Funktion7

dargestellt:

B(x) =A=
�
1 + ((x� P ) = (Wl �Wr))

2

� j (Wl �Wr) x+ (Wl �Wr � P )2

� (P �Wl) (P �Wr) j
(4.15)

P gibt die Winkelposition 2� des amorphen Untergrundes an, A die Peakh�ohe,
Wl die Halbwertbreite der linken,Wr die Halbwertbreite der rechten Peakseite.

Die Anpassung der theoretischen Me�kurve 4.13 an das experimentell be-

stimmte R�ontgenspektrum geschah durch eine Least-Mean-Square-Fitroutine,

d.h. durch die Minimierung der Summe der Quadrate:

Minimum =

nX
i=1

(Ytheo � Yexp)
2: (4.16)

Damit die Anpassung von Ytheo an die experimentelle Streukurve Yexp stabil
verlief, d.h. da� nach Gleichung 4.16 ein Minimum gefunden werden kann,

mu�te zus�atzlich zu B ein Polynom B0(x) = ax3+ b2+ cx+ d addiert werden.

7Wenn Wl 6= Wr , so ist der Ausdruck eine asymmetrische Funktion, mit Wl = Wr

vereinfacht sich der Ausdruck zu B(X) = A=
�
1 + ((x� P ) =W )2

�
. Dies ist eine Cauchy-

Funktion. Die Cauchy-Form ist also eine spezielle Form des neuen Ausdrucks.
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Eine Ursache daf�ur ist, da� die Schwerpunkte der beiden Halos von iPP und

PE bei unterschiedlichenWinkelpositionen 2� liegen [213]. In der vorliegenden

Untersuchung wurden gem�a� Gl. 4.13 die Werte f�ur Xc f�ur die tern�aren Syste-

me bestimmt. Zum Vergleich wurden ebenfalls die Xc-Werte f�ur die bin�aren

Systeme so bestimmt. Beide Methoden lieferten die gleichen Tendenzen. Die

Abweichungen bei der Bestimmung von Xc lagen f�ur beide Verfahren im Be-

reich � 10 %, dies ist f�ur ein teilkristallines Multikomponentensystem ein be-

friedigendes Ergebnis.

Das auf den Arbeiten von Hindeleh, Johnson und Liang basierende Verfahren

wurde mit Methode 1 bezeichnet, das auf den Arbeiten von Hermans undWei-

dinger aufbauende Verfahren wurde als Methode 2 bezeichnet. F�ur Methode 1

wurde das vom Computer aufgezeichnete Streudiagramm (Yexp) gegl�attet und

korrigiert. Ytheo, dargestellt gem�a� Gl. 4.13 konnte mit Gl. 4.16 berechnet wer-

den. Es konnte dann der kristalline und amorphe Streuanteil getrennt werden.

Zur Bestimmung von Xc gem�a� Methode 2 wurde die experimentell bestimmte

Streukurve nur gegl�attet. Weitere Korrekturen sind nicht notwendig [206, 210].
Der Referenzhalo wurde dem Streudiagramm gra�sch angepa�t. Man erhielt so
eine glatte Kurve, welche von einem relativenMinimumzum n�achsten ging und

dem Verlauf der Streukurve folgte. Die von dem Polygonzug eingeschlossene
Fl�ache repr�asentierte den amorphen Streuanteil und wurde von der experi-
mentellen Streukurve abgezogen. Bei Kenntnis der amorphen und kristallinen
Streuanteile f�ur die jeweilige Streukurve wurde Xc f�ur beide Methoden gem�a�
Gl. 4.12 bestimmt.

Bei teilkristallinen Polymeren f�uhrt die endliche Gr�o�e der Kristallite zu ei-
ner Linienverbreiterung der Beugungsre
exe. Aus dieser Linienverbreiterung
wurde die Gr�o�e der Kristallite bestimmt. Unter der Annahme, da� die ein-
zige Ursache8 der Peakverbreiterung die endliche Kristallitgr�o�e ist, kann bei
Kenntnis der integralen Peakbreite �i die Kristallitgr�o�e Dhkl, h�au�g auch als

Mosaikblockgr�o�e in (hkl)-Richtung bezeichnet, bestimmt werden [220]

�i =

Z
I(2�)d(2�)=I(2�0)

Dhkl = �=(�i cos �0): (4.17)

Dabei ist � die Wellenl�ange der einfallenden R�ontgenstrahlung, �0 der Bragg-

winkel der betre�enden Re
exionsebene (hkl) und I(2�) die gestreute Inten-

sit�at. Die integrale Peakbreite wurde durch ein Computerprogramm bestimmt.
Daf�ur die wurden von den Proben die (110)-Re
exe des iPPs ausgemessen. Die
so erhaltene Mosaikblockgr�o�e Dhkl wird im folgenden mit DS

110
bezeichnet,

sie stellt die �uber das Volumen gemittelte Gr�o�e der Kristallitausdehnung in

(110)-Richtung f�ur die kristalline iPP-Phase dar.

Die gemessene Intensit�atsverteilung ~I(s) ist eine �Uberlagerung der unver-

8Die Peakverbreiterung durch einen sogenannten Instrumentene�ekt oder durch die pa-
rakristalline Struktur des Polymerkristallgitters wird sp�ater ber�ucksichtigt.



4.4 Strukturuntersuchungen 57

schmierten Streuintensit�at I(s) und der Intensit�at Is(s) einer Standardprobe
9.

Die Peakbreite (�s)0 konnte n�aherungsweise aus den Peakbreiten der Streukur-

venpro�le der Proben und eines Goldstandards bestimmtwerden. Daf�ur wurde

das Streuspektrum einer Goldprobe in einem Winkelbereich (10 � 2� � 90)o

aufgezeichnet. Unter der Annahme gau�f�ormiger Peakpro�le verhalten sich die

Quadrate der Peakbreiten additiv, und man erh�alt:

(�s)2
0

= (�s)2exp � (�s)2St (4.18)

wobei (�s)exp die Peakbreiten der unkorrigierten (110)- und (220)-Peaks der

kristallinen iPP-Phase und (�s)St die Peakbreiten der Re
exe des Goldstan-

dard sind. �Uber eine Regressionsgerade wurden die Peakbreiten des Goldstan-

dards an die Winkelposition der iPP-Re
exe extrapoliert.

Die Bestimmung der Mosaikblockgr�o�e D110 in (110)-Richtung der kristallinen

iPP-Struktur wurde anhand der korrigierten Streupeaks durchgef�uhrt [215]-

[218]. Die integrale Peakbreite des korrigierten (hkl)-Peaks (�s)c kann aufge-

spalten werden in Anteile der Mosaikblockgr�o�e Dhkl und der Gitterst�orung
gII :

(�s)2
0

= (�s)2c + (�s)2II

=
1
�D2

hkl

+
(�gII)

4m4

d2hkl
(4.19)

wobei �Dhkl die Kristallitdicke in hkl-Richtung, m die Re
exordnung, dhkl der

Netzebenenabstand und gII der St�orungsparameter sind. Mit den nach Glei-
chung 4.18 korrigierten Pro�len der (110)- bzw. (220)-Peaks konnten DH

110

und gII nach dem Hosemann-Verfahren f�ur die iPP-Struktur bestimmt wer-
den [207, 220].

4.4.2 Kleinwinkelr�ontgenstreuung

Die Kleinwinkelr�ontgenstreukurven (KWRS-Kurven) wurden mit einer

Kratky-Kompakt-Kamera (KKK) der Fa. Anton Paar, �Osterreich, auf-
genommen [221, 222]. Das Kollimationssystem der Kamera wurde so ein-
gestellt, da� eine gen�ugend hohe Au
�osung bei gleichzeitig hohem Signal-

Rauschverh�altnis gew�ahrleistet war. Eine Eintrittsspaltbreite von 60 �m

und eine Detektorspaltbreite von 100 �m wurden als Standardeinstellungen
w�ahrend der gesamten Messungen gew�ahlt. Dies f�uhrte zu einer maximalen

Au
�osung von 1250 �A. Der Abstand zwischen Probenebene und Detektorebe-
ne betrug 200 mm. Die Durchf�uhrung und Aufzeichnung der Streuexperimen-

te erfolgte computerunterst�utzt [127, 232]. Zur Minimierung der parasit�aren

Luftstreuung erfolgten alle Messungen im Vakuum, der Druck betrug 104 Pa.
Als Standardeinstellungen f�ur die R�ontgenstrahlung wurden eine Beschleuni-

gungsspannung von 35 kV und eine R�ohrenstrom vom 30 mA eingestellt. Die

9D.h. einer Probe, bei der jegliche Verbreiterung ein Instrumentene�ekt ist.
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Monochromatisierung der CuK�-Strahlung erfolgte mittels Ni-Filtern in Kom-

bination mit einem Pulsh�ohendiskriminator.

Von jeder Probe wurden mehrere Streuexperimente durchgef�uhrt, um Ein
�usse

durch lokale Probeninhomogenit�aten und St�orungen durch Schwankungen der

Z�ahlelektronik oder des Wasserkreislaufs auf die Streukurve zu minimieren.

Der Intensit�atsverlauf wurde in einem Streuvektorbereich (1; 16 � 10�3 � s �
35; 5 � 10�3) � �A�1 (s = 2 sin �=�: Streuvektor, 2 �: Streuwinkel und � Wel-

lenl�ange der R�ontgenstrahlung) aufgenommen10. Die Streukurve wurde mit ei-

ner Schrittweite von �s = 1,24 � 10�4�A�1 aufgezeichnet, wobei pro Me�punkt

eine Z�ahlzeit von 120 s verwendet wurde. Vor und nach jeder Me�reihe wur-

de das Referenzsystem iPP gemessen, um durch den Vergleich verschiedener

KWRS-Kurven f�ur iPP eine Kontrolle gegen�uber einer m�oglichen Kamerade-

justierung zu erhalten.

4.4.2.1 Auswertung

Es existieren mehrere Methoden zur Analyse der KWRS-Kurven teilkristal-

liner Polymere mit lamellarer �Uberstruktur [223]-[231]. In der vorliegenden
Untersuchung wurde eine von Fiedel und Wenig & Fiedel entwickelte Me-
thode, basierend auf dem Konzept der Grenz
�achenverteilungsfunktion von
Ruland, verwendet [127, 128, 131]. Mittels eines analytischen Ausdrucks f�ur
die mit Gasstreukurve bezeichnete Basiskurve l�a�t sich aus der gemessenen

Intensit�atsverteilung die Interferenzfunktion bestimmen und somit die Grenz-

�achenverteilungsfunktion berechnen.

Vor der Berechnung der Interferenzfunktion aus der KWRS-Kurve mu�ten ei-
nige Korrekturen an der Streukurve Iges durchgef�uhrt werden. Der Intensit�ats-
anteil der di�usen Streuung, hervorgerufen durch Dichte
uktuationen, mu�te

von der gemessenen und untergrundbereinigten Streukurve I(s) abgezogen wer-
den. Auch wurden die endliche Grenzschichtdicke dz zwischen kristallinen und
amorphen Bereichen sowie die Extrapolation der experimentellen Streukurve

zum Streuwinkel Null ber�ucksichtigt [127, 232]-[236]. Die Me�punkte um den
Streuvektor s = 0 konnten durch eine Gau�kurve extrapoliert werden [235]:

I(s) = lims!0 I0 � e(��s
2
); (4.20)

wobei mit � = 3

4
�2r2

2
der Streumassenradius f�ur zylinderf�ormige Teilchen

berechnet wurde. Die endliche Grenzschichtdicke zwischen amorphen und kri-

stallinen Bereichen wird dadurch ber�ucksichtigt, da� man f�ur die Elektronen-

dichte�anderung in der Grenzschicht einen gau�f�ormigen Verlauf annimmt. F�ur
die Intensit�at f�ur gro�e Streuvektorwerte s ergibt sich empirisch [234]:

I(s) � s�n � e(�asp); (4.21)

10Das entspricht einem Streuwinkelbereich 0; 057o < � < 1; 47o.
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mit a = (2
3
�dz)

2, dz: Grenzschichtdicke sowie n = 3 und p = 1; 81 f�ur spaltver-

schmierte Messungen.

Die untergrundbereinigte, grenzschichtdickenkompensierte und zum Streuwin-

kel Null extrapolierte Streukurve setzte sich aus zwei Anteilen zusammen. Ein

Anteil bestand aus dem lamellaren Interferenzanteil G1(s), der aus der Ab-

standskorrelation der in Clustern angeordneten Lamellen herr�uhrte. Der zwei-

te Anteil ist auf die inkoh�arente Streuung der v�ollig regellosen Verteilung der

Cluster zur�uckzuf�uhren. Dieser inkoh�arente Anteil wird auch als sogenannte

Gasstreuung bezeichnet [127]. Die Interferenzfunktion G1(s) konnte aus dem

Is4-Verlauf der korrigierten KWRS-Kurve bestimmt werden.

Im Idealfall ist G1(s) die Di�erenz der Intensit�at I(s)s4 und der Gasstreu-

Intensit�at IG multipliziert mit s4. Is4 oszilliert symmetrisch um diese Kurve

und geht f�ur s!1 in IG �uber. Fiedel & Wenig haben ein Verfahren entwickelt,

mit einer analytischen Funktion die Gasstreuung bzw. die Bezugskurve zu ap-

proximieren [127, 128]. Das notwendige Verhalten11 der Gasstreukurve wurde
durch einen analytischen Ausdruck der Form:

IG(s) = C � D exp(�As2) C; D; A > 0

erf�ullt. Die H�ohe D der Gasstreukurve IG war festgelegt durch die Asymptote
C, die Fl�ache unter der Kurve Is4 und den Faktor A:

D =
C smax �

R smax

0
Is4 dsR smax

0
exp(�As2) ds

:

C wurde durch die Ber�ucksichtigung der endlichen Grenzschichtdicke dz be-

stimmt. Die Amplitude D der Gasstreukurve wurde durch die Di�erenz zwi-
schen dem ersten Punkt Y und dem letzten Punkt C der Kurve substituiert.
Man erhielt f�ur die Gasstreukurve IG(s):

IG(s) = C � (C � Y ) � exp(�As2) (4.22)

und

A =
1

2

�
�

4
� C � Y

Cs �
R smax

0
Is4 ds

�
:

Dies stellte einen Ausdruck f�ur IG dar, der einfach anzupassen war. Die Para-

meter A, C und D konnten w�ahrend der Auswertung variiert werden [127, 232].

Die Interferenzfunktion G1(s) lie� sich direkt aus dem korrigierten Intensit�ats-
verlauf bestimmen als Di�erenz Is4 � IGs

4. Die Grenz
�achenverteilungsfunk-

tion g1(r) wurde aus der Interferenzfunktion durch die Fouriertransformation

bestimmt:

g1(r) =

Z 1

0

G1(s) cos(2� r s)ds: (4.23)

11Siehe dazu [127, 232].
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Da die KWRS-Kurven spaltverschmiert vorlagen, wurde statt Gl. 4.23 unter

Verwendung von Bessel-Funktionen zur�ucktransformiert [131]. Die Transfor-

mation mit Hilfe der Besselschen Funktionen lautete:

g1(r) =

Z smax

0

G1(s)K(r � s) ds (4.24)

wobei

K(r � s) =
�

4
�
�
3 � [J0(p) � J2(p)] +

p

2
� J3(p) � J1(p)

�
;

p = 2� r s:

Die Auswertung der KWRS-Kurven und die Bestimmung der Grenz
�achen-

verteilungsfunktionen erfolgte computerunterst�utzt [232]. Anhand des Ver-

laufs der Grenz
�achenverteilungsfunktion wurden die lamellaren Dicken (dc)

und die interlamellaren Abst�ande (da) sowie die Langperiode L der iPP-

Lamellenstruktur bestimmt. Dies ist in Abb. 4.5 dargestellt. Die ersten bei-

den Peaks in der Grenz
�achenverteilungsfunktion geben die lineare Ausdeh-
nung der Lamellendicke dc und des interlamellaren Abstandes da (siehe auch
Abb. 2.10 und Abb. 2.12) wieder. Das darau�olgende Minimum repr�asentiert
die Langperiode L = dc + da.

Abb. 4.5: Beispiel einer Grenz
�achenverteilungsfunktion von iPP. Die Pfeile zeigen

die Lagen der Lamellendicke dc, des interlamellaren Abstandes da und der Langpe-

riode L.

Zus�atzlich wurden der Streumassenradius r2 unter Annahme zylindrischer
Streubausteine nach Gl. 4.20 und die endliche Grenzschichtdicke dz nach

Gl. 4.21 berechnet. Bei Kenntnis der charakteristischen Gr�o�en dc und da
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wurde der lineare Kristall-Anteil Xl, h�au�g auch als innerer Kristall-Anteil

bezeichnet, bestimmt12:

Xl =
dc

dc + da
: (4.25)

4.4.3 Lichtmikroskopie

Von allen Systemen wurden unter Zuhilfenahme eines Mikrotoms der Fa.

Reichert-JungD�unnschnitte einer Schichtdicke von 20 �m angefertigt. Diese

D�unnschnitte wurden zwischen Objekttr�ager und Deckgl�aschen mit Kanada-

balsam �xiert. Die Gef�ugestrukter der Systeme konnte so mit dem Lichtmikro-

skop untersucht werden. Mit Hilfe der digitalen Bildverarbeitung wurden der

mittlere Sph�arolithenradius r der iPP-Matrix und die mittlere Gr�o�e D der

PE-Einschl�usse ausgemessen.

4.5 Modellgrenz
�achen

4.5.1 Pr�aparation der Modellgrenz
�achen

Zur Herstellung der Modellgrenz
�achen A/A (A= iPP oder HDPE) und A-
X/A (X=f-SEBS oder nf-SEBS) wurden aus iPP und HDPE �uber das Schmelz-
pre�verfahren d�unne Folien hergestellt. Das Ausgangsmaterial wurde bei 465
bzw. 435 K f�ur iPP bzw. HDPE aufgeschmolzen und dann mit 50 kN Andruck-

kraft gepre�t. Die Folien A wurden unter Druck mit 5K/Min. auf 390 K (iPP)
bzw. 350 K (HDPE) abgek�uhlt. Danach wurden sie drucklos in einem Was-
serbad rasch auf 280 K abgek�uhlt. Jeweils zwei Folien werden zur Ausbildung

einer Modellgrenz
�ache verwendet. Auf die Innenseite einer Folie wird nun ein
d�unner SEBS-Film aufgebracht. Daf�ur wird eine bestimmte Menge SEBS in

ortho-Xylol bei T=310 K aufgel�ost. Die Folie mu� dabei frei von Kontami-
nationen sein sowie gesch�utzt und eben auf einer Unterlage liegen. Die Folien

mit dem aufgegossenen SEBS-Film, im folgenden mit A-X bezeichnet, wurden
drei Tage in einen Trockenofen gelegt, um das L�osungsmittel verdampfen zu

lassen.

Jeweils zwei Folien, eine mit einem SEBS-Film auf der Innenseite und eine

ohne, wurden in einer Laborpresse nach einem genau festgelegten Tempera-

turprogramm zu einer Modellgrenz
�ache gepresst. Als Parameter wurden eine

12Bei der Au
�osung mehrerer charakteristischer Cluster mit verschiedenen lamellaren

Abst�anden dci und dai wird Gl. 4.25 zu Xl =
1

i
�
P

i

dci

dci
+ dai

.
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Presstemperatur TPress(iPP)=420 K bzw. TPress(HDPE)=395 K, eine Druck-

kraft von FPress=50 kN und eine Andruckzeit tPress=180 Minuten verwendet.

TPress ist unterhalb der Schmelztemperatur von iPP bzw. HDPE. Folgende

Modellgrenz
�achen wurden hergestellt:

� iPP/iPP, iPP-f-SEBS/iPP, iPP-nf-SEBS/iPP

� HDPE/HDPE, HDPE-f-SEBS/HDPE, HDPE/nf-SEBS/HDPE.

Das Zeichen / bezeichnet die Grenz
�ache aufgrund des Schmelzpressverfah-

rens, A-X ist das gegossene Verbundsystem. Die Modellgrenz
�achen besitzen

somit aufgrund des gew�ahlten Pr�aparationsverfahrens eine Asymmetrie. Im

folgenden wird die Seite mit dem aufgegossenen SEBS-Film als Gu�-Seite, die

andere Seite als Druck-Seite bezeichnet.

4.5.2 Untersuchungen der Modellgrenz
�achen

Zur �Uberpr�ufung der mechanischen Eigenschaften der Modellgrenz
�achen wur-

den 900-Sch�alversuche nach DIN 53282 durchgef�uhrt [237]. Streifen der L�ange
lgesamt = 150 mm und der Breite b = 12 mm wurden aus den jeweiligen Pro-
ben herausgestanzt. F�ur jedes Modellgrenz
�achensystem wurden drei Proben
gemessen. Die reale Sch�all�ange betrug 100 mm. Die Proben wurden in einer
Zwick Zugpr�ufmaschine mit einer Geschwindigkeit von 10 mm/Min. gezogen.
Der Sch�alwiderstand pr wurde gema� Gl. 4.26 bestimmt [237]:

pr = Fav = b; (4.26)

wobei die mittlere Sch�alkraft Fav gra�sch anhand des Schreiberausdrucks er-

mittelt wurde. Die mittlere Sch�alenergie pro Einheits
�ache Eav wurde gem�a�
Gl. 4.27 bestimmt:

Eav = Favl=bl: (4.27)

Lichtmikroskopische Untersuchungen der Modellgrenz
�achen wurden an einem

Leitz Metallux IIMikroskop durchgef�uhrt. Das Mikroskop wurde in Trans-

missionsmodus und mit Phasenkontrast�ltern betrieben. Die Innenseiten der

gesch�alten Proben wurden untersucht. Es wurde darauf geachtet, da� die zu-

geh�origen Sch�al
�achen zusammen auf einen Objekttr�ager plaziert wurden. So
konnte ein direkter Vergleich der zugeh�origen Modellgrenz
�acheninnenseiten

durchgef�uhrt werden und eine Beein
ussung durch die Asymmetrie der Grenz-


�ache �uberpr�uft werden. Zum Vergleich wurden zus�atzlich die Ober
�achen
ungesch�alter iPP- und HDPE-Folien lichtmikroskopisch untersucht.



Kapitel 5

Ergebnisse

5.1 Ausgangssysteme

Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchungen an den in Ta-
belle 4.1 vorgestellten Polymere iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE dargestellt.

Das Gewichtsverh�altnis iPP zu PE betr�agt immer 4:1. Die Bestimmung der
experimentellen Gr�o�en sowie einige charakteristische Gleichungen aus Kap. 4
werden in der Pr�asentation der Ergebnisse der Ausgangssysteme nochmals auf-
gef�uhrt.

5.1.1 Kristallisationskinetische Untersuchungen

Bei f�unf Temperaturen wurde die Keimbildung und das Kristallwachstum der
iPP-Matrix mit der Polarisationslichtmikroskopie untersucht. Die Ergebnisse
sind in den Abb. 5.1 bis 5.4 dargestellt und im Anhang in den Tabellen A.1
bis A.3 aufgelistet. Durch die Wahl des Temperaturbereichs beschreiben alle

kristallisationskinetischen Gr�o�en das Keimbildungs- und Kristallisationsver-
halten der iPP-Matrix. Nach vollst�andiger Erfassung des prim�aren Keimbil-

dungsprozesses wurden die in Kap. 4 vorgestellten isothermen kristallisations-

kinetischen Gr�o�en bestimmt. Die Induktionszeit t0, das ist die Zeitdi�erenz
zwischen Beginn der Abk�uhlung auf die isotherme Kristallisationstemperatur
und Beginn des Keimbildungsprozesses1, wurde nach Gl. 4.1 bestimmt:

N(t) = N 0 � (1� exp(�(t� t0)�)):

Die Induktionszeit t0 ist in Abb. 5.1 f�ur die Keimbildung der iPP-Matrix dar-

gestellt, sie liegt bei Kristallisationstemperaturen im Bereich 400 K bis 403 K

um 500 s, f�ur Kristallisationstemperaturen im Bereich 406 K bis 411 K um
575 s. Die Zugabe von LLDPE zu iPP f�uhrt zu einer Abnahme des Ein
usses

der Kristallisationstemperatur auf t0 und im Mittel zu einer Abnahme der t0-

Werte. Die Zugabe von HDPE zur iPP-Matrix f�uhrt f�ur niedrige und mittlere

1Siehe dazu auch die Anmerkung in Kap. 2 auf Seite 27.
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Kristallisationstemperaturen ebenfalls zu einer Abnahme von t0. Sie liegt un-

terhalb derjenigen des iPPs ohne PE-Zusatz. Eine Ausnahme bildet der Wert

f�ur t0 bei der Kristallisationstemperatur von 411 K, er ist im Gegensatz zu den

Werten der beiden anderen Systemen h�oher.

Abb. 5.1: Induktionszeit t0 der Keimbildung der iPP-Matrix f�ur iPP sowie die

Blends iPP/LLDPE und iPP/HDPE (2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K, 5: 408 K,

3: 411 K).

Die Keimbildungshalbwertzeit tn konnte gem�a� Gl. 4.2 bestimmt werden:

tn =
ln(2)

�
:

Die Asymptote von Gl. 4.1 repr�asentierte die Keimzahl nach Beendigung der
prim�aren Keimbildung und wurde gem�a�2 folgender Gleichung in die Keim-
dichteM umgerechnet:

M = N=(AB � d):
In Abb. 5.2 a) ist der Verlauf der Keimbildungshalbwertzeit tn und in

Abb. 5.2 b) die KeimdichteM der iPP-Matrix f�ur die Ausgangssysteme darge-

stellt. F�ur niedrige Kristallisationstemperaturen f�uhrt die Zugabe von LLDPE

zu keiner �Anderung von tn, f�ur mittlere und hohe Kristallisationstemperaturen
nimmt tn zu. Die Zugabe von HDPE zur iPP-Matrix f�uhrt bei allen Kristal-

lisationstemperaturen zu einer Erh�ohung von tn. Bei h�oheren Kristallisations-
temperaturen ist sie jedoch geringer im Blend iPP/LLDPE. F�ur das reine iPP

nimmt die KeimdichteM mit zunehmender Kristallisationstemperatur ab. Die

Zugabe von PE zur iPP-Matrix f�uhrt zu einer Verringerung der Keimdichte,
wobei die Abnahme durch Zugabe von LLDPE geringer ist als durch Zugabe

von HDPE.
2Beobachtungsausschnitt AB , Probendicke d
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Abb. 5.2: a) Keimbildungshalbwertzeit tn und b) Keimdichte M f�ur die Keimbil-

dung der iPP-Matrix f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE

(2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K, 5: 408 K, 3: 411 K).

Zu verschiedenen Zeiten wurde w�ahrend des isothermen Kristallisationsprozes-
ses der Durchmesser einiger Sph�arolite ausgemessen und gem�a�

G = �r=�t

die lineare Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolite bestimmt. Zu bestimmten

Zeiten wurde die von den Sph�aroliten eingenommene F�ache ausgemessen. Die
Zeit, bei der 63 % der Beobachtungs
�ache durch die Sph�arolite eingenommen
wurde, wurde als Kristallisationshalbwertszeit tk bezeichnet. Dies wurde �uber
eine lineare Regressionsanalyse bestimmt. In Abb. 5.3 a) ist die lineare Wachs-
tumsrate G der iPP-Sph�arolithe und in Abb. 5.3 b) die Kristallisationshalb-

wertszeit tk dargestellt. Die lineare Wachstumsrate G bleibt bei Zugabe von
LLDPE oder HDPE nahezu konstant. Lediglich bei der niedrigsten Kristalli-

sationstemperatur T = 400 K nimmt G bei Zusatz von LLDPE und HDPE

ab. Die Zugabe von PE zur iPP-Matrix f�uhrt zu einer Erh�ohung der Kristal-
lisationshalbwertzeit tk. Die Erh�ohung von tk ist bei Zugabe von HDPE zur

iPP-Matrix deutlicher als bei Zugabe von LLDPE. Bei Kenntnis der Keim-
dichteM , der Wachstumsrate G und der Kristallisationshalbwertzeit tk wurde

nach Gl. 4.3 der Avrami-Exponent n bestimmt:

n = [log f(3 ln 3)=(4�GM)g]=[log tK]:

Wie in Abb. 5.4 zu sehen, hat die Zugabe von PE zur iPP-Matrix nahezu

keinen Ein
u� auf den Avrami-Exponenten n.

Mit Hilfe der DTA wurde das Schmelz- und Kristallisationsverhalten der iPP-

Matrix der Ausgangssysteme untersucht. Gem�a� dem Ho�mann-Weeks- Plot
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Abb. 5.3: a) Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolithe und b) Kristallisationshalb-

wertzeit tk f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE (2: 400 K,


: 403 K, 4: 406 K, 5: 408 K, 3: 411 K).

Abb. 5.4: Avrami-Exponent n der iPP-Matrix f�ur die Ausgangssysteme iPP,

iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

wurde die Gleichgewichtsschmelztemperatur T 0

M f�ur die iPP-Matrix bestimmt,

sie ist in Abb. 5.5 a) dargestellt. Mit Zugabe von PE nimmt T 0

M ab. Die
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Gleichgewichtsschmelztemperatur f�ur das in der vorliegenden Untersuchung

verwendete iPP betr�agt T 0

M=(456 � 2)K.

In Abb. 5.5 b) sowie Abb. 5.6 a) und b) sind einige, das nichtisotherme Kri-

stallisationsverhalten der Proben charakterisierende Temperaturen der iPP-

Matrix dargestellt, sie sind aus der ersten Kristallisationskurve und der zwei-

ten Schmelzkurve der Proben bestimmt worden. In Abb. 5.5 b) ist die Un-

terk�uhlung �T , das ist die Di�erenz aus Schmelztemperatur TM
p und Peak-

temperatur der Kristallisation Tp der iPP-Matrix, f�ur die drei Ausgangssysteme

dargestellt. Mit Zugabe von PE nimmt die Unterk�uhlung �T ab.

Wie aus Abb. 5.6 a) zu sehen, f�uhrt die Zugabe von PE, unabh�angig vom PE-

Typ, zu einer Verschiebung der Peaktemperatur der Kristallisation, Tp, der

extrapolierten Onset-Temperatur, Tc, und der Onset-Temperatur, TOnset, zu

niedrigeren Werten. Die Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur

und Peaktemperatur der Kristallisation, Tc�Tp, bleibt bei Zugabe von LLDPE
nahezu unver�andert, bei Zugabe von HDPE ist eine deutliche Abnahme zu
beobachten. In Abb. 5.6 b) ist der Ein
u� des PEs auf das Schmelzverhal-
ten der iPP-Matrix dargestellt. Die Peaktemperatur des Schmelzprozesses der
iPP-Matrix bleibt nahezu unbeein
u�t durch die Zugabe von PE. Die O�set-

Temperatur TOffset
M und die extrapolierte O�set-Temperatur TM

c der Schmelz-
kurve erh�ohen sich jedoch. Die Di�erenz von extrapolierter O�set-Temperatur
und Schmelztemperatur, TM

c � TM
p , ist unabh�angig vom PE-Typ deutlich

gr�o�er als f�ur die iPP-Matrix ohne PE.

Abb. 5.5: a) Gleichgewichtsschmelztemperatur T 0

M (2) und b) Unterk�uhlung �T

(
) der iPP-Matrix f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

5.1.2 Torsionsschwingungsanalyse
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Abb. 5.6: a) Charakteristische Temperaturen der Kristallisation und b) des Schmelz-
verhalten der Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

Aus dem Verlauf des Verlustfaktors tan � der Proben als Funktion der Tem-
peratur wurden gem�a� Abb. 4.4, S. 52 anhand der Maxima die Glas�uber-

gangstemperatur Tg der iPP-Phase sowie die Temperatur T
 der 
-Relaxation
der PE-Phase bestimmt. Die Temperatur T� der �-Relaxation der iPP-Phase
wurde durch den Verlauf des Verlustmoduls G00 als Funktion der Temperatur
bestimmt. Die Ergebnisse der Torsionsschwingungsanalyse der Ausgangssyste-
me sind in Abb. 5.7 dargestellt und im Anhang in Tabelle A.5 aufgelistet.
Wie in Abb. 5.7 a) zu sehen, f�uhrt die Zugabe von PE, nahezu unabh�angig

vom PE-Typ, zu einer Abnahme der Glas�ubergangstemperatur Tg der iPP-
Phase. Die Zugabe von LLDPE zur iPP-Matrix f�uhrt zu einer Verschiebung
der �-Relaxation zu niedrigeren Temperaturen. Dieser E�ekt ist bei Zugabe
von HDPE kleiner. Die Temperatur der 
-Relaxation der PE-Phase in den
Systemen iPP/PE nimmt ab, dieser E�ekt ist f�ur das LLDPE nur sehr klein,

f�ur HDPE aber deutlich ausgepr�agt, wie in Abb. 5.7 b) zu sehen ist.

Aus dem Verlauf des Speichermoduls G0 als Funktion der Temperatur wurde

gem�a� Gl. 4.9

S = (G0
u �G0

r)=(
p
G0
u �G0

r)

eine Absch�atzung der Relaxationsst�arke S der �-Relaxation der iPP-Phase be-

stimmt, dabei sind G0
u und G

0
r die Werte f�ur das unrelaxierte und das relaxierte

SpeichermodulG0. Die Relaxationst�arke S ist in Abb. 5.8 dargestellt, sie steigt

bei Zugabe von PE an, der Anstieg ist bei Zugabe von LLDPE deutlich und
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Abb. 5.7: a) Glas�ubergangstemperatur Tg und Temperatur T� der �-Relaxation der

iPP-Phase. b) Temperatur T
 der 
-Relaxation der PE-Phase.

f�ur HDPE minimal. Die gem�a� Gl. 4.11

�H� � (
1

2
S�R)=(

1

T 2
max

) �
Z Tr

Tu

tan �dT

bestimmte Aktivierungsenergie �H� des �-Relaxationsprozesses der iPP-
Phase ist in Abb. 5.8 dargestellt und im Anhang in Tabelle A.6 aufgelistet.
Die Zugabe von PE f�uhrt zu einer Abnahme von �H�.

5.1.3 Strukturuntersuchungen

Nach Aufzeichnung der Beugungsdiagramme f�ur die Proben innerhalb des

Winkelbereichs 10o � 2� � 30o wurde der Volumen-Kristallanteil Xc gem�a�

Gl. 4.12

Xc = (

Z 1

0

s2Ic(s) ds)=(

Z 1

0

s2I(s) ds)

bestimmt3. Der Streuanteil der kristallinen Phase Ic(s) wurde nach zwei
Verfahren von der Gesamtintensit�at I separiert4. F�ur die Bestimmung des
Volumen-Kristallanteils Xc nach Methode 1 wurde ein von Hindeleh, John-

son und Liang vorgestelltes Verfahren so modi�ziert, da� der Untergrund des

3Ic: Intensit�atsanteil der kristallinen Streuung, I: Gesamtintensit�at und s = 2 sin �=�.
4Siehe dazu auch Kap. 4.4.1.1 auf S. 54.
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Abb. 5.8: Aktivierungsenergie �H� (2) und Relaxationsst�arke S (3) der iPP-

Matrix f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

Streudiagramms durch eine analytische Funktion B(x)+B0(x) angen�ahert wer-
den konnte. B(x) ist eine sogenannte erweiterte Cauchy-Funktion, siehe dazu
Gl. 4.15 und B0(x) = ax3+ b2+ cx+d eine Polynomfunktion. Die theoretische

Streukurve Ytheo =
Pn

i=1
Qi + B + B0, Qi stellt die Peakfunktion der jewei-

ligen Kristallre
exe dar, wurde rechnergest�utzt �uber eine Least-Mean-Square-
Fitroutine der experimentellen Streukurve Yexp angepa�t. Man konnte so den
Untergrund von der Gesamtintensit�at trennen und erhielt den Streuanteil Ic
der kristallinen Phase und �uber Gl. 4.12 den Volumen-Kristallanteil Xc.

F�ur die Bestimmung des Volumen-Kristallanteils Xc nach Methode 2 wurde
nach dem empirischen Verfahren von Hermans und Weidinger der Halo einer
vollst�andig aufgeschmolzenen iPP-Referenzprobe an die Streukurve der be-
tre�enden Probe computerunterst�utzt angepa�t und von der experimentellen

Streukurve abgezogen. Man erhielt so den Streuanteil Ic der kristallinen Pha-

se und �uber Gl. 4.12 den Volumen-Kristallanteil Xc der betre�enden Probe.
Die Bestimmung von Xc gem�a� Gl. 4.12 geschah f�ur beide Methoden durch

computerunterst�utzte Integration des separierten Ic(2�)-Verlaufs bzw. des Ge-
samtintensit�atsverlaufs I(2�) im Bereich 10o � 2� � 30o, die Ergebnisse f�ur

die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE sind in Abb. 5.9 a)

dargestellt. Der Volumenkristall-Anteil Xc des Blends iPP/PE nimmt durch
Zugabe von PE ab. Unabh�angig von der verwendeten Methode weisen die Xc-

Werte dieselbe Tendenz auf5. Die Ergebnisse sind zus�atzlich in Tabelle A.9 im

5Es wird daher in den nachfolgenden Kapiteln f�ur die bin�aren Blends iPP/SEBS und die
tern�aren Blends iPP/PE/SEBS nur der Volumen-KristallanteilXc nach Methode 1 angege-
ben, da Methode 2 f�ur die tern�aren Blends zu relativ gro�en Streuungen f�uhrt. Als Ursache
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Anhang aufgelistet. Der zum Vergleich in Abb. 5.9 a) mit eingezeichnte lineare

Kristallanteil, bestimmt aus der Analyse der Grenz
�achenverteilungsfunktio-

nen der KWRS, rer�asentiert den sogenannten inneren Kristallanteil innerhalb

der iPP-Lamellencluster. Er wurde bei Kenntnis der lamellaren Dicke dc und

der interlamellaren Abst�ande da der iPP-�Uberstruktur gem�a� Gl. 4.25

Xl = dc=(dc + da)

bestimmt. Der innere Kristallanteil bleibt trotz der Zugabe des PEs nahezu

konstant.

Abb. 5.9: a) Volumen-Kristallanteil Xc (2: Methode 1, 
: Methode 2) sowie li-

nearer Kristallanteil Xl (3) und b) Mosaikblockgr�o�e D110 nach Hosemann (4)

und Scherrer (5) sowie Gitterst�orungsparameter gII (3) der Ausgangssysteme iPP,

iPP/LLDPE und iPP/HDPE .

Aus den integralen Peakbreiten des (110)-Re
exes der kristallinen iPP-Phase
wurde die Mosaikblockgr�o�e D110 bestimmt. Unter der Annahme der Peakver-

breiterung allein aufgrund der endlichen Ausdehnung der iPP-Kristallite wird

die integrale Peakbreite des (110)-Re
exes des iPPs bestimmt und dar�uber
gem�a� Gl. 4.17

Dhkl = �=(�i cos �0)

die Mosaikblockgr�o�e DS
110

. Neben der endlichen Kristallitgr�o�e wurde als Ur-

sache der Peakverbreiterung auch eine Verbreiterung durch den sogenannten
Instrumentene�ekt und die parakristalline Struktur der Polymere mit einbe-

zogen. Dazu wurden aus den korrigierten Pro�len der (110)- bzw. (220)-Peaks

ist die Pr�asenz zweier kristalliner Komponenten iPP und PE innerhalb des Blends zu sehen,
dies f�uhrt zu einem qualitativ anderen Verlauf des amorphen Streuanteils.
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des iPP die Mosaikblockgr�o�e DH
110

und der Gitterst�orungsparameter gII nach

dem Hosemannschen Verfahren f�ur die iPP-Struktur gem�a� Gl. 4.19 bestimmt:

(�s)2
0

=
1
�D2

hkl

+
(�gII)

4m4

d2hkl
:

Die Mosaikblockgr�o�en DS
110

und DH
110

f�ur die Ausgangssysteme sind in

Abb. 5.9 b) dargestellt. Die mittlere Mosaikblockgr�o�e D110(iPP) nimmt durch

Zugabe von PE, unabh�angig vom verwendeten Modell nach ScherrerDS
110

oder

Hosemann DH
110
, zu. Die Zugabe des PEs hat keinen Ein
u� auf den parakri-

stallinen Gitterst�orungsparameter gII der iPP-Matrix, sein Wert bleibt bei ca.

2,4 %.

Die Ergebnisse der R�ontgenkleinwinkeluntersuchung werden in den Abb. 5.10

und 5.11 vorgestellt. Die Lamellendicken dc und die interlamellaren Abst�ande

da sowie die zugeh�orige Langperiode L wurden aus dem Verlauf der Grenz-


�achenverteilungsfunktion gem�a� Abb. 4.5 entnommen. Es zeigte sich, da� f�ur
die �Uberstruktur der iPP-Matrix nicht nur 3 charakteristische Abst�ande (da; dc
und L), sondern mehrere Abst�ande aufgel�ost wurden. Dies ist in Abb. 5.10 f�ur

eine iPP-Probe dargestellt. Eingezeichnet in die Grenz
�achenverteilungsfunk-
tion sind die, als Balken hervorgehobenen, verschiedenen charakteristischen
Abst�ande. Die Abst�ande wurden unterschiedlichen Clusterstrukturen der la-
mellaren �Uberstruktur der iPP-Matrix zugewiesen, d.h die jeweiligen Lamel-
lendicken dic, die interlamellaren Bereiche dia und die zugeh�orige Langperiode

Li wurden in den Clustern i (i=1, 2, 3) zusammengefa�t. Das Auftreten meh-
rerer charakteristischer Abst�ande weist auf eine multimodale Verteilung der
mittleren Lamellendicken dc und interlamellaren Abst�ande da hin. Diese mul-
timodale Verteilung kann in drei Clusterstrukturen Cluster 1 bis Cluster 3
aufgel�ost werden. Die kleinste Zahl, d.h. der kleinste au
�osbare Abstand, ist
ein Ma� f�ur den interlamellaren Abstand da des betre�enden Lamellenclusters.

Die zweite Zahl gibt die Lamellendicke dc an. Die Summe beider Zahlen ergibt
die Langperiode da + dc = L des betre�enden Clusters.

Wie in Abb. 5.11 zu sehen, f�uhrt die Zugabe von PE zur iPP-Matrix zu keiner
prinzipiellen Ver�anderung der iPP-�Uberstruktur. Es zeigt sich jedoch, da� sich

die mittleren Abst�ande in den Clustern durch die Zugabe von PE, abh�angig

vom PE-Typ, ver�andern. Die Abst�ande der kleinsten aufgel�osten Clusterstruk-
tur (Cluster 1) erh�ohen sich. Dies ist bei Zugabe von HDPE besonders au��allig.

Auch die Abst�ande in den Clusterstrukturen 2 und 3 �andern sich durch die
Zugabe von PE. Die Zugabe von LLDPE f�uhrt zu einer Verkleinerung, die

Zugabe von HDPE zu einer Vergr�o�erung der Abst�ande. Durch die Zugabe

von PE �andern sich weitere �Uberstrukturparameter. Der Streumassenradius
r2 wurde gem�a� Gl. 4.20 bestimmt:

r2 =
p
4=3 � �=�;

die Grenzschichtdicke dz zwischen kristallinen und amorphen Bereichen der

iPP-Matrix wurde unter Annahme eines gau�f�ormigen Verlaufs der Elektro-
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Abb. 5.10: Beispiel der Grenz
�achenverteilungsfunktion einer iPP-Probe mit ei-

ner multimodalen Verteilung der mittleren Lamellendicken dc und interlamellaren

Abst�ande da sowie der zugeh�origen Langperiode L. Die Lagen der Langperiode Li

sowie der Lamellendicken dic und der interlamellaren Abst�ande dia sind durch Balken

skiziert.

nendichte in dem �Ubergangsbereich gem�a� Gl. 4.21 bestimmt

dz =
p
a � 3=(2�):

Der Verlauf der experimentellen Langperiode Lp, die auch mit der Langperi-
ode des Clusters 3 �ubereinstimmt, weist auf eine leichte Abnahme von Lp bei
Zugabe von PE hin. Der Streumassenradius r2 und die Grenzschichtdicke dz
nehmen ab.

5.1.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Mit Hilfe der digitalen Bildverarbeitung wurden die Sph�arolitenradien der
D�unnschnitte und die Durchmesser der PE-Einschl�usse ausgemessen. Die Er-

gebnisse sind in Tabelle A.12 und Abb. 5.12 wiedergegeben. Die Zugabe von PE

zur iPP-Matrix f�uhrt zu einer deutlichen Zunahme des mittleren iPP-Sph�aro-
lithenradius. Diese Zunahme ist bei Zugabe von HDPE gr�o�er als bei Zugabe
von LLDPE. Die Gr�o�e der PE-Einschl�usse in der iPP-Matrix betr�agt im Mit-

tel 10 �m. Es zeigte sich, da� die LLDPE-Komponente homogener verteilt ist

als die HDPE-Komponente.

5.1.5 Zusammenfassung
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Abb. 5.11: Charakteristische Gr�o�en der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix

f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE: a) Cluster 1, b) Cluster

2, c) Cluster 3 (interlamellarer Abstand da (2), Lamellendicke dc (
), Langperi-

ode L (4)), d) Grenzschichtdicke dz (2), Streumassenradius r2 (
), experimentelle

Langperiode Lp (4).

Abb. 5.12: Mittlerer Sph�arolithenradius r in der iPP-Matrix (2) und mittlere Gr�o�e

der PE-Einschl�usse (
) f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

Die Zugabe von PE zu iPP beein
u�t das Kristallisationsverhalten und die

Strukturausbildung der iPP-Matrix sowie einige charakteristische Parameter
des iPPs. Die isotherme Kristallisationskinetik der iPP-Matrix wird durch die
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Zugabe von PE deutlich beein
u�t, u.a. nimmt

� die Keimbildungshalbwertzeit der iPP-Keimbildung zu,

� die Keimdichte der iPP-Matrix ab,

� die Kristallisationshalbwertzeit zu und

� die maximale Wachstumsrate der iPP-Sph�arolithe ab.

Das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix �andert sich durch

die Zugabe von PE, u.a.:

� verschiebt sich die Gleichgewichtsschmelztemperatur der iPP-Matrix zu

niedrigeren Temperaturen und

� erh�oht sich die Unterk�uhlung.

Die Glastemperatur der iPP-Phase wird durch Zugabe von PE herabgesetzt,
ebenso verschiebt sich die Temperatur T
 der 
-Relaxation der PE-Phase im
System iPP/PE zu niedrigeren Temperaturen. Die Aktivierungsenergie �H�

f�ur die �-Relaxation der iPP-Matrix verschiebt sich zu h�oheren Werten und

die Relaxationsst�arke S erh�oht sich.

Beide Komponenten, sowohl iPP als auch PE, kristallisieren ohne Mischkri-
stallbildung ungest�ort nebeneinander aus, jedoch �andert sich die Mosaikblock-
gr�o�e der iPP-Komponente in (110)-Richtung.

Die Zugabe von PE hat auf die Ausbildung der �Uberstruktur der iPP-Matrix
keinen qualitativen Ein
u�. Die charakteristische trimodale Lamellencluster-
struktur der iPP-Matrix kann aufgel�ost werden. Es �andern sich:

� die charakteristischen Abst�ande in den Lamellenclustern,

� die experimentellen Langperioden, sie verschieben sich zu kleinerenWer-
ten,

dagegen bleibt der lineare KristallanteilXl der iPP-Phase nahezu unver�andert.

Der mittlere Radius der iPP-Sph�arolithe nimmt durch die Zugabe von PE zu,
die Verteilung der Sph�arolithenradien wird breiter.

Ein Vergleich des Ein
usses der beiden PE-Typen auf die iPP-Matrix zeigt ab-

schlie�end, da� sich, unabh�angig vom PE-Typ, dieselben Tendenzen ergeben.

Jedoch sind einige E�ekte bei Zugabe von HDPE deutlicher, zum Beispiel die

Abnahme der Keimdichte, die Zunahme des mittleren iPP-Sph�arolithenradius
oder die Beein
ussung der Lamellenclusterabst�ande.
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5.2 Bin�are Blends iPP/SEBS

5.2.1 Kristallisationskinetische Untersuchungen

In den Abb. 5.13 bis 5.16 sind die Ergebnisse der isothermen kristallisations-

kinetischen Untersuchungen der Blends iPP/SEBS vorgestellt. Die Indukti-

onszeit t0 der Keimbildung der iPP-Matrix wird, wie in Abb. 5.13 dargestellt,

durch die Zugabe des SEBS, abh�angig vom SEBS-Typ, beein
u�t. F�ur niedrige

Temperaturen verschiebt sich t0 f�ur niedrigen f-SEBS-Gehalt leicht zu niedri-

gen Werten, nimmt mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt jedoch wieder zu. F�ur

mittlere und hohe Temperaturen nimmt t0 mit zunehmenden f-SEBS-Gehalt

zu. In Abb. 5.13 b) ist das Verhalten von t0 bei Zugabe von nf-SEBS darge-

stellt. Bei Zugabe von 5 Gew.-% nf-SEBS nimmt t0 ab, um dann wieder mit

steigendem nf-SEBS-Gehalt auf das Ausgangsniveau anzusteigen. Dabei zeigt

sich bei 15 Gew.-% nf-SEBS eine starke Temperaturabh�angigkeit, im Gegen-
satz zum Verhalten bei 10 Gew.-% nf-SEBS. F�ur die niedrigste Kristallisati-
onstemperatur T=400 K bleibt t0 nahezu unabh�angig vom nf-SEBS-Gehalt
konstant.

Abb. 5.13: Induktionszeit t0 der Keimbildung der iPP-Matrix f�ur das Blend

iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (a) f-SEBS, b) nf-SEBS, 2: 400 K,


: 403 K, 4: 406 K, 5: 408 K, 3: 411 K).

In Abb. 5.14 ist die Keimbildungshalbwertzeit tn als Funktion des SEBS-

Gehalts dargestellt. Mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt nimmt tn im Mittel
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�uber alle Kristallisationstemperaturen zu, Ausnahme ist das Kristallisations-

verhalten bei 403 K. Ein Anstieg von tn ist auch bei Zugabe von nf-SEBS

zu beobachten, er ist bei 10 Gew.-% nf-SEBS besonders ausgepr�agt. Bei 15

Gew.-% nf-SEBS nimmt tn ab und liegt f�ur niedrige und mittlere Kristallisa-

tionstemperaturen unterhalb des Ausgangswertes von iPP.

Abb. 5.14: Keimbildungshalbwertzeit tn der iPP-Matrix f�ur das Blend iPP/SEBS als

Funktion des SEBS-Gehalts (a) f-SEBS, b) nf-SEBS, 2: 400 K,
: 403 K,4: 406 K,

5: 408 K, 3: 411 K).

F�ur die Keimdichte M der iPP-Matrix zeigen sich f�ur beide SEBS-Typen

�ahnliche Verl�aufe. Bei 10 Gew.-% SEBS besitzt M ein Minimum, nimmt bei
15 Gew.-% SEBS zu und f�allt bei 20 Gew.-% SEBS wieder ab. Dies ist in

Abb. 5.15 dargestellt. Jedoch gibt es zwei Unterschiede. Zum einen ist dies die
Abnahme der Temperaturabh�angigkeit der Keimdichte M im Blend iPP/f-

SEBS. Zum anderen die Zunahme von M bei hohem nf-SEBS-Gehalt und

niedrigen Kristallisationstemperaturen. Bei 15 und 20 Gew.-% nf-SEBS nimmt
M bei niedrigen Kristallisationstemperaturen, (400-403)K, sprunghaft zu.

In Abb. 5.16 ist der Ein
u� des SEBS auf die mittlere Wachstumsrate G der
iPP-Sph�arolithe dargestellt. Es zeigt sich f�ur beide SEBS-Typen dieselbe Tem-

peraturabh�angigkeit. Bei Zugabe von f-SEBS nimmt G f�ur alle Kristallisati-
onstemperaturen als Funktion des SEBS-Gehalts leicht ab. Ausnahme ist das

Verhalten von G bei der Kristallisationstemperatur T = 403 K. Bei Zugabe

von nf-SEBS ist im Bereich hoher Kristallisationstemperaturen G nahezu kon-

stant, unabh�angig vom nf-SEBS-Gehalt. Analog zum Verhalten bei f-SEBS

steigt G auch bei nf-SEBS bei einer Kristallisationstemperatur von T = 403 K
an. Bei der niedrigsten Kristallisationstemperatur zeigt sich eine Konzentra-
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Abb. 5.15: Keimdichte M der iPP-Matrix f�ur das Blend iPP/SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts (a) f-SEBS, b) nf-SEBS, 2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K, 5: 408 K,

3: 411 K).

tionsabh�angigkeit von G, mit zunehmendem nf-SEBS-Gehalt nimmt G ab,
durchl�auft bei 15 Gew.-% nf-SEBS ein Minimum, um bei 20 Gew.-% nf-SEBS
wieder anzusteigen, der Wert von G bleibt jedoch unterhalb des reinen iPP.

Abb. 5.16: Wachstumsrate der iPP-Sph�arolithe der iPP-Matrix f�ur das Blend

iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (a) f-SEBS, b) nf-SEBS, 2: 400 K,


: 403 K, 4: 406 K, 5: 408 K, 3: 411 K).

In Abb. 5.17 ist der Verlauf des Avrami-Exponenten n als Funktion des SEBS-

Gehalts f�ur die Blends iPP/SEBS dargestellt. Der Avrami-Exponent n zeigt
f�ur beide SEBS-Typen qualitativ den gleichen Verlauf. Bei Zugabe von SEBS

nimmt n zun�achst ab und mit steigenden SEBS-Gehalt wieder zu, bleibt jedoch
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bei hohem SEBS-Gehalt konstant.

Abb. 5.17: Avrami-Exponent n f�ur das Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-

Gehalts (a) f-SEBS (2), b) nf-SEBS (
)).

Die Ergebnisse der DTA sind in Abb. 5.18 zusammengefa�t und im Anhang in
den Tabellen A.19 und A.20 aufgelistet. Sie geben Aufschlu� �uber den Ein
u�
des SEBS auf das Kristallisations- und das Schmelzverhalten der iPP-Matrix

in den Blends iPP/SEBS. Der Verlauf der Peaktemperatur der Kristallisation
Tp und der Schmelztemperatur TM

p der iPP-Matrix als Funktion des SEBS-
Gehalts zeigen abh�angig vom SEBS-Typ unterschiedliche Tendenzen. Bei Zu-
gabe von f-SEBS verschiebt sich Tp, mit Ausnahme des Wertes bei 10 Gew.-
% f-SEBS, zu niedrigeren Temperaturen. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt jedoch

zu einem leichten Anstieg von Tp zu h�oheren Temperaturen. Die Zugabe von
f-SEBS f�uhrt zu einer Abnahme von TM

p . Bei Zugabe von nf-SEBS nimmt

TM
p , unabh�angig vom nf-SEBS-Gehalt, leicht zu. F�ur niedrige SEBS-Gehalte

nimmt die Unterk�uhlung �T bei Zugabe von nf-SEBS zu, bei Zugabe von f-

SEBS ab. F�ur hohe SEBS-Gehalte nimmt �T , unabh�angig vom SEBS-Typ,
ab. Die Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur und Peaktempe-

ratur der Kristallisation, Tc � Tp, nimmt bei Zugabe von f-SEBS gering zu,

bei Zugabe von nf-SEBS ist eine vom SEBS-Gehalt unabh�angige konstante
Abnahme von Tc � Tp zu beobachten.
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Abb. 5.18: Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix f�ur das Blend

iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts: a) Peaktemperatur der Kristallisation

Tp, Schmelztemperatur T
M
p , b) Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur

und Peaktemperatur der Kristallisations Tc � Tp, Unterk�uhlung �T .

5.2.2 Torsionsschwingungsanalyse

Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse der Torsionsschwingungsanaly-
se der Blends iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts und in Abh�angigkeit
vom SEBS-Typ vorgestellt. Die zugeh�origen Werte sind in den Tabellen A.21

und A.22 aufgef�uhrt. In Abb. 5.19 sind die Glas�ubergangstemperaturen der
SEBS-Phase Tg(SEBS) und die Glas�ubergangstemperaturen der iPP-Phase
Tg(iPP) als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Die Werte von Tg(f-SEBS)
liegen oberhalb der Werte von Tg(nf-SEBS), nehmen jedoch im Mittel mit stei-
gendem SEBS-Gehalt zu. Die Zugabe von SEBS f�uhrt, unabh�angig vom SEBS-

Typ, zu keiner nennenswerten �Anderung von Tg(iPP). Ausnahme ist der Wert

von Tg(iPP) bei Zugabe von 5 Gew.-% f-SEBS. Die �Anderung von Tg(iPP) um
maximal 1,5 K ist jedoch sehr gering.

In Abb. 5.20 ist die Lage der �-Relaxation der iPP-Phase als Funktion des

SEBS-Gehalts dargestellt. Mit zunehmenden SEBS-Gehalt verschiebt sich die

Lage der �-Relaxation zu niedrigeren Temperaturen, nahezu unabh�angig vom
SEBS-Typ. Ausnahme ist das Verhalten bei Zugabe von 5 Gew.-% SEBS, mit

f-SEBS nimmt T� ab, mit nf-SEBS zu.

In Abb. 5.21 sind die Relaxationsst�arken S sowie die Aktivierungsenergien

�H� f�ur die �-Relaxation der iPP-Matrix dargestellt. Der Verlauf von �H� als

Funktion des SEBS-Gehalts weist f�ur beide SEBS-Typen dieselbe Tendenz auf.
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Abb. 5.19: Glas�ubergangstemperaturen der SEBS- und iPP-Phase in dem Blend

iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts: a) Tg(SEBS) und b) Tg(iPP).

Abb. 5.20: Temperatur der �-Relaxation T�(iPP) der iPP-Komponente f�ur das

Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

Mit zunehmendemSEBS-Gehalt steigt �H� zuerst an, um bei weiterer Zugabe
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von SEBS wieder abzunehmen. Ein vom SEBS-Typ abh�angiges Verhalten ist

beim Verlauf von S zu beobachten. Bei Zugabe von f-SEBS nehmen die Werte

f�ur S mit zunehmenden SEBS-Gehalt zu. Bei Zugabe von nf-SEBS nimmt S

zun�achst zu, um mit steigendem SEBS-Gehalt wieder abzunehmen, die Werte

von S liegen jedoch �uber dem Ausgangswert der iPP-Matrix.

Abb. 5.21: a) Aktivierungsenergie �H� und b) Relaxationsst�arke S der iPP-Matrix

f�ur das Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

5.2.3 Strukturuntersuchungen

In Abb. 5.22 ist der Volumen-Kristallanteil6 Xc der Blends iPP/SEBS als
Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Zus�atzlich ist der erwartete Volumen-

Kristallanteil angegeben. ImMittel nimmtXc mit zunehmenden SEBS-Gehalt,

unabh�angig vom SEBS-Typ, ab. Bis auf 5 Gew.-% SEBS liegen die Werte f�ur

Xc bei Zugabe von f-SEBS immer �uber den Werten bei Zugabe von nf-SEBS.
Der experimentell bestimmte Verlauf von Xc als Funktion des SEBS stimmt

sehr gut mit dem erwarteten Volumen-Kristallanteil �uberein.

In den Abb. 5.23 bis 5.24 sind die Ergebnisse der Kleinwinkelr�ontgenstreuung

f�ur die Blends iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Sie sind
zus�atzlich mit weiteren Ergebnissen im Anhang in den Tabellen A.24 bis A.26

aufgef�uhrt. In den Abb. 5.23 und 5.24 sind die charakteristischen Abst�ande

f�ur die lamellare �Uberstruktur der iPP-Matrix bei Zugabe von f-SEBS bzw.
nf-SEBS dargestellt. Die charakteristische trimodale Clusterverteilung der la-

mellaren �Uberstruktur der iPP-Matrix kann aufgel�ost werden. Unabh�angig

vom SEBS-Typ oder SEBS-Gehalt lassen sich die drei Cluster 1, 2 und 3

6Die angegebenen Werte f�ur den Volumen-KristallanteilXc sind f�ur die bin�aren Systeme
nach Methode 1 bestimmt worden.
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Abb. 5.22: Volumen-Kristallanteil Xc f�ur das Blend iPP/SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts ((� � �) erwarteter Volumen-Kristallanteil).

der lamellaren iPP-�Uberstruktur nachweisen. Interessant ist die Zunahme der
Lamellendicke sowie der interlamellaren Abst�ande f�ur die drei aufzul�osenden
Clusterstrukturen bei 10 Gew.-% SEBS.

Die experimentelle Langperiode Lp nimmt bei Zugabe von SEBS, unabh�angig
vom SEBS-Typ, zun�achst ab, um mit steigendem SEBS-Gehalts wieder zuzu-
nehmen. F�ur beide SEBS-Typen ist eine Abnahme des mittleren Streumassen-
radius r2 mit zunehmendem SEBS-Gehalt zu beobachten. Die Grenzschicht-
dicke dz verschiebt sich bei hohem SEBS-Gehalt leicht zu kleinerenWerten und
bleibt bei niedrigem SEBS-Gehalt nahezu unver�andert. Eine Ausnahme bildet

die Zugabe von 5 Gew.-% nf-SEBS, dz nimmt deutlich ab. Auch zeigt sich,
da� der lineare Kristall-AnteilXl in den Lamellenclustern nahezu unver�andert

bleibt. Die Ergebnisse sind ebenso in den Tabellen A.24 bis A.26 aufgef�uhrt.

5.2.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen

In Abb. 5.25 ist der Verlauf des mittleren Sph�arolithenradius r der iPP-Matrix
als Funktion des SEBS-Gehalts f�ur beide SEBS-Typen dargestellt. Unabh�angig

vom SEBS-Typ weist r keine signi�kante �Anderung auf und bleibt, unabh�angig

vom SEBS-Gehalt, nahezu unver�andert.
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Abb. 5.23: Charakteristische Gr�o�en der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix

f�ur das Blend iPP/f-SEBS als Funktion des f-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1, b) Cluster

2, c) Cluster 3 (interlamellarer Abstand da (2), Lamellendicke dc (
), Langperi-

ode L (4)). d) Grenzschichtdicke dz (2), Streumassenradius r2 (
), experimentelle

Langperiode Lp (4).

Abb. 5.24: Charakteristische Gr�o�en der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix

f�ur das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des nf-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1, b) Clu-

ster 2, c) Cluster 3 (interlamellarer Abstand da (2), Lamellendicke dc (
), Langperi-

ode L (4)). d) Grenzschichtdicke dz (2), Streumassenradius r2 (
), experimentelle

Langperiode Lp (4).
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Abb. 5.25: Mittlerer Sph�arolithenradius r der iPP-Matrix f�ur das Blend iPP/SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts.

5.2.5 Zusammenfassung

Die Zugabe von SEBS zu iPP beein
u�t das Kristallisationsverhalten sowie die
Strukturausbildung der iPP-Matrix. Die Beein
ussung ist f�ur einige charakte-
ristischen Gr�o�en abh�angig vom SEBS-Typ. Die Zugabe von SEBS beein
u�t
die isotherme Kristallisationskinetik der iPP-Matrix:

� Die Keimbildungshalbwertzeit tn der iPP-Keimbildung nimmt mit Zu-
gabe von f-SEBS zu, bei Zugabe von nf-SEBS ist dies nur f�ur niedrige
Gew.-% nf-SEBS zu beobachten.

� Die Keimdichte M der iPP-Matrix nimmt mit Zugabe von f-SEBS ab.

Dies ist f�ur 10 Gew.-% besonders signi�kant. Bei Zugabe von nf-SEBS
nimmt die Keimdichte M zun�achst ab, bei niedrigeren Kristallisations-

temperaturen und hohem nf-SEBS-Gehalt ist jedoch ein starker Anstieg

zu beobachten.

� Der unterschiedliche Ein
u� der beiden SEBS-Typen spiegelt sich im

Verhalten der S�attigungskeimdichteM0 wider.

� Nahezu unabh�angig vom SEBS-Typ verschiebt sich die maximaleWachs-

tumsrate Gmax zu niedrigeren Werten.

Das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix wird durch die

SEBS-Typen unterschiedlich beein
u�t:
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� Die Schmelztemperatur der iPP-Matrix wird durch Zugabe von f-SEBS

erniedrigt, w�ahrend bei Zugabe von nf-SEBS ein leichter Anstieg der

Schmelztemperatur TM
p zu beobachten ist.

� Bei Zugabe von f-SEBS wird die Peaktemperatur der Kristallisation zu

h�oheren Temperaturen, bei Zugabe von nf-SEBS zu niedrigeren Tempe-

raturen verschoben.

� Die Zugabe von f-SEBS f�uhrt, unabh�angig vom f-SEBS-Gehalt, zu ei-

ner geringen Zunahme der Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-

Temperatur und Peaktemperatur der Kristallisation, die Zugabe von nf-

SEBS f�uhrt zu einer Abnahme.

Die Zugabe von SEBS beein
u�t das dynamisch-mechanische Verhalten der

Blends iPP/SEBS:

� Die Werte der Glas�ubergangstemperatur Tg(f-SEBS) liegen oberhalb der

Werte von Tg(nf-SEBS).

� Im Mittel verschieben sich die Werte f�ur Tg(SEBS) mit zunehmendem
SEBS-Gehalt zu h�oheren Temperaturen.

� Der Ein
u� des SEBS auf die Glas�ubergangstemperatur der iPP-Phase
Tg(iPP) ist, unabh�angig von SEBS-Gehalt und -Typ, sehr gering, die
Werte f�ur Tg(iPP) bleiben nahezu unver�andert.

� Die mittlere Aktivierungsenergie �H� der �-Relaxation der iPP-Matrix
und die Relaxationsst�arke S der iPP-Matrix nehmen als Funktion des
SEBS-Gehalts zu.

Der Volumen-Kristallanteil Xc nimmt, unabh�angig vom SEBS-Typ, mit stei-
gendem SEBS-Gehalt ab.

Die Ausbildung der �Uberstruktur der iPP-Matrix wird durch die Zugabe von
SEBS qualitativ nicht beein
u�t, die charakteristische trimodale Clusterstruk-
tur bleibt erhalten:

� Die Lamellendicken und interlamellernAbst�ande der Cluster �andern sich.

Bei Zugabe von 10 Gew.-% SEBS zeigt sich, unabh�angig vom SEBS-Typ,
eine Verschiebung der Lamellendicken und interlamellaren Abst�ande zu

gr�o�eren Werten.

� Der lineare Kristall-Anteil innerhalb der Lamellencluster bleibt jedoch
nahezu unver�andert.

Die Zugabe von SEBS hat keinen signi�kanten Ein
u� auf den mittleren Ra-
dius r der iPP-Sph�arolithe.
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5.3 Tern�are Blends iPP/PE/SEBS

5.3.1 Kristallisationskinetische Untersuchungen

Die Ergebnisse der isothermen kristallisationskinetischen Experimente7 sind

in Anhang 1 in den Tabellen A.28 bis A.34 aufgef�uhrt und in den Abb. 5.26

bis 5.31 dargestellt. Der Ein
u� des SEBS auf die Induktionszeit t0 der Keim-

bildung der iPP-Matrix f�ur die tern�aren Blends iPP/PE/SEBS ist in Abb. 5.26

f�ur beide SEBS-Typen dargestellt. Mit steigendem SEBS-Gehalt nimmt die In-

duktionszeit t0 bei Zugabe von f-SEBS f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS zu.

Die Zugabe von nf-SEBS hat mit Ausnahme der h�ochsten Kristallisationstem-

peratur keinen signi�kanten Ein
u� auf t0. In dem Blend iPP/HDPE/SEBS

verschieben sich die Werte f�ur t0 bei Zugabe von f-SEBS im Mittel leicht zu

l�angeren Zeiten. Bei Zugabe von nf-SEBS zeigt sich eine leichte Zunahme der

t0-Werte und bei 10 und 20 Gew.-% nf-SEBS auch eine deutliche Temperatu-
rabh�angigkeit f�ur t0.

Abb. 5.26: Induktionszeit t0 der Keimbildung der iPP-Matrix f�ur das Blend

iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K,

5: 408 K, 3: 411 K).

Die Keimbildungshalbwertzeit tn der iPP-Matrix als Funktion des SEBS-

Gehalts f�ur die Blends iPP/PE/SEBS ist in Abb. 5.27 dargestellt. Bei Zugabe
von f-SEBS nimmt tn leicht zu und weist bei 5 Gew.-% f-SEBS ein Maximum

7Ein Teil der isothermen kristallisationskinetischen Experimente f�ur die tern�aren Blends
wurde von Matthias Schlabs und Claudia Feldh�usen imRahmen ihrer Diplomarbeiten durch-
gef�uhrt.
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auf. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt, unabh�angig vom nf-SEBS-Gehalt, zu ei-

ner Abnahme von tn. Auch ist die Temperaturabh�angigkeit von tn geringer als

beim f-SEBS, Ausnahme ist das Verhalten von tn bei der h�ochsten Kristalli-

sationstemperatur. F�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS zeigt sich ein �ahnliches

Verhalten. Bei Zugabe von f-SEBS verschieben sich die tn-Werte zu h�oheren

Werten, jedoch beginnt dies bei h�oheren Temperaturen erst bei h�oherem SEBS-

Anteil. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt f�ur niedrige Kristallisationstemperatu-

ren zu einer leichten Abnahme von tn. F�ur hohe Kristallisationstemperaturen

zeigt sich ein konzentrationsabh�angiges Verhalten.

Abb. 5.27: Keimbildungshalbwertzeit tn der iPP-Matrix f�ur das Blend

iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehaltes (2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K,

5: 408 K, 3: 411 K).

Der Ein
u� des SEBS auf die Keimdichte M der iPP-Matrix der Blends

iPP/PE/SEBS ist in Abb. 5.28 dargestellt. Im Blend iPP/LLDPE/SEBS
durchl�auftM bei Zugabe von f-SEBS bei 5 Gew.-% f-SEBS ein Minimum, um

mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt imMittel wieder anzusteigen. Im Gegensatz

dazu durchl�auft M f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS bei Zugabe von f-SEBS
bei 5 Gew.-% f-SEBS ein Maximum und f�allt mit steigendem f-SEBS-Gehalt

wieder auf den Ausgangswert des Blends iPP/HDPE zur�uck. Bei Zugabe von
nf-SEBS nimmt in den Blends iPP/PE/nf-SEBS die Keimdichte M mit zu-

nehmendem SEBS-Gehalt deutlich zu.

In Abb. 5.29 ist die mittlere Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolithe f�ur die

Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. F�ur alle
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Abb. 5.28: KeimdichteM der iPP-Matrix f�ur das Blend iPP/PE/SEBS als Funktion

des SEBS-Gehalts (2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K, 5: 408 K, 3: 411 K).

Blends hat die Zugabe von SEBS bei mittleren und hohen Kristallisations-
temperaturen keinen Ein
u� auf G. F�ur niedrige Kristallisationstemperatu-
ren zeigt sich ein konzentrationsabh�angiger Verlauf f�ur G, abh�angig sowohl

vom SEBS- als auch PE-Typ. Der Verlauf der Kristallisationshalbwertzei-
ten tk f�ur die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts ist in
Abb. 5.30 gezeigt. Bei Zugabe von f-SEBS zeigt sich, abh�angig vom PE-Typ,
eine gegenl�au�ge Konzentrationsabh�angigkeit f�ur tk. Im Blend iPP/LLDPE/f-
SEBS durchl�auft tk ein Maximum, im Blend iPP/HDPE/f-SEBS ein Mini-

mum. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt f�ur beide Blends iPP/LLDPE/nf-SEBS
und iPP/HDPE/nf-SEBS zu einer Abnahme von tk.

Der Verlauf des Avrami-Exponenten n als Funktion des SEBS-Gehalts ist f�ur

die tern�aren Blends iPP/PE/SEBS in Abb. 5.31 gezeigt. Unabh�angig vom PE-
Typ f�uhrt die Zugabe von f-SEBS zu einem konzentrationsabh�angigen Verlauf

von n mit einem Maximum bei 5 Gew.-% f-SEBS. Die Zugabe von nf-SEBS
f�uhrt zu einem Anstieg der Werte f�ur n, ebenfalls unabh�angig vom PE-Typ.

Der Ein
u� des SEBS auf das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-
Matrix f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS ist in Abb. 5.32 gezeigt. Unabh�angig

vom SEBS-Typ verschiebt sich die Schmelztemperatur TM
p der iPP-Matrix

mit Zugabe von SEBS zu niedrigeren Temperaturen. Die Abnahme von TM
p

ist bei Zugabe von f-SEBS st�arker. Die Peaktemperatur der Kristallisation

Tp verschiebt sich bei Zugabe von f-SEBS zu niedrigeren, bei Zugabe von nf-

SEBS zu h�oheren Temperaturen. Die Unterk�uhlung �T nimmt als Funktion
des SEBS-Gehalts ab. Die Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur

und Peaktemperatur der Kristallisation Tc � Tp verschiebt sich durch Zugabe

von SEBS zu kleineren Werten. Die Abnahmen von �T sowie Tc�Tp sind bei
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Abb. 5.29: Lineare Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolithe f�ur die Blends

iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K,

5: 408 K, 3: 411 K).

Zugabe von nf-SEBS gegen�uber Zugabe von f-SEBS st�arker ausgepr�agt.

Abb. 5.33 zeigt das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix
des Blends iPP/HDPE/SEBS. Die Zugabe von SEBS f�uhrt unabh�angig vom
SEBS-Typ zu einer sehr leichten Verschiebung der TM

p -Werte der iPP-Matrix.
Auch die Werte f�ur Tp verschieben sich zu h�oheren Werten, doch ist die Ver-
schiebung abh�angig vom SEBS-Typ. Ebenfalls nimmt mit Zugabe von SEBS

die Unterk�uhlung �T ab. Die Zugabe von nf-SEBS hat keinen Ein
u� auf den
Verlauf von Tc � Tp. Bei Zugabe von f-SEBS nimmt Tc � Tp ab. Die Ergeb-

nisse der di�erentiellen Thermo-Analyse sind ebenfalls in den Tabellen A.36

bis A.39 im Anhang aufgelistet.

5.3.2 Torsionsschwingungsanalyse

In Abb. 5.34 sind die Glas�ubergangstemperaturen Tg der Komponenten iPP

und SEBS sowie die Temperaturen der 
- Relaxation der LLDPE-Phase

und der �-Relaxation der iPP-Phase in den Blends iPP/LLDPE/SEBS als

Funktion des SEBS-Gehalts gezeigt. Mit zunehmendem SEBS-Gehalt nimmt

T
(LLDPE), abh�angig vom SEBS-Typ, ab. Die Werte der Glas�ubergangstem-
peratur der SEBS-Phase, Tg(SEBS), bleiben nahezu konstant, wobei die Wer-

te f�ur das f-SEBS oberhalb des Wertes des nf-SEBS liegen. Mit Zugabe von
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Abb. 5.30: Kristallisationshalbwertzeit tk der iPP-Matrix f�ur die Blends

iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (2: 400 K, 
: 403 K, 4: 406 K,

5: 408 K, 3: 411 K).

Abb. 5.31: Avrami-Exponent n f�ur die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS verschieben sich die Werte der Glas�ubergangstemperatur der iPP-Phase,

Tg(iPP), nahezu unabh�angig von SEBS-Typ und -Gehalt zu h�oheren Tem-
peraturen. Bei Zugabe von SEBS wird die Temperatur der �-Relaxation zu

niedrigeren Temperaturen verschoben, bei hohem SEBS-Gehalt kann die �-
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Abb. 5.32: Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix des Blends

iPP/LLDPE/SEBS: a) Peaktemperatur der Kristallisation Tp und Peaktemperatur

des Schmelzprozesses TM
p , b) Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur

und Peaktemperatur der Kristallisation Tc � Tp und Unterk�uhlung �T .

Abb. 5.33: Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix des Blends

iPP/HDPE/SEBS: a) Peaktemperatur der Kristallisation Tp und Peaktemperatur

des Schmelzprozesses TM
p , b) Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur

und Peaktemperatur der Kristallisation Tc � Tp und Unterk�uhlung �T .
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Relaxation nicht mehr gemessen werden. Der Peak der �-Relaxation wandert

in die Flanke der �-Relaxation hinein.

Abb. 5.34: Relaxationstemperaturen f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funk-

tion des SEBS-Gehalts: a) T
 der LLDPE-Phase, b) Tg(SEBS), c) Tg(iPP) und

d) T�(iPP ) (2: f-SEBS, 
: nf-SEBS).

In Abb. 5.35 sind die Glas�ubergangstemperaturen Tg der Komponenten iPP

und SEBS sowie die Temperaturen der 
- Relaxation der HDPE-Phase und der
�-Relaxation der iPP-Phase in den Blends iPP/HDPE/SEBS als Funktion des
SEBS-Gehalts gezeigt. Die T
-Werte des HDPE bleiben nahezu unver�andert.
Erst bei hohem SEBS-Gehalt verschiebt sich T
(HDPE) zu niedrigeren Tempe-
raturen. Die Glas�ubergangstemperatur der SEBS-Phase zeigt, abh�angig vom

SEBS-Typ, ein unterschiedliches Verhalten, wobei die Tg(SEBS)-Werte f�ur f-
SEBS oberhalb denen von nf-SEBS liegen. Die Tg-Werte f�ur f-SEBS liegen

nahezu konzentrationsunabh�angig um 222 K, die Tg-Werte f�ur nf-SEBS stei-

gen mit zunehmenden SEBS-Gehalt von 216 K auf 221 K an. Die Zugabe von
SEBS f�uhrt zu einem Anstieg von Tg(iPP). Durch die Zugabe von SEBS tretet

die �-Relaxation bei tieferen Temperaturen auf. F�ur f-SEBS ist dieser E�ekt
mit steigendem SEBS-Gehalt nahezu linear, f�ur nf-SEBS ist dies unabh�angig

vom SEBS-Gehalt.

In Abb. 5.36 sind die mittlere Aktivierungsenergie �H� sowie die Relaxati-
onsst�arke S f�ur die �-Relaxation der iPP-Phase f�ur die Blends iPP/PE/SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. F�ur beide PE-Typen zeigt sich,
unabh�angig vom SEBS-Typ, qualitativ derselbe Verlauf, �H� durchl�auft bei

5 Gew.-% SEBS ein Maximum, um mit zunehmendem SEBS-Gehalt wieder

abzunehmen. Die Werte von �H� liegen bei Zugabe von nf-SEBS �uber den
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Abb. 5.35: Relaxationstemperaturen f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion

des SEBS-Gehalts: a) T
 der HDPE-Phase, b) Tg(SEBS), c) Tg(iPP) und d) T�(iPP )

(2: f-SEBS, 
: nf-SEBS).

Werten von �H� bei Zugabe von f-SEBS. Der Verlauf der Relaxationsst�arke
S als Funktion des SEBS-Gehalts ist f�ur PE-Typen qualitativ gleich, aber
abh�angig vom SEBS-Typ. Die Zugabe von f-SEBS f�uhrt zu einer Zunahme
von S. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt f�ur niedrigeren nf-SEBS-Gehalt im Mit-
tel zu einem leichten Anstieg von S, um bei hohem nf-SEBS-Gehalt auf Werte

unterhalb denen des Ausgangsblends iPP/PE abzufallen. Die hier vorgestell-
ten Werte zu den Ergebnissen der TSA sind ebenfalls in den Tabellen A.40
bis A.42 aufgelistet.

5.3.3 Strukturuntersuchungen

Die Ergebnisse der R�ontgenstrukturuntersuchungen f�ur die Blends
iPP/PE/SEBS sind in Abb. 5.37 bis Abb. 5.43 dargestellt und wer-

den ebenfalls im Anhang in den Tabellen A.43 bis A.50 aufgef�uhrt. In

Abb. 5.37 ist der Verlauf des Volumen-Kristallanteils8 Xc als Funktion des

SEBS-Gehalts f�ur iPP/PE/SEBS dargestellt. Zus�atzlich ist der erwartete

Volumen-KristallanteilXerwartet
c als Summe von X iPP

c und XPE
c sowie der aus

der Kleinwinkelr�ontgenstreuung bestimmte lineare Kristall-Anteil Xl angege-
ben. Sowohl Xc wie auch Xerwartet

c nehmen mit zunehmendem SEBS-Gehalt

ab, Xl bleibt nahezu unver�andert.

8F�ur die tern�aren Blends ist der Volumen-Kristallanteil nach Methode 1 bestimmt worden
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Abb. 5.36: a) Aktivierungsenergie �H� und b) Relaxationsst�arke S f�ur die �-

Relaxation der iPP-Phase der Blends iPP/PE/SEBS (2: f-SEBS, 
: nf-SEBS).

Abb. 5.37: Volumen-Kristallanteil Xc (
), erwarteter Kristallanteil Xerwartet
c (��)

und linearer Kristallanteil Xl (
) f�ur die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

In Abb. 5.38 sind die Mosaikblockgr�o�en DS
110

nach Scherrer sowie DH
110

nach
Hosemann und der Gitterst�orungsparameter gII als Funktion des SEBS-Gehalt

dargestellt. Abh�angig vom verwendeten Modell sind unterschiedliche Tenden-
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zen festzustellen. Die Werte f�ur DH
110

bleiben bei Zugabe von SEBS nahe-

zu konstant, der Gitterst�orungsparameter gII nimmt ab. Die Mosaikblock-

gr�o�e DS
110

nimmt, nahezu konzentrationsunabh�angig und unabh�angig vom

SEBS-Typ, deutlich ab. In Abb. 5.39 sind die gleichen Gr�o�en f�ur das Blend

iPP/HDPE/SEBS dargestellt. Die Zugabe von SEBS f�uhrt zu einer Abnahme

sowohl von DS
110

als auch DH
110

, unabh�angig vom SEBS-Gehalt und SEBS-Typ,

der Gitterst�orungsparamter gII nimmt durch Zugabe von SEBS ab.

Abb. 5.38: a) Mosaikblockgr�o�e in (110)-Richtung und b) Gitterst�orung gII f�ur die

iPP-Struktur des Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (2:DH
110

nach Hosemann, 
: DS
110

nach Scherrer, 3: gII).

In den Abb. 5.40 bis 5.43 sind die Ergebnisse der Analyse der Grenz
�achenver-

teilungsfunktionen dargestellt. In Abb. 5.40 sind die mittleren Abst�ande der

Lamellencluster der iPP-Matrix f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion
des f-SEBS dargestellt. Bei mittlerem und hohem f-SEBS-Gehalt ist nur noch
eine bimodale Clusterstruktur aufzul�osen. Zus�atzlich verschiebt sich die expe-

rimentelle Langperiode Lp mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt leicht zu gr�o�e-

ren Werten. Der Streumassenradius r2 bleibt au�er bei 5 Gew.-% f-SEBS un-
ver�andert, ebenso die Grenzschichtdicke dz. Ein �ahnliches Verhalten der �Uber-

struktur ist f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS bei Zugabe von nf-SEBS in
Abb. 5.41 dargestellt. Auch hier nehmen mit steigendem nf-SEBS-Gehalt die

Lamellendicken sowie die interlamellaren Abst�ande f�ur die aufgel�osten Lamel-
lencluster zu. Bei 20 Gew.-% nf-SEBS ist nur noch eine bimodale Clusterstruk-

tur aufzul�osen. Die Werte f�ur Lp und dz bleiben nahezu unver�andert.

In Abb. 5.42 sind die charakteristischenWerte der Lamellenclusterstruktur der

iPP-Matrix f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion von f-SEBS darge-
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Abb. 5.39: a) Mosaikblockgr�o�e in (110)-Richtung und b) Gitterst�orung gII f�ur die

iPP-Struktur des Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (2: DH
110

nach Hosemann, 
: DS
110

nach Scherrer, 3: gII).

Abb. 5.40: Charakteristische Gr�o�en der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix

f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des f-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1,

b) Cluster 2, c) Cluster 3 (interlamellarer Abstand da (2), Lamellendicke dc (
),

Langperiode L (4)), d) Grenzschichtdicke dz (2), Streumassenradius r2 (
), expe-

rimentelle Langperiode Lp (4).
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Abb. 5.41: Charakteristische Gr�o�en der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix

f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des nf-SEBS-Gehalts: a) Cluster

1, b) Cluster 2, c) Cluster 3 (interlamellarer Abstand da (2), Lamellendicke dc

(
), Langperiode L (4)), d) Grenzschichtdicke dz (2), Streumassenradius r2 (
),

experimentelle Langperiode Lp (4).

stellt. Die charakteristische trimodale Clusterstruktur bleibt trotz Gegenwart
von HDPE und f-SEBS erhalten, jedoch verschieben sich die Werte f�ur die
Lamellendicken und die interlamellaren Abst�ande leicht. Die experimentel-
le Langperiode Lp verschiebt sich f�ur 5 und 20 Gew.-% f-SEBS zu h�oheren
Werten. Der mittlere Streumassenradius r2 nimmt mit steigendem f-SEBS-
Gehalt zu, dz bleibt nahezu unver�andert. In Abb. 5.43 sind die �Uberstruktur-

parameter der iPP-Matrix f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des
nf-SEBS-Gehalts gezeigt. Mit Zugabe von nf-SEBS nehmen die interlamella-
ren Abst�ande und die Lamellendicken f�ur die aufgel�osten Clusterstrukturen 1
und 2 ebenfalls ab. Im Gegensatz zur Zugabe von f-SEBS f�uhrt die Zugabe
von nf-SEBS jedoch zu einer vom nf-SEBS-Gehalt abh�angigen Abnahme der

charakteristischen Abst�ande mit einem ausgepr�agten Minimum bei 5 Gew.-%

nf-SEBS. Die dritte aufgel�oste Clusterstruktur zeigt eine Abnahme der Lamel-
lendicken und eine Zunahme der interlamellaren Abst�ande. Mit steigendem
nf-SEBS-Gehalt nimmt Lp leicht zu. Ebenso steigen die Werte f�ur r2 mit zu-

nehmendemnf-SEBS-Gehalt an, dz bleibt nahezu unver�andert. ImVergleich zu

dem Blend iPP/LLDPE/SEBS kann jedoch f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS
unabh�angig vom SEBS-Gehalt immer einer trimodale �Uberstruktur der iPP-

Matrix aufgel�ost werden.

5.3.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen

In Abb. 5.44 sind der Verlauf des mittleren Radius r der iPP-Sph�arolithe

und der mittlere Durchmesser D der PE-Dom�anen als Funktion des SEBS-
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Abb. 5.42: Charakteristische Gr�o�en der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix

f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des f-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1,

b) Cluster 2, c) Cluster 3 (interlamellarer Abstand da (2), Lamellendicke dc (
),

Langperiode L (4)), d) Grenzschichtdicke dz (2), Streumassenradius r2 (
), expe-

rimentelle Langperiode Lp (4).

Abb. 5.43: Charakteristische Gr�o�en der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix

f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des nf-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1,

b) Cluster 2, c) Cluster 3 (interlamellarer Abstand da (2), Lamellendicke dc (
),

Langperiode L (4)), d) Grenzschichtdicke dz (2), Streumassenradius r2 (
), expe-

rimentelle Langperiode Lp (4).

Gehalts f�ur die Blends iPP/PE/SEBS gezeigt. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt
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f�ur beide PE-Typen zu einer Abnahme des mittleren Sph�arolithenradius. Die

Zugabe von f-SEBS hat f�ur das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS bis auf 5 Gew.-

% f-SEBS keinen Ein
u� auf den mittleren Radius der iPP-Matrix. F�ur das

Blend iPP/HDPE/SEBS f�uhrt die Zugabe von SEBS unabh�angig vom SEBS-

Typ zu einer Abnahme des mittleren Radius. Die Zugabe von SEBS f�uhrt zu

keiner signi�kanten �Anderung der mittleren Gr�o�e D der PE-Einschl�usse. Die

Werte von D bei Zugabe von nf-SEBS liegen in der Regel f�ur beide PE-Typen

unterhalb der D-Werte bei Zugabe von f-SEBS.

Abb. 5.44: a) mittlerer Sph�arolithenradius r der iPP-Matrix , und b) mittlerer

Durchmesser D der PE-Einschl�usse f�ur die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts (2: f-SEBS, 
: nf-SEBS).

5.3.5 Zusammenfassung

In den tern�aren Blends iPP/PE/SEBS beein
u�t die Zugabe von SEBS sowohl
die Kristallisation als auch die �Uberstruktur der iPP-Matrix. Die Beein
ussung
ist f�ur einige charakteristische Gr�o�en abh�angig von der Funktionalisierung des

SEBS sowie vom verwendeten PE-Typ.

Die Zugabe von SEBS beein
u�t auf komplexe Weise das isotherme kristal-
lisationskinetische Verhalten der iPP-Matrix der iPP/PE-Blends. Die Beein-


ussung der Keimbildung ist abh�angig vom SEBS-Typ, zeigt aber f�ur beide
PE-Typen dieselbe Tendenz:

� die Keimbildungshalbwertzeit tn wird durch Zugabe von f-SEBS in der

Regel erh�oht, durch Zugabe von nf-SEBS erniedrigt,
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� die Zugabe von f-SEBS f�uhrt nur zu einer geringeren �Anderung der Keim-

dichte, die Zugabe von nf-SEBS zu einer deutlichen Erh�ohung der Keim-

dichte in der iPP-Matrix, unabh�angig vom PE-Typ.

Das Verhalten der Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolithe der iPP/PE-Blends

h�angt bei Zugabe von SEBS auf komplexe Weise vom PE-Typ ab:

� bei Zugabe von f-SEBS liegt die Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolite in

dem Blend iPP/HDPE/SEBS leicht oberhalb den Werten f�ur das Blend

iPP/LLDPE/SEBS.

� Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt im Blend iPP/LLDPE/SEBS zu einer

Erh�ohung, imBlend iPP/HDPE/SEBS zu einer Erniedrigung der Wachs-

tumsrate G.

Das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix zeigt ein komplexes
Verhalten, abh�angig vom SEBS- und PE-Typ:

� Die Peaktemperatur der Kristallisation Tp verschiebt sich bei Zugabe von

f-SEBS in den Blends iPP/PE/SEBS zu niedrigeren Temperaturen, die
Zugabe von nf-SEBS f�uhrt zu einer Erh�ohung von Tp.

� Die Schmelztemperatur TM
P der iPP-Matrix wird durch die Zugabe

von SEBS in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS niedriger. In dem Blend
iPP/HDPE/SEBS hat die Zugabe von SEBS nahezu keinen Ein
u� auf
die Schmelztemperatur TM

P .

Der komplexe Ein
u� des SEBS spiegelt sich auch in den Ergebnissen der
Torsionsschwingungsanalyse wider. Die �Ubergangstemperaturen der einzelnen
Komponenten �andern sich durch die Zugabe des SEBS:

� Die Temperatur T
(LLDPE) der 
-Relaxation der LLDPE-Komponente

nimmt in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS, abh�angig vom SEBS-Typ, mit
zunehmendemSEBS Gehalt ab. F�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS nimmt

T
 erst bei hohem SEBS-Gehalt ab.

� Die Glas�ubergangstemperatur der iPP-Phase Tg(iPP) nimmt durch Zu-

gabe von SEBS in den Blends iPP/PE/SEBS zu, abh�angig sowohl vom
PE- wie auch SEBS-Typ.

� Die Glas�ubergangstemperaturen des f-SEBS liegen gegen�uber den

Glas�ubergangstemperaturen des nf-SEBS bei h�oheren Werten.
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Die Zugabe von SEBS f�uhrt in den Blends iPP/PE/SEBS zu einer Abnah-

me des Volumen-Kristallanteils Xc abh�angig vom SEBS-Gehalt, jedoch un-

abh�angig vom SEBS- und PE-Typ.

Die Lamellenclusterstruktur der iPP-Matrix in den Blends iPP/PE/SEBS

bleibt durch die Zugabe von SEBS unver�andert. Es ver�andern sich jedoch in

komplexer Weise die Lamellendicke und die interlamellaren Abst�ande:

� Die Zugabe von SEBS im Blend iPP/LLDPE/SEBS f�uhrt zu einer Ver-

schiebung der interlamellaren Abst�ande und Lamellendicken zu h�oheren

Werten. Bei mittlerem und hohem SEBS-Gehalt l�a�t sich nur noch eine

breite bimodale Verteilung au
�osen.

� Im Blend iPP/HDPE/SEBS f�uhrt die Zugabe von SEBS zu einer �Ande-

rung der interlamellaren Abst�ande und Lamellendicken, abh�angig von

der jeweiligen Clustergruppe. Unabh�angig vom SEBS-Gehalt kann eine
trimodale Clusterverteilung aufgel�ost werden.

� Der lineare Kristall-Anteil Xl bleibt, unabh�angig von PE- oder SEBS-
Typ, im Mittel unver�andert.

Die Gef�ugestruktur der iPP-Matrix, charakterisiert durch den mittlerenRadius
r der iPP-Sph�arolithe und dem mittleren Durchmesser der PE-Einschl�usse

D, wird durch die Zugabe von SEBS, abh�angig vom PE-Typ, unterschiedlich
beein
u�t:

� Die Zugabe von f-SEBS zum Blend iPP/LLDPE/SEBS hat bis auf
5 Gew.-% f-SEBS keinen Ein
u� auf den Sph�arolitenradius r, die Zu-
gabe von nf-SEBS f�uhrt jedoch zu einer Abnahme von r.

� Im Blend iPP/HDPE/SEBS f�uhrt die Zugabe von SEBS, unabh�angig

vom SEBS-Typ, zu einer Abnahme des mittleren Sph�arolitenradius.

� Der Ein
u� des SEBS auf die mittlere Dom�anengr�o�e D der PE-
Einschl�usse ist sehr gering und abh�angig vom SEBS-Typ. Die Werte f�ur
D bei Zugabe von f-SEBS liegen im Mittel oberhalb der Werte bei Zu-

gabe von nf-SEBS.

5.4 Vergleich der Ergebnisse

Ein Vergleich der Ergebnisse der Untersuchungen der tern�aren Blends

iPP/PE/SEBS mit denen der bin�aren Blends iPP/SEBS und denen der Aus-
gangssysteme iPP und iPP/PE zeigt, da� das SEBS einen komplexen Ein
u�
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auf die Kristallisationskinetik und die Strukturausbildung der iPP-Matrix hat,

sowohl abh�angig vom SEBS- wie auch PE-Typ.

Das SEBS beein
u�t die isotherme Kristallisationskinetik der iPP-Matrix der

iPP/SEBS und iPP/PE/SEBS-Blends:

� Die Keimbildungshalbwertzeit �andert sich durch Zugabe von SEBS in den

bin�aren wie den tern�aren Blends mit denselben Tendenzen. Bei Zugabe

von f-SEBS nimmt tn im Mittel zu, die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt zu

einer Abnahme von tn.

� Durch die Zugabe von PE, unabh�angig vom PE-Typ, wird die Keim-

dichte der iPP-Matrix in den Ausgangssystemen deutlich vermindert.

Abh�angig vom SEBS-Typ zeigen sich dann f�ur die bin�aren und tern�aren

Blends bei Zugabe von SEBS verschiedene Tendenzen. Die Zugabe von

nf-SEBS f�uhrt bei niedrigen Kristallisationstemperaturen und bei hohem
nf-SEBS-Gehalt in den bin�aren und tern�aren Blends zu h�oheren Keim-
dichten.

� Der Verlauf der Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolithe weist f�ur die
bin�aren und tern�aren Blends eine unterschiedliche Abh�angigkeit als
Funktion des SEBS-Gehalts und -Typs auf. Die Wachstumsrate G in

den bin�aren Blends iPP/SEBS liegt bei Zugabe von f-SEBS leicht unter-
halb der Werte bei Zugabe von nf-SEBS. Auch zeigt sich bei niedrigen
Kristallisationstemperaturen f�ur beide SEBS-Typen eine Abnahme der
G-Werte und f�ur mittlere Temperaturen ein konzentrationsabh�angiger
Verlauf. In den tern�aren Blends ist das Verhalten von G abh�angig vom

SEBS- und PE-Typ.

Auf das Schmelz- und Kristallisationsverhalten der iPP-Matrix hat die Zugabe
des SEBS in den bin�aren und tern�aren Blends einen unterschiedlichen Ein
u�:

� Die Schmelztemperatur TM
p wird in den bin�aren Blends bei Zugabe von

f-SEBS niedriger, bei Zugabe von nf-SEBS ist ein leichtes Ansteigen der

TM
p -Werte zu beobachten. In den tern�aren Blends f�uhrt die Zugabe von

SEBS in demBlend iPP/LLDPE/SEBS f�ur f-SEBS zu einer Verringerung

der TM
p -Werte, bei Zugabe von nf-SEBS ist die Abnahme nur sehr gering.

In dem Blend iPP/HDPE/SEBS bleibt TM
p nahezu konstant.

� Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt in den bin�aren und den tern�aren Blends

zu einer Erh�ohung der Peaktemperatur der Kristallisation Tp. Die Zu-

gabe von f-SEBS f�uhrt zu einer Abnahme der Tp-Werte. Ausnahme ist

das Blend iPP/HDPE/SEBS, bei Zugabe von f-SEBS ist eine leichte
Verschiebung der Tp-Werte zu h�oheren Temperaturen zu beobachten.
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Die Ergebnisse der Torsionsschwingungsanalyse weisen ebenfalls auf eine kom-

plexe Wechselwirkung zwischen iPP, PE und SEBS hin:

� Die Werte der Glas�ubergangstemperatur Tg(SEBS) der SEBS-

Komponente in den bin�aren Blends liegen unterhalb der Werte der

Glas�ubergangstemperatur des SEBS in den tern�aren Blends. Sowohl in

den tern�aren als auch in den bin�aren Blends besitzt f-SEBS gegen�uber

nf-SEBS eine h�ohere Glas�ubergangstemperatur.

� Die Glas�ubergangstemperatur der iPP-Phase bleibt in den bin�aren

Blends nahezu unver�andert, zeigt aber in den tern�aren Blends eine vom

PE-Typ abh�angige Zunahme mit steigendem SEBS-Gehalt.

Die R�ontgenweitwinkelmessungen liefern sowohl f�ur die bin�aren wie die

tern�aren Blends die gleiche Tendenz f�ur den Volumen-Kristallanteil Xc:

� Mit steigendem SEBS-Gehalt nimmtXc der bin�aren Blends, unabh�angig
vom SEBS-Typ und f�ur die tern�aren Blends sowohl vom SEBS- als auch
vom PE-Typ mit steigenden SEBS-Gehalt monoton ab.

Trotz Zugabe des SEBS bleibt die Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
erhalten. Es zeigen sich jedoch, abh�angig vom SEBS- sowie PE-Typ, kleine
�Anderungen bei den Lamellendicken und interlamellaren Abst�anden:

� In den bin�aren Blends kann, unabh�angig vom SEBS-Typ, eine trimodale
Lamellencluster-Struktur aufgel�ost werden.

� F�ur die tern�aren Blends zeigt sich eine Abh�angigkeit der Lamellendicken
und der interlamellaren Abst�ande vom SEBS- und PE-Typ. F�ur die

Blends iPP/LLDPE/SEBS kann f�ur mittlere und hohe SEBS-Gehalte
nur eine bimodale Verteilung der Lamellenclusterstruktur aufgel�ost wer-

den. Bei Zugabe von SEBS zum Blend iPP/HDPE/SEBS l�a�t sich
die trimodale Lamellenclusterstruktur, unabh�angig vom SEBS-Gehalt,

au
�osen.

� Der lineare Kristall-Anteil Xl der iPP-Matrix bleibt sowohl in den

bin�aren als auch den tern�aren Blends, unabh�angig von SEBS- oder PE-
Typ, nahezu unver�andert.

Es zeigen sich bei Zugabe von SEBS f�ur die bin�aren und tern�aren Blends

unterschiedliche Tendenzen in den Gef�ugestrukturparametern.
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� Bei Zugabe von SEBS bleibt der mittlere Sph�arolithenradius r der iPP-

Matrix in den bin�aren Blends, unabh�angig von SEBS-Typ und -Gehalt,

konstant.

� In den tern�aren Blends �andert sich der Sph�arolitenradius r in Abh�angig-

keit vom SEBS- und PE-Typ. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt im Gegen-

satz zur Zugabe von f-SEBS in den Blends iPP/LLDPE/SEBS zu einer

Abnahme von r. F�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS ist die Abnahme un-

abh�angig vom SEBS-Typ.

� Die mittlere Dom�anengr�o�e D der PE-Einschl�usse bleibt nahezu un-

ver�andert. Jedoch liegen die D-Werte bei Zugabe von nf-SEBS immer

unterhalb der D-Werte bei Zugabe von f-SEBS.



Kapitel 6

Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchungen des kristallisa-
tionskinetischen Verhaltens und der Strukturausbildung der iPP-Matrix dis-
kutiert. Zuerst werden die Ausgangssysteme genau diskutiert. Es wird ein er-
weitertes �Uberstrukturmodell f�ur die lamellare �Uberstruktur der iPP-Matrix
aufgestellt und die prim�are Keimbildung der iPP-Matrix f�ur die Ausgangssy-

steme diskutiert. Der Ein
u� des PEs auf wichtige charakteristische Gr�o�en
der iPP-Matrix wird dargelegt.

Die Rolle des SEBS auf die Keimbildung und Strukturausbildung der iPP-
Matrix wird zun�achst f�ur die bin�aren Blends iPP/SEBS besprochen. Dann
werden die Ein
�usse auf die tern�aren Blends iPP/PE/SEBS diskutiert. Es

werden Erkl�arungen f�ur die unterschiedlichen Ein
�usse der PE- und SEBS-
Typen auf das Verhalten der iPP-Matrix vorgestellt. Ein Vergleich der Er-
gebnisse mit den Resultaten anderer Untersuchungen erm�oglicht eine kritische
Analyse bestehender Konzepte und Modelle. Anhand der Ergebnisse und der
Diskussion der bin�aren und tern�aren Blends iPP/SEBS und iPP/PE/SEBS
wird ein Modell entwickelt und wichtige Konsequenzen dieses Modells an den

Modellgrenz
�achen �uberpr�uft.

6.1 Ausgangssysteme

6.1.1 Isotaktisches Polypropylen

Das isotherme Kristallisationsverhalten des iPP ist Gegenstand vieler Unter-

suchungen [238] - [242]. Wird die iPP-Schmelze bei 453 K getempert und dann
das isotherme Kristallisationsverhalten im Temperaturbereich von (395-418) K

registriert, kann eine �uberwiegend heterogene instante prim�are Keimbildung
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beobachtet werden. Der Avrami-Exponent wird dabei experimentell zu ca.

n = 3 bestimmt [238, 239]. Wird die Schmelze bei Temperaturen von 473 K

und dar�uber getempert, vollzieht sich ein Wandel in der prim�aren Keimbildung

von instanter zu sporadischer Keimbildung [242]. Zuerst wird eine anfangs kon-

stante Keimbildungsrate beobachtet, die mit zunehmender Kristallisationszeit

abnimmt. Dies ist in �Ubereinstimmung mit den in Kap. 5 vorgestellten Er-

gebnissen und wird in Abb. 6.1 beispielhaft f�ur das Ausgangssystem reines

iPP bei einer Kristallisationstemperatur T=406 K als Funktion der Zeit dar-

gestellt. Die durchgezogene Linie in Abb. 6.1 stellt die, an den experimentell

bestimmten zeitlichen Verlauf der Keimbildung angepa�te Exponentialfunkti-

on1 (Gl. 4.1) dar:

N(t) = N 0 � (1 � exp(� (t� t0)�)):

Durch die Temperung der Schmelze bei Temperaturen oberhalb von 473 K

wird der sogenannte Memory-E�ekt der Schmelze unterdr�uckt [243]. Die vor-

liegenden isothermen kristallisationskinetischen Untersuchungen bez�uglich der

prim�aren Keimbildung weisen darauf hin, da� die prim�are Keimbildung in
dem hier untersuchten Temperaturbereich von der heterogenen sporadischen
Keimbildung dominiert wird. Dies wird durch den Avrami-Exponenten der
iPP-Matrix best�atigt, der f�ur beide Methoden einen f�ur die zweidimensionale

heterogene Keimbildung charakteristischen Wert zwischen n = 2 und n= 3
ergibt [78].

Von besonderem Interesse ist die Ursache der heterogenen Keimbildung in der
iPP-Matrix. Rybnikar konnte zeigen, da� bei der prim�aren heterogenen Keim-
bildung in iPP zwei Arten von heterogenen Keimen den Kristallisationsproze�

beein
ussen [245]. Als metastabile Keime wurden noch nicht geschmolzene
Kristallite in der Schmelze bezeichnet, die durch Kontakt mit Ober
�achen
fester Heterogenit�aten stabilisiert sind. Sie k�onnen bei niedrigen Schmelzetem-
peraturen und/oder kurzen Schmelzzeiten stabil bleiben. Ferner sollen stabile
Heterogenit�aten wie Katalysatorreste oder sonstige Verunreinigungen unbe-
kannter Herkunft als heterogene Keimzentren agieren. Dies stimmt mit Unter-

suchungen von Mercier �uberein, der aufgrund experimenteller Beobachtungen
die heterogene Keimbildung als die dominierende prim�are Keimbildung in Po-

lymeren ansieht [88]. Prim�are heterogene Keimbildungsprozesse werden schon

durch eine sehr geringe Konzentration von weniger als 0,1 % submikroskopi-
scher Heterogenit�aten initiiert.

Die prim�are homogene Keimbildung setzt erst bei hoher Unterk�uhlung ein. In
sogenannten Tr�opfchenexperimenten wurde festgestellt, da� f�ur die homogene

prim�are Keimbildung in iPP Unterk�uhlungen �T gr�o�er 80 K ben�otigt wer-
den [144]. Dies wurde durch neue Untersuchungen best�atigt [246] - [248]. Die

1N beobachtete Keimzahl zum Zeitpunkt t, N 0: maximale Keimzahl nach Beendigung der
Keimbildung, t: Beobachtungszeit, t0: Induktiomszeit, d.h. Di�erenz zwischen Zeitpunkt der
Abk�uhlung und Beginn der Keimbildung und �: �Ubergangswahrscheinlichkeit. Der Schnitt-
punkt mit der Zeitachse t liefert die Induktionszeit t0. Die Asymptote repr�asentiert die
Keimzahl N 0 nach Beendigung der Keimbildung.
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Abb. 6.1: Zeitlicher Verlauf der Keimbildung: Die durchgezogene Linie stellt die

Keimzahl als Funktion der Zeit gem�a� Gl. 4.1 dar, der Schnittpunkt mit der Zeitachse

bezeichnet die Induktionszeit t0 (2: experimentelle Keimzahl zum Zeitpunkt t).

isotherme prim�are Keimbildung von iPP wurde im Temperaturbereich von
(343-413) K untersucht. Analysiert man den Verlauf der prim�aren Keimbil-
dung als Funktion der Kristallisationstemperatur, so kann aufgrund der Un-
tersuchungsergebnisse der Temperaturbereich in drei Bereiche eingeteilt wer-
den [150]. Knapp unterhalb der Schmelztemperatur der iPP-Matrix im Bereich

(438-440) K ist eine L�ucke, in der keine Keimbildung statt�ndet. Im Bereich
(388-423) K wird haupts�achlich die prim�are heterogene Keimbildung beobach-
tet. Bei Kristallisationstemperaturen unterhalb von 360 K �ndet die prim�are
homogene Keimbildung statt. In der vorliegenden Untersuchung wurde die
Keimbildung in einem Temperaturbereich zwischen (400-411) K untersucht.

Dies entspricht dem Bereich der dominierend heterogenen Keimbildung.

Mit der Extrapolation2 Gl. 4.5:

M(T ) = M0 �
�
1 � 1

�
p
2�

�
Z T

�1

exp

�
� (T � �T )2

2�2

�
dT

�

f�ur die Keimdichte M als Funktion der isothermen Kristallisationstempera-

tur wurde die sogenannte S�attigungskeimdichte M0 bestimmt. Gl. 4.5 liefert

im Temperaturbereich um 400 K Werte f�ur die S�attigungskeimdichteM0, die
den maximalen Werten f�ur die prim�are heterogene Keimbildung entsprechen.

Mehrere Untersuchungen besch�aftigen sich mit dem Verlauf der Keimdich-
te der iPP-Matrix als Funktion der Temperatur [246]- [248]. Von hohen Kri-

stallisationstemperaturen ausgehend nimmtmit abnehmender Temperatur die

2M : Keimdichte bei der Kristallisationstemperatur T , M0: S�attigungskeimdichte.
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Keimdichte monoton zu und l�auft im Bereich 383 K bis hinunter zu 363 K in

einen S�attigungsbereich hinein. Dieser Plateau-Wert f�ur M wird in der vorlie-

genden Untersuchung als maximale KeimdichteM0 der prim�aren heterogenen

Keimdichte der iPP-Matrix interpretiert. Die Bestimmung vonM0 anhand der

experimentell bestimmten Keimdichten ist in Abb. 6.2 f�ur das Ausgangssystem

iPP dargestellt. Mit weiter abnehmender Kristallisationstemperatur sollte M

wieder stark ansteigen, da dann die homogene Keimbildung einsetzt [150]. Dies

wird jedoch nicht in Gl. 4.5 ber�ucksichtigt und zeigt, da� die Extrapolation

zur Bestimmung von M0 nur in dem Temperaturbereich der heterogenen spo-

radischen Keimbildung verwendet werden darf. Die Identi�zierung von M0 als

die durch die heterogene Keimbildung initiierte maximale Keimdichte in der

iPP-Matrix erlaubt erst die Diskussion des Keimbildungsverhaltens mitM0 als

charakteristischer Gr�o�e.

Abb. 6.2: Extrapolation zur heterogenen S�attigungskeimdichte M0 f�ur das System

iPP. Die durchgezogene Linie (|) stellt die Extrapolation auf die S�attigungskeim-

dichte gem�a� Gl. 4.5 dar (2: experimentell bestimmte KeimdichteM f�ur die jeweilige

isotherme Kristallisationstemperatur).

Mit den Ergebnissen der DTA-Messungen konnte das Schmelz- und Kristalli-
sationsverhalten der iPP-Matrix analysiert werden. Die Schmelzkurve des iPP

zeigt einen relativ breiten Schmelzbereich, der quantitativ durch die Di�erenz
von extrapolierter O�set-Temperatur TOffset

M und Peaktemperatur des Schmel-

zens TM dargestellt wird. Als Ursache des breiten Schmelzbereichs wird eine

breite Kristallitgr�o�enverteilung in der iPP-Matrix angesehen. Die Kristallite
in der iPP-Matrix schmelzen gr�o�enkonsekutiv [249]. Mit zunehmender Kri-

stallitgr�o�e verschiebt sich der Schmelzpunkt zu h�oheren Werten. d.h. kleine
Kristallite schmelzen bei relativ niedrigen Temperaturen, gr�o�ere Kristallite
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bei h�oheren Temperaturen. Dieses Schmelzverhalten erm�oglicht auch die Be-

stimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur T 0

M gem�a� dem Ho�mann-

Weeks Plot [186]. Durch die h�ohere Kristallisationstemperatur verl�auft der

Kristallisationsproze� langsamer und die Anlagerungsproze�e verursachen we-

niger Defekte in den Kristallstrukturen, so da� die Kristallitgr�o�e zunimmt.

Durch die zunehmenden Lamellendicken verschiebt sich die Schmelztempera-

tur TM
p zu h�oheren Temperaturen. Dies wird durch Ergebnisse der Kleinwin-

kelr�ontgenstreuung bei temperaturabh�angigen Messungen best�atigt [149]. Die

Langperiode verschiebt sich zu h�oheren Werten, was auf das Anwachsen der

Lamellendicke zur�uckzuf�uhren ist. Der in der vorliegenden Untersuchung f�ur

die iPP-Matrix bestimmte Wert von 456 K f�ur die Gleichgewichtsschmelztem-

peratur T 0

M stimmt mit den Werten anderer Arbeitsgruppen sehr gut �ube-

rein [146, 149].

Auch die lamellare �Uberstruktur der iPP-Matrix zeigt eine breite Verteilung

der Lamellendicken (dc) und der interlamellaren Abst�ande (da) auf. Unter-

suchungen an iPP-Folien, die bei der Herstellung unterschiedlichen Abk�uhl-
geschwindigkeiten und Tempertemperaturen und -zeiten unterworfen waren,
zeigten, da� das iPP durch unterschiedliche thermische Behandlung verschie-

dene lamellare �Uberstrukturen ausbildet [250]. Die schnell abgek�uhlten Proben
besitzen Langperioden im Bereich 11 nm, die langsam abgek�uhlten und getem-
perten Proben besitzen Langperioden bis zu 18 nm. Dies ist in ausgezeichneter
�Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der vorliegenden Untersuchung.

Abb. 6.3: Grenz
�achenverteilungsfunktionen unterschiedlicher iPP-Proben: lang-

sam abgek�uhlt (|), schnell abgek�uhlt (� � �) und industriell gefertigt (� � �). Die

Pfeile zeigen die jeweilige Lage der Langperiode.
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Tabelle 6.1: �Uberstrukturdaten unterschiedlich hergestellter iPP-Proben.

System
cluster 1a cluster 2 cluster 3 r2

b Lp dz Xl

[nm] [nm] [nm] [nm] [nm] [nm] [%]

iPP 2,2/6,0/8,2 6,0/6,0/12,0 6,0/9,4/15,4 11,0 15,5 1,4 61

iPP(A)c 3,0/6,6/9,6 -d - 11,4 10,0 1,1 70

iPP/HDPE(A) 3,0/6,8/9,8 - - 13,2 10,5 0,9 69

iPPe 2,0/5,2/7,2 5,2/5,2/10,4 5,2/8,0/13,2 9,7 13,2 1,2 61

aDie Zahlen geben die Werte f�ur den interlamellaren Abstand da, die Lamellendicke dc
und die Langperiode L f�ur die betre�ende Lamellenclusterstruktur an.

br2:Streumassenradius bei zylindrischer Geometrie der Streustruktur, Lp: Langperiode,
dz Grenzschichtdicke nach Porod, Xl linearer Kristallanteil.

cDie Proben iPP(A) und iPP/HDPE(A) sind mechanisch gemischt und nach dem
Schmelzpressen rasch in kaltem Wasser abgek�uhlt.

dEs wurden keine weiteren Clusterstrukturen aufgel�ost.
eMechanisch gemischt, anschlie�end Spritzgu�verfahren.

In Abb. 6.3 sind die Grenz
�achenverteilungsfunktionen dreier unterschiedlich
hergestellter und mit unterschiedlichen Abk�uhlraten auskristallisierter iPP-

Proben3 gezeigt. Es zeigt sich, da� u.a. abh�angig von der Abk�uhlbedingung
unterschiedliche Grenz
�achenverteilungsfunktionen erhalten werden. Die Ana-
lyse der KWRS-Kurven der iPP-Proben zeigt, da� die unterschiedlichen Her-
stellungsverfahren mit verschiedenen Abk�uhlraten zu unterschiedlichen �Uber-
strukturabst�anden der Lamellenstruktur der iPP-Matrix f�uhren und auch auf-

gel�ost werden k�onnen. Die Pfeile in der Abbildung zeigen die Verschiebung der
Langperiode.

Die rasch abgek�uhlte iPP-Probe iPP(A) weist eine �Uberstruktur auf, die durch
nur eine Lamellenclusterstruktur dargestellt werden kann. Dies kann aus der
Tabelle 6.1 entnommen werden, in der die charakteristischen �Uberstrukturda-

ten der nach dem Standardverfahren hergestellten, d.h. L�osungsgemisch und
langsames Abk�uhlen, und der unterschiedlich pr�aparierten Proben, hier me-
chanisches Mischen und rasches Abk�uhlen, aufgelistet sind. Die Langperiode

der abgeschreckten Probe ist in ausgezeichneter �Ubereinstimmung mit den
Resultaten anderer Untersuchungen [250]. Die breite Verteilung der Lamellen-

dicken und der interlamellaren Abst�ande der langsam abgek�uhlten iPP-Proben
kann in eine trimodale Verteilung dreier mittlerer lamellarer Strukturen auf-

gel�ost werden. Die so bestimmten charakteristischen Abst�ande der �Uberstruk-
tur der iPP-Matrix stimmen sehr gut mit den Abst�anden �uberein, die aus Mo-

dellrechnungen, basierend auf dem Stapelmodell, durchgef�uhrt wurden [122].

Untersuchungen an den Systemen iPP und PE lieferten �ahnliche Werte f�ur

die �Uberstrukturparameter der iPP-Matrix [133]. Weitere Untersuchungen der
�Uberstruktur der iPP-Matrix mittels KWRS liefern gleiche Lamellendicken
und interlamellare Abst�ande [250, 270].

3Siehe auch Tab. 4.3 auf S. 44.
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Interessant ist, da� der lineare Kristallanteil Xl der abgeschreckten iPP-Probe

h�oher ist als der der langsam abgek�uhlten Proben. Der lineare Kristallan-

teil, h�au�g auch als innerer Kristallanteil bezeichnet, repr�asentiert den Kri-

stallanteil innerhalb des Lamellenstapels. Der Volumen-Kristallanteil Xc aus

den Weitwinkelr�ontgenmessungen stellt das Verh�altnis des von den kristallinen

Bereichen eingenommenen Volumens zum Gesamtvolumen dar. Der gegen�uber

den langsam abgek�uhlten Proben h�ohere Wert f�ur Xl in den abgeschreckten

Proben l�a�t darauf schlie�en, da� die innere Struktur der Lamellencluster

der abgeschreckten Probe iPP(A) eine bessere innere Ordnung besitzt. Dies

l�a�t sich durch die aufgrund des raschen Abk�uhlens unterdr�uckten Prozesse

w�ahrend der sekund�aren Kristallisation erkl�aren.

Simultane Kleinwinkel- und Weitwinkel-R�ontgenuntersuchungen des Kristalli-

sationsprozesses teilkristalliner Polymere zeigten, da� die drei m�oglichen Me-

chanismen der sekund�aren Kristallisation gleichzeitig auftreten k�onnen [251].

Das sind die Bildung neuer Lamellenstapel zwischen den schon vorhandenen,

die Zunahme der Lamellendicke und die Bildung neuer Kristalle. Dies ist in
Abb. 6.4 dargestellt. Durch das Auftreten neuer Lamellenstapel zwischen den
schon vorhandenen werden neue Clusterstrukturen mit eigenen charakteristi-

schen Abst�anden gebildet. Die Zunahme der Lamellendicke f�uhrt bei einer
gegebenen Clusterstruktur nicht zur Vergr�o�erung der Langperiode, sondern
zur �Anderung der lamellaren Dicke dc und der interlamellaren Abst�ande da
und damit auch zu einer Zunahme von Xl. Durch die Bildung neuer Kristal-
le �andert sich die Langperiode. Durch die Bildung neuer Kristalle zwischen

den alten und die Bildung neuer Lamellenstapel zwischen schon vorhandenen
Lamellenstapeln entstehen f�ur die Clusterstrukturen charakteristische mittle-
re Abst�ande da und mittlere Lamellendicken da mit jeweils charakteristischem
Xl, im Mittel bleibt Xl jedoch unver�andert. Durch die sekund�aren Kristallisa-
tionsprozesse nimmt Xc jedoch leicht zu.

Die langsam abgek�uhlten Proben weisen durch die sekund�aren Kristallisa-
tionsmechanismen zus�atzliche lamellare Dicken und interlamellare Abst�ande
auf. Das Resultat ist eine breite Verteilung von Lamellenclusterstrukturen, die
mit der KWRS-Analyse in eine trimodale Verteilung aufgel�ost werden. Durch

Abb. 6.4 l�a�t sich auch das Vorhandensein von drei mittleren Clusterstruktu-

ren leichter interpretieren. Diese Clusterstrukturen beschreiben die durch die
prim�are und sekund�are Kristallisation komplex ausgebildete lamellare �Uber-

struktur der iPP-Matrix. Die drei aufgel�osten Clusterstrukturen der langsam
abgek�uhlten Proben sind keine r�aumlich getrennten, individuellen Strukturen

in der iPP-Matrix, sondern stellen ineinander �ubergehende Strukturen in einer
dicht gepackten Lamellenclusterstruktur dar. Dies steht nicht im Widerspruch

zu den in Kapitel 2 beschriebenen Grundlagen des Lamellenclustermodells, die
das teilkristalline, dichtgepackte System iPP als r�aumlich isotropes, verd�unntes

Clustergas behandeln. F�ur den R�ontgenstrahl stellen die aufgel�osten Struktu-

ren unabh�angige Clustergruppen in einer ansonsten regellosen Matrix dar. Das
liegt daran, da� schon eine Verkippung der Lamellen gr�o�er als 1,2 Grad inner-

halb einer realen Clusterstruktur die Orientierung des Clusters zerst�ort [252].
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Abb. 6.4: a) - c) zeigen die durch die prim�are Kristallisation gebildeten Strukturen:

a) sph�arolithische �Uberstrukturen, b) interfribrillare Zwischenr�aume und c) Lamel-

lencluster. d) - f) zeigen die w�ahrend der sekund�aren Kristallisation auftretenden

strukturellen �Anderungen: d) Bildung neuer Lamellenstapel, e) Zunahme der La-

mellendicke sowie f) Bildung neuer Kristallite.

Diese Struktur stellt dann f�ur den R�ontgenstrahl keine korrelierte Lamellen-
clusterstruktur mehr dar.

Fr�uhere Untersuchungen haben gezeigt, da� die Stapelh�ohe4 mit Hilfe der
Grenz
�achenverteilungsfunktion nur abgesch�atzt werden kann und relativ un-
sichere Werte liefert [127]. Aus der Stapelh�ohe kann man durch Division mit
der Langperiode die Anzahl N der Lamellen innerhalb der Clusterstruktur
bestimmen. Es wurden im Mittel Werte um N = 2 bestimmt [127]. In der vor-

liegenden Untersuchungen sind ebenfalls relativ kleine Werte f�ur die Anzahl
lagekorrelierter Lamellen innerhalb eines Clusters bestimmt worden. Abh�angig

von der jeweiligen Clusterstruktur wurden f�ur N Werte zwischen 2 und 4 ermit-

telt. Dies kann folgenderma�en erkl�art werden. Die Aufhebung der Korrelation
der Lamellen innerhalb einer Clusterstruktur durch sekund�are Kristallisations-

prozesse f�uhrt zu einer scheinbar geringeren Ausdehnung der Lamellencluster-
strukturen und somit zu einer zu kleinen Stapelh�ohe der Lamellencluster im

Vergleich zu den Ergebnissen anderer Untersuchungsmethoden. Elektronenmi-
kroskopische Untersuchungen zeigen mehrere aufeinanderfolgende, lagekorre-

lierte Lamellen von N = 4 bis N = 10 Lamellen innerhalb einer Clusterstruk-

tur [124]. Dies weist auf deutlich gr�o�ere Stapelh�ohen hin.

4Die Stapelh�ohe eines Lamellenclusters ist der gemittelte Durchmesser des Lamellenclu-
sters senkrecht zu den Lamellendeck
�achen der Lamellen innerhalb des Clusters. Sie wird
auch als longitudinaler Durchmesser bezeichnet.



6.1 Ausgangssysteme 114

Durch das rasche Abk�uhlen der Proben von 433 K auf 298 K wird der Kristalli-

sationsproze� durch die Einschr�ankung der Beweglichkeit der Kettensegmente

stark behindert. Dies f�uhrt zu einer Beeintr�achtigung der schon beschriebenen

sekund�aren Kristallisationsprozesse. F�ur das iPP(A) wird deshalb nur eine,

aber daf�ur breite unimodale Verteilung der Lamellenclusterstruktur aufgel�ost.

Die beim langsamen Abk�uhlproze� aufgrund sekundund�arer Kristallisations-

prozesse entstehenden zus�atzlichen lamellaren Strukturen sind f�ur das iPP(A)

nicht au
�osbar. Durch die in der vorliegenden Untersuchung verwendete Ana-

lyse und Interpretation der KWRS wird die lamellare �Uberstruktur der iPP-

Matrix sehr gut charakterisiert. Das auf den Ergebnissen der KWRS basierende

Modell der lamellaren �Uberstruktur der iPP-Matrix ist in Abb. 6.5 dargestellt.

Abb. 6.5: Erweitertes lamellares �Uberstrukturmodell der iPP-Matrix: a) die drei in-

dividuellen Cluster 1, 2 und 3, b) ihre gem�a� dem erweiterten Lamellenclustermodell

reale Anordnung in der iPP-Matrix, z gibt die Richtung des prim�aren R�ontgenstrahls

an.

Weitere Ergebnisse, die im Anhang in den Tabellen A.13 und A.14, aufgef�uhrt

sind, unterst�utzen das aufgestellte �Uberstrukturmodell. Die schnell abgek�uhl-

ten Proben besitzen einen niedrigeren Volumen-Kristallanteil als die langsam
abgek�uhlten Proben. Gr�o�ere Werte f�ur den Gitterst�orungsparameter gII der
Proben weisen auf eine durch das Abschrecken gest�orte Ausbildung der kristal-

linen Bereiche hin. Auch nimmt die Ausdehnung der Mosaikblockgr�o�e D110

ab. Das rasche Abk�uhlen f�uhrt zu einer deutlichen Abnahme des mittleren

Sph�arolithenradius der iPP-Matrix. Durch die hohe Unterk�uhlung kann der Be-

reich der prim�aren homogenen Keimbildung erreicht werden. Neben den durch
die heterogene Keimbildung initiierten Sph�arolithen treten auch durch die ho-

mogene Keimbildung initiierte Sph�arolithe auf. Die abgeschreckten Proben
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besitzt eine h�ohere Glas�ubergangstemperatur. Durch die rasche Abk�uhlung

wird die gerade auskristallisierende iPP-Matrix in einem Nichtgleichgewichts-

zustand eingefroren. Dies hat einen relativ hohen Anteil der sogenannten rigid

amourphous phase zur Folge [196, 198]. Die vielen kleinen Kristallite f�uhren

zu einem relativ hohen Anteil amorphen Materials an den Wachstums
�achen.

Der Kristallisationsproze� wird jedoch durch das Abschrecken behindert, so

da� dieser Anteil amorphen Materials zwar eine gewisse Ordnung besitzt, aber

einen �Ubergangszustand zwischen amorph und kristallin dargestellt [197]. Se-

kund�are Kristallisationsprozesse oder andere Relaxationsprozesse k�onnen auf-

grund der niedrigen Temperaturen nicht mehr auftreten und f�uhren so auch in

der amorphen Phase zu einem Nichtgleichgewichtszustand.

Die Ergebnisse der Weitwinkelr�ontgenstreukurven zeigen, da� die Proben iso-

trop auskristallisieren. Es wurde keine Orientierung festgestellt. Auch konnte

kein me�barer Anteil der �-Modi�kation registriert werden, sowohl f�ur die nach

dem Standardverfahren pr�aparierten Proben als f�ur die Vergleichsproben. Die

iPP-Matrix kristallisiert in der monoklinen �-Modi�kation aus.

6.1.1.1 Zusammenfassung

Folgende Ergebnisse k�onnen f�ur das Ausgangspolymer iPP festgehalten wer-

den:

� In dem gew�ahlten Temperaturbereich ist die prim�are Keimbildung des

untersuchten iPPs die dominierend sporadische heterogene Keimbildung.

� Die S�attigungskeimdichte M0 stellt die maximale, durch die in der
iPP-Matrix vorhandenen Heterogenit�aten initiierte Keimdichte dar. Der

G�ultigkeitsbereich der Extrapolation nach Gl. 4.5 mu� deshalb auf den
Temperaturbereich der heterogenen Keimbildung beschr�ankt bleiben.

� Die in vorliegenden Arbeit hergestellten iPP-Proben sind isotrop. Es
konnte mit WWRS keine Orientierung festgestellt werden. Die iPP-

Matrix kristallisiert in der monoklinen �-Modi�kation aus.

� Die lamellare �Uberstruktur der iPP-Matrix wird durch drei Clusterstruk-

turen mit jeweils typischen mittleren Lamellendicken und interlamellaren
Abst�anden beschrieben. Die Existenz einer multimodalen Clusterstruk-

tur mit jeweils charakteristischen mittleren Lamellendicken dc und inter-
lamellaren Abst�anden da sowie der Langperiode L ist eine Konsequenz

des Auftretens sekund�arer Kristallisationsprozesse.

� Durch Variation der Abk�uhlgeschwindigkeit w�ahrend des Herstellungs-

prozesses werden gezielt andere �Uberstrukturen der iPP-Matrix erzeugt

und sowohl qualitativ als auch quantitativ mittels KWRS aufgel�ost. Das
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entwickelte �Uberstrukturmodell kann diese Strukturen erkl�aren und wird

somit best�atigt. Die charakteristischen lamellaren Abst�ande der iPP-

Strukturen sind in ausgezeichneter �Ubereinstimmung mit Untersuchun-

gen anderer Arbeitsgruppen.
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6.1.2 Isotaktisches Polypropylen/Polyethylen

Die experimentellen Ergebnisse zeigen, da� die Zugabe von PE zur iPP-Matrix

sowohl die Kristallisationskinetik wie die Strukturausbildung der iPP-Matrix

beein
u�t. Als erstes wird die Beein
ussung der isothermen Kristallisations-

kinetik der iPP-Matrix durch Zugabe von PE diskutiert. Zun�achst f�allt die

Verschiebung der Induktionszeit der iPP Keimbildung zu niedrigeren Werten

in den Blends iPP/PE auf. M�ogliche Ursachen dieses E�ekts werden im fol-

genden diskutiert.

Untersuchungen des Kristallisationsverhaltens und der Morphologie von

PP/PE-Blends zeigen, da� kleine PE-Kristallite in der Schmelze deutlich ober-

halb der PE-Schmelztemperatur, abh�angig vom PE-Typ, im Bereich zwischen

(383-413) K existieren k�onnen [253]. Bei Temperaturen der Polymerschmel-

ze unterhalb 428 K sind einige PE-Sph�arolithe in diesem Temperaturbereich

noch stabil und f�uhren zu einem Auskristallisieren der PE-Phase ohne Auf-
treten einer Induktionsperiode. Bei Schmelze-Temperaturen im Bereich 493 K
sind jedoch alle PE-Kristallite geschmolzen. In der Schmelze noch existieren-

de PE-Kristallite k�onnen also f�ur die vorliegende Untersuchung aufgrund der
hohen Temperatur der Schmelze vor Beginn der isothermen Kristallisation aus-
geschlossenen werden.

Rybnikar diskutierte das Vorhandensein von gestreckten PE-Ketten in der
PE-Schmelze in einem iPP/PE-Blend als m�ogliche Ursache von Heteroge-

nit�aten [253]. Diese orientierten Strukturen k�onnen w�ahrend des Schmelzpre�-
prozesses an den Phasengrenzen zwischen iPP und PE entstehen. Rault h�alt
jedoch das Auftreten solcher Strukturen und somit ihren Ein
u� bei einer
relaxierten iPP-Schmelze bei Temperaturen um 493 K als sehr unwahrschein-
lich [243].

Eine Erkl�arung der beobachteten Abnahme der Induktionszeit t0 liefert die
Nichtmischbarkeit von iPP und PE und somit die Existenz von zwei Phasen
mit ausgepr�agten Phasengrenzen in der Schmelze.Wool untersuchte die Aus-

bildung von nichtmischbaren, kristallinen Grenz
�achen [49]. Die Formation der
Grenz
�ache iPP/PE geschieht in f�unf Stufen: (1) der Umordnung der Ketten-

konformation an der Phasengrenze, (2) der Benetzung und (3) Interdi�usion an
der Phasengrenze, (4) der Kristallisation und schlie�lich (5) der Verfestigung.

Die Umordnungsph�anomene an der Grenz
�ache sind eine Konsequenz der Re-
laxationen an der Phasengrenze der nichtmischbaren Polymere iPP und PE.

Sie beinhalten �Anderungen der Konformationen der grenznahen Molek�ulket-

ten und somit �Anderungen der Kettenendenverteilung an der Phasengrenze

und Segregation von Verunreinigungen und niedermolekularen Spezies sowie

m�oglichen Nukleierungsmitteln.

Die Umordung bzw. Neuordnung der Molek�ulketten an der Phasengrenze be-
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zieht auch die Nichtgleichgewichts-Konformationszust�ande der Ketten in der

Schmelze aufgrund der sogenannten Re
exionsbedingung5 mit ein. Das Gau�-

sche Molek�ulkn�auel mit einer bestimmten Ausdehnung, dargestellt z.B. durch

den Faden-End-zu-End-Vektor, wird gestaucht. Die reduzierte Entropie der

grenz
�achennahen Molek�ulketten erlaubt einerseits eine begrenzte Interdi�u-

sion an der nichtmischbaren Grenz
�ache. Andererseits kann die Deformation

der Molek�ulkn�auel zu einer besonderen Orientierung der grenz
�achennahen

Molek�ulketten untereinander und somit zur Verbesserung der Molekularkeim-

bildung f�uhren. Dies kann die Verschiebung der Induktionszeit t0 zu kleineren

Zeiten in den Blends iPP/PE erkl�aren.

Durch die Zugabe von PE, unabh�angig ob LLDPE oder HDPE, erh�oht sich

die Keimbildungshalbwertzeit tn; die Keimdichte M wird deutlich herabge-

setzt. Dies ist in �Ubereinstimmung mit den Ergebnissen anderer Arbeitsgrup-

pen [246, 247, 256]. Als Ursache wird ebenfalls die Segregation von Hetero-

genit�aten aus der iPP-Schmelze in die PE-Phase an der Phasengrenze der

beiden nichtmischbaren Komponenten angesehen. Die beobachtete Abnahme
der Keimdichte der iPP-Matrix durch Zugabe von PE spiegelt sich auch in der
S�attigungskeimdichteM0 wider. Dies ist in Abb. 6.6 gezeigt. Die Zugabe von

PE f�uhrt zu einer deutlichen Abnahme von M0. Zus�atzlich zur Abnahme von
M0 verschiebt sich die zugeh�orige Temperatur TM0

, bei welcherM0=2 erreicht
wird, zu niedrigeren Werten.

Die Untersuchung der prim�aren Keimbildung in iPP-Blends mit Polyethy-
len geringer Dichte (LDPE) zeigte, da� die Anzahl der iPP-Sph�arolithe mit

zunehmendem PE-Gehalt deutlich abnimmt [246]. Weiterf�uhrende Untersu-
chungen mit variierender Mischungsdauer der Komponenten und wiederhol-
tem Mischproze� zeigten, da� als Ursache der Abnahme der Keimdichte des
iPP/LDPE-Blends die Migration von Heterogenit�aten aus der iPP- in die PE-
Phase w�ahrend der Mischphase anzusehen ist. Als treibende Kraft f�ur diesen

Proze� wird die Di�erenz der Grenz
�achenenergien der Heterogenit�aten in der
Schmelzphase von iPP bzw. LDPE angesehen.

Der Ein
u� des HDPEs auf das Keimbildungsverhalten des iPPs wurde u.a.
von Bartczak untersucht [247]. Es zeigte sich ein komplexeres Verhalten als

bei Zugabe von LDPE, wohl aber mit derselben Tendenz. W�ahrend des Mi-

schungsprozesses wandern Heterogenit�aten aus der iPP- in die HDPE-Phase.
Oberhalb von isothermen Kristallisationstemperaturen von 400 K nimmt die

iPP-Keimdichte deutlich ab, bei Kristallisationstemperaturen unterhalb von
400 K klar zu. Es zeigte sich, da� neben den in einer Polymerschmelze vorhan-

denen Heterogenit�aten zus�atzlich zugegebene Nukleierungsmittel ebenfalls in

die PE-Phase wandern. Als treibende Kraft wurde ebenfalls die Di�erenz der

5Da die Komponenten nichtmischbar sind, besteht eine mehr oder minder scharfe Pha-
sengrenze, d.h. die Kettensegmente der Komponente Ai werden an der Phase re
ektiert, es
besteht nur eine geringe Eindringtiefe. Dieses Konzept ist in Kapitel 2 vorgestellt worden,
siehe auch Abb. 2.3.
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Abb. 6.6: S�attigungskeimdichte M0 und zugeh�orige Temperatur TGmax der iPP-

Matrix f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE (2: M0,


: TM0=2).

Grenz
�achenenergien zwischen Nukleierungsmittel und Schmelze, jeweils iPP
oder HDPE, angesehen. Bei Temperaturen oberhalb 400 K kristallisiert das
HDPE nicht, die in der HDPE-Schmelze vorhandenen Keime sind somit f�ur

den prim�aren Keimbildungse�ekt der iPP-Matrix verloren. Bei Temperaturen
unterhalb 400 K kristallisiert das HDPE, durch die Anreicherungmit Heteroge-
nit�aten erh�oht sich die Kristallisationsrate des HDPE [253]. Die vielen HDPE-
Kristallite wirken f�ur die iPP-Matrix als Keimbildungszentren, und dies erkl�art
die Erh�ohung der Keimdichte in diesem Temperaturbereich. In der vorliegen-

den Untersuchung wurde bei Temperaturen� 400 K das Kristallisationsverhal-

ten des Blends iPP/HDPE untersucht, so da� ein Anwachsen von M nicht be-
obachtet wurde. Die Keimbildung in dem iPP/LLDPE- und iPP/HDPE-Blend
ist trotz Abnahme von M und der Verschiebung von tn zu h�oheren Werten

aufgrund des Bereichs der Kristallisationstemperaturen eine dominierend spo-

radisch heterogene Keimbildung. Die Art der Keimbildung �andert sich nicht.

Das wird durch den experimentell bestimmten Avrami-Exponenten best�atigt.

Durch die Segregationsprozesse der Heterogenit�aten nimmt die Gesamtkristal-
lisationsrate ab. Dies wird durch die Zunahme der Kristallisationshalbwertzeit

belegt.

Da� die Migration von Heterogenit�aten w�ahrend des Schmelzprozesses eine

Erkl�arung f�ur die beobachtete Abnahme der Keimdichte ist, wurde durch die

Substitution der PE-Komponente durch ein anderes Polymer, ataktisches Po-
lystyrol (aPS), best�atigt [93]. Hier ist eine Zunahme der iPP-Keimdichte mit
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zunehmendem aPS-Gehalt zu beobachten. Die treibende Kraft der Migration

wird durch die Di�erenz der Grenz
�achenenergien zwischen Heterogenit�at und

iPP- bzw. aPS-Schmelze angesehen. PS und PE besitzen unterschiedlicheWer-

te f�ur die Grenz
�achenenergien, so da� in dem Blend iPP/aPS die iPP-Matrix

angereichert wird.

Der Ein
u� der PE-Phase auf das Kristallisationsverhalten der iPP-Matrix

l�a�t sich auch durch das Verhalten der Sph�arolithenwachstumsgeschwindig-

keit G der iPP-Matrix untersuchen [99, 100]. Die experimentell bestimmten

G-Werte f�ur iPP stimmen sehr gut mit Ergebnissen anderer Untersuchungen

�uberein [257]. Durch Zugabe der PE-Komponente wird aber die Wachstumsra-

te der iPP-Matrix beein
u�t, f�ur die niedrigste Kristallisationstemperatur ist

eine deutliche Abnahme, f�ur die h�oheren Temperaturen eine Erh�ohung von G

bei Zugabe von LLDPE zu beobachten. Die Wachstumsrate in nichtmischbaren

Polymersystemen sollte sich jedoch gegen�uber dem Verhalten des Ausgangs-

systems, hier iPP, nicht unterscheiden [3]. Welche m�oglichen Prozesse k�onnen

w�ahrend der Transformation der Schmelze die Wachstumsrate G beein
ussen?
Die Di�usion der kristallisierf�ahigen Kettensegmente in der Polymerschmelze
zur Wachstumsfront bestimmt die Wachstumsrate mit. Die Existenz fremder

Einschl�usse entlang des Kristallisationsweges kann die Ausbreitung der Wachs-
tumsfront behindern. Ein bestimmter Anteil an Energie mu� aufgebraucht
werden, um Verdr�angen, Einbau oder Deformation der zweiten Komponen-
te durch das Vordringen der Wachstumsfront der iPP-Matrix zu erm�oglichen.
Der Energieverlust durch die Deformation der Einschl�usse der zweiten Kom-

ponente ist jedoch so gering, da� die dadurch bedingte Abnahme von G nicht
me�bar ist [99]. Das Verdr�angen einer in der iPP-Matrix fein verteilten Mi-
norphase, in unserem Fall PE, durch die iPP-Wachstumsfront kann aber einen
Ein
u� auf G haben. Ist G, bedingt durch hohe isotherme Kristallisations-
temperaturen niedrig, wird der Einbau der Minorphase in die Sph�arolithen-
struktur durch ober
�achenthermodynamische Faktoren beein
u�t. Bei einer

hohen Wachstumsrate, z.B. durch niedrige Kristallisationstemperaturen reali-
sierbar, kann es zu einem Verdr�angen bzw. einer Deformation der Minorpha-
se an der Wachstumsfront kommen. Dieser Proze� verbraucht einen gewissen

Energieanteil. Es wird dann eine Abnahme der WachstumsrateG bei niedrigen
Kristallisationstemperaturen erwartet [176]. Untersuchungen zeigten, da� der

Ein
u� des Verdr�angens stark abh�angig ist von der Gr�o�e der Einschl�usse der
Minorphase. Eine Erh�ohung des mittleren Durchmessers der Einschl�usse der

Minorphase von 0,7 �m auf 1,4 �m f�uhrt zu einer deutlichen Herabsetzung des
Ein
usses. Auch zeigt sich eine starke Temperaturabh�angigkeit. Erst bei Kri-

stallisationstemperaturen T � 398 K konnte eine Abnahme von G beobachtet

werden [99].

Eine experimentelle Untersuchungen vonMartuscelli �uber den Ein
u� der Ein-

schl�usse der Minorphase LDPE auf das Verhalten von G zeigten, da� die PE-
Einschl�usse in der iPP-Matrix keinen Ein
u� auf G haben [100]. In dieser

Arbeit wurde jedoch als niedrigste Kristallisationstemperatur T = 402 K ver-

wendet. Unsere Ergebnisse zeigen aber f�ur LLDPE bei 400 K eine deutliche Ab-
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nahme der WachstumsrateG. Dieses Ph�anomen wird durch Deformations- und

Verdr�angungsprozesse der LLDPE-Einschl�usse w�ahrend des Wachstumspro-

zesses erkl�art. Das in der vorliegenden Untersuchung verwendete LLDPE

hat gegen�uber dem von Martuscelli et al.6 verwendeten LDPE einen deut-

lich niedrigeren Schmelzindex. LLDPE besitzt ferner weniger Verzweigungen

als LDPE. Dies f�uhrt dazu, da� bei der niedrigsten Kristallisationstempera-

tur Deformations- und Verdr�angungsprozesse der PE-Einschl�usse statt�nden

k�onnen und somit die Wachstumsrate der iPP-Sph�arolithe abnimmt. Bei HD-

PE ist dies nicht zu beobachten. Eine Ursache ist neben dem h�oheren Schmel-

zindex auch in dem gr�o�eren Durchmesser der HDPE-Einschl�usse zu sehen.

Der Ein
u� der PE-Einschl�usse auf die Wachstumsrate der iPP-Matrix wird

durch die extrapolierten Gr�o�en, das sind die maximale Wachstumsrate Gmax,

die Aktivierungsenergie U� f�ur den Transportterm und das Produkt der Grenz-


�achenenergien ��e, aus Gl. 4.6 best�atigt. Anhand der experimentell bestimm-

tenWachstumsratenG als Funktion der isothermen Kristallisationstemperatur

wurde die maximale Wachstunsrate Gmax der iPP-Sph�arolite bestimmt:

G(T ) = G0 � exp [�C1=(C2 + T � Tg)] � exp [�C3=T (T
0

M � T )] :

Die maximale Wachstumsrate Gmax ist das Maximum des extrapolier-
ten Kurvenverlaufs zu niedrigen Kristallisationstemperaturen, die Parameter
G0; C1; C2 und C3 wurden als variable Fitparameter angesehen. Eine Auftra-

gung der Me�werte G gem�a� lnG(T ) + KgTc�T �uber 1=R(Tc � T1) lieferte

�uber einen linearen Fit den exponentiellen Vorfaktor G0 f�ur Gl. 4.6. Die Stei-
gung der Regressionsgeraden stellt die Aktivierungsenergie U� des Transport-
terms dar. Aus dem Fitparameter C3 wurde das Produkt der Grenz
�achen-
energien ��e gem�a� C3 = 4b0��eT

0

M =�h0fmk berechnet. In Abb. 6.7 sind die
extrapolierte maximale Sph�arolithenwachstumsrate Gmax und die zugeh�orige

Temperatur TGmax , die Aktivierungsenergie f�ur den Transportterm U� sowie
das Produkt der Grenz
�achenenergien ��e dargestellt. Die Zugabe von PE zur
iPP-Matrix f�uhrt zu einer Abnahme von Gmax. Die Abnahme ist bei Zuga-
be von LLDPE st�arker als bei Zugabe von HDPE. Parallel zur Abnahme der
maximalen Wachstumsrate verschiebt sich die zugeh�orige Temperatur TGmax

zu h�oheren Werten. Das weist darauf hin, da� der bei niedrigen Tempera-

turen dominierende Di�usionsproze� f�ur den Transport von iPP-Ketten an
die Wachstumsfront durch Zugabe von PE schon bei h�oheren Temperaturen
auftritt. Das wird durch die Zunahme der Aktivierungsenergie U� des Trans-

portprozesses in den Blends iPP/PE best�atigt. Der Wert f�ur das Produkt der

Grenz
�achenenergien ��e bleibt nahezu unver�andert. Die Literaturwerte von
��e liegen zwischen 1; 12 � 1; 38 � 10�11 J2cm�4 und stimmen gut mit unseren
Werten f�ur die Ausgangssysteme �uberein ( ���e = 1; 2610�11J4cm�4) [150, 142].

Die Ergebnisse der nichtisothermen kristallisationskinetischen Untersuchun-

gen best�atigen den Ein
u� des PEs auf das Kristallisationsverhalten der iPP-

Matrix. Die Zunahme der Unterk�uhlung �T sowie die Verschiebung der Peak-

6MFI(LLDPE) = 1 g/10 Minuten gegen�uber MFI(LDPE) = 2 g/10 Minuten.
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Abb. 6.7: a) Maximale Wachstumsrate der iPP-Sph�arolithe Gmax (2), b) zugeh�orige

Temperatur TGmax (
), c) Aktivierungsenergie U� des Transport-Terms (3) und

d) Produkt der Grenz
�achenenergien ��e (4) f�ur iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

temperatur der Kristallisation Tp zu niedrigeren Temperaturen zeigen, da� im

Kristallisationsproze� durch Abnahme der Heterogenit�aten in der iPP-Phase
die Kristallisation erst bei niedrigeren Temperaturen einsetzt. Dies l�a�t zus�atz-
lich den Schlu� zu, da� die bei h�oheren Temperaturen aktiven Heterogenit�aten
w�ahrend des Mischungsprozesses bevorzugt in die PE-Phase di�undieren. Die
Abnahme der Keimdichte wird durch die Zunahme des mittleren Sph�arolithen-
radius der iPP-Matrix best�atigt, wie die Analyse der D�unnschnitte der nichti-

sotherm auskristallisierten Proben zeigt.

Die Di�erenz der extrapolierten Onset-Temperatur Tc und der Peaktempe-
ratur der Kristallisation Tp stellt ein Ma� f�ur die Gesamtkristallisationsrate
dar [258, 259]. Eine Abnahme der Di�erenz Tc�Tp weist auf eine Erh�ohung der
Gesamtkristallisationsrate hin. F�ur das Blend iPP/HDPE nimmt Tc�Tp ab, die
Zugabe von HDPE erh�oht somit die Gesamtkristallisationsrate der iPP-Matrix.

Dies stimmt mit Ergebnissen von Bartczak und Rybnikar �uberein [247, 253].

Die Kristallisation des HDPE beginnt in einem Temperaturbereich, in dem
der Kristallisationsproze� des iPPs noch nicht abgeschlossen ist. Die kleinen
HDPE-Kristallite wirken als heterogene Grenz
�achen und beschleunigen den

Kristallisationsproze� der iPP-Matrix. Die Ergebnisse der lichtmikroskopischen

Untersuchung, d.h. die gegen�uber dem reinen iPP erh�ohte mittlere Sph�aro-
lithengr�o�e, zeigen, da� die fehlenden Heterogenit�aten zu Anfang des Kristal-

lisationsprozesses zu einer geringeren Keimdichte f�uhren. Dies wird zus�atzlich
durch die Abnahme der Onset-Temperatur best�atigt, die auf eine sp�ater ein-

setzende Keimbildung hinweist.
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Die Verbreiterung des Schmelzbereichs ist ein Hinweis auf eine breite Kri-

stallitgr�o�enverteilung. Die Zunahme der Peaktemperatur des Schmelzprozes-

ses TM
P l�a�t vermuten, da� die iPP-Kristallite im Blend iPP/PE auch gr�o�er

sind. Die Zunahme der Mosaikblockgr�o�e D110 der Kristallite best�atigt dies.

Die Ausbildung einer Gleichgewichtsstruktur wird jedoch durch das vorhan-

dene PE gest�ort, die Abnahme von T 0

M zeigt dies. Eine niedrigere Gleichge-

wichtsschmelztemperatur T 0

M korreliert mit einer kleineren Ausdehnung des

Gleichgewichtskristalls. Da der Volumen-Kristallanteil Xc der iPP-Phase, wie

in Abb. 6.9 gezeigt, konstant bleibt, kann gefolgert werden, da� die Anzahl

der iPP-Kristalle abnimmt, ihre Ausdehnung jedoch zunimmt, womit die un-

terschiedlichen Tendenzen der beiden Schmelztemperaturen T 0

M und TM
p zu

erkl�aren sind.

Die Ergebnisse der Torsionsschwingungsanalyse spiegeln die Nichtmischbarkeit

der beiden Komponenten iPP und PE wider, die charakteristischen Relaxati-

onstemperaturen der Komponenten sind me�bar. Die Glas�ubergangstempe-

raturen Tg(iPP) des iPP sind jedoch leicht zu niedrigeren Temperaturen hin
verschoben. Eine Erkl�arung kann aufgrund der ausgebildeten Grenz
�achen zwi-
schen der iPP- und der PE-Komponente geliefert werden. Die reduzierte Entro-

pie der grenznahen Molek�ulketten f�uhrt zu anderen Konformationszust�anden
an der Grenz
�ache. Die reduzierte Entropie kann als treibende Kraft eine be-
grenzte Di�usion durch die Grenz
�ache erm�oglichen. Eine Absch�atzung von
Wool zeigt, da� die Grenzschichtdicke in einem iPP/PE-Blend mit d1 = 5,4 nm
angenommen werden kann [49]. Der Tr�agheitsradius Rg von PE betr�agt ca.

14 nm, dies entspricht der doppelten Eindringtiefe in einer idealen, unendlich
ausgedehnten PE/PE-Grenzphase. Die mittlere Eindringtiefe der PE-Kette in
der iPP/PE-Grenzphase betr�agt d1=2 = 2,8 nm. Dies ist deutlich kleiner als
die zur Ausbildung einer guten Grenz
�achenfestigkeit ben�otigte Eindringtiefe
in der Grenzphase, die etwas kleiner ist, als der Tr�agheitsradius der betrachte-
ten Komponenten. Die abgesch�atzte Eindringtiefe ist auch deutlich kleiner als

der mittlere Verschlaufungsradius von iPP bzw. PE (um 4,8 nm). Wegen der
geringen Durchdringung in der Grenzphase ist die Adh�asion niedrig und somit
ist f�ur die grenznahe amorphe Phase der jeweiligen Komponente die Relaxa-

tion besser ist als im Volumen, wo gem�a� dem Gau�schen Kn�auelmodell eine
gute Verschlaufung der Ketten in der amorphen Phase existiert.

Interessant ist, da� die Temperaturen T
 der 
-Relaxation der beiden PE-
Typen unterschiedlich sind, d.h. das T
(LLDPE) < T
(HDPE). Dies kann

durch die strukturellen Unterschiede der beiden PE-Typen erk�art werden. Das
LLDPE hat eine deutlich niedrigere Volumenkristallinit�at als das HDPE, siehe

dazu auch Tabelle A.9. Es existiert deshalb auch in LLDPE ein gr�o�erer Anteil

an freiem amorphem Volumen, das nicht so stark durch die kristalline Phase

vernetzt ist. Benachbarte Kettensegmente k�onnen somit besser imGlaszustand

relaxieren. Dies f�uhrt zu den verschiedenen Werten der T
-Temperaturen der
beiden PE-Typen. Der relativ hohe Kristallanteil des HDPE f�uhrt dazu, da�

die Glas�ubergangstemperatur des PEs nur sehr schlecht zu bestimmen ist [193].

Ein Vergleich von Relaxationsspektren verschiedener PE-Typen zeigt mit zu-
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nehmendem Kristallanteil ein Verschwinden der �-Relaxation der amorphen

PE-Komponente [264].

Nach McCrum existiert eine Korrelation zwischen der Relaxationsst�arke S

und dem Kristall-Anteil Xc des untersuchten Polymers [195]. Bei hohen Xc-

Werten ist die Relaxation und somit die Bewegung der amorphen Phase etwas

eingeschr�ankt. Diese Deutung korreliert mit anderen Untersuchungen �uber die

sogenannte rigid amorphous phase [196]-[198]. Die kristalline Phase wirkt wie

Vernetzungspunkte in der amorphen Phase und senkt so die Relaxationsst�arke.

Mit abnehmendem Kristall-Anteil nimmt dieser E�ekt ab und S somit zu.

Die Ergebnisse der Weitwinkelr�ontgenstreuung zeigen das ungest�orte Auskri-

stallisieren der beiden Komponenten in ihrer jeweiligen Kristallisationsform,

f�ur iPP die monokline �-Modi�kation und f�ur die beiden PE-Typen die or-

thorhombische Struktur. Beide Komponenten kristallisieren ohne Bildung von

Mischkristallen aus. Dies wird durch den qualitativen Verlauf des Streudia-

gramms belegt. Die Peaklage der jeweiligen Komponenten im Blend iPP/PE
bleibt unbeein
u�t von der Existenz der jeweiligen Fremdphase. Die Unter-
suchung einer Konzentrationsreihe des Blends iPP/LLDPE mit zunehmen-
dem LLDPE-Gehalt best�atigen dies. In Abb. 6.8 sind die Intensit�atsverl�aufe

des Blends iPP/LLDPE mit dem LLDPE-Anteil als Parameter als Funkti-
on des Streuwinkels dargestellt. Es zeigt sich, da� sich die iPP- und die
LLDPE-Re
exe ungest�ort �uberlagern. Ein analoger Verlauf wurde f�ur das
Blend iPP/HDPE mit zunehmendem HDPE-Anteil gemessen.

Der aus den Streudiagrammen bestimmte Volumen-KristallanteilXc der Kon-

zentrationsreihe iPP/LLDPE ist in Abb. 6.9 gezeigt. Zus�atzlich zu dem ex-
perimentell bestimmten Kristallanteil ist auch der zu erwartende Kristallan-
teil als Summe der Kristallanteile der jeweiligen Komponenten, unter Ber�uck-
sichtigung ihres Anteils im System in Gew.-%, des betre�enden Systems mit
eingezeichnet. Die berechneten Werte f�ur die kristalline iPP- und LLDPE-

Phase unter Annahme der ungest�orten Koexistenz beider kristalliner Struk-
turen ist ebenfalls angegeben. Man sieht, da� der experimentell bestimmte
Volumen-Kristallanteil sehr gut mit dem zu erwarteten Volumenkristallanteil

bei ungest�orter �Uberlagerung der kristallinen Phasen der iPP- und der PE-
Komponenten �ubereinstimmt.

Die Zugabe des PEs zur iPP-Matrix hat auf den qualitativen Verlauf der
KWRS-Kurven keine Auswirkung. Die Analyse der Grenz
�achenverteilungs-

funktion der Blends iPP/LLDPE sowie iPP/HDPE zeigt, da� die lamellare
�Uberstruktur der iPP-Matrix durch die Zugabe des PE nicht gest�ort wird. Die

trimodale Verteilung der h�au�gsten Lamellencluster kann aufgel�ost werden.

Die experimentelle Langperiode LP nimmt durch die Zugabe von PE leicht

ab, dies wird auch durch die Abnahme der Langperiode des gr�o�ten Lamel-

lenclusters best�atigt. F�ur beide PE-Typen ist hier der gleiche Ein
u�, d.h.
eine Abnahme der Clustergr�o�e, zu sehen. Es werden aus der Grenz
�achen-
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Abb. 6.8: Weitwinkelr�ontgenspektrum des Blends iPP/LLDPE mit unterschiedli-

chem LLDPE-Anteil. iPP/LLDPE 100/0 Gew.-%(||), 90/10 Gew.-%(� � �),

80/20 Gew.-%(� � �), 50/50 Gew.-%(� � ��), 20/80 Gew.-%(� � � � _�), 10/90 Gew.-

%(���) und 0/100 Gew.-%(���).

verteilungsfunktion nur die f�ur die Lamellenclusterstruktur der iPP-Matrix
charakteristischen lamellaren Dicken sowie interlamellaren Abst�ande des iPP
identi�ziert.

Die Analyse der �Uberstruktur dreier verschiedener PE-Typen mittleren Mo-
lekulargewichts (MW � (2-10)�104 gmol�1) weisen auf eine Langperiode der
PE-�Uberstruktur imBereich (21-26) nm hin [123]. KWRS-Untersuchungen von
HDPE- und LDPE-Systemen mit unterschiedlichen Abk�uhlgeschwindigkeiten
liefern mittlere Lamellendicken sowie interlamellare Abst�ande von 10 bzw.

12 nm, d.h. Langperioden im Bereich 22 nm f�ur die abgeschreckte PE-Struktur.

Die langsam abgek�uhlten PE-Systeme weisen �Uberstrukturen mit Langperi-
oden im Bereich 25 bzw. 37 nm auf. Dies f�uhrt zu lamellaren Dicken und in-
terlamellaren Abst�anden im Bereich 15 und 10 nm sowie 25 und 12 nm [255].

Diese Abst�ande sind deutlich verschieden zu den in der vorliegenden Arbeit ge-

messenen und der iPP-�Uberstruktur zugewiesenen Werten. Diese Unterschie-
de zwischen den charakteristischen �Uberstrukturparametern der iPP-Matrix

und der PE-Matrix zeigen, da� beide Strukturen voneinander getrennt werden
k�onnen. W�ahrend der Analyse der KWRS-Kurven wurden keine der PE-Phase

zuzuordnenden charakteristischen L�angen bestimmt. Es wird daher davon aus-

gegangen, da� die gem�a� der Analyse der Grenz
�achenverteilungsfunktion be-

stimmten lamellaren Dicken und interlamellaren Abst�ande allein die Lamel-

lenclusterstruktur der iPP-Matrix repr�asentieren.
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Abb. 6.9: Experimentell bestimmter Volumen-Kristallanteil Xc (2) des Blends

iPP/LLDPE, berechneter Kristallanteil der PE-Phase (4), berechneter Kristallan-

teil der iPP-Phase (5), Summe des Kristallanteils der iPP- und PE-Phase (
) als

Funktion des LLDPE-Gehalts.

Die lamellaren Dicken und interlamellaren Abst�ande der iPP-Matrix nehmen
bei Zugabe von HDPE zu. Dies bedeutet jedoch nicht eine Au��ullung der in-

terlamellaren Bereiche mit HDPE, sondern eine Anpassung der iPP-Matrix an
die inhomogen verteilte HDPE-Phase. Die Analysen der lichtmikroskopischen
Aufnahmen haben gezeigt, da� der mittlere Durchmesser der PE-Einschl�usse
ca. 10 �m betr�agt. Die charakteristischen Abst�ande der lamellaren �Uberstruk-
tur liegen im Bereich 2 bis 14 nm, d.h. um Gr�o�enordnungen darunter. Die

PE-Komponente beein
u�t jedoch die Strukturausbildung der iPP-Matrix, so

da� im Mittel geringe quantitative �Anderungen bei den �Uberstrukturgr�o�en
auftreten. Dies macht sich bei Zugabe von HDPE bei den Lamellenclustern
geringer und mittlerer Gr�o�e bemerkbar. Eine Erkl�arung kann die Zunahme

der Gesamtkristallisationsrate sein, wenn beim Abk�uhlproze� der Kristallisati-

onsbereich des HDPE erreicht wird. Die Kristallisation des HDPE hat zus�atz-

liche initiierende Wirkung auf den Kristallisationsproze� der iPP-Matrix und

kann somit eine leichte �Anderung der lamellaren und interlamellaren Abst�ande
bewirken. Dies hat qualitativ auf die �Uberstruktur der iPP-Matrix keinen Ein-


u�, die trimodale Clusterstruktur der iPP-Matrix wird aufgel�ost.

Interessant ist auch ein Vergleich zwischen dem Volumen-Kristallanteil Xc

des Blends iPP/PE, der die Kristallanteile beider Komponenten, iPP und PE

ber�ucksichtigt, und dem mit Hilfe der Kleinwinkelr�ontgenstreuung bestimm-
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ten linearen Kristallanteil Xl. Dies ist in Abb. 6.10 gezeigt. Der Volumen-

KristallanteilXc nimmt bei Zugabe von PE ab, wie es auch durch den Verlauf

von Xc als Funktion des LLDPE-Gehalts in Abb. 6.9 best�atigt wird. Der Wert

f�ur den linearen Kristallanteil Xl bleibt im Mittel nahezu unver�andert. Das

zeigt, da� die innere Struktur der Lamellencluster unbeein
u�t von der Pr�asenz

der PE-Phase in der iPP-Matrix bleibt und best�atigt die Schlu�folgerung der

Analyse der Grenz
�achenverteilungsfunktion.

Abb. 6.10: Vergleich von Volumenkristall-Anteil Xc (
) und linearem Kristallanteil

Xl (2) der Referenzproben iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

6.1.2.1 Zusammenfassung

Die Zugabe von PE beein
u�t das Kristallisationsverhalten und die �Uber-

strukturausbildung der iPP-Matrix der Blends iPP/LLDPE und iPP/HDPE

in folgender Weise:

� Das qualitative Verhalten der isothermen Kristallisationskinetik bleibt
unver�andert. Trotz Segregationse�ekten an der Phasengrenze der beiden
nichtmischbaren Komponenten und der daraus resultierenden geringe-

ren Keimdichte f�ur die iPP-Matrix bleibt die prim�are Keimbildung eine

heterogene, sporadische Keimbildung.

� Durch die Zugabe des PE verbreitert sich die Kristallitgr�o�enverteilung

der iPP-Matrix. Das charakteristische Kristallisations- und Schmelzver-
halten der iPP-Matrix bleibt jedoch unbeein
u�t.
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� Beide Komponenten, sowohl iPP als auch PE, kristallisieren ungest�ort

nebeneinander in ihren jeweiligen Gleichgewichtsmodi�kationen aus. Der

Volumen-Kristallanteil in der jeweiligen Phase bleibt unbeein
u�t.

� Die lamellare �Uberstruktur der iPP-Matrix bleibt qualitativ unbeein
u�t

von der Zugabe der PE-Komponente und l�a�t sich, analog zum reinen

iPP, durch eine trimodale Clusterstrukturen darstellen.

Beide PE-Typen beein
ussen in gleicher Weise das Verhalten der iPP-

Matrix. Einziger Unterschied ist die zus�atzliche Beein
ussung des iPP-

Kristallisationsprozesses durch den Beginn der Kristallisation der HDPE-

Komponente. Dies f�uhrt zu kleinen quantitativen Unterschieden, hat aber keine

qualitativen Auswirkungen auf die Ein
u�nahme des PEs auf das Kristallisa-

tionsverhalten und die �Uberstrukturausbildung der iPP-Matrix.
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6.2 Bin�are Blends iPP/SEBS

Im Unterschied zu den Blends iPP/PE wurde in den Blends iPP/SEBS ei-

ne Erh�ohung der Induktionszeit t0 der Keimbildung der iPP-Matrix mit zu-

nehmendem SEBS-Gehalt bei Zugabe von f-SEBS festgestellt. Dies sowie die
�Anderungen von t0 bei Zugabe von nf-SEBS k�onnen durch eine Abnahme der

Heterogenit�aten in der iPP-Phase w�ahrend des Mischprozesses erkl�art werden.

Die Heterogenit�aten di�undieren von der iPP- in die SEBS-Phase. Die bei

h�oheren Temperaturen aktiven Heterogenit�aten k�onnen aufgrund unterschied-

licher Grenz
�achenenergien zwischen der iPP- und SEBS-Phase bevorzugt in

die SEBS-Phase eindi�undieren, und ihr Fehlen macht sich durch einen gr�o�e-

ren Wert f�ur t0 bemerkbar. Im Prinzip sollten beide SEBS-Typen denselben

Ein
u� haben. Das dies nicht so ist, wird im weiteren noch genauer diskutiert.

Die segregationsbedingte Abnahme der Heterogenit�aten in der iPP-Phase f�uhrt

auch zu einer Zunahme der Keimbildungshalbwertzeit tn sowie einer Abnah-
me der Keimdichte M . Die unterschiedlichen Tendenzen von tn sowie M als

Funktion des SEBS-Gehalts und des SEBS-Typs k�onnen durch die Verteilung
des SEBS in der iPP-Matrix, die mittlere Gr�o�e der SEBS-Einschl�usse sowie
die Funktionalisierung des SEBS erkl�art werden. Die Ergebnisse der vorliegen-
den Untersuchung weisen darauf hin, da� das f-SEBS gegen�uber dem nf-SEBS
feiner in der iPP-Matrix verteilt ist und die f-SEBS-Einschl�usse im Mittel ge-

gen�uber den nf-SEBS-Einschl�ussen kleiner sind. Das kann durch eine erh�ohte
Wechselwirkung zwischen iPP- und f-SEBS-Molek�ulketten im Gegensatz zu
nf-SEBS erkl�art werden. Eine feinere Verteilung des f-SEBS in der iPP-Matrix
f�uhrt zu einem gr�o�eren Anteil an Grenzphasenvolumen und somit zu einer
Erh�ohung der Interdi�usion der Heterogenit�aten aufgrund des h�oheren Anteils

an innerer Ober
�ache. Die reaktiven Gruppen des f-SEBS k�onnen zus�atzlich
auch die Wechselwirkung mit den Heterogenit�aten in der iPP-Matrix beein-

ussen.

Der Verlauf der KeimdichteM der iPP-Matrix als Funktion des SEBS-Gehalts
ist ein Hinweis auf einen m�oglichen Ein
u� der Verteilung des SEBS in der

iPP-Matrix. Im folgenden wird der Ein
u� des SEBS auf die Keimdichte der
iPP-Matrix n�aher erl�autert und diskutiert. Nimmt M ab, z.B. bei 10 Gew.-

% SEBS, liegt eine gute Durchmischung des SEBS mit der iPP-Matrix vor,
d.h. die mittleren SEBS-Einschl�usse haben einen relativ kleinen Durchmesser.

Dies f�uhrt zu einem gr�o�eren Anteil an innerer Ober
�ache als eine schlechte
Durchmischung mit gr�o�erem Durchmesser der SEBS-Einschl�usse. Eine gr�o�e-

re innere Ober
�ache bedeutet einen gr�o�eren Anteil an Grenzphasenvolumen,

durch das mehr Heterogenit�aten aus der iPP-Phase in die SEBS-Phase eindif-
fundieren k�onnen. H�ohere Werte f�urM bei einer anderen SEBS-Konzentration

k�onnen durch eine schlechtere Durchmischung des SEBS mit der iPP-Matrix
und somit mit einer Zunahme des Durchmessers der SEBS-Einschl�usse erkl�art

werden. Aufgrund des zunehmenden Durchmessers gibt es einen geringeren
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Grenzphasenanteil, durch den die Heterogenit�aten di�undieren k�onnen.

Abh�angig vom SEBS-Typ zeigt sich ein unterschiedlicher Ein
u� der Tempe-

raturabh�angigkeit der Keimdichte M . Wie in Abb. 5.15 zu sehen, nimmt die

Keimdichte bei Zugabe von f-SEBS deutlich ab und zeigt bei 10 Gew.-% f-

SEBS ein Minimum. Jedoch ist die Temperaturabh�angigkeit der Keimdich-

te relativ gering. Im Gegensatz dazu zeigt M bei Zugabe von nf-SEBS eine

deutliche Temperaturabh�angigkeit. Auch sind bei Zugabe von nf-SEBS die

M -Werte bei h�oheren Kristallisationstemperaturen gegen�uber den M -Werten

bei Zugabe von f-SEBS niedriger. Erkl�art werden kann dies durch eine un-

terschiedlich starke Temperaturabh�angigkeit der Segregation der in der iPP-

Matrix vorhandenen Heterogenit�aten, abh�angig vom SEBS-Typ. Das SEBS

wird zwecks der Funktionalisierung in einem L�osungsmittelsystem mit Mal-

eins�aure behandelt [260]. Dieser Proze� kann zu einem Auswaschen der Hete-

rogenit�aten aus der SEBS-Phase f�uhren.Wu et. al konnte zeigen, da� die funk-

tionellen Gruppen ausschlie�lich in den EB-Block und nicht in den PS-Block

eingebaut werden [260]. Der Einbau reaktiver Gruppen kann zu einer Erh�ohung
der Wechselwirkungen zwischen Heterogenit�aten der iPP- und der SEBS-Phase
f�uhren. Treibende Kraft der Segregation der Heterogenit�aten ist die Di�erenz

der Grenz
�achenenergien zwischen den Heterogenit�aten und der sie umgeben-
den Schmelze der jeweiligen Komponente, hier iPP oder SEBS (f-SEBS oder
nf-SEBS) [246]. Beide E�ekte, Auswaschen der Heterogenit�aten w�ahrend der
Funktionalisierung und unterschiedliche Grenz
�achenenergien aufgrund der
Funktionalisierung, f�uhren o�ensichtlich zu einer Erh�ohung der Interdi�usi-

on aus der iPP- in die f-SEBS-Phase sowie zu einer gegen�uber dem nf-SEBS
geringeren Temperaturabh�angigkeit.

Bartzcak et. al fanden, da� in dem nichtmischbaren Blend iPP/aPS (aPS:
ataktisches Polystyrol) mit steigender aPS-Konzentration und abnehmen-
der Kristallisationstemperatur die Keimdichte der iPP-Matrix zunimmt [93].

Dies wird durch einen Migrationsproze� von Verunreinigungen aus der aPS-
Schmelze in die iPP-Matrix erkl�art. Zus�atzlich sollte die aPS-iPP Grenzphase
eine nukleierendeWirkung f�ur die iPP-Keimbildung besitzen. Lichtmikroskopi-
sche Aufnahmen zeigten, da� der Durchmesser der aPS-Dom�anen bis 10 �mbe-

tr�agt [93]. Das Ph�anomen der Nukleierungsaktivit�at der iPP/aPS-Grenz
�ache

wird durch die gro�e Di�erenz der Grenz
�achenenergien der beiden Phasen und
der daraus resultierenden schmalen iPP/aPS-Grenzphase erkl�art. In der vor-

liegenden Untersuchung wurde gezeigt, da� es bei Zugabe von 15 und 20 Gew.-
% nf-SEBS bei niedrigen Kristallisationstemperaturen zu einem starken An-

stieg von M kommt. Dies kann durch eine nukleierende Wirkung der iPP/PS-
Grenzphase zwischen den SEBS-Einschl�ussen und der iPP-Matrix sowie durch

die Segregationsph�anomene der Heterogenit�aten aus den S-Dom�anen des nf-
SEBS in die iPP-Matrix erkl�art werden.

Der Ein
u� des SEBS auf die Keimdichte der iPP-Matrix und die Abh�angigkeit

vom SEBS-Typ wird durch den in Abb. 6.11 dargestellten Verlauf der S�atti-
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gungskeimdichteM0 best�atigt. Die nahezu konzentrationsunabh�angige Abnah-

me von M0 bei Zugabe von f-SEBS wird durch die Segregation der Heteroge-

nit�aten aus der iPP- in die SEBS-Phase erkl�art [246]. Bei 15 und 20 Gew.%

nf-SEBS nimmt M0 stark zu. Dies wird durch die Segregation von Heteroge-

nit�aten aus den S-Dom�anen des nf-SEBS in die iPP-Matrix und die Ausbil-

dung scharfer iPP/PS-Grenzphasen an den Grenzen der SEBS-Dom�anen in

der iPP-Matrix und ihre nukleierende Wirkung erkl�art [93]. Der unterschiedli-

che Verlauf von M0 weist auf unterschiedliche Grenzphasenwechselwirkungen

zwischen iPP und SEBS, abh�angig von der Funktionalisierung, hin. Die unter-

schiedlichen Ein
�usse sind jedoch erst bei hohem SEBS-Gehalt und niedrigen

Kristallisationstemperaturen zu beobachten.

Abb. 6.11: Extrapolierte Gr�o�en f�ur das Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-

Gehalts: a) Maximale Wachstumsrate der iPP-Sph�arolithe Gmax, b) S�attigungs-

keimdichte M0 der iPP-Matrix, c) Aktivierungsenergie U� des Transportterms und

d) Produkt der Grenz
�achenenergien ��e (2: f-SEBS, 
: nf-SEBS).

Im folgenden wird das Verhalten der Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolithe

bei Zugabe von SEBS diskutiert. F�ur hohe Kristallisationstemperaturen bleibt

G nahezu konstant. Es ist gegen�uber dem reinen iPP keine �Anderung festzu-
stellen. Es kann somit auf eine Nichtbeein
u�ung der Grenz
�achen zwischen
der iPP-Wachstumsfront und den in der Schmelze verteilten SEBS-Dom�anen

w�ahrend der sekund�aren Keimbildung geschlossen werden. Dies wird auch

durch den nahezu konstanten Verlauf des Produkts der Grenz
�achenenergi-

en ��e der iPP-Phase best�atigt, wie in Abb. 6.11 dargestellt ist. Es best�atigt

die Nichtmischbarkeit der beiden Komponenten [3, 176].
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Ergebnisse anderer Arbeitsgruppen ergaben eine konzentrationsabh�angige Ab-

nahme von G bei Zugabe eines Elastomers, z.B. bei Polyisobutylen (PIB) [99,

261, 262]. Diese Konzentrationsabh�angigkeit war unter anderem abh�angig vom

Molekulargewicht des PIB. Die Zugabe von niedermolekularem PIB (MW

� 7 �104gmol�1) f�uhrte zu einer Abnahme von G, besonders bei geringem PIB-

Gehalt. Es wurde auch ein Verdr�angen des PIB durch die iPP-Wachstumsfront

in intersph�arolithische Bereiche beobachtet. Dies war um so ausgepr�agter, je

h�oher der PIB-Gehalt war und nahezu unabh�angig von der Kristallisationstem-

peratur. Es wurde angenommen, da� dieses Verhalten durch eine Mischbarkeit

von iPP und PIB in der Schmelze und eine Phasenseparation w�ahrend des

Kristallisationsprozesses der iPP-Matrix erkl�art werden kann [261]. F�ur PIB

mittleren Molekulargewichts (MW � 1; 6 � 106gmol�1) wurde unabh�angig von

der Kristallisationstemperatur eine Abnahme von G aufgrund der Verdr�angung

der PIB-Einschl�usse in die Sph�arolithengrenzen beobachtet. Die Zugabe von

hochmolekularem PIB (MW � 3; 5 � 106gmol�1) zur iPP-Matrix zeigte eine

Verdr�angung der PIB-Einschl�usse in die Sph�arolithengrenzen, aber auch in

interlamellare Bereiche [99, 262]. Mit zunehmender Kristallisationstempera-
tur wurde mehr PIB in die intersph�arolithischen Bereiche gedr�angt als in die

wachsende Sph�arolithenstruktur eingebaut. Der konzentrationsabh�angige Ein-

u� von G bei Zugabe von PIB wurde durch eine partielle Mischbarkeit zwi-
schen PIB und iPP in der Schmelze und eine vom Molekulargewicht abh�angige
Verteilung und Verdr�angung des PIB w�ahrend des Kristallisationsprozesses er-
kl�art. In einer anderen Untersuchung hatte die Zugabe von Ethylen-Propylen-
Kautschuk (EPR: Ethylen-Propylen Rubber) zu iPP auf die Wachstumsrate G

der iPP-Sph�arolithe keinen Ein
u�, G blieb nahezu konstant [263]. Die EPR-
Einschl�usse wurden jedoch, abh�angig vom Molekulargewicht, von der iPP-
Wachstumsfront zum Teil in intersph�arolithische Regionen gedr�angt. Dies war
f�ur Proben, die bei hohen Temperaturen auskristallisierten, besonders ausge-
pr�agt. Die Abh�angigkeit vom Molekulargewicht wurde durch die unterschied-

lichen Schmelzviskosit�aten der beiden EPR-Typen erkl�art.

In der vorliegenden Untersuchung zeigt sich bei Zugabe von SEBS erst bei
niedrigen Kristallisationstemperaturen eine Abnahme von G. Die beobachtete

Konzentrationsabh�angigkeit des G-Verlaufs entspricht jedoch nicht der zu er-
wartenden monotonen Abnahme mit zunehmendemSEBS-Gehalt, wie dies f�ur

mischbare Systeme beobachtet wurde [71, 99]. Es wird aufgrund des Verhal-
tens bei h�oheren Temperaturen (G = const.) auf einen ungest�orten Einbau der

SEBS-Einschl�usse durch die iPP-Wachstumsfront geschlossen. Erst bei niedri-
gen Temperaturen tritt eine Abnahme der Wachstumsrate auf, die durch Ver-

dr�angungsprozesse der SEBS-Einschl�usse oder di�usionsbedingte Reibungs-

e�ekte beim Massentransport der iPP-Molek�ule zur Wachstumsfront erkl�art

werden kann. Diese E�ekte sind abh�angig von der Verteilung und der Gr�o�e

der SEBS-Einschl�usse. Die Beobachtung des Kristallisationsprozesses w�ahrend
der isothermen kristallisationskinetischen Experimente sowie die Analyse der

D�unnschnitte des Blends iPP/SEBS weisen jedoch keine dominierend inter-

sph�arolithische Lokalisierung der SEBS-Einschl�usse auf. Eine Mischbarkeit auf

molekularer Ebene wie im Falle iPP/PIB kann somit ausgeschlossen werden.
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Interessant ist die Abh�angigkeit des G-Verlaufs vom SEBS-Typ. Die Abnahme

von G f�ur f-SEBS ist nahezu konzentrationsunabh�angig, w�ahrend f�ur nf-SEBS

bei 15 Gew.-% SEBS ein Minimum durchlaufen wird. Dies ist wiederum ein

Hinweis darauf, da� das f-SEBS aufgrund seiner Funktionalisierung besser in

der Matrix dispergiert ist und die kleineren SEBS-Einschl�usse besser von der

iPP-Wachstumsfront verdr�angt werden k�onnen.

In Abb. 6.11 sind die extrapolierte maximale Sph�arolithenwachstumsrate

Gmax, die Aktivierungsenergie U� f�ur den Transportterm, das Produkt der

Grenz
�achenenergien ��e sowie die S�attigungskeimdichteM0 dargestellt. Un-

abh�angig vom SEBS-Typ und -Gehalt nimmt Gmax ab. Eine Ausnahme ist

das Verhalten von Gmax bei 15 Gew.-% SEBS. Dort nimmt Gmax f�ur f-SEBS

zu, f�ur nf-SEBS ab. Analog zur Abnahme von Gmax verschiebt sich die zu-

geh�orige Temperatur TGmax
zu h�oheren Werten. Die Werte sind im Anhang

in den Tabellen A.16 und A.18 aufgelistet. Mit der Ausnahme bei 5 Gew.-%

f-SEBS nimmt mit Zugabe von SEBS zur iPP-Matrix die Aktivierungsener-

gie U� f�ur den Transportterm zu, durchl�auft bei 10 Gew.-% ein Maximum,
um mit zunehmendem SEBS-Gehalt wieder abzunehmen. Bei kleinem und
mittlerem SEBS-Gehalt bleibt ��e nahezu konstant und f�allt mit zunehmen-

dem SEBS-Gehalt, unabh�angig vom SEBS-Typ, auf einen Wert unterhalb dem
des reinen iPP. Jedoch sind die Abweichungen gegen�uber dem Ausgangswert
��e(iPP ) = 1; 2610�11J4cm�4 nur sehr gering. Die extrapolierten ��e-Werte
liegen, wie schon bei der Diskussion der Ausgangssysteme in Kapitel 6.1.2
erw�ahnt, im Bereich der Literaturwerte und k�onnen als unabh�angig von der

Zugabe von SEBS angesehen werden. Der Wert von ��e weist somit auf eine na-
hezu konstante Grenz
�achenenergie an der Wachstumsfront hin und best�atigt
so die f�ur hohe Kristallisationstemperaturen gegebene Interpretation der un-
ver�anderten grenz
�achenthermodynamischen Gegebenheiten.

Wie kann das Verhalten der sekund�aren Keimbildung der iPP-Matrix, d.h.

die Abnahme von Gmax auf die Zugabe von SEBS interpretiert werden? Eine
Mischbarkeit auf molekularer Ebene und somit ein durch Gl. 2.23 bzw. 2.24
darstellbares Verhalten kann ausgeschlossen werden. Mit der Verschiebung von
Gmax zu niedrigeren Werten verschiebt sich parallel die dazugeh�orige Tempe-

ratur TGmax zu h�oheren Werten. Dies f�uhrt zur Schlu�folgerung, da� gem�a�

Gl. 4.6 der Ein
u� des di�usionskontrollierenden Terms schon bei h�oheren
Temperaturen einsetzt. Eine in der iPP-Matrix verteilte SEBS-Phase kann den

Massentransport der kristallisierenden iPP-Ketten durch die Ausbildung eines
Netzwerkes beeintr�achtigen. Dies sollte sich im Verhalten des Transportterms,

wie in Abb. 6.11 dargestellt, bemerkbar machen. Die Zugabe von SEBS bewirkt
tats�achlich eine konzentrationsabh�angige Zunahme. Die starke Beein
ussung

der Wachstumsrate durch den di�usionsbestimmenden Term kann also durch
die feine Dispergierung der SEBS-Komponente in der iPP-Matrix erkl�art wer-

den. Diese Interpretation wird auch durch den Verlauf der Aktivierungsenergie

U� des Transportterms best�atigt7. Die Zugabe des SEBS f�uhrt imMittel zu ei-

7Ein U� analoger Wert, C1R, konnte aus der Extrapolation f�ur Gmax bestimmt werden
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ner konzentrationsabh�angigen Zunahme der U�-Werte mit einem ausgepr�agten

Maximum bei 10 Gew.-% SEBS. Dies ist bei Zugabe von f-SEBS deutlicher,

was wiederum die Annahme der feineren Dispergierung des f-SEBS best�arkt.

Auch die vonMartuscelli beschriebenen Verdr�angungse�ekte durch die Wachs-

tumsfront k�onnen zu einer Erniedrigung von Gmax f�uhren [99]. Jedoch gilt dies

in der vorliegenden Untersuchung nur f�ur niedrige Kristallisationstemperatu-

ren. Eine �uberwiegend intersph�arolithisch lokalisierte SEBS-Phase wurde nicht

beobachtet.

Die Ergebnisse der DTA-Messungen beschreiben das Schmelz- und Kristalli-

sationsverhalten der iPP-Matrix bei Zugabe von SEBS. Die Schmelzpunkter-

niedrigung bei Zugabe von f-SEBS ist ein Hinweis auf eine gegen�uber dem

nf-SEBS bessere Durchmischung des f-SEBS mit der iPP-Matrix. Wie schon

bei der Diskussion der isothermen kristallisationskinetischen Ergebnisse ge-

zeigt, hat eine bessere Durchmischung einen gr�o�eren Anteil an Grenzpha-

senvolumen zur Folge, durch den mehr Heterogenit�aten di�undieren k�onnen.

Dies spiegelt sich auch im nichtisothermen Kristallisationsverhalten wider. Die
Peaktemperatur der Kristallisation Tp verschiebt sich zu niedrigeren Tempe-
raturen. Dies l�a�t auf ein verz�ogertes Einsetzen des Kristallisationsprozesses

schlie�en [258, 259]. Auch die Gesamtkristallisationsrate Tc� Tp nimmt durch
Zugabe von f-SEBS ab. Dies ist in �Ubereinstimmung mit der Abnahme der
KeimdichteM sowie der h�oheren Kristallisationshalbwertszeit der isothermen
Kristallisationskinetik. Das Verhalten der charakteristischen Temperaturen der
iPP-Matrix bei Zugabe von nf-SEBS ist genau umgekehrt. Die Abnahme der

Di�erenz zwischen Tp und der extrapolierten Onset-Temperatur Tc weist auf
eine Erh�ohung der Gesamtkristallisationsrate hin. Die isothermen kristallisati-
onskinetischen Ergebnisse zeigen, da� bei hohem nf-SEBS-Gehalt und niedri-
gen Kristallisationstemperaturen die Keimdichte deutlich zunimmt. In diesem
Konzentrationsbereich verschiebt sich auch Tp zu h�oheren Temperaturen. Dies
ist ein Hinweis auf eine gegen�uber dem reinen iPP, d.h. ohne SEBS, verbes-

serte Keimbildung. Die Erh�ohung von Tc � Tp w�ahrend des nichtisothermen
Kristallisationsprozesses bei Zugabe von nf-SEBS spiegelt eine konzentrati-
onsunabh�angige Erh�ohung der Kristallisationsrate wider. Im Vergleich dazu

weisen die Verl�aufe der Kristallisationshalbwertszeit tk bei Zugabe von f-SEBS
und insbesondere nf-SEBS einen konzentrationsabh�angigen Verlauf auf. Dies

macht den dominierenden Ein
u� der Segregationsprozesse w�ahrend der iso-
thermen Kristallisation deutlich. Bei der nichtisothermen Proze�f�uhrung be-

ein
u�t die nukleierende Wirkung der scharfen Phasengrenze zwischen iPP
und den Styrolbl�ocke des nf-SEBS die Kristallisationsrate [93].

Das Auftreten getrennter Glas�ubergangstemperaturen Tg(iPP) und Tg(SEBS)

der beiden Komponenten zeigt, da� das Blend iPP/SEBS nicht mischbar ist.

Das Relaxieren der amorphen iPP- und SEBS-Phase weist auf eine Dom�anen-

gr�o�e des in der iPP-Matrix fein verteilten SEBS von mindestens (5-10) nm
hin [46]. Lichtmikroskopische Absch�atzungen in der vorliegenden Untersu-

und ist in den Tabellen im Anhang aufgef�uhrt. Er zeigt dieselbe Tendenz auf.
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chung ergaben einen mittleren Durchmesser der SEBS-Einschl�usse von ma-

ximal 2 �m. Die Zunahme der Glas�ubergangstemperatur der SEBS-Phase

mit steigendem SEBS-Gehalt wird durch den zunehmenden mittleren Durch-

messer der SEBS-Dom�anen und der damit verbesserten Fixierung des SEBS-

Netzwerks durch die Styroldom�anen erkl�art. Mit steigendem SEBS-Gehalt ent-

mischt sich das SEBS in der iPP-Matrix zunehmend in den schon vorhan-

denen eigenen Dom�anen. Der zunehmende Durchmesser der SEBS-Dom�anen

f�uhrt zu einer besseren Ausbildung der Netzwerkstruktur innerhalb der SEBS-

Einschl�usse. Dies ist in �Ubereinstimmung mit dem Tg(SEBS)-Wert von reinem

SEBS, der gegen�uber den Glas�ubergangstemperaturen des SEBS in den Blends

iPP/SEBS erst bei h�oheren Temperaturen auftritt. Das reine SEBS kann quasi

als unendlich ausgedehnte SEBS-Dom�ane angesehen werden.

Die h�ohere Glas�ubergangstemperatur des f-SEBS wird mit der Funktionali-

sierung des SEBS, d.h. dem Einbau reaktiver Gruppen in das SEBS, erkl�art.

Dadurch kann es zu intra- oder intermolekularen Wechselwirkungen zwischen

den einzelnen Molek�ulketten der SEBS-Phase und auch zu einer Verbesserung
der Wechselwirkung zwischen SEBS und iPP kommen. Die Wechselwirkun-
gen, zum Beispiel Wassersto�br�uckenbindungen, f�uhren zu einer Erh�ohung der

Glas�ubergangstemperatur [64]-[67]. Wegen der Konstanz der Glas�ubergang-
stemperatur der iPP-Matrix kann gefolgert werden, da� neben der verbesserten
Wechselwirkung zwischen iPP und f-SEBS auch inter/intra-molekulare Wech-
selwirkungen der SEBS-Ketten untereinander die Erh�ohung der Tg(f-SEBS)-
Werte bewirken.

Der beobachtete �-Relaxationsproze� der iPP-Matrix tritt bei fast allen teil-
kristallinen Polymeren auf und wird als eine Relaxation in den kristallinen
Bereichen gesehen [190]. Die zugrundeliegenden molekularen Prozesse8 sind
noch nicht vollst�andig gekl�art [264]. Die Verschiebung der �-Relaxation zu
niedrigeren Temperaturen ist in �Ubereinstimmung mit Untersuchungen des

Ein
usses des SEBS auf das mechanische Verhalten der iPP-Matrix [168]. Es
zeigt sich, da� bei Zugabe von SEBS die iPP-Matrix deutlich duktiler wird.
Der Proze� des plastischen Flie�ens wird beg�unstigt, wie Untersuchungen zum
Z�ahigkeitsverhalten der Matrix zeigen. Weiteren Aufschlu� �uber den Ein
u�

des SEBS auf das Relaxationsverhalten der iPP-Matrix zeigt der Verlauf der

mittleren Aktivierungsenergie �H� der �-Relaxation der iPP-Matrix. In dem
nichtmischbaren Blend iPP/SEBS wird zun�achst keine Beein
ussung von �H�

durch die Zugabe von SEBS erwartet. Die bisherige Interpretation der Resul-
tate weist darauf hin, da� das SEBS fein verteilt in Einschl�ussen in der iPP-

Matrix vorliegt und nicht auf lamellarer Ebene in den amorphen Zwischenbe-

reichen der iPP-Lamellen verteilt ist. Die Fixierung der iPP-Matrix durch die

Styroleinschl�usse f�uhrt zu einer Erh�ohung der mittleren Aktivierungsenergie

f�ur die Relaxation. Je feiner die SEBS-Komponente in der iPP-Matrix verteilt

8Es wird davon ausgegangen, da� Molekularbewegungen der in den Kristalliten be�ndli-
chen Molek�ulketten, gekoppelt zu einer Relaxation des amorphen �Ubergangsbereichs an den
Kristallitdeck
�achen mit eine Rolle spielen.
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ist, desto st�arker sollte sich der E�ekt bemerkbar machen. Der konzentrations-

abh�angige Verlauf von �H� ist ein Indiz daf�ur.

Die Ergebnisse der Weitwinkelr�ontgenstreuung zeigen, da� trotz Zugabe von

SEBS das iPP in der monoklinen �-Modi�kation auskristallisiert. Die charak-

teristischen Re
exe der �-Modi�kation werden nicht registriert. In Abb. 6.12

ist der lineare Kristallanteil Xl, der Volumen-Kristallanteil Xc und der theo-

retische Kristallanteil X theo
c des Blends iPP/SEBS gezeigt. Der Volumen-

Kristallanteil nimmtmit zunehmendemSEBS-Gehalt ab, da das SEBS amorph

ist und der Anteil an kristalliner Phase in der iPP-Matrix durch Zugabe von

SEBS nicht beein
u�t wird. Es ist gezeigt worden, da� eine Korrelation zwi-

schen Xc und S existiert [195]. Das wird in der vorliegenden Untersuchung

best�atigt. Durch Zugabe von SEBS nimmt Xc in dem Blend iPP/SEBS ab

und S zu, da die amorphe iPP-Phase wegen des niedrigeren Kristallanteils im

Blend st�arker relaxieren kann. Der lineare Kristallanteil Xl der iPP-Matrix

bleibt trotz Zugabe von SEBS im Mittel konstant. Das zeigt, da� die innere

Struktur der Lamellencluster durch die Zugabe des SEBS nicht gest�ort wird.
Die interlamellaren Zwischenr�aume zwischen den Lamellenstapeln sind nur
vom iPP aufgef�ullt.

Abb. 6.12: Innerer Kristall-Anteil Xl (2), Volumenkristall-Anteil Xc (
) und er-

warteter Kristallanteil X theo
c (�� �) a) f�ur das Blend iPP/f-SEBS und b) iPP/nf-

SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

Die Konstanz von Xl weist somit auf eine ungest�orte Ausbildung der lamella-

ren �Uberstruktur hin. Die trimodale Lamellenclusterstruktur der iPP-Matrix
wird trotz Zugabe von SEBS aufgel�ost. Das ist unabh�angig vom SEBS-Gehalt

oder -Typ und insofern bemerkenswert, da einige Untersuchungen gezeigt ha-
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ben, da� ab einem bestimmten kritischen Anteil an SEBS in einer Polymerma-

trix eine co-kontinuierliche �Uberstruktur ausgebildet wird [269]. Elektronen-

mikroskopische Aufnahmen zeigten, da� f�ur das Blend Polyetherester/SEBS

bei Zugabe von 20 Gew.-% SEBS eine co-kontinuierliche Phasenstruktur ent-

steht. Die co-kontinuierlicheMorphologie war jedoch nur f�ur die abgeschreckten

Proben stabil, ein Aufheizen der Proben oder ein Schmelzpressverfahren mit

langsamer Abk�uhlrate f�uhrte nachtr�aglich zu einer �uberwiegend in der PBTB-

P(OTM)T-Matrix dispergierten SEBS-Phase. F�ur SEBS-Gehalte ab 30 Gew.-

% war die co-kontinuierliche Morphologie stabil. Eine Ausbildung einer co-

kontinuierlichen Morphologie kann durch die Ergebnisse der vorliegenden Un-

tersuchung mit iPP als Matrix nicht best�atigt werden. Sowohl die Ergebnis-

se der mechanischen Untersuchungen als auch lichtmikroskopische Analysen

zeigen eine in der iPP-Matrix diskret verteilte SEBS-Phase. Andere Untersu-

chungen besch�aftigten sich ebenfalls mit dem Ein
u� eines Elastomers auf die
�Uberstrukturausbildung einer iPP-Matrix [270]. Durch Zugabe von EPR zur

iPP-Matrix wurde eine Abnahme der Langperiode in den Proben bestimmt

und somit auf eine Beein
ussung der Ausbildung der Lamellenstruktur der
iPP-Matrix geschlossen. Mit Hilfe des Kristallanteils der Proben wurde ein

Ma� f�ur die mittlere Lamellendicke abgesch�atzt. Die Ergebnisse wurden so in-
terpretiert, da� die Lamellendicke abnimmt und die interlamellaren Bereiche
zunehmen. Als Grund f�ur die Zunahme der zwischenlamellaren Bereiche wurde
die Lokalisierung eines geringen Anteils �uberwiegend niedermolekularen EPRs
in diesen Bereichen angesehen, der mit der amorphen iPP-Phase durchmischt
sein soll. Aufgrund von elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurde je-

doch eine �uberwiegende Lokalisierung des EPR in inter�brillaren Bereichen
vermutet [270].

Auch in der vorliegenden Untersuchung �andern sich die lamellaren Dicken und
die interlamellaren Abst�ande der iPP-Matrix leicht. So nimmt die experimen-
telle Langperiode zun�achst zu, um mit steigenden SEBS-Gehalt wieder auf den

Ausgangswert zu gelangen. Dies wird jedoch nicht mit einer Lokalisierung des
SEBS in interlamellaren Bereichen der iPP-Lamellencluster gleichgesetzt son-
dern es wird eine Beein
ussung der sekund�aren Kristallisationsprozesse durch

die fein verteilte SEBS-Phase als Ursache f�ur die �Anderung der �Uberstruktur
angesehen. Eine Lokalisierung niedermolekularen SEBS in den zwischenlamel-

laren Bereichen kann ausgeschlossen werden, da aufgrund des Herstellungspro-
zesses keine niedermolekularen Anteile vorhanden sind9.

Durch die Zugabe von SEBS nehmen die lateralen Ausdehnungen der streu-

enden Strukturen, hier die Lamellencluster, senkrecht zum Prim�arstrahl ab.
Dies wird aus der Abnahme des Streumassenradius r2 ersichtlich. Auch die

Ausdehnung der Mosaikblockgr�o�e D110 nimmt mit Zugabe von SEBS ab, wie
in Abb. 6.13 gezeigt. Durch Zugabe von SEBS wird auch der Gitterst�orungs-

9Aufgrund des anionischen Polymerisationsprozeesses hat SEBS einen Polydispersit�ats-
grad nahe 1. Es besitzt eine sehr enge Molekulargewichtsverteilung, dies schlie�t einen nen-
nenswerten Anteil niedermolekularen SEBS aus.
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parameter gII beein
u�t, er nimmt zun�achst ab, um mit zunehmendem SEBS-

Gehalt wieder anzusteigen. Dies unterst�utzt die Vermutung, da� durch die

Zugabe von SEBS die sekund�aren Kristallisationsprozesse beein
u�t werden

und somit eine Auswirkung auf die Mikrostrukturparameter der iPP-Matrix

zu beobachten ist. Die qualitative Clusterstruktur der iPP-Matrix bleibt erhal-

ten. Eine Lokalisierung des SEBS in die interlamellaren Zwischenbereiche der

iPP-Lamellencluster kann ausgeschlossen werden. SEBS ist in der iPP-Matrix

in eigenen Dom�anen entmischt.

Abb. 6.13: Mosaikblockgr�o�e D110 in (110)-Richtung sowie Gitterst�orungspara-

meter gII f�ur die iPP-Struktur als Funktion des SEBS-Gehalts (DH
110

nach Hose-

mann: 2, DS
110

nach Scherrer: 
, gII : 3).

In Abb. 6.14 sind verschiedene m�ogliche Morphologien f�ur das Blend

iPP/SEBS schematisch dargestellt. Die dominierende Morphologie ist sowohl
abh�angig von der Mischbarkeit der Komponenten als auch von auftretenden
Segregationsph�anomenen. Die amorphe Komponente SEBS kann w�ahrend des

Kristallisationsprozesses durch die Wachstumsfront der iPP-Matrix verdr�angt

werden. Dadurch k�onnen im Prinzip drei m�ogliche Morphologien entstehen:
interlamellar, inter�brillar oder intersph�arolithisch. Ist die Di�usion der nicht-

kristallinen Komponente langsam und/oder die Wachstumsrate hoch, kann
die nichtkristalline Komponente f�ur mischbare Blends in interlamellare Be-

reiche, f�ur nichtmischbare Blends inter�brillar eingeschlossen werden. Ist die

Di�usion schnell und/oder die Wachstumsrate niedrig, kann die nichtkristalli-
sierf�ahige Komponente aus den lamellaren Regionen herausdi�undieren und es

entsteht eine intersph�arolithische Struktur [271]. Die resultierende Morpholo-
gie ist also neben der Mischbarkeit bzw. Nichtmischbarkeit der Komponenten

von mehreren Faktoren abh�angig: der Wechselwirkungen zwischen den Ketten-
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segmenten der Komponenten, der Di�usionsgeschwindigkeit der nichtkristal-

lisierf�ahigen Komponente und der Ausbreitungsgeschwindigkeit der Kristalli-

sationsfront. Wenn die Segmentwechselwirkungen zwischen den unterschied-

lichen Molek�ulketten relativ schwach sind, werden die letzten beiden E�ekte

dominieren.

Abb. 6.14: Verschiedene M�oglichkeiten der Lokalisation der Minorkomponente A in

einem heterogenen Polymerblend A/C: a) interlamellar, b) intersph�arolithisch und

c) inter�brillar.

Die Di�usionsrate der SEBS-Kompomente wurde nicht direkt gemessen. Wohl
konnte durch zyklisches Tempern und Auskristallisieren festgestellt werden,
da� die Segregation der gr�o�eren SEBS-Einschl�usse mit einem Durchmesser
von ca. 2 �m, sehr langsam ist. Durch die Ausbildung eines thermoreversiblen

Netzwerks stabilisiert das in der iPP-Matrix verteilte SEBS die Phasenmor-
phologie des Blends iPP/SEBS. Es wird deshalb von einer niedrigen Di�usi-
onsgeschwindigkeit des SEBS in der iPP-Schmelze ausgegangen. Eine Lokali-
sierung des SEBS in den zwischenlamellaren Bereichen der iPP-Lamellen kann
aufgrund der KWRS-Ergebnisse ausgeschlossen werden. Lichtmikroskopische

Untersuchungen geben keinen Hinweis auf eine �uberwiegend intersph�arolithi-

sche Lokalisierung des SEBS. Die Resultate der vorliegenden Untersuchungen
zeigen, da� das SEBS �uberwiegend inter�brillar in der iPP-Matrix verteilt ist.

6.2.1 Zusammenfassung

Das durch Zugabe von SEBS beein
usste Kristallisationsverhalten sowie die
Auswirkungen auf die �Uberstrukturausbildung der iPP-Matrix in den Blends

iPP/SEBS konnte erkl�art werden. Ursache der Beein
ussung der Keimbildung

der iPP-Matrix sind Segregationse�ekte w�ahrend des Kristallisationsprozes-

ses sowie eine unterschiedlich feine Verteilung des SEBS, abh�angig von der

Funktionalisierung.
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Die Ergebnisse der isothermen Kristallisationskinetik der iPP-Matrix der

Blends iPP/SEBS zeigen eine komplexe Beein
ussung der Keimdichte M ,

abh�angig von der Verteilung des SEBS in der iPP-Matrix und der Funktio-

nalisierung des SEBS, auf:

� Die Abnahme der Keimdichte M und die Zunahme der Keimbildungs-

halbwertzeit tn wird durch Segregationse�ekte zwischen der iPP-Matrix

und der SEBS-Phase erkl�art. Heterogenit�aten di�undieren aus der iPP-

in die SEBS-Phase hinein. Trotz der Segregationse�ekte an der Grenz-

phase der beiden nichtmischbaren Komponenten und der daraus resul-

tierenden geringeren Keimdichte f�ur die iPP-Matrix bleibt die prim�are

Keimbildung in dem beobachteten Temperaturbereich eine heterogene,

sporadische Keimbildung.

Der unterschiedliche Verlauf der KeimdichteM der iPP-Matrix, abh�angig vom
SEBS-Typ, wird durch die Funktionalisierung des SEBS erkl�art:

� Durch die Funktionalisierung des EB-Blocks des SEBS wird die Wechsel-
wirkung zwischen iPP und SEBS verbessert. Dies erm�oglicht eine bessere
Dispergierung des f-SEBS in der iPP-Matrix und im Mittel einen klei-

neren Durchmesser der f-SEBS-Einschl�usse. Dadurch besitzt das Blend
iPP/f-SEBS gegen�uber demBlend iPP/nf-SEBS einen gr�o�eren Anteil an
Grenzphasenvolumen und somit mehr innere Grenz
�achen, durch die die
Heterogenit�aten di�undieren k�onnen. Das erkl�art die gegen�uber iPP/nf-
SEBS geringere KeimdichteM in dem Blend iPP/f-SEBS.

� Durch das Verfahren zur Funktionalisierung des SEBS werden aus dem
f-SEBS Heterogenit�aten ausgewaschen. Das macht sich in dem Blend
iPP/f-SEBS durch einen st�arkeren Konzentrationsgradienten und somit
eine erh�ohte Di�usion von Heterogenit�aten aus der iPP- in die f-SEBS-

Phase bemerkbar. Das erkl�art ebenfalls die geringe Keimdichte f�ur das

Blend iPP/f-SEBS.

� Die h�ohere Keimdichte bei Zugabe von nf-SEBS wird durch die Aus-
bildung der iPP/S-Grenzphasen an den iPP- und SEBS-Phasengrenzen

erkl�art.

Die DTA-Ergebnisse best�atigen das aufgestellte Konzept der Beein
ussung des

Kristallisationsverhaltens des iPPs durch Zugabe von SEBS:

� Die Verringerung der Schmelztemperatur TM
p bei Zugabe von f-SEBS

sowie die Konstanz von TM
p bei Zugabe von nf-SEBS weisen auf eine

gegen�uber nf-SEBS bessere Verteilung des f-SEBS in der iPP-Matrix

hin.
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� Die gegen�uber nf-SEBS feinere Verteilung des f-SEBS in der iPP-Matrix

f�uhrt zu einer Verringerung der Gesamtkristallisationsrate sowie einer

Verringerung der Kristallisationstemperatur Tp. Die Erh�ohung von Tp
bei Zugabe von nf-SEBS wird durch die nukleierendeWirkung der scharf

ausgepr�agten Phasengrenze iPP/S erkl�art.

Das Blend iPP/SEBS stellt innerhalb des untersuchten Konzentrationsbereichs

ein nichtmischbares System dar. Es wird sowohl f�ur SEBS als auch iPP die

jeweilige Glas�ubergangstemperatur gemessen:

� Die Glas�ubergangstemperatur der SEBS-Phase nimmt mit zunehmen-

dem SEBS-Gehalt, jedoch unabh�angig vom SEBS-Typ, zu. Das wird

mit dem zunehmendem Durchmesser der SEBS-Einschl�usse mit steigen-

dem SEBS-Gehalt erkl�art. Die Tg-Werte des f-SEBS liegen aufgrund der

erh�ohten Wechselwirkungen zwischen iPP und f-SEBS gegen�uber den
Wechselwirkungen zwischen iPP und nf-SEBS oberhalb der Tg(nf-SEBS)-
Werte.

Die Zugabe von SEBS hat keinen Ein
u� auf die kristalline Phase der iPP-
Matrix:

� Das iPP kristallisiert in der f�ur diesen Temperatur- und Druckbereich
typischen �-Modi�kation aus. Der Volumenkristall-Anteil des Blends
iPP/SEBS nimmt mit zunehmenden SEBS-Gehalt ab, jedoch bleibt der

Kristallanteil innerhalb der iPP-Phase konstant.

Auch der lineare Kristallanteil bleibt unbeein
u�t. Dies weist auf die un-

gest�orte Ausbildung der Lamellenstruktur hin. Die Au
�osung der trimodalen
Clusterstruktur f�ur die iPP-Matrix, unabh�angig von SEBS-Gehalt oder -Typ,

best�atigt dies:

� Durch die �uberwiegend inter�brillare Verteilung des SEBS in der iPP-

Matrix bleibt die lamellare �Uberstruktur der iPP-Matrix qualitativ un-
beein
u�t, kleine quantitative �Anderungen in den lamellaren und inter-

lamellaren Abst�anden sind die Konsequenz sekund�arer Kristallisations-

prozesse.
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6.3 Tern�are Blends iPP/PE/SEBS

Zun�achst werden die Ergebnisse der isothermen Kristallisationskinetik f�ur die

tern�aren Blends iPP/PE/SEBS diskutiert. Das durch die Segregationse�ekte

der Heterogenit�aten beein
u�te Keimbildungsverhalten der iPP-Matrix und

die dadurch ver�anderte Keimdichte spiegeln sich in den Werten f�ur die Keim-

bildungshalbwertzeit tn, die Keimdichte M und den Avrami-Exponenten n

wider. Durch die Zugabe von 5 Gew.-% f-SEBS zu iPP/LLDPE erh�oht sich

die Keimbildungshalbwertzeit tn, und die Werte f�ur die KeimdichteM nehmen

ab. Der Wert f�ur den Avrami-Exponenten n erh�oht sich von n=2,5 auf n=3,0.

Dies f�uhrt jedoch nicht zu einer qualitativen �Anderung des Keimbildungspro-

zesses, sondern ist eine Konsequenz der ver�anderten Wachstumsdimensionen

von dominierend dreidimensional zu dominierend zweidimensional. Dies wird

im folgenden erl�autert10. Durch die niedrige Keimdichte entspricht der mittlere

Sph�arolithendurchmesser der Schichtdicke der untersuchten Proben. Es wird

�uberwiegend zweidimensionales Kristallwachstum beobachtet. Gem�a� den iso-

thermen kristallisationskinetischenModellen betr�agt der Avrami-Exponent f�ur
das zweidimensionale Kristallwachstum und thermische Keimbildung n=3 und
f�ur athermische Keimbildung n=2 [78]. Der experimentell bestimmte Avrami-
Exponent n zeigt, da� durch die Segregationse�ekte die Heterogenit�aten in der
iPP-Phase so stark abnehmen, da� eine �uberwiegend zweidimensionale hete-
rogene sporadische Keimbildung vorherrscht. Analog l�a�t sich das Verhalten

in dem Blend iPP/HDPE bei Zugabe von 5 Gew.-% f-SEBS erkl�aren. Hier
ist f�ur die Keimdichte M ein Maximum und f�ur den Avrami-Exponenten n

ein Anstieg von n=2 auf n=3 zu beobachten. Durch die hohe Keimdichte ist
nun der mittlere Sph�arolithenradius im Mittel kleiner als die Schichtdicke des
Films der untersuchten Blends. Es wird dreidimensionalesWachstum beobach-

tet. Die Keimbildung ist nun eine �Uberlagerung aus heterogener sporadischer
und athermischer Keimbildung. Die experimentellen Ergebnisse, d.h. die Ent-
wicklung der Zahl der Keime als Funktion der Zeit zeigen jedoch f�ur alle Blends
iPP/PE/SEBS, unabh�angig vom SEBS- und PE-Typ, eine dominierend hete-
rogene sporadische Keimbildung.

Der Verlauf der S�attigungskeimdichteM0 zeigt gut das segregationsabh�angige
Verhalten des Keimbildungsprozesses f�ur die Blends iPP/PE/SEBS. Dies ist

Abb. 6.15 dargestellt. Die S�attigungskeimdichteM0 ist abh�angig vom f-SEBS-
Gehalt und PE-Typ. F�ur das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS durchl�auft M0 bei

5 Gew.-% f-SEBS ein Minimum, um mit steigendem SEBS-Gehalt leicht zu-

zunehmen. Die S�attigungskeimdichte M0 f�ur das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS

ist jedoch niedriger als f�ur das Ausgangsblend iPP/LLDPE. F�ur das Blend

iPP/HDPE/SEBS durchl�auft M0 bei 5 Gew.-% f-SEBS ein Maximum und

10Auf die Beziehung zwischen Schichtdicke d und mittlerem Sph�arolithenradius r bei
der isothermen Kristallisationskinetik wird in einer anderen Untersuchung n�aher eingegan-
gen [170]. Durch Einf�uhrung einer kritischen Schichtdicke kann zwischen zwei- und dreidi-
mensionalem Wachstum unterschieden werden.
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nimmt mit steigendem SEBS-Gehalt ab. Wenn, wie angenommen, Segrega-

tionse�ekte von Heterogenit�aten die Ursache der Abnahme der Keimdichte

der iPP-Matrix sind, so kann eine feiner verteilte PE- oder SEBS-Phase auf-

grund des h�oheren Anteils an Grenzphasenvolumen auch mehr Grenz
�ache f�ur

die Di�usion zur Verf�ugung stellen. Lichtmikroskopische Untersuchungen der

D�unnschnitte ergaben, da� der mittlere DurchmesserD der HDPE-Einschl�usse

gr�o�er als der der LLDPE-Einschl�usse ist (siehe Abb. 5.44). Dies weist auf eine,

gegen�uber dem LLDPE, schlechtere Verteilung der HDPE-Phase in der iPP-

Matrix hin und f�uhrt zu einer geringeren inneren Ober
�ache, durch welche die

Di�usion der Heterogenit�aten statt�nden kann. Die Zugabe von f-SEBS f�uhrt,

unabh�angig vom PE-Typ zu einer Abnahme des mittleren Durchmessers der

PE-Einschl�usse.

Abb. 6.15: S�attigungskeimdichte M0 der iPP-Matrix f�ur die Blends iPP/PE/SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts: a) iPP/LLDPE/SEBS, b) iPP/HDPE/SEBS (2: f-

SEBS, 
: nf-SEBS).

Der Verlauf der S�attigungskeimdichteM0 als Funktion des f-SEBS-Gehalts ist

durch die konstante Abnahme der mittleren Gr�o�e der PE-Einschl�usse und die

Verteilung der SEBS-Dom�anen zu erkl�aren. Die Abnahme von M0 im Blend
iPP/LLDPE/SEBS bei Zugabe von f-SEBS wird durch die Segregation der He-

terogenit�aten aus der iPP-Matrix erkl�art. Das Minimum bei 5 Gew.-% f-SEBS
weist auf eine feine Verteilung der SEBS-Phase in der iPP-Matrix hin. Mit

steigendem SEBS-Gehalt werden imMittel die SEBS-Dom�anen gr�o�er und der

Anteil des in der iPP/PE-Grenzphase lokalisierten SEBS nimmt zu. Es steht
somit weniger Grenzphasenanteil in der iPP-Matrix f�ur Di�usionsprozesse zur
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Verf�ugung. Als Konsequenz nimmt M0 mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt zu,

bleibt jedoch deutlich unterhalb des Wertes f�ur das Blend iPP/LLDPE. Analog

l�a�t sich der Verlauf vonM0 f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des

f-SEBS-Gehalts erkl�aren. Die HDPE-Phase bildet in der iPP-Matrix im Ver-

gleich zum LLDPE gr�o�ere Einschl�usse. Zugabe von 5 Gew.-% f-SEBS f�uhrt

wegen der Bildung von SEBS-Einschl�ussen in der iPP-Matrix zu zus�atzlichem

Grenzvolumen, durch das Di�usionsprozesse statt�nden k�onnen. Der Anstieg

vonM0 zeigt, da� sowohl SEBS als auch HDPE relativ gro�e Einschl�usse in der

iPP-Matrix bilden und eine geringere Di�usion der Heterogenit�aten statt�ndet.

Dies korreliert mit dem beobachteten Anstieg des DurchmessersD(HDPE) der

HDPE-Einschl�usse in der iPP-Matrix f�ur niedrigen f-SEBS-Gehalt. Mit zuneh-

mendem f-SEBS-Gehalt nimmt die S�attigungskeimdichteM0 ab, hier ist auch

eine Abnahme der D-Werte zu beobachten. Somit ist die Abnahme des Durch-

messers der PE-Einschl�usse mit steigendem f-SEBS-Gehalt eine Erkl�arung f�ur

die Abnahme von M0. Die M0-Werte in dem Blend iPP/HDPE/f-SEBS lie-

gen immer oberhalb der M0-Werte de Blends iPP/LLDPE/f-SEBS. Dies l�a�t

auf eine feinere Dispergierung der LLDPE-Phase gegen�uber der HDPE-Phase
in der iPP-Matrix schlie�en. Eine unterschiedliche Di�erenz der Grenz
�achen-

energien zwischen den jeweiligen Komponenten iPP und SEBS mit LLDPE
sowie HDPE ist theoretisch m�oglich, aufgrund der gleichen chemischen Struk-
tur der PE-Typen aber unwahrscheinlich. Dies wird durch den in Abb. 6.17
dargestellten Verlauf des Produktes der Grenz
�achenenergien ��e best�atigt.
Durch Zugabe von f-SEBS bleibt ��e, unabh�angig von PE-Typ und SEBS-
Gehalt, nahezu konstant.

Wenn man neben der Dispergierung der SEBS-Phase in der iPP-Matrix noch
eine m�ogliche Anreicherung des SEBS in dem Grenzphasenvolumen zwischen
iPP und PE ber�ucksichtigt, �andert sich das in der iPP-Matrix vorhandene
Grenzphasenvolumen ebenfalls. Eine gegen�uber dem HDPE feiner verteilte
LLDPE-Phase bietet mehr Grenzphasenvolumen zwischen iPP und PE. In

diesem Grenzphasenvolumen kann das SEBS lokalisiert sein und f�uhrt zu einer
Vergr�o�erung des Grenzphasenvolumens zwischen den beiden nichtmischba-
ren Komponenten iPP und PE. Eine �uberwiegende Lokalisierung des SEBS

in der Grenzphase iPP/PE hat eine Abnahme des SEBS/iPP- Grenzphasen-
volumens zur Folge, kann aber aufgrund vertr�aglichkeitsmachender Wechsel-

wirkungen zwischen iPP und PE zu einer Verkleinerung des Durchmessers der
PE-Einschl�usse f�uhren. Eine signi�kante Verkleinerung der D-Werte f�ur die

PE-Einschl�usse ist, wie schon erw�ahnt, nicht zu beobachten. Jedoch l�a�t sich
die Lokalisierung eines Anteils SEBS an der Grenzphase nicht ausschlie�en. Es

wird somit von einer dominierend in der iPP-Matrix entmischten SEBS-Phase

und nur von einem in geringem Ma�e in der Grenzphase lokalisiertem SEBS

ausgegangen.

Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt f�ur beide PE-Typen zu einer Erh�ohung der
S�attigungskeimdichteM0. Der sehr starke Anstieg mit zunehmendemnf-SEBS-

Gehalt ist nicht allein mit einer ver�anderten Dispergierung des nf-SEBS in

der iPP-Matrix zu erkl�aren. Ebenso kann die scharf ausgebildete Grenzphase
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zwischen iPP und den nf-SEBS-Einschl�ussen, wie schon bei den bin�aren Blends

iPP/nf-SEBS dargelegt, eine nukleierende Wirkung haben. In der Literatur

wurde z.B. auf die nukleierende Wirkung der scharf ausgebildeten Grenz
�ache

zwischen iPP und PS hingewiesen [93]. Ebenso wie f�ur das f-SEBS kann auch

f�ur das nf-SEBS eine dominierende Lokalisierung in der iPP/PE Grenzphase

ausgeschlossen werden. Die lichtmikroskopischen Untersuchungen zeigen aber,

da� die Abnahme der Durchmesser der PE-Einschl�usse bei Zugabe von nf-

SEBS gr�o�er als bei Zugabe von f-SEBS ist. Gegen�uber den Blends iPP/PE/f-

SEBS kann in den Blends iPP/PE/nf-SEBS mehr SEBS in dem Grenzvolumen

zwischen iPP und PE lokalisiert sein.

Im folgenden wird der Ein
u� des SEBS auf die Wachstumsrate G der iPP-

Matrix in den Blends iPP/PE/SEBS diskutiert. Wie in Abb. 5.29 gezeigt,

bleibt f�ur h�ohere Kristallisationstemperaturen die Wachstumsrate G bei Zu-

gabe von SEBS nahezu konstant. Dies zeigt, da� in diesem Temperaturbereich

kein Ein
u� auf den Anlagerungsproze� an der iPP-Wachstumsfront festzu-

stellen ist. Die kristallisierenden iPP-Ketten di�undieren in der Schmelze un-
gehindert an die Wachstumsfront, ein Ein
u� auf grenz
�achenthermodynami-
sche Gr�o�en kann ausgeschlossen werden [176]. Der Verlauf von G zeigt jedoch

bei der niedrigsten Kristallisationstemperatur T = 400 K einen vom PE- und
SEBS-Typ abh�angigen Verlauf. Dies spiegelt sich auch in dem in Abb. 6.16
dargestellten Verhalten der maximalen Wachstumsrate Gmax der iPP-Sph�aro-
lithe f�ur die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts wider. Ein
Vergleich von Abb. 5.29 mit Abb. 6.16 zeigt, da� die gem�a� Gl. 4.6 extrapolier-

ten Gmax-Werte die gleiche Tendenz aufweisen wie die experimentell bestimm-
ten G-Werte bei der niedrigsten Kristallisationstemperatur. Der Verlauf der
Gmax-Werte zeigt also den Ein
u� des SEBS und des PEs auf die kinetischen
Prozesse w�ahrend des Wachstumsprozesses.

Am einfachsten ist das Verhalten von Gmax bei Zugabe von f-SEBS zu er-

kl�aren. Wie schon in Kapitel 2 dargelegt, sollte sich die Wachstumsrate in
einem nichtmischbaren mehrkomponentigen System nicht �andern. Genau die-
ses Verhalten ist f�ur die Blends iPP/PE/f-SEBS bei Zugabe von f-SEBS zu
beobachten. Die �Anderung von Gmax bei Zugabe von nf-SEBS widerspricht

scheinbar der Nichtbeein
ussung der Wachstumsrate in nichtmischbaren mehr-

komponentigen Polymersystemen. In den bin�aren Blends iPP/SEBS war, un-
abh�angig vom SEBS-Typ, eine Abnahme von Gmax zu beobachten. Dies wurde

durch die lokale Ausbildung eines SEBS-Netzwerks der fein verteilten SEBS-
Einschl�usse erkl�art. Dadurch kann der Massentransport von iPP-Ketten an

die Wachstumsfront behindert werden. Ferner k�onnen die fein verteilte SEBS-
Phase sowie die PE-Einschl�usse die Wachstumsrate durch Verdr�angungsspro-

zesse ver�andern. Je kleiner die mittleren PE- bzw. SEBS-Einschl�usse sind, d.h.
je feiner die Minorphasen in der iPP-Matrix verteilt sind, desto deutlicher ist

der E�ekt ausgepr�agt [100, 99]. Eine Abnahme von Gmax ist auch f�ur das Blend

iPP/HDPE/nf-SEBS zu beobachten. Warum bleibt Gmax jedoch unbeein
u�t
bei Zugabe von f-SEBS, obwohl f-SEBS sich feiner in der iPP-Matrix vertei-

len soll? Durch die Funktionalisierung werden die Wechselwirkungen zwischen
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Abb. 6.16: Maximale Wachstumsrate Gmax der iPP-Sph�arolithe f�ur die

Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts: a) iPP/LLDPE/SEBS,

b) iPP/HDPE/SEBS (2: f-SEBS, 
: nf-SEBS).

den iPP- und SEBS-Ketten erh�oht. Dies kann ein Verdr�angen der f-SEBS-
Einschl�usse durch die iPP-Wachstumsfront bei niedrigen Kristallisationstem-
peraturen unterdr�ucken.

Eine Erkl�arung f�ur die Zunahme der maximalen Sph�arolitenwachstumsge-

schwindigkeit Gmax bei Zugabe von nf-SEBS f�ur das Blend iPP/LLDPE/nf-
SEBS kann nicht eindeutig gegeben werden. Wie in Kapitel 2 erl�autert, wird
die Wachstumsrate G durch die Schmelztemperatur TM und die Glas�uber-
gangstemperatur Tg der iPP-Matrix mit beein
u�t. Nimmt Tg der iPP-Matrix

ab, so nimmt G aufgrund der gestiegenen molekularen Mobilit�at der kristalli-

sierf�ahigen Ketten zu. Umgekehrt nimmtG bei Zunahme von Tg ab, da nun die

Segmentmobilit�at abnimmt [103]. Die Zugabe von f-SEBS f�uhrt in dem Blend

iPP/LLDPE/SEBS gegen�uber der Zugabe von nf-SEBS zu h�oheren Glas�uber-
gangstemperaturen f�ur die iPP-Phase. ImGegensatz dazu f�uhrt die Zugabe von

nf-SEBS in dem Blend iPP/HDPE/SEBS gegen�uber der Zugabe von f-SEBS
zu h�oheren Tg(iPP)-Werten. Somit k�onnen die unterschiedlichen Tendenzen

von Gmax in den Blends iPP/LLDPE/SEBS im Prinzip erkl�art werden. Die
st�arkere Abnahme der Segmentmobilit�at der kristallisierf�ahigen iPP-Ketten an

der Wachstumsfront f�uhrt f�ur das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS gegen�uber dem

Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS zu niedrigeren Gmax-Werten. Die iPP-Ketten be-
sitzen in dem Blend iPP/HDPE/nf-SEBS wegen der Zunahme der Glas�uber-
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gangstemperatur der iPP-Phase eine niedrigere Segmentmobilit�at und somit

gegen�uber dem Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS eine niedrigere Wachstumsrate.

Die in den Abb. 5.29 und 6.16 dargestellten �Anderung von G bzw. Gmax sind

jedoch kein Hinweis auf eine m�oglicheMischbarkeit von iPP mit SEBS oder PE

auf molekularer Ebene. In mischbaren Blends mu� aufgrund des Verd�unnungs-

e�ektes des kristallisationsf�ahigemMaterials mit der mischbaren Komponente,

in unserem Fall SEBS oder PE, bei der kritischen sekund�aren Keimbildungsar-

beit �G�
s ein zus�atzlicher Term ber�ucksichtigt werden. Die Wachstumsrate G

wird dann durch Gl. 2.23 bzw. Gl. 2.24 beschrieben. Im Falle der Mischbarkeit

der Komponenten sollte also G unter anderem eine Funktion des iPP-Gehalts

sein und mit zunehmendem SEBS-Gehalt monoton abnehmen. Dies wird in

der vorliegenden Untersuchung f�ur Gmax nicht beobachtet, die �Anderungen

sind nahezu unabh�angig vom SEBS-Gehalt.

Abb. 6.17 zeigt den Verlauf des Produkts der Grenz
�achenenergien ��e als

Funktion des SEBS-Gehalts. Die Zugabe von f-SEBS hat, unabh�angig vom

PE-Typ sowie der SEBS-Konzentration, nahezu keinen Ein
u� auf den Ver-
lauf von ��e. Die Zugabe von nf-SEBS f�uhrt zu sehr geringen �Anderungen,
��e kann aber im Mittel als konstant angesehen werden. Dies best�atigt die

Nichtbeein
ussung der grenz
�achenthermodynamischen Verh�altnisse bei Zu-
gabe von SEBS. Die extrapolierten kristallisationskinetischen Gr�o�en sind im
Anhang in den Tabellen A.29 bis A.35 aufgelistet.

Die Diskussion der isothermen kristallisationskinetischen Ergebnisse f�ur die
tern�aren Blends iPP/PE/SEBS zeigt, da�:

� das f-SEBS sich gegen�uber dem nf-SEBS feiner in der iPP-Matrix verteilt,

� die Funktionalisierung zu einer anderen Ankopplung der SEBS-Phase an
die iPP-Phase f�uhrt,

� die Erh�ohung der Keimdichte des iPP durch Zugabe von nf-SEBS durch
die keimbildendeWirkung der PS-iPP-Grenz
�achen an der iPP-nf-SEBS

Grenzphase in der iPP-Matrix verursacht wird,

� unterschiedliche kinetische E�ekte an der iPP/SEBS-Grenzphase,

abh�angig von der Funktionalisierung des SEBS, die Keimbildung beein-

ussen.

Die Ergebnisse der DTA-Untersuchungen st�utzen das aufgrund der isother-
men kristallisationskinetischen Ergebnisse entwickelte Konzept der Rolle des
SEBS in den Blends iPP/PE/SEBS. Die Abnahme der Schmelztemperatur

TM
p der iPP-Matrix in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS bei Zugabe von f-SEBS

ist ein typisches Ph�anomen der Schmelzpunkterniedrigung und weist auf die

feine Verteilung des f-SEBS in der iPP-Matrix hin. Die Abnahme von TM
p ist

bei Zugabe von nf-SEBS nicht so stark ausgepr�agt. Auch die vom SEBS-Typ
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Abb. 6.17: Produkt der Grenz
�achenenergien ��e f�ur die Blends iPP/PE/SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts: a) iPP/LLDPE/SEBS, b) iPP/HDPE/SEBS (2: f-

SEBS, 
: nf-SEBS).

abh�angige �Anderung der Peaktemperatur der Kristallisation Tp weist auf eine
feinere Verteilung des f-SEBS gegen�uber dem nf-SEBS in der iPP-Matrix hin.
Die Verschiebung von Tp zu niedrigeren Temperaturen bei Zugabe von f-SEBS
ist ein Indiz f�ur eine verz�ogerte Kristallisation aufgrund der in der iPP-Matrix

feinstverteilten f-SEBS-Einschl�usse.

Die Verl�aufe der Keimdichte M und der Kristallisationstemperatur Tp zei-
gen die gleiche Konzentrationsabh�angigkeit bei Zugabe von f-SEBS. Dies wird
durch die segregationsbedingte Abnahme der Heterogenit�aten in der iPP-

Matrix erkl�art. Die Migration der Heterogenit�aten aus der iPP-Phase heraus

f�uhrt bei der Kristallisation im Temperaturgradienten zu einer Verschiebung
des Kristallisationsprozesses zu niedrigeren Temperaturen. Die Verschiebung

von Tp zu h�oheren Temperaturen bei Zugabe von nf-SEBS ist eine Best�ati-
gung sowohl f�ur die Migration der Heterogenit�aten aus der nf-SEBS- in die

iPP-Matrix als auch f�ur die Ausbildung einer Grenzphase mit nukleierenden

Eigenschaften zwischen iPP und den in der iPP-Matrix vorhandenen nf-SEBS-
Einschl�ussen. Die unterschiedliche Beein
ussung des Kristallisationsverhaltens
der iPP-Matrix durch die unterschiedlichen PE- und SEBS-Typen zeigt sich

auch im Verhalten der Di�erenz von extrapolierter Onset-Temperatur der Kri-

stallisation und der Peaktemperatur der Kristallisation Tc � Tp. Diese Gr�o�e

ist ein Ma� f�ur die Gesamtkristallisationsrate, je kleiner Tc � Tp, desto h�oher
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ist die Gesamtrate [258, 259]. Nahezu unabh�angig vom SEBS-Typ f�uhrt in den

Blends iPP/LLDPE/SEBS die Zugabe von nf-SEBS zu einer Erh�ohung der

Gesamtkristallisationsrate. Bei Zugabe von f-SEBS bleibt die Gesamtkristalli-

sationsrate unbeein
u�t.

Ein analoges Verhalten des Kristallisations- und Schmelzverhaltens der iPP-

Matrix ist f�ur die Blends iPP/HDPE/SEBS zu beobachten. Jedoch ist auch

der Kristallisationsproze� der HDPE-Phase zu ber�ucksichtigen, der die Kri-

stallisation der iPP-Matrix beein
u�t [247]. Die in der vorliegenden Arbeit

verwendeten Polymere iPP und HDPE haben bei einer Abk�uhlrate von 5 K

pro Minute �ahnliche Kristallisationstemperaturen. Das HDPE besitzt jedoch

eine deutlich h�ohere Gesamtkristallisationsrate. Die im Temperaturgradienten

erzeugten kleinen HDPE-Kristallite wirken als Keimbildner f�ur die noch nicht

vollst�andig auskristallisierte iPP-Schmelze und beschleunigen den Transfor-

mationsproze� [6]. Dies erkl�art die gegen�uber den Blends iPP/LLDPE/SEBS

niedrigeren Tc � Tp-Werte und f�uhrt in den Blends iPP/HDPE/SEBS auch

bei Zugabe von f-SEBS zu einer leichten Verschiebung der Tp-Werte zu h�oher-
en Temperaturen. Unabh�angig vom SEBS-Typ bleibt die Schmelztemperatur
der iPP-Matrix nahezu konstant. Dies ist ein Hinweis auf die unterschiedliche
Verteilung des SEBS in der iPP-Matrix, abh�angig vom PE-Typ.

Die Ergebnisse der kristallisationskinetischen Untersuchungen zeigen den Ein-

u� des SEBS auf die Keimbildung und das Kristallisationsverhalten der iPP-
Matrix. Die Auswirkungen auf die Wechselwirkungen der PE-Phase werden
nicht erfa�t. Ein indirekter Nachweis der Lokalisierung des SEBS in dem
Grenzphasenvolumen zwischen iPP und PE und damit der Wechselwirkung

zwischen PE und SEBS kann jedoch in der Abnahme des Durchmessers der
PE-Einschl�usse bei Zugabe von nf-SEBS zu den Blends iPP/PE/SEBS gesehen
werden. Eine genaue Analyse des Verhaltens der 
-Relaxation der PE-Phase
bei Zugabe von SEBS liefert weitere Informationen �uber eine m�ogliche Wech-
selwirkung zwischen PE und SEBS sowie der Lokalisierung des SEBS in der

PE/iPP-Grenzphase. Molek�ulketten nehmen in der Grenzphase nichtmischba-
rer Polymere, wie iPP und PE, Nichtgleichgewichtszust�ande bez�uglich ihrer
Kettenkonformation ein [49]. Durch die zus�atzliche Lokalisierung des SEBS in

der iPP/PE-Grenzphase �andert sich dort die Konformation der PE-Kette. Ist
SEBS im Grenzvolumen lokalisiert, so kann durch die gute Wechselwirkung
zwischen den Ethylensequenzen des EB-Blocks des SEBS mit der amorphen

PE-Phase eine Verbreiterung der Grenz
�ache zwischen SEBS und PE entste-

hen. Die 
-Relaxation kann so schon bei niedrigeren Temperaturen statt�nden.
Der geringe Ein
u� des SEBS auf die Temperatur der 
-Relaxation der HDPE-

Phase T
(HDPE) gegen�uber T
(LLDPE) wird durch den gegen�uber LLDPE
h�oheren Kristall-AnteilXc der HDPE-Komponente erkl�art. Die Kristallite wir-

ken wie Vernetzungspunkte und beeintr�achtigen die vollst�andige Relaxation

der amorphen Phase. Aufgrund der hohen Kristallinit�at kann die amorphe
Phase des HDPE als quasi vernetzt angesehen werden. Dadurch tritt in HD-

PE erst bei h�oheren Temperaturen die 
-Relaxation auf. Durch den gegen�uber
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LLDPE geringeren Anteil an amorpher Phase in HDPE kann es bei einer Loka-

lisierung des SEBS in der iPP/HDPE-Grenzphase nur zu einer sehr geringen

Durchdringung zwischen den HDPE- und SEBS-Molek�ulen an der Phasen-

grenze kommen. Eine Beein
ussung des Relaxationsverhaltens zeigt sich erst

beim h�ochsten SEBS-Gehalt in einer Verschiebung von T
(HDPE) zu niedrige-

ren Temperaturen. Die monotone Abnahme von T
(LLDPE) mit steigendem

SEBS-Gehalt weist auf eine bessere Wechselwirkung zwischen LLDPE und

SEBS hin. LLDPE und HDPE sind jedoch chemisch gleich. Sie unterscheiden

sich nur in einigen physikalischen Eigenschaften, unter anderem im Verzwei-

gungsgrad und der L�ange der Verzweigungen. Dies f�uhrt, wie schon erw�ahnt,

zu unterschiedlichen Kristallanteilen. Durch das h�ohere Gesamtvolumen der

amorphen LLDPE-Phase und die bessere Dispergierung des LLDPEs in der

iPP-Matrix wird insgesamt ein gr�o�eres Grenzphasenvolumen iPP/LLDPE zur

Verf�ugung gestellt, in dem SEBS lokalisiert sein kann.

Welche Wechselwirkungen k�onnen zwischen PE und SEBS statt�nden, die zu

einer Verschiebung der 
-Relaxation der PE-Phase zu niedrigeren Temperatu-
ren f�uhren, die Glas�ubergangstemperatur der SEBS-Phase Tg(SEBS) aber na-
hezu unbeein
u�t lassen? Eine ausgepr�agte Wechselwirkung zwischen den Sty-

roldom�anen und den PE-Sequenzen ist unwahrscheinlich11. Es wird daher von
einer Wechselwirkung zwischen den EB-Bl�ocken und den PE-Sequenzen aus-
gegangen. Die mittlere Grenzschichtdicke einer �ktiven12 PE/EB-Grenzphase
kann unter Zuhilfenahme einiger wichtiger Parameter abgesch�atzt werden. Bei
einer Temperatur von 413 K erh�alt man nach Gl. 2.4 und Gl. 2.9 eine mittlere

Grenzschichtdicke von al � 23 nm [41, 49]. Dieser Wert f�ur al ist unrealistisch
hoch, aber die dadurch charakterisierte breite Phasengrenze ist ein Hinweis
auf die gute Wechselwirkung zwischen PE und den EB-Bl�ocken des SEBS an
der Phasengrenze. Diese Wechselwirkung ist lokal auf jeweils einzelne Sequen-
zen beschr�ankt und somit nur bei lokalen Relaxationen im Glaszustand des
PE festzustellen. Dieser lokale Relaxationsmodus ist bei den Ethylensequenzen

des EB-Blocks im mechanischen Relaxationsspektrum f�ur SEBS13 sowie in den
Relaxationspektren der bin�aren Blends iPP/SEBS nicht beobachtet worden.
Eine Erkl�arung kann die Fixierung der Ethylensequenzen durch das, eine h�ohe-

re Glas�ubergangstemperatur vorweisende Butylen sein. Im Temperaturbereich
der 
-Relaxation ist der EB-Block des SEBS noch im Glaszustand. Die Buty-

lensequenzen besitzen eine relativ hohe Glas�ubergangstemperatur im Bereich
250 K. Dadurch sind 
-Relaxationen der Ethylensequenzen im EB-Block sehr

stark eingeschr�ankt. Auf die Glas�ubergangstemperatur des SEBS hat diese Art
der Wechselwirkung somit keinen Ein
u�, da bei diesem Ph�anomen aufgrund

des kooperativen Charakters die Relaxation l�angerer Kettensequenzen n�otig

ist. Es wird davon ausgegangen, da� bei der Relaxation bei der Glas�ubergang-

11Die Ausdehnung der Grenzphase zwischen PE und PS betr�agt al � 15�A [58]. Dies weist
auf ein nichtmischbares System mit einer scharf ausgebildeten Phasengrenze hin.

12Die Grenzschicht ist deshalb �ktiv, weil nur die EB-Sequenzen des SEBS bei der Aus-
bildung der Grenz
�ache ber�ucksichtigt werden.

13In Abb. 4.4 ist immechanischen Relaxationsspektrums des SEBS im Temperaturbereich
der 
-Relaxation des PE kein Signal erkennbar.
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stemperatur 50 bis 100 Hauptkettensegmente involviert sind, dies entspricht

15 bis 30 statistischen Kettensegmenten b mit einer mittleren Segmentl�ange b

im Bereich b = 5�7�A [267, 268]. Die Temperaturen der 
-Relaxation der PE-

Phase bei Zugabe von f-SEBS liegen oberhalb den T
(PE)-Werten bei Zugabe

von nf-SEBS. Dies zeigt 1), da� das SEBS teilweise in der Grenzphase loka-

lisiert ist, sonst w�are eine Unterscheidung beider SEBS-Typen nicht m�oglich

und 2), da� durch den Einbau der funktionellen Gruppen die Wechselwirkun-

gen zwischen PE und den EB-Sequenzen des SEBS erh�oht worden sind. Eine

durch die Funktionalisierung des SEBS st�arkere Ankopplung des EB-Blocks

an die PE-Phase erkl�art die h�oheren T
(PE)-Werte durch Zugabe von f-SEBS

gegen�uber Zugabe von nf-SEBS.

Im Gegensatz zu den bin�aren Blends iPP/SEBS, in denen die Glas�ubergang-

stemperatur Tg(iPP) gegen�uber dem Ausgangssystem iPP nahezu konstant

bleibt, nimmt in den tern�aren Blends iPP/PE/SEBS Tg(iPP) bei Zugabe von

SEBS gegen�uber den Blends iPP/PE deutlich zu. Als Ursache f�ur dieses Ver-

halten kann die F�ahigkeit des SEBS zur Ausbildung eines thermoreversiblen
Netzwerks angesehen werden. Dadurch werden der amorphen iPP-Phase bei
der Relaxation Beschr�ankungen auferlegt, so da� sich die Tg(iPP) zu h�oheren

Werten verschiebt. Das thermoreversible Netzwerk sollte sich aber ebenso in
den bin�aren Blends iPP/SEBS gebildet haben. Dies wird durch mechanische
Untersuchungen auch best�atigt [168]. Ferner weist die bisherige Diskussion
darauf hin, da� auch in den Blends iPP/SEBS das SEBS in der iPP-Matrix
fein dispergiert ist und eigene Dom�anen bildet. Wenn die Ausbildung eines

Netzwerkes die Ursache f�ur die Verschiebung der Tg(iPP)-Werte ist, dann soll-
te dies auch in den bin�aren Blends zu beobachten sein. Das ist aber nicht
der Fall. In den bin�aren Blends iPP/SEBS bleibt Tg(iPP), nahezu unabh�angig
von der Zugabe von SEBS, konstant. Ein Vergleich der Glas�ubergangstempe-
ratur des iPP des Ausgangssystems iPP, d.h. ohne PE oder SEBS, mit der
Glas�ubergangstemperatur des iPP in den tern�aren Blends iPP/PE/SEBS bei

hohen SEBS-Gehalten zeigt, da� sie gleich sind. Sie liegen um 275 K. Die
Zugabe von SEBS hebt die durch die PE-Komponente verursachte Herabsen-
kung der Glas�ubergangstemperatur der iPP-Matrix auf. Dies kann aufgrund

der Nichtmischbarkeit der drei Komponenten nur dann der Fall sein, wenn
ein bestimmter Anteil des SEBS in der Grenzphase zwischen iPP und PE lo-

kalisiert ist. Die �Anderung von Tg(iPP) durch Zugabe von SEBS ist somit
ein weiteres Indiz daf�ur, da� ein Teil des SEBS in der Grenzphase lokalisiert

ist. Mit dieser Interpretation k�onnen auch die unterschiedlichen Ein
�usse der
Funktionalisierung des SEBS auf die Verl�aufe der Tg(iPP)-Werte in Abh�angig-

keit vom PE-Typ erkl�art werden. In dem Blend iPP/LLDPE/SEBS liegen die

Tg(iPP)-Werte bei Zugabe von f-SEBS oberhalb der Tg(iPP)-Werte bei Zuga-

be von nf-SEBS. In dem Blend iPP/HDPE/SEBS ist dies genau umgekehrt.

Die Funktionalisierung des SEBS verbessert die Wechselwirkung des SEBS so-
wohl mit iPP als auch mit PE. Durch die Funktionalisierung verteilt sich das

f-SEBS gegen�uber dem nf-SEBS besser in der Matrix. Bei gen�ugend hohem

Volumenanteil der iPP/PE-Grenzphase kann mit gr�o�erer Wahrscheinlichkeit

mehr f-SEBS innerhalb dieses Grenzphasenvolumens lokalisiert sein. Aufgrund
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der gegen�uber HDPE besseren Dispergierung des LLDPE in der iPP-Matrix

wird f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS auch von einem gr�o�eren Grenzpha-

senvolumen ausgegangen. Es sollte somit auch mehr SEBS in der Grenzphase

lokalisiert sein und die Glas�ubergangstemperatur der iPP-Matrix beein
ussen.

Dies ist in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS, nahezu unabh�angig vom SEBS-

Gehalt und -Typ auch zu beobachten. In dem Blend iPP/HDPE/SEBS ist

aufgrund der schlechteren Dispergierung des HDPE in der iPP-Matrix der

Grenzphasenvolumenanteil geringer. Somit ist der diskutierte E�ekt auch klei-

ner. Ebenso wie in den bin�aren Blends liegen die Tg(f-SEBS)-Werte oberhalb

der Tg(nf-SEBS)-Werte. Dieses Verhalten ist unabh�angig vom PE-Typ. Die

Funktionalisierung erh�oht die Wechselwirkung zwischen iPP und SEBS und

f�uhrt so zu einer st�arkeren Ankopplung der SEBS-Phase an die iPP-Matrix.

Die Zugabe von SEBS f�uhrt zu einer Abnahme des Volumen-Kristallanteils

Xc der Blends iPP/PE/SEBS. Der erwartete Kristallanteil X
theo
c als Summe

von Xc(iPP) und Xc(PE) der jeweiligen Komponenten unter Ber�ucksichtigung

ihres Gewichtsanteils in den Blends stimmt jedoch mit dem experimentell be-
stimmten Verlauf von Xc ausgezeichnet �uberein. Dies ist ein Indiz f�ur die un-
gest�orte Ausbildung der kristallinen iPP-Phase, unabh�angig von der Zugabe

von SEBS oder PE. Der Volumen-Kristallanteil der iPP-Phase Xc(iPP) in dem
Blend iPP/PE/SEBS bleibt konstant und best�atigt die in Kap. 6.1 erw�ahnte
ungest�orte Koexistenz beider kristalliner Strukturen iPP und PE. Auch die
PE-Phase kristallisiert ungest�ort von der Zugabe des SEBS aus.

Durch Zugabe von SEBS �andert sich die �Uberstruktur der iPP-Matrix in den

tern�aren Blends iPP/PE/SEBS nicht. Es wird trotz der Gegenwart der beiden
Komponenten PE und SEBS die charakteristische lamellare �Uberstruktur der
iPP-Matrix ausgebildet. Die lamellaren Dicken und interlamellaren Abst�ande

�andern sich, abh�angig vom PE- und SEBS-Typ, dies ist aber nicht durch ei-
ne Lokalisierung des SEBS auf interlamellarer Ebene, d.h. im Nanometerbe-

reich, zur�uckzuf�uhren. W�are dies der Fall, so k�onnte von einem mischbaren
oder in einem bestimmten Konzentrationsbereich teilweise mischbaren System
ausgegangen werden [270]. In der bisherigen Diskussion konnte jedoch gezeigt
werden, da� alle Ergebnisse auf eine Nichtmischbarkeit der Komponenten hin-

weisen. Durch die Zugabe von SEBS kann es w�ahrend der sekund�aren Kri-

stallisationsprozesse zu leicht ver�anderten �Uberstrukturparametern, wie z.B.
�Anderung der lamellaren Dicke dc oder des interlamellaren Abstands da kom-

men.Wie schon in Kap. 6.1 bei der Diskussion der Lamellenclusterstruktur des
Ausgangssystems iPP dargestellt, sind m�ogliche Mechanismen der sekund�aren

Kristallisation die Bildung neuer Kristallite sowie der Einbau neuer Lamellen
in schon vorhandene Clusterstrukturen. Eine feine Dispergierung der LLDPE-

und SEBS-Phase in der iPP-Matrix f�uhrt bei mittlerem und hohem SEBS-
Gehalt zur Ausbildung einer bimodalen Clusterstruktur, da sowohl LLDPE

als auch SEBS die Lagekorrelationen innerhalb der gr�osseren Clusterstruktu-

ren aufheben. Da das f-SEBS gegen�uber dem nf-SEBS feiner in der iPP-Matrix
verteilt ist, kann dies schon bei niedrigem f-SEBS-Gehalt beobachtet werden.

In dem Blend iPP/HDPE/SEBS ist die Beein
ussung der lamellaren iPP-
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Struktur nicht so stark, da das HDPE im Vergleich zum LLDPE nicht so fein

verteilt ist. Unabh�angig von SEBS-Typ und -Gehalt kann immer die trimodale

Clusterstruktur aufgel�ost werden.

Die Beein
ussung der lamellaren Abst�ande durch die sekund�aren Kristalli-

sationsprozesse bei Gegenwart einer inter�brillar verteilten PE- oder SEBS-

Phase ist schematisch in Abb. 6.18 dargestellt. Durch sekund�are Kristalli-

sationsprozesse werden neue Lamellengruppen in die w�ahrend der prim�aren

Kristallisation entstandenen Lamellenstrukturen eingebaut. Die neuen Lamel-

lenstrukturen k�onnen zu anderen Wachstumsrichtungen f�uhren, auch k�onnen

L�ucken entstehen, in die sich unkorreliert neu entstehende Lamellengruppen

orientieren. So k�onnen durch die inter�brillar (d.h. auf �m-Skala) verteilte

SEBS- oder PE-Phase die lamellaren Dicken und interlamellaren Abst�ande

beein
u�t werden. Die multimodale Verteilung der verschiedenen Cluster-

strukturen der iPP-Matrix kann in eine breite bimodale Verteilung f�ur das

Blend iPP/LLDPE/SEBS und in eine trimodale Verteilung f�ur das Blend

iPP/HDPE/SEBS aufgel�ost werden.

Die KWRS zeigt, da� das iPP trotz Zugabe von SEBS und PE in einer la-
mellaren �Uberstruktur auskristallisiert. Die �Anderung der �Uberstrukturpara-

meter dc und da werden durch sekund�are Kristallisationsprozesse verursacht.
Das SEBS ist in den tern�aren Blends iPP/PE/SEBS inter�brillar in der iPP-
Matrix verteilt sowie zu einem Teil in der iPP/PE-Grenzphase lokalisiert. Dies
ist in Abb. 6.19 schematisch dargestellt.

6.3.1 Zusammenfassung

Die tern�aren Blends iPP/PE/SEBS sind unabh�angig vom PE- und SEBS-
Typ sowie SEBS-Gehalt nichtmischbare Systeme. Der Ein
u� des SEBS auf

das Kristallwachstum und die Strukturausbildung der iPP-Matrix ist komplex
und abh�angig von der Funktionalisierung. Neben der Beein
ussung der iPP-

Matrix zeigen sich in den tern�aren Blends auch verschiedeneWechselwirkungen

zwischen SEBS und PE. Das SEBS ist zu einem gewissen Anteil in der iPP/PE-
Grenzphase lokalisiert.

Die Diskussion der kristallisationskinetischen Ergebnisse f�uhrt zu folgenden
Interpretationen:

� Durch die Zugabe von SEBS wird die Keimdichte M der iPP-Matrix

durch Segregationsph�anomene beein
u�t. Bei Zugabe von f-SEBS �ndet

eine Segregation von Heterogenit�aten aus der iPP- in die PE- und/oder

SEBS-Phase statt. Die Keimdichte ist abh�angig von der Verteilung der
PE-Phase. Bei Zugabe von nf-SEBS wird die Segregation von Heteroge-
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Abb. 6.18: a) inter�brillare Verteilung der PE- und SEBS-Phase in den iPP-Sph�aro-
lithen, b) inter�brillar verteilte PE- und SEBS-Phase in der durch die prim�are Kri-

stallisation ausgebildeten lamellaren �Ubestruktur und c) Einbau weiterer lamellarer

Strukturen w�ahrend der sekund�aren Kristallisation (b) und c) gegen�uber a) stark

vergr�ossert).

nit�aten aus der iPP-Phase kompensiert.

� Das Verhalten der KeimdichteM weist auf auf eine, gegen�uber nf-SEBS,
bessere Durchmischung des f-SEBS mit der iPP-Matrix. Die Grenzpha-

sen der nf-SEBS-Einschl�usse in der iPP-Matrix zeigen eine keimbildende
Wirkung. Dies wird durch die Ausbildung einer scharfen Grenzphase zwi-

schen iPP und der Styrolphase der SEBS-Dom�anen verursacht.

� Die LLDPE-Phase ist gegen�uber der HDPE-Phase feiner in der iPP-

Matrix verteilt.

� Durch die Zugabe von SEBS wird die prim�are Keimbildung der iPP-
Matrix nicht ver�andert, es ist eine dominierend heterogene sporadische

Keimbildung zu beobachten.
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Abb. 6.19: Lokalisierung des SEBS in dem tern�aren Blend iPP/PE/SEBS: a) inter-

�brillare Verteilung der PE- und SEBS-Phase in der sph�arolithischen �Uberstruktur

der iPP-Matrix, b) Lokalisierung des SEBS in der iPP/PE-Phasengrenze (stark ver-

gr�o�ert).

Die Ergebnisse der DTA-Untersuchung best�atigen das aufgrund der Ergeb-
nisse der isothermen Kristallisationskinetik entwickelte Konzept der Rolle des
SEBS unter Ber�ucksichtigung des SEBS-Typs. Die DTA-Ergebnisse spiegeln
die gegen�uber nf-SEBS feinere Verteilung des f-SEBS in der Matrix sowie die
Beein
ussung des Kristallisationsverhaltens der iPP-Phase durch die iPP/S-

Grenz
�achen bei Zugabe von nf-SEBS wider.

Die Ergebnisse der TSA zeigen, da� das SEBS teilweise in der iPP/PE-
Grenzphase lokalisiert ist und das zwischen der SEBS- und der PE-Phase
Wechselwirkungen auftreten. Abh�angig von der Funktionalisierung des SEBS
kann von verschiedenen Wechselwirkungen zwischen iPP, SEBS und PE aus-

gegangen werden:

� Die Ver�anderung der Temperatur der 
-Relaxation der PE-Phase,

abh�angig vom PE- und SEBS-Typ, ist ein Indiz f�ur das Auftreten von
Wechselwirkung zwischen SEBS und PE. Durch die Funktionalisierung

des SEBS ist eine Erh�ohung der Wechselwirkung zu beobachten.

� Die Unterschiede des T
-Verhaltens von LLDPE und HDPE sind auf die
bessere Verteilung des LLDPE in der iPP-Matrix und den geringeren

Anteil an amorpher Phase im HDPE zur�uckzuf�uhren.

� Die h�oheren Glas�ubergangstemperaturen des f-SEBS gegen�uber denWer-

ten des nf-SEBS best�atigen die verbesserte Wechselwirkung zwischen iPP

und f-SEBS.
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� Der Anstieg der Glas�ubergangstemperatur Tg(iPP) der iPP-Matrix durch

Zugabe von SEBS wird durch die Lokalisierung eines bestimmten Anteils

SEBS in der iPP/PE-Grenzphase verursacht.

Die teilweise Lokalisierung des SEBS in der iPP/PE-Grenzphase wird auch

durch die leichte Abnahme der Durchmesser D(PE) der PE-Einschl�usse

best�atigt, wobei der mittlere Durchmesser der PE-Einschl�usse bei der Zugabe

von nf-SEBS gegen�uber der Zugabe von f-SEBS st�arker abnimmt.

Durch die Zugabe von SEBS nimmt der Gesamtkristallanteil in den Blends

iPP/PE/SEBS ab. Jedoch kristallisieren sowohl iPP als auch PE ungest�ort

aus. Der lineare Kristall-Anteil der iPP-Phase bleibt konstant. Dies zeigt, da�

sich die lamellare Struktur der iPP-Matrix ungest�ort ausbildet. Trotz einer

geringen �Anderung der lamellaren Dicken und interlamellaren Abst�ande der

iPP-Lamellencluster aufgrund der Beein
ussung sekund�arer Kristallisations-

prozesse der iPP-Matrix durch die Verteilung der PE- und SEBS-Komponente
wird, unabh�angig von SEBS-Gehalt und -Typ, die charakteristische Lamel-
lenclusterstrukter der iPP-Matrix nachgewiesen. Die �Uberstruktur der iPP-

Matrix bleibt also qualitativ unver�andert.
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6.4 Der Ein
u� des SEBS auf Modellgrenz-


�achen

In den tern�aren Blends iPP/PE/SEBS ist ein Anteil des SEBS in der iPP/PE-

Grenzphase lokalisiert. Verschiedene Wechselwirkungen von SEBS mit iPP

oder PE, abh�angig von der Funktionalisierung des SEBS, f�uhren zu unter-

schiedlichen Mechanismen in der Phasengrenze, z.B. bei mechanischer Bela-

stung oder w�ahrend der Kristallisation. Um die Rolle des SEBS in den Blends

iPP/PE/SEBS besser interpretieren zu k�onnen, wird der Ein
u� des SEBS

auf die Modellgrenz
�achen iPP/SEBS/iPP und HDPE/SEBS/HDPE disku-

tiert [272].

Durch das gew�ahlte Temperaturprogramm w�ahrend der Herstellung der Mo-

dellgrenz
�achen konnte die Haftung in den Modellgrenz
�achen auf ein domi-

nierend adh�asionskontrolliertes Ph�anomen beschr�ankt werden. Die Presstem-
peraturen TPress bei der Herstellung der Modellverbunde lagen unterhalb der

Schmelztemperatur des iPP bzw. HDPE. Es ist bekannt, da� bei Werten von
TPress oberhalb der Schmelztemperatur TM

p des Materials Interdi�usionspro-
zesse und w�ahrend des Abk�uhlvorgangs und der Ausbildung der Grenzphase
zus�atzlich Kristallisationsprozesse auftreten k�onnen [273, 274]. Eine Wahl von
TPress nahe dem Schmelzpunkt des betre�enden Materials f�uhrt, abh�angig vom

Selbstdi�usionsproze� der an der Grenzphase lokalisierten Ketten, zu zwei Ex-
tremf�allen: (1) Es �ndet keine Verschlaufung der in der Grenzphase lokalisier-
ten Ketten statt, die Grenz
�ache weist ein adh�asionskonrolliertes Verhalten
auf. (2) Es kommt es zu einem starkem Verschlaufen der in der Phasengren-
ze lokalisierten Ketten, die Grenz
�ache weist dann ein koh�asives Verhalten
auf [275]. Durch die Wahl TPress < TM

p kann von dominierend adh�asiven Wech-

selwirkungen in der Grenz
�ache ausgegangen werden14.

Die Sch�alfestigkeit der Modellgrenz
�achen wurde mit dem 900-Sch�alversuch
nach DIN 53282 bestimmt. Dazu wurden die Proben in einer Zugpr�ufmaschine

mit einer Geschwindigkeit von 10 mm/ Min. gezogen. Die mittlere Sch�alkraft
Fav wurde gra�sch anhand des Schreiberausdrucks bestimmt. Der Sch�alwi-

derstand pr wurde gema� Gl. 4.26 (pr = Favb
�1), die mittlere Sch�alener-

gie pro Einheits
�ache Eav wurde gem�a� Gl. 4.27 (Eav = Favl=bl) bestimmt.

Die Ergebnisse der mechanischen Sch�alversuche15 sind in Abb. 6.20 darge-

stellt. Die nichtmodi�zierten Grenz
�achen iPP/iPP und HDPE/HDPE be-
sitzen einen sehr niedrigen Sch�alwiderstand pr � 5 � 10�3 Nmm�1. Dies ist

ein Hinweis auf eine schlechte Adh�asion an der Grenz
�ache. Die Zugabe von
SEBS f�uhrt zu einer deutlichen Erh�ohung des Sch�alwiderstandes. Die Modell-

grenz
�achen iPP-SEBS/iPP besitzen Sch�alwiderst�ande um 1�10�1Nmm�1, die

14Dies wird auch durch den niedrigen Sch�alwiderstand der unmodi�zierten Modellgrenz-

�achen iPP/iPP und HDPE/HDPE best�atigt.

15Herrn Dipl.-Ing. Guang-Xin Lin wird f�ur die freundliche Unterst�utzung bei der
Durchf�uhrung der Zugversuche gedankt.
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Werte f�ur die Modellgrenz
�achen HDPE-SEBS/HDPE sind ca. f�unfmal gr�o�er.

Auch zeigt sich ein Ein
u� der Funktionalisierung des SEBS. F�ur HDPE-nf-

SEBS/HDPE liegt pr um 2; 6 � 10�1 Nmm�1, f�ur HDPE-f-SEBS fast doppelt

so hoch (pr � 5 � 10�1 Nmm�1).

Abb. 6.20: Sch�alwiderstand pr der Modellgrenz
�achen A-X/A (A = iPP, HDPE, X

= f-SEBS, nf-SEBS) nach DIN 53282 [237].

Ein Vergleich der mittleren Scherspannung in Modellverbunden zeigt ei-
ne fast doppelt so hohe Scherspannung der HDPE/SEBS- gegen�uber den
iPP/SEBS-Modellverbunden [276]. Dies wird durch die Ergebnisse der vor-
liegenden Untersuchung best�atigt. Die mittlere Sch�alenergie pro Einheits-


�ache Eav wurde gem�a� Gl. 4.27 bestimmt. Die Eav-Werte der HDPE-
SEBS/HDPE-Modellgrenz
�achen sind gegen�uber den Eav-Werten der iPP-

SEBS/iPP-Modellgrenz
�achen doppelt so gro�. Dieser Unterschied ist f�ur das

funktionalisierte SEBS noch gr�o�er. Es l�a�t sich aufgrund des Verlaufs von
pr bzw. Eav ganz deutlich ein Unterschied zwischen den Wechselwirkungen

iPP/SEBS und HDPE/SEBS nachweisen. Dies wird durch die in Abb. 6.21
angegebene relative Zunahme des Sch�alwiderstandes pmod

r =p0r best�atigt, wo-

bei pmod
r den Sch�alwiderstand der modi�zierten Modellgrenz
�ache A-X/A und

p0r den Sch�alwiderstand der unmodi�zierten Modellgrenz
�ache A/A darstellt.

Der Verlauf von pmod
r =p0r weist auf eine gute Wechselwirkung zwischen HDPE

und f-SEBS hin. Die Modi�zierung der Grenz
�achenfestigkeit f�ur die iPP-
Modellgrenz
�achen ist nahezu unabh�angig vom SEBS-Typ und liegt im Be-

reich der Resultate der Modellgrenz
�ache HDPE-nf-SEBS/HDPE. Dies zeigt,

das die Funktionalisierung des EB-Blocks keine signi�kante Verbesserung der
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Grenz
�achenfestigkeit der iPP/SEBS-Grenz
�ache bewirkt. Untersuchungen

haben gezeigt, da� durch die Funktionalisierung polare sauersto�haltige Grup-

pen, die Carboxylgruppen (COO�) des Succinats, in den EB-Block eingebaut

werden [260]. Die Ergebnisse zeigen, da� eine Wechselwirkung zwischen iPP

und den COO�-Gruppen zu keiner Erh�ohung der Adh�asion in der Grenz-

phase f�uhrt. Das ist insofern interessant, als in einigen F�allen auch iPP mit

Maleins�aure behandelt wird, um das Eigenschaftspro�l von iPP gezielt zu

ver�andern [277].

Abb. 6.21: Relative Zunahme pmod
r =p0r des Sch�alwiderstandes pr der Modellgrenz-


�achen (pmod
r Sch�alwiderstand der modi�zierten und p0r der unmodi�zierten Modell-

grenz
�ache).

Umweitere Informationen �uber die Wechselwirkungen zwischen iPP und SEBS
sowie HDPE und SEBS zu erhalten, wurden die Modellgrenz
�achen nach den
Sch�alversuchen lichtmikroskopisch untersucht [272]. F�ur die unmodi�zierten

iPP- bzw. HDPE-Grenz
�achen zeigen sich gegen�uber den Referenzober
�achen

der iPP- und HDPE-Folien keine qualitativen Unterschiede. Es wird die typi-

sche sph�arolithische Morphologie und eine aufgrund der Aluminiumfolie auf-

gedr�uckte feinste Rillenstruktur festgestellt. Es kann lichtmikroskopisch kein
Ein
u� des Sch�alprozesses nachgewiesen werden.

Auf beiden Innen
�achen des gesch�alten Modellverbundes HDPE-f-
SEBS/HDPE be�nden sich homogen verteilt �Uberreste des SEBS-Films.

Es kann keine Unterscheidung zwischen Gie�- und Druck-Seite festgestellt

werden. Dies wei�t auf einen homogenen Versagemechanismus innerhalb der
Grenzphase hin. Die Adh�asion zwischen HDPE und f-SEBS kann neben

der Wechselwirkung zwischen HDPE und den EB-Bl�ocken zus�atzlich durch
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den mechanischen Kraftschlu� erh�oht worden sein. Nach dem Abdampfen

des L�osungsmittels liegt ein homogener SEBS-Film auf der Innenseite, der

Gie�seite, einer Folie vor. Durch die niedrige Viskosit�at der SEBS-L�osung

konnte das SEBS auch in die Rillentextur der Folie eindringen. Dadurch ist

der SEBS-Film, �ahnlich einem Druckknopf, in den Rillen der Folie verzahnt.

Dies bewirkt einen Kraftschlu� [278]. Das homogene Versagen innerhalb der

modi�zierten Grenzphase weist auf die Verbesserung der Wechselwirkung

von HDPE und f-SEBS hin. Auch kann die homogene Verteilung des f-SEBS

auf beiden Innenseiten nach dem Sch�alproze� ein Indiz f�ur die bessere

Verteilung des f-SEBS in der Grenzphase sein. W�ahrend des Pressens der

Modellgrenz
�achen verteilt sich das f-SEBS auch auf der Druck-Seite in den

feinen Rillen der HDPE-Folie.

F�ur die Modellgrenz
�ache HDPE-nf-SEBS/HDPE zeigt sich ein ungleichf�ormi-

ges Versagen in der Grenz
�ache. Die Innenseiten weisen eine klare Unterschei-

dung in Gu�- und Druck-Seite auf. Dies l�a�t auf einen inhomogenen Versageme-

chanismus schlie�en. Der SEBS-Film haftet nach dem Sch�alversuch zu einem

�uberwiegenden Teil auf der Gie�-Seite. Gegen�uber f-SEBS f�uhrt die Zugabe von
nf-SEBS zwar auch zu einer Erh�ohung der Grenz
�achenfestigkeit, jedoch nicht

in dem Ma�e, wie dies bei einem Kraftschlu� m�oglich ist. Die Verbesserung
der Adh�asion ist nur aufgrund der Wechselwirkung zwischen den EB-Bl�ocken
und HDPE gegeben. F�ur beide Modellgrenz
�achen ist keine �Anderung der
Struktur der unter dem SEBS-Film liegenden HDPE-Fl�ache festzustellen. Das
Versagen in der Grenz
�ache �ndet durch Bruch des SEBS-Films oder Abl�osen

des SEBS-Films an der HDPE-Folie statt.

Die Morphologie der gesch�alten iPP-SEBS/iPP Grenz
�achen unterscheidet
sich deutlich von der der HDPE-Modellverbunde. Beim iPP zeigen sich, un-
abh�angig vom SEBS-Typ, Mikrorisse innerhalb der iPP-Folien bzw. SEBS-
Filme. In den unmodi�zierten Modellgrenz
�achen iPP/iPP wurde das Auf-

treten von Mikrorissen nicht beobachtet. Diese Risse verlaufen senkrecht zur
Sch�alrichtung. Auch �ndet nur in einem geringen Ma�e eine Abl�osung oder ein
Bruch des SEBS-Films statt. Es werden eher Deformationen und Stauchungen
des SEBS-Filmes beobachtet. Jedoch zeigt sich analog zu dem HDPE-System

auch hier f�ur die mit f-SEBS modi�zierte Grenz
�ache ein homogenes Versagen

in der Grenz
�ache. F�ur die mit nf-SEBS modi�zierten Grenz
�achen ist wieder-
um eine deutliche Unterscheidung zwischen Gie�- und Druck-Seite festzustel-

len. Die Grenz
�achenfestigkeit ist durch die Zugabe von SEBS deutlich erh�oht,
jedoch zeigen die Werte f�ur den Sch�alwiderstand nur eine geringe Abh�angigkeit

vom SEBS-Typ. Das zeigt, da� die Wechselwirkungen zwischen iPP und SEBS
in den Modellgrenz
�achen nur gering durch die Funktionalisierung des SEBS

beein
u�t werden, im Gegensatz zu den HDPE-Modellverbunden. Das Auftre-
ten von Mikrorissen in den iPP-Folien kann zu der Schlu�folgerung f�uhren, da�

das SEBS die mechanische Belastung aus der Grenz
�ache fort in die iPP-Folie

transferiert. Dies geschieht so lange, bis die Belastung durch den Sch�alproze�
gr�o�er als die Adh�asion zwischen iPP und SEBS ist. Das ist in �Ubereinstim-

mungmit der F�ahigkeit des SEBS, ein thermoreversibles Netzwerk aufzubauen.
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6.4.1 Zusammenfassung

Aus den Ergebnissen der Untersuchungen an den Modellgrenz
�achen werden

folgende Schlu�folgerungen gezogen:

� Das SEBS zeigt verschieden starke Wechselwirkungen mit iPP und HD-

PE. Die EB-Sequenzen im SEBS zeigen eine sehr gute Wechselwirkung

mit HDPE. Dies best�atigt die Vermutung der Lokalisierung des SEBS in

der iPP/PE-Grenzphase und der Wechselwirkungen zwischen PE- und

SEBS-Phase.

� Die Zugabe von f-SEBS f�uhrt gegen�uber der Zugabe von nf-

SEBS zu einer st�arkeren Erh�ohung der Grenz
�achenfestigkeit in den

HDPE-Modellgrenz
�achen. Auf die Adh�asionseigenschaften der iPP-

Modellgrenz
�achen hat die Funktionalisierung nur einen geringen Ein-


u�.

� Die Funktionalisierung des SEBS f�uhrt zu einem homogenen Versagen in

der jeweiligen Grenz
�ache. Dies erkl�art die gegen�uber nf-SEBS bessere
Dispergierung des f-SEBS in den Systemen.

� Die unterschiedlichen Morphologien der iPP- bzw. HDPE-

Modellgrenz
�achen weisen auf unterschiedliche Versagensmechanismen
innerhalb der Grenz
�ache hin.



Kapitel 7

Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde untersucht, wie die Zugabe eines zus�atzlichen
Polymers, eines Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol Triblock-Copolymers (SEBS),
als sogenannter Vertr�aglichkeitsmacher die Eigenschaften eines thermodyna-
misch unmischbaren Polymersystems1 aus isotaktischem Polypropylen (iPP)
und Polyethylen (PE) beein
u�t.

Um den Ein
u� des zugegebenen Triblock-Copolymers SEBS auf die Eigen-
schaften des Blends iPP/PE zu analysieren, wurde das Kristallisationsverhal-
ten und die Strukturausbildung des Blends iPP/PE/SEBS untersucht. Da in
der vorliegenden Arbeit das Gewichtsverh�altnis iPP zu PE konstant 4:1 be-
trug, das iPP also die Matrix des Blends darstellte und die PE-Komponente als

Minorphase in der Matrix verteilt war, f�uhrte dies auf die Analyse des Kristalli-
sationsverhaltens und der Strukturausbildung der iPP-Matrix hinaus. Es wur-
den sowohl bin�are Blends iPP/SEBS als auch tern�are Blends iPP/PE/SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts analysiert, um unterschiedliche Ein
�usse des
SEBS auf die iPP-Matrix in den jeweiligen Blends nachweisen zu k�onnen. Es
wurden zwei verschiedene SEBS-Typen eingesetzt, ein durch die Behandlung

mit Maleins�aure funktionalisiertes SEBS (f-SEBS), in das so chemisch reaktive
Gruppen eingebaut wurden, und ein nichtfunktionalisiertes SEBS (nf-SEBS).

Auch wurden zwei verschiedene PE-Typen, ein lineares Polyethylen geringer

Dichte (LLDPE) und ein Polyethylen hoher Dichte (HDPE) verwendet. Die

1Thermodynamisch unmischbare Polymerblends sind z.B. Blends aus zwei oder mehreren
Homopolymeren, im vorliegenden Fall iPP und PE, die im gesamten Konzentrationsbereich
nicht mischbar sind. Sie bilden deshalb phasenseparierte heterogene Polymerblends. Die
jeweiligen Phasen haften nur schlecht aneinander, und dies f�uhrt f�ur das als Werksto� zu
betrachtende Blend in der Regel zu einem schlechten Eigenschaftspro�l. Die Zugabe von Ver-
tr�aglichkeitsmachern kann diese unerw�unschten E�ekte vermindern oder beseitigen. H�au�g
werden als Vertr�aglichkeitsmacher Block-Copolymere eingesetzt, sie besitzen in der Regel zu
den jeweils unmischbaren Phasen A und B die dazu vertr�aglichen Polymerbl�ocke A und B.
Die genauen Mechanismen der Vertr�aglichkeitsverbesserung an der Phasengrenze sind noch
nicht vollst�andig gekl�art und z.B. abh�angig von dem jeweiligen Polymersystemen und dem
eingesetzten Vertr�aglichkeitsmacher.
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PE-Typen sind chemisch identisch, besitzen jedoch z.B. unterschiedlich hohe

Kristallanteile. Um verschiedene Wechselwirkungen des SEBS sowohl mit der

iPP-Matrix als auch mit dem PE in der iPP/PE-Grenzphase unterscheiden zu

k�onnen, wurden an speziell pr�aparierten Modellgrenz
�achen iPP/SEBS/iPP

und PE/SEBS/PE die Festigkeits�anderungen der iPP- bzw. PE-Grenz
�achen

durch Modi�kation mit SEBS untersucht.

Als Untersuchungsmethoden kamen die Kleinwinkel- und Weitwinkelr�ontgen-

streuung (KWRS, WWRS), die Torsionsschwingungsanalyse (TSA), die Di�e-

rentielle Thermo-Analyse (DTA) sowie die Polarisationslichtmikroskopie zum

Einsatz. Die mechanische Festigkeit der Modellgrenz
�achen wurde �uber den

90o-Sch�altest bestimmt.

Von besonderer Bedeutung f�ur die Bestimmung der �Uberstruktur der iPP-

Matrix war die KWRS. Um ein aussagekr�aftiges Modell entwickeln zu k�onnen,

wurde neben dem Standardpr�aparationsverfahren ein weiteres Abk�uhlverfah-

ren angewandt. So konnten gezielt unterschiedliche �Uberstrukturen f�ur die iPP-
Matrix hergestellt werden. Darauf basierend wurde ein erweitertes �Uberstruk-
turmodell f�ur die iPP-Matrix aufgestellt und veri�ziert. Das Auftreten einer
multimodalen Lamellenclusterstruktur wurde durch sekund�are Kristallisati-

onsprozesse w�ahrend des Abk�uhlprozesses erkl�art. Die multimodale Verteilung
der iPP-Lamellenclusterstruktur konnte in drei mittlere Clusterstrukturen auf-
gel�ost werden.

Die isothermen kristallisationskinetischen Experimente wurden auf den Kri-
stallisationsbereich der iPP-Matrix beschr�ankt. Es konnte gezeigt werden, da�

in dem untersuchten Temperaturbereich f�ur alle Blends die prim�are Keimbil-
dung der iPP-Matrix eine dominierend heterogene sporadische Keimbildung
ist. Die Zugabe von PE und/oder SEBS hatte auf den prim�aren Keimbildungs-
proze� keinen qualitativen, jedoch einen quantitativen Ein
u�. Die �Anderung
der Keimdichte M der iPP-Matrix durch Zugabe von PE und SEBS wurde

durch Segregationse�ekte von Heterogenit�aten (d.h. mikroskopisch kleine Ver-
unreinigungen) aus der iPP-Phase in die jeweilige Fremdphase PE und/oder
SEBS erkl�art. Der vom SEBS-Gehalt und -Typ abh�angige Verlauf der Keim-

dichte M wurde durch eine unterschiedlich feine Verteilung des SEBS in der
iPP-Matrix, abh�angig von der Funktionalisierung des SEBS, erkl�art. Das f-

SEBS verteilte sich homogener in der iPP-Matrix. Die Interpretation des Kri-
stallisationsverhaltens der iPP-Matrix wurde durch die nichtisothermen Ergeb-

nisse des Kristallisations- und Schmelzverhaltens der iPP-Matrix best�atigt.
Die Kristallmodi�kation sowie der Kristallanteil der iPP-Phase blieben un-

ver�andert. Das iPP kristallisierte, unabh�angig von PE- und SEBS-Typ sowie

SEBS-Gehalt, in der �-Modi�kation aus. Der Volumen-Kristallanteil der iPP-

Phase blieb konstant. Die Ergebnisse der KWRS wiesen auf eine ungest�orte

Ausbildung der lamellaren �Uberstruktur der iPP-Matrix hin. F�ur alle Blends
blieb der innere Kristallanteil innerhalb der iPP-Lamellencluster konstant. Dies

zeigte, da� das SEBS nicht in den zwischenlamellaren Bereichen des iPP loka-
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lisiert war. Es wurde daher von einer �uberwiegend inter�brillaren Verteilung

des SEBS in der iPP-Matrix ausgegangen.

Die Blends iPP/PE/SEBS bildeten in allen untersuchten Konzentrations-

verh�altnissen nichtmischbare heterogene Polymersysteme. Es konnte nachge-

wiesen werden, da� ein Teil des SEBS auch in der iPP/PE-Phasengrenze lo-

kalisiert ist. Zus�atzlich gab es Hinweise auf unterschiedliche Wechselwirkun-

gen zwischen iPP und SEBS sowie PE und SEBS. Dies wurde durch die

Charakterisierung der verschiedenen Wechselwirkungen an den Modellgrenz-


�achen best�atigt. Beide SEBS-Typen f�uhrten zu einer merklichen Verbesse-

rung der Adh�asion in den Modellgrenz
�achen. Die Wechselwirkungen zwi-

schen f-SEBS und HDPE waren gegen�uber den Wechselwirkungen zwischen

f-SEBS und iPP deutlich besser. Die angenommene feinere Verteilung des f-

SEBS gegen�uber dem nf-SEBS konnte durch ein homogeneres Versagen in der

mit f-SEBS modi�zierten Grenzphase sowohl f�ur die HDPE- als auch die iPP-

Modellgrenz
�achen best�atigt werden.

Eine Lokalisierung des SEBS in der iPP/PE Phasengrenze konnte somit f�ur die
Blends iPP/PE/SEBS nachgewiesen werden. Die spezi�sche Grenzphasenakti-
vit�at des SEBS wurde in der guten Wechselwirkung zwischen den EB-Bl�ocken

des SEBS und demPE gesehen. Die Funktionalisierung verbesserte diese Wech-
selwirkung zus�atzlich. Jedoch zeigte sich aufgrund der �uberwiegenden inter�-
brillaren Verteilung des SEBS in der iPP-Matrix auch eine Beein
ussung des
Kristallisationsverhaltens und der Strukturausbildung der iPP-Matrix. Dies
weist auf die Dualit�at des SEBS hin. In der iPP-Matrix verteilt, zeigt es die

typischen Ein
�usse eines thermoplastischen Elastomers auf. In der Grenzphase
lokalisiert, beein
u�t es das Verhalten des PEs und somit die Phasenmorpho-
logie des Blends. Aufgrund der Untersuchung konnte ein zusammenfassendes
Konzept f�ur SEBS in der iPP-Matrix aufgestellt werden:

� SEBS wirkt als Grenz
�achenmodi�kator und

� SEBS wirkt als Matrixverst�arker durch Ausbildung eines physikalischen

Netzwerkes.

Abh�angig vom Durchmesser der SEBS-Einschl�usse und der Lokalisierung so-

wie der Verteilung des SEBS in der iPP-Matrix wurden beide Konzepte,
die Matrixverst�arkung durch Ausbildung eines physikalischen Netzwerkes und

die Wirkung als Vertr�aglichkeitsmacher durch Lokalisierung in der iPP/PE-
Grenzphase, best�atigt.
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Anhang A

Tabellen

A.1 Ausgangssysteme

Im Folgenden werden die Ergebnisse zu den Ausgangssystemen und den Ver-
gleichsproben in den Tabellen A.1 bis A.14 aufgelistet.

Tabelle A.1: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Ausgangssystems iPP.

T [K] t0 [s] tn [s] M [mm�3] G [10�2 �m s�1] TK [s] nHwz nDln
400 489 26 7300 20,5 180 2,8 2,1

403 508 68 4006 9,9 495 2,6 2,4

406 546 135 2563 5,1 1275 2,7 2,1

408 592 186 3121 3,4 1755 2,8 2,1

411 563 509 1762 1,7 4427 2,7 2,1

Tabelle A.2: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Ausgangssystem iPP/LLDPE.

T [K] t0 [s] tn [s] M [mm�3] G [10�2 �m s�1] TK [s] nHwz nDln
400 504 32 1813 18,2 365 2,5 2,1

403 507 58 1066 10,5 788 2,6 2,0

406 461 228 536 3,5 2352 2,6 2,2

408 481 294 350 3,5 4034 2,6 2,2

411 476 962 240 1,9 6472 2,7 2,5
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Tabelle A.3: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Ausgangssystem iPP/HDPE.

T [K] t0 [s] tn [s] M [mm�3] G [10�2 �m s�1] TK [s] nHwz nDln
400 455 69 755 20,5 529 2,3 2,1

403 454 83 918 10,3 956 2,5 2,0

406 426 198 382 5,5 2566 2,6 2,0

408 480 292 264 3,7 4516 2,6 2,1

411 573 798 154 1,9 12154 2,6 2,2

Tabelle A.4: Extrapolierte Gr�o�en aus den isothermen kristallisationskinetischen

Experimenten f�ur die Ausgangsysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System
M0 TM0=2 U� C1 �R � �e Gmax TGmax

[mm�3] [K] [J Mol�1] [J Mol�1] [J2 cm�4] [�ms�1] [K]

iPP 9517 401,8 19,2 � 103 16,9 � 103 1,23 � 10�11 1,9 372,2

iPP/LLDPE 3040 400,7 23,0 � 103 21,5 � 103 1,18 � 10�11 0,9 378,2

iPP/HDPE 2700 401,0 23,0 � 103 20,3 � 103 1,24 � 10�11 1,2 377,3

Tabelle A.5: Charakteristische Daten aus der Torsionsschwingungsanalyse f�ur die

Ausgangssysteme iPP, iPP/HDPE und iPP/LLDPE.

Polymersystem Tg(iPP) [K] T� [K] T
(PE) [K]

iPP 274 325 -

iPP/LLDPE 272 320 147a

iPP/HDPE 272 324 150b

aT
 (100 Gew.-% LLDPE) = 148 K
bT
 (100 Gew.-% HDPE) = 154 K

Tabelle A.6: Relaxationsst�arke S und Aktivierungsenergie �H� f�ur die Ausgangs-

systeme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System S �H� [kJmol�1]

iPP 0,83 36,8

iPP/LLDPE 0,96 35,9

iPP/HDPE 0,85 34,5

Tabelle A.7: Charakteristische Temperaturen aus der Kristallisationskurve der Aus-

gangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.
System Tp [K] Tc [K] TOnset [K] Tc � Tp [K] �T [K]

iPP 394,5 398,6 406,9 4,1 44,8

iPP/LLDPE 392,4 396,7 405,0 4,3 47,2

iPP/HDPE 392,2 395,3 402,3 3,2 46,4
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Tabelle A.8: Charakteristische Temperaturen aus der zweiten Schmelzkurve der

Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System TM
p [K] TM

c [K] TOffset [K] TM
c � TM

p [K] �H [Jg�1]

iPP 439,3 445,1 448,0 5,8 - 97,0

iPP/LLDPE 439,6 447,2 451,8 7,6 - 96,0

iPP/HDPE 438,5 446,2 450,4 7,7 -100,0

Tabelle A.9: Kristallanteil und Mikrostrukturparameter der Ausgangssysteme iPP,

iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System X1

c [%] X2

c [%] DS
(110)

[nm] DH
(110)

[nm] gII [%]

iPP 72 71 10,8 11,7 2,5

iPP/LLDPEa 66 68 12,0 13,6 2,5

iPP/HDPEb 68 69 11,6 13,8 2,4

aXc von LLDPE � 40 %.
bXc von HDPE � 70 %.

Tabelle A.10: Charakteristische �Uberstrukturparameter der Ausgangssysteme iPP,

iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System cluster 1 [nm]a cluster 2 [nm] cluster 3 [nm]

iPP 2,2/6,0/8,2 6,0/6,0/12,0 6,0/9,4/15,4

iPP/LLDPE 2,6/5,4/8,0/ 5,4/5,4/10,8 5,4/7,7/13,1

iPP/HDPE 3,2/7,1/10,3 7,1/7,1/14,2 3,2/11,2/14,4

aDie Zahlen geben die Werte f�ur den interlamellaren Abstand da, die lamellare Dicke dc
und die Langperiode L f�ur die jeweilige Lamellenclusterstruktur an.

Tabelle A.11: �Uberstrukturparameter f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE

und iPP/HDPE.

System r2 [nm] r
 [nm] Lp [nm] dz [nm] Xl [%]

iPP 11,0 13,5 15,5 1,4 61

iPP/LLDPE 9,1 11,1 13,6 0,9 59

iPP/HDPE 7,7 9,4 14,4 1,1 60

Tabelle A.12: Mittlerer iPP-Sph�arolitenradius und mittlere Gr�o�e der PE-

Einschl�usse in der iPP-Matrix f�ur die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und

iPP/HDPE.

System r [�m] D [�m]

iPP 33 � 2 -

iPP/LLDPE 44 � 6 7 � 1

iPP/HDPE 56 � 13 9 � 6
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Tabelle A.13: Charakteristische Daten aus der Torsionsschwingungsanalyse f�ur die

rasch abgek�uhlten Proben iPP(A) und iPP/HDPE(A).
Polymersystem Tg(iPP) [K] T� [K] T
 [K]

iPP(A) 280 313 -

iPP/HDPE(A) 278 �320 146

Tabelle A.14: Volumen-Kristallanteil und Mikrostrukturparameter der rasch ab-

gek�uhlten Proben iPP(A) und iPP/HDPE(A).
System X1

c [%] X2

c [%] DS
(110)

[nm] DH
(110)

[nm] gII [%]

iPP(A) 53 51 9,6 10,8 3,3

iPP/HDPE(A) 58 61 8,6 11,9 3,0
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A.2 Bin�are Blends iPP/SEBS

Im folgenden Unterkapitel werden die Ergebnisse zu den bin�aren Blends

iPP/SEBS in den Tabellen A.15 bis A.27 aufgelistet.

Tabelle A.15: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Blend iPP/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
T t0 tn M G tK nHwz nDln
[K] [s] [s] [mm�3] [10�2 � �ms�1] [s]

0

400 489 26 7300 20,5 180 2,8 2,1
403 508 68 4006 9,9 495 2,6 2,4

406 546 135 2563 5,1 1275 2,7 2,1
408 592 186 3121 3,4 1755 2,8 2,1

411 563 509 1762 1,7 4427 2,7 2,1

5

400 476 55 3272 17,2 409 2,1 2,0

403 467 185 1737 9,88 1007 2,2 2,3
406 579 120 2603 4,81 1156 2,7 1,9

408 571 256 2478 3,55 1501 2,6 2,0

411 596 689 1985 2,10 4980 2,5 2,0

10

400 478 73 1755 18,10 441 2,2 2,3

403 481 166 1567 9,10 926 2,4 2,1
406 560 189 1579 4,97 1536 2,6 2,0

408 651 248 1460 3,11 2551 2,6 1,9
411 847 697 1621 2,36 5630 2,5 1,9

15

400 517 84 2839 17,45 378 2,5 2,0
403 565 125 2718 9,34 625 2,6 2,1
406 593 225 2466 5,13 1205 2,6 1,7

408 616 420 2081 2,99 2105 2,7 2,1
411 1008 818 2820 1,35 4305 2,8 2,0

20

400 490 72 2404 16,8 363 2,4 2,2
403 545 98 2413 10,90 586 2,6 2,3
406 627 174 2442 4,12 1277 2,8 2,1
408 676 412 1623 2,78 2325 2,7 2,1

411 813 873 1632 1,53 4306 2,7 2,2

Tabelle A.16: Extrapolierte Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik f�ur

das Blend iPP/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
M0 TM0=2 U� C1 �R � �e Gmax TGmax

[mm�3] [K] [J Mol�1] [J Mol�1] [J2 cm�4] [�ms�1] [K]

0 9517 401,8 19,2 � 103 16,9 � 103 1,23 � 10�11 1,9 372,2

5 3200 401,3 19,3 � 103 24,0 � 103 1,34 � 10�11 1,0 379,3

10 2837 402,0 26,3 � 103 23,0 � 103 1,28 � 10�11 0,9 379,3

15 2844 402,0 17,7 � 103 17,1 � 103 1,15 � 10�11 1,2 375,3

20 2440 402,0 18,4 � 103 17,9 � 103 1,14 � 10�11 1,0 375,3
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Tabelle A.17: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
T t0 tn M G tK nHwz nDln
[K] [s] [s] [mm�3] [10�2 � �ms�1] [s]

0

400 489 26 7300 20,5 180 2,8 2,1

403 508 68 4006 9,9 495 2,6 2,4
406 546 135 2563 5,1 1275 2,7 2,1

408 592 186 3121 3,4 1755 2,8 2,1
411 563 509 1762 1,7 4427 2,7 2,1

5

400 487 19 5858 20,85 229 2,1 1,8

403 365 133 2063 10,36 904 2,2 2,3

406 433 132 1694 5,78 1848 2,3 2,0
408 459 301 794 3,80 3340 2,4 2,1

411 353 629 521 2,15 6582 2,6 2,3

10

400 478 73 1755 18,10 441 2,2 1,8
403 481 166 1567 9,10 926 2,4 1,8

406 560 189 1579 4,97 1536 2,6 1,8
408 651 278 1460 3,11 2551 2,6 2,1

411 847 696 1621 2,36 5630 2,5 2,1

15

400 492 15 13586 16,53 101 3,2 1,8

403 489 40 4703 10,38 347 2,8 1,9
406 536 68 2419 5,63 862 2,8 1,9
408 510 191 1710 3,72 1769 2,7 2,0
411 505 334 1002 1,85 4715 2,7 1,9

20

400 500 19 10080 19,43 113 3,3 1,8
403 523 45 6444 13,98 278 3,6 1,6

406 567 111 1662 5,15 1135 2,8 1,8

408 586 191 1051 3,60 2446 2,6 2,0
411 655 641 425 1,87 6643 2,9 2,2

Tabelle A.18: Extrapolierte Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik f�ur

das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
M0 TM0=2 U� C1 �R � �e Gmax TGmax

[mm�3] [K] [J Mol�1] [J Mol�1] [J2 cm�4] [�ms�1] [K]

0 9517 401,8 19,2 � 103 16,9 � 103 1,23 � 10�11 1,9 372,2

5 7451 401,0 23,2 � 103 20,7 � 103 1,24 � 10�11 1,2 377,3

10 7450 402,0 26,3 � 103 23,1 � 103 1,27 � 10�11 0,9 379,3

15 14567 402,0 24,3 � 103 23,9 � 103 1,14 � 10�11 0,5 383,0

20 14674 402,0 19,4 � 103 19,6 � 103 1,11 � 10�11 0,8 379,3
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Tabelle A.19: Daten aus der DTA f�ur das Blend iPP/f-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS Tp [K] TOnset [K] Tc � Tp [K] TM
p [K] �T [K] �H [Jg�1]

0 394,5 406,9 4,1 439,3 44,8 -97

5 393,9 404,1 4,3 437,6 43,7 -114

10 394,7 405,0 4,1 438,0 43,3 -97

15 394,0 403,9 4,5 438,2 44,2 -110

20 394,3 404,3 4,3 438,3 44,1 -105

Tabelle A.20: Daten aus der DTA f�ur das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS Tp [K] TOnset [K] Tc � Tp [K] TM
p [K] �T [K] �H [Jg�1]

0 394,5 406,9 4,1 439,3 44,8 -97

5 394,5 406,7 3,4 439,8 45,2 -103

10 395,1 403,7 3,4 439,9 44,6 -126

15 395,6 406,1 3,4 439,8 44,3 -128

20 395,5 404,2 3,2 439,7 44,2 -138

Tabelle A.23: Volumenkristall-Anteil und Mikrostrukturparameter f�ur das Blend

iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
X1

c [%] DS
(110)

[nm] DH
(110)

[nm] gII [%]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 72 72 10,8 10,8 11,7 11,7 2,5 2,5

5 64 67 10,3 10,1 10,3 11,5 2,4 2,2

10 67 64 9,3 10,5 9,3 11,4 2,3 2,2

15 64 59 10,1 9,1 10,1 11,7 2,4 2,2

20 60 60 9,5 10,6 9,5 10,9 2,6 2,4

Tabelle A.21: Daten aus der TSA f�ur das Blend iPP/SEBS.

SEBS
Tg(SEBS)[K] Tg(iPP)[K] T�(iPP)[K]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 - - 274,0 274,0 325,0 325,0

5 218,0 216,4 273,9 275,5 317,9 344,5

10 218,1 214,7 274,0 274,5 325,8 327,5

15 219,2 216,1 274,3 274,1 324,9 320,5

20 218,5 217,4 274,2 274,3 310,2 318,9

Tabelle A.22: Extrapolierte Daten aus der TSA f�ur das Blend iPP/SEBS als Funk-

tion des SEBS-Gehalts.

SEBS
[Gew.-%]

S �H� [kJ mol�1]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 0,83 0,83 36,8 36,8

5 0,91 1,05 40,6 40,7

10 0,98 0,99 41,9 41,5

15 0,93 0,96 41,6 35,9

20 1,01 0,92 38,6 38,4
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Tabelle A.24: Charakteristische �Uberstrukturparameter f�ur das Blend iPP/f-SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS cluster 1 [nm] cluster 2 [nm] cluster 3 [nm]

0 2,2/6,0/8,2 6,0/6,0/12,0 6,0/9,4/15,4

5 2,0/6,0/8,0 6,6/6,0/12,0 6,0/9,5/15,5

10 2,4/7,0/9,4 7,0/7,0/14,0 7,0/11,0/18,0

15 2,2/6,2/8,4 6,2/6,2/12,4 6,2/9,1/15,3

20 2,6/5,6/8,2 5,6/5,6/12,4 6,0/9,6/15,6

Tabelle A.25: Charakteristische �Uberstrukturparameter f�ur das Blend iPP/nf-SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS cluster 1 [nm] cluster 2 [nm] cluster 3 [nm]

0 2,2/6,0/8,2 6,0/6,0/12,0 6,0/9,4/15,4

5 2,4/6,2/8,6 6,2/6,2/12,4 2,4/10,3/12,7

10 4,3/8,4/12,7 8,4/8,4/16,8 4,3/11,9/16,2

15 3,6/6,8/10,4 6,8/6,8/13,6 3,6/11,2/14,8

20 2,9/5,6/8,5 5,6/5,6/11,2 5,6/9,8/15,4

Tabelle A.26: Zus�atzliche �Uberstrukturparameter f�ur das Blend iPP/SEBS als

Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
r2 [nm] Lp [nm] dz [nm] Xl [%]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 11,0 11,0 15,5 15,5 1,4 1,4 61 61

5 8,2 10,2 13,5 13,9 1,5 1,4 62 67

10 6,8 10,1 13,8/18,0 14,8 1,4 0,6 66 63

15 7,9 8,8 15,3 15,0 1,1 1,0 61 64

20 7,9 7,9 15,2 16,0 1,0 0,6 60 60

Tabelle A.27: Mittlerer iPP-Sph�arolitenradius f�ur das Blend iPP/SEBS als Funk-

tion des SEBS-Gehalts.

SEBS
r [�m]

f-SEBS nf-SEBS

0 33 � 4 33 � 4

5 38 � 3 37 � 3

10 34 � 2 35 � 2

15 35 � 2 32 � 2

20 33 � 3 31 � 3
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A.3 Tern�are Blends iPP/PE/SEBS

Im folgenden werden die Ergebnisse f�ur die tern�aren Blends iPP/PE/SEBS in

den Tabellen A.28 bis A.52 aufgelistet.

Tabelle A.28: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
T t0 tn M G tK nHwz nDln
[K] [s] [s] [mm�3] [10�2 �ms�1] [s]

0

400 504 32 1813 18,2 365 2,5 2,1

03 507 58 1066 10,5 788 2,6 2,0
406 461 228 536 3,5 2352 2,6 2,0

408 481 294 350 3,5 4034 2,6 2,1

411 476 962 240 1,9 6472 2,7 2,2

5

400 514 97 423 17,42 712 2,4 2,1
403 511 224 339 9,62 1527 2,4 2,2
406 471 566 192 4,85 3286 2,5 2,4

408 573 811 231 3,23 5303 2,6 2,4
411 868 1382 197 1,72 11256 2,6 2,3

10

400 511 79 1078 18,23 444 2,4 2,3
403 596 154 914 9,57 798 2,7 2,3
406 522 301 661 5,46 2047 2,5 2,3

408 643 626 535 3,34 3728 2,6 2,3
411 799 1145 453 1,73 7828 2,6 2,4

20

400 527 86 1220 18,08 399 2,5 2,5
403 532 96 710 9,96 965 2,5 2,0

406 640 640 1423 5,17 1566 2,6 2,4

408 830 539 851 3,63 2627 2,6 2,3
411 1089 1578 654 1,67 5939 2,6 2,3

Tabelle A.29: Extrapolierte Gr�o�en aus den isothermen kristallisationskinetischen

Experimenten f�ur das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
M0 TM0=2 U� C1 �R � �e Gmax TGmax

[mm�3] [K] [J Mol�1] [J Mol�1] [J2 cm�4] [�ms�1] [K]

0 3040 400,7 23,0 � 103 21,5 � 103 1,18 � 10�11 0,9 378,2

5 5851 401,0 21,8 � 103 20,1 � 103 1,19 � 10�11 0,9 377,3

10 1131 404,0 21,6 � 103 20,1 � 103 1,20 � 10�11 0,9 377,3

20 1500 401,0 21,4 � 103 20,0 � 103 1,18 � 10�11 0,9 377,3



A.3 Ternare Blends iPP/PE/SEBS 189

Tabelle A.30: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
T t0 tn M G tK nHwz nDln
[K] [s] [s] [mm�3] [10�2 �ms�1] [s]

0

400 504 32 1813 18,2 365 2,5 2,1

03 507 58 1066 10,5 788 2,6 2,0
406 461 228 536 3,5 2352 2,6 2,0

408 481 294 350 3,5 4034 2,6 2,1
411 476 962 240 1,9 6472 2,7 2,2

5

400 489 12 6368 21,13 151 2,8 1,9

403 487 21 2865 10,47 434 2,8 2,0
406 490 33 1858 5,85 797 3,0 2,2

408 506 59 1434 3,70 1804 2,8 2,1

411 585 143 1047 1,98 3707 2,8 2,1

10

400 493 13 7588 21,98 127 3,3 1,9
403 499 16 4192 10,55 338 2,9 2,0

406 495 46 2067 5,83 838 2,9 2,2
408 529 67 1676 3,67 1624 2,8 2,3
411 581 185 1001 1,95 3778 2,8 2,3

20

400 509 11 14169 20,53 103 3,5 1,8
403 497 19 7420 10,71 288 2,9 1,9

406 516 51 3627 5,78 777 2,8 2,0
408 545 72 2156 3,76 1393 2,8 2,1
411 671 333 1280 1,92 3466 2,8 2,0

Tabelle A.31: Extrapolierte Gr�o�en aus den isothermen kristallisationskinetischen

Experimenten f�ur das Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
M0 TM0=2 U� C1 �R � �e Gmax TGmax

[mm�3] [K] [J Mol�1] [J Mol�1] [J2 cm�4] [�ms�1] [K]

0 3040 400,7 23,0 � 103 21,5 � 103 1,18 � 10�11 0,9 378,2

5 12640 400,0 21,4 � 103 16,3 � 103 1,17 � 10�11 1,7 373,7

10 14100 400,0 20,4 � 103 18,0 � 103 1,24 � 10�11 1,8 374,5

20 27000 400,0 21,4 � 103 16,2 � 103 1,14 � 10�11 1,5 373,8
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Tabelle A.32: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Blend iPP/HDPE/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
T t0 tn M G tK nHwz nDln
[K] [s] [s] [mm�3] [10�2 �ms�1] [s]

0

400 455 69 755 20,5 529 2,3 2,1

403 454 83 918 10,3 956 2,5 2,0
406 426 198 382 5,5 2566 2,6 2,0

408 480 292 264 3,7 4516 2,6 2,1
411 573 798 154 1,9 12154 2,6 2,2

5

400 501 24 4072 20,46 171 3,4 1,9

403 512 64 2688 10,84 356 3,1 2,0
406 513 183 1641 5,39 1058 2,7 2,0

408 538 377 1614 4,14 1314 2,5 2,5

411 547 735 1489 2,00 3552 2,7 2,2

10

400 508 32 1763 21,38 305 2,4 2,0
403 490 110 1094 10,94 661 2,7 2,0

406 523 263 823 5,58 1498 2,7 2,1
408 410 678 1278 3,45 3570 2,4 2,3
411 572 1126 1217 1,94 5319 2,6 2,2

20

400 511 61 1100 20,89 313 2,7 2,2
403 528 166 875 10,98 722 2,7 2,2

406 550 478 808 5,51 1673 2,4 2,4
408 613 513 681 3,74 2553 2,7 2,1
411 696 1074 559 1,94 5437 2,7 2,3

Tabelle A.33: Extrapolierte Gr�o�en aus den isothermen kristallisationskinetischen

Experimenten f�ur das Blend iPP/HDPE/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
M0 TM0=2 U� C1 �R � �e Gmax TGmax

[mm�3] [K] [J Mol�1] [J Mol�1] [J2 cm�4] [�ms�1] [K]

0 2700 401,0 23,0 � 103 20,3 � 103 1,24 � 10�11 1,2 377,3

5 4318 402,6 22,6 � 103 20,6 � 103 1,22 � 10�11 1,1 377,7

10 2818 402,2 20,0 � 103 19,0 � 103 1,16 � 10�11 1,1 377,7

20 1113 404,8 20,9 � 103 19,1 � 103 1,21 � 10�11 1,3 376,3
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Tabelle A.34: Charakteristische Gr�ossen aus der isothermen Kristallisationskinetik

f�ur das Blend iPP/HDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
T t0 tn M G tK nHwz nDln
[K] [s] [s] [mm�3] [10�2 �ms�1] [s]

0

400 455 69 755 20,5 529 2,3 2,1

403 454 83 918 10,3 956 2,5 2,0
406 426 198 382 5,5 2566 2,6 2,0

408 480 292 264 3,7 4516 2,6 2,1
411 573 798 154 1,9 12154 2,6 2,2

5

400 485 20 5429 16,71 133 4,0 2,1

403 475 50 3671 10,42 348 3,0 2,1
406 524 92 2045 5,87 891 2,8 2,0

408 487 217 1425 3,40 1778 2,8 2,1

411 545 549 868 1,89 4299 2,8 2,1

10

400 495 21 4711 16,88 144 3,4 2,4
403 537 39 2741 9,14 355 3,4 1,9

406 574 92 1022 5,37 1211 2,8 1,9
408 661 207 656 3,51 2573 2,7 1,9
411 710 741 330 1,86 8254 2,6 1,9

20

400 496 15 22403 16,89 91 4,0 2,0
403 464 44 13390 11,48 290 2,4 2,3

406 546 88 5955 5,81 779 2,6 1,9
408 546 460 2542 3,76 3111 2,5 2,0
411 675 433 1150 1,93 5862 1,9 1,9

Tabelle A.35: Extrapolierte Gr�o�en aus den isothermen kristallisationskinetischen

Experimenten f�ur das Blend iPP/HDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
M0 TM0=2 U� C1 �R � �e Gmax TGmax

[mm�3] [K] [J Mol�1] [J Mol�1] [J2 cm�4] [�ms�1] [K]

0 2700 401,0 23,0 � 103 20,3 � 103 1,24 � 10�11 1,2 377,3

5 7630 402,2 24,1 � 103 23,6 � 103 1,14 � 10�11 0,5 383,3

10 6500 402,3 24,7 � 103 23,1 � 103 1,20 � 10�11 0,6 381,3

20 31150 402,2 24,2 � 103 24,2 � 103 1,12 � 10�11 0,5 383,3

Tabelle A.36: DTA-Ergebnisse f�ur das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS Tp [K] TOnset [K] Tc � Tp [K] TM
p [K] �T [K] �H [Jg�1]

0 392,4 405,0 4,3 439,6 47,2 -96

5 390,5 400,9 4,2 437,1 46,6 -88

10 391,9 400,9 3,9 437,8 45,9 -87

20 391,5 400,2 4,0 437,2 46,0 -88



A.3 Ternare Blends iPP/PE/SEBS 192

Tabelle A.37: DTA-Ergebnisse f�ur die Systeme iPP/LLDPE/nfSEBS als Funktion

des SEBS-Gehalts.

SEBS Tp [K] TOnset [K] Tc � Tp [K] TM
p [K] �T [K] �H [Jg�1]

0 392,4 405,0 4,3 439,6 47,2 -96

5 394,7 403,5 3,5 439,6 44,9 -120

10 394,8 404,8 3,3 439,0 44,2 -108

20 395,0 402,8 3,2 439,0 44,0 -82

Tabelle A.38: DTA-Ergebnisse f�ur das Blend iPP/HDPE/f-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS Tp [K] TOnset [K] Tc � Tp [K] TM
p [K] �T [K] �H [Jg�1]

0 392,2 402,3 3,2 438,5 46,4 -100

5 393,8 403,1 3,0 438,8 45,0 -127

10 393,0 402,5 2,9 438,8 45,8 -95

20 392,7 401,7 2,6 438,7 44,9 -100

Tabelle A.39: DTA-Ergebnisse f�ur das Blend iPP/HDPE/nf-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS Tp [K] TOnset [K] Tc � Tp [K] TM
p [K] �T [K] �H [Jg�1]

0 392,2 402,3 3,2 438,5 46,4 -100

5 394,2 401,8 3,3 439,1 44,9 -115

10 394,4 402,1 3,2 438,9 44,4 -145

20 395,5 407,5 3,2 439,3 43,8 -114

Tabelle A.40: Charakteristische Temperaturen aus der Torsionsschwingungsanalyse
f�ur das Blend iPP/LLDPE/SEBS.

SEBS
T
(LLPE)[K] Tg(SEBS)[K] Tg(iPP)[K] T�(iPP)[K]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 147,0 147,0 - - 272,0 272,0 319,8 319,8

5 145,8 144,1 222,9 219,8 275,0 275,3 314,0 319,6

10 144,6 143,4 222,7 220,0 276,6 275,7 -1 312,1

20 144,5 142,2 222,8 220,9 275,4 275,0 - -
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Tabelle A.41: Charakteristische Temperaturen aus der Torsionsschwingungsanalyse

f�ur das Blend iPP/HDPE/SEBS.

SEBS
T
(HDPE)[K] Tg(SEBS)[K] Tg(iPP)[K] T�(iPP)[K]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 150,0 150,0 - - 272,0 272,0 323,5 323,5

5 150,0 150,0 222,3 215,8 272,6 274,5 317,2 309,4

10 149,3 149,3 220,8 219,4 274,0 275,8 309,5 307,5

20 147,0 146,0 222,3 221,2 275,1 274,7 298,8 306,6

Tabelle A.42: Relaxationsst�arke S f�ur die �-Relaxation der iPP-Phase und Akti-

vierungsenergie �H� f�ur die Blends iPP/PE/SEBS.

SEBS

S �H� [kJ mol�1]
LLDPE HDPE LLDPE HDPE

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 0,96 0,96 0,85 0,85 35,9 35,9 34,5 34,5

5 0,97 0,98 0,89 0,93 39,6 41,1 37,9 44,2

10 1,05 0,98 0,92 0,90 33,4 35,0 37,9 39,4

20 1,02 0,82 0,90 0,92 37,5 34,5 36,2 37,0

Tabelle A.43: Ergebnisse der R�ontgenweitwinkeluntersuchungen der Blends

iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
Xc [%] DS

(110)
[nm] DH

(110)
[nm] gII [%]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 66 66 12,0 12,0 13,6 13,6 2,5 2,5

5 62 60 9,2 9,1 12,9 12,4 2,4 2,0

10 60 58 10,0 8,9 13,2 13,7 2,3 2,2

20 56 53 10,2 9,6 14,3 13,0 2,0 2,3

Tabelle A.44: Ergebnisse der R�ontgenweitwinkeluntersuchungen des Blends

iPP/HDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
Xc [%] DS

(110)
[nm] DH

(110)
[nm] gII [%]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 68 68 11,6 11,6 13,8 13,8 2,4 2,4

5 65 64 8,9 9,4 11,6 14,3 1,2 2,2

10 60 61 9,1 9,0 12,0 12,9 2,0 2,0

20 57 54 10,5 10,5 12,3 13,7 2,0 2,4
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Tabelle A.45: Charakteristische �Uberstrukturparameter des Blends iPP/LLDPE/f-

SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS cluster 1 [nm] cluster 2 [nm] cluster 3 [nm]

0 2,6/5,4/8,0 5,4/5,4/10,8 5,4/7,7/13,1

5 1,9/5,5/7,4 5,5/5,5/11,0 5,5/9,2/14,7

10 3,3/7,3/10,3 7,3/7,3/14,6 -

20 3,2/7,5/10,5 7,5/7,5/14,8 -

Tabelle A.46: Charakteristische �Uberstrukturparameter des Blends

iPP/LLDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS cluster 1 [nm] cluster 2 [nm] cluster 3 [nm]

0 2,6/5,4/8,0 5,4/5,4/10,8 5,4/7,7/13,1

5 2,7/5,3/8,0 5,3/5,3/10,6 5,3/9,4/14,7

10 2,4/9,6/12,0 5,9/5,9/11,8 5,9/9,6/15,5

20 2,6/8,5/11,1 8,5/8,5/17,0 -

Tabelle A.47: Charakteristische �Uberstrukturparameter der Blends iPP/HDPE/f-

SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS cluster 1 [nm] cluster 2 [nm] cluster 3 [nm]

0 3,2/7,1/10,3 7,1/7,1/14,2 -

5 2,4/5,5/7,9 5,5/5,5/11,0 5,5/8,6/14,1

10 2,2/6,2/8,4 6,2/6,2/12,4 6,2/10,0/16,2

20 2,8/5,4/8,2 5,4/5,4/10,8 5,4/8,7/14,1

Tabelle A.48: Charakteristische �Uberstrukturparameter der Blends iPP/HDPE/nf-

SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS cluster 1 [nm] cluster 2 [nm] cluster 3 [nm]

0 3,2/7,1/10,3 7,1/7,1/14,2 -

5 2,9/6,4/9,3 6,4/6,4/12,8 6,4/10,6/17,0

10 1,5/5,6/7,1 5,6/5,6/11,2 5,6/8,8/14,4

20 2,4/6,7/9,1 6,7/6,7/13,4 6,7/10,4/17,1
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Tabelle A.49: Weitere �Uberstrukturparameter f�ur die Blends iPP/LLDPE/SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
r2 [nm] Lp [nm] dz [nm] Xl [%]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 9,1 9,1 13,6 13,6 0,9 0,9 59 59

5 13,3 10,3 14,9 15,2 1,0 0,9 62 60

10 8,6 9,9 15,2 14,3 0,8 0,9 61 64

20 10,3 9,8 14,8 16,4 0,9 0,5 61 63

Tabelle A.50:Weitere �Uberstrukturparameter f�ur die Blends iPP/HDPE/SEBS als

Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS
r2 [nm] Lp [nm] dz [nm] Xl [%]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 7,7 7,7 14,4 14,4 1,1 1,1 59 59

5 7,6 8,4 16,7 14,5 1,1 1,5 60 60

10 7,4 9,0 14,2 15,3 1,3 1,2 63 62

20 8,2 10,2 16,8 16,0 0,9 1,1 61 59

Tabelle A.51: Gef�ugestrukturparamter f�ur die Blends iPP/LLDPE/SEBS als Funk-
tion des SEBS-Gehalts.

SEBS
r [�m] D [�m]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 44 � 6 44 � 6 6 � 1 6 � 1

5 38 � 2 35 � 3 5 � 1 4 � 1

10 45 � 4 36 � 3 5 � 1 4 � 1

20 44 � 3 28 � 2 5 � 1 4 � 1

Tabelle A.52: Gef�ugestrukturparamter f�ur die Blends iPP/LLDPE/SEBS als Funk-
tion des SEBS-Gehalts.

SEBS
r [�m] D [�m]

f-SEBS nf-SEBS f-SEBS nf-SEBS

0 56 � 13 56 � 13 6 � 1 6 � 1

5 36 � 4 43 � 3 7 � 1 6 � 1

10 39 � 4 36 � 3 8 � 1 6 � 1

20 32 � 4 34 � 5 5 � 1 3 � 1



Anhang B

Abk�urzungsverzeichnis

F�ur die in der vorliegenden Arbeit bestimmten experimentellen Gr�o�en sind
die physikalischen Einheiten in eckigen Klammern [...] in der nachfolgenden
Tabelle mit angegeben.
Tabelle B.1: Verzeichnis h�au�g verwendeter Abk�urzungen und Symbole

Symbol Bezeichnung

A Grenzphasen
�ache
Ai Homopolymer Ai

A0 Beobachtungs
�ache
al Ausdehnung der Grenzschicht- bzw. Phase
B analytische Funktion f�ur den amorphen

Untergrund (Halo) des Weitwinkelr�ontgenspektrums
b mittlere Segmentl�ange

b0 Dicke eines molekularen Bausteins

C1, C2; C3 empirische Konstanten
C1 �R Ma� f�ur die Aktivierungsenergie des Transportprozesses

aus dem nichtlinearen Fit zur Bestimmung von Gmax,
siehe Gl. 4.6 [J Mol�1]

D mittlerer Durchmesser der PE-Einschl�usse in der

iPP-Matrix aus der lichtmikrospopischen Analyse [�m]

Dhkl Mosaikblockgr�o�e in hkl-Richtung
D110 Mosaikblockgr�o�e in 110-Richtung

DS
(110)

Mosaikblockgr�o�e in (110)-Richtung der kristallinen

iPP-Phase nach Scherrer [nm]

DH
(110)

Mosaikblockgr�o�e in (110)-Richtung der kristallinen

iPP-Phase nach Hosemann [nm]

da interlamellarer Abstand
dc Lamellendicke

dp eindimensionaler mittlerer L�angenparamter

Fortsetzung auf der n�achsten Seite
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Fortsetzung der vorigen Seite

Symbol Bezeichnung

dhkl Netzebenenabstand

dz Grenzschichtdicke nach Porod [nm]
DTA Di�erentielle Thermo-Analyse

EB Ethylen/Butylen

E1 und E2 zwei aufeinanderfolgende gleichgerichtete
Amplituden aus der TSA

Eav mittlere Sch�alenergie pro Einheits
�ache [Jm�2]

F1 eindimensionale Fouriertransformation

Fav mittlere Sch�alkraft [Nmm�1]

f-SEBS funktionalisiertes Styrol-/Butylen/Ethylen-Styrol

G Wachstumsgeschwindigkeit der iPP-Sph�arolite
bzw. lineare Wachstumgeschwindigkeit [10�2�m s�1]

Gew.-% Gewichtsprozent
Gm Wachstumsrate in mischbaren Polymersystemen

Gmax extrapolierter Wert der maximalen Wachstumsgeschwindigkeit
der iPP-Matrix nach Gl. 4.6 [�ms�1]

G0
r relaxiertes Speichermodul

G0
u unrelaxiertes Speichermodul

G0 Vorfaktor der Wachstumsrate

G1(s) eindimensionale Interferenzfunktion
g1(r) eindimensionale Grenz
�achenverteilungsfunktion
gII parakristalliner Gitterst�orungparameter nach Hosemann [%]
G� komplexe Darstellung des Schermodul, G� = G0 +G00

G0 Speichermodul

G00 Verlustmodul
HB-Bindungen Wassersto�br�uckenbindungen
HDPE Polyethylen hoher Dichte
I(s) Intensit�atsverteilung, unverschmierte Streuintensit�at
~I(s) gemessene Intensit�atsverteilung

der Weitwinkelr�ontgenmessung
Is(s) Intensit�at einer Standardprobe

I1(s) eindimensionale Streuintensit�at

iPP isotaktisches Polypropylen

K Ratenkonstante der Gesamtkristallisation
kB Boltzmannkonstante

ki Term f�ur die Transportrate der kristallisierf�ahigen

Segmente durch die Phasengrenze 
�ussig-fest

k1 eindimensionales �Aquivalent der Porodschen

Invarianten oder
k1 Rate, mit der die kristallisierf�ahige

Komponente an die Wachstumsfront di�undiert
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Symbol Bezeichnung

k2 Rate, mit der sich die nichtkristallisierf�ahige

Komponente von der Wachstumsfront entfernt
KWRS Kleinwinkel-R�ontgenstreuung

LLDPE lineares Polyethylen niedriger Dichte

LDPE Polyethylen niedriger Dichte
Lp experimenteller Wert der Langperiode [nm]

M Keimdichte der iPP-Matrix [Anzahl Keime pro mm3]

m Re
exordnung

MFI Schmelz
ie�index (Melt Flow Index)

mg Milligramm

Mi Molekulargewicht der Species i
MW Gewichtsmittel des Molekulargewichts

MW=MN Polydispersit�atsgrad
M0 S�attigungskeimdichte der iPP-Matrix [Keime pro mm3]
_N Keimbildungsrate
_N(� ) die Keimbildungsrate zum Zeitpunkt � pro Einheitsvolumen

des nicht-transformierten Volumens
�N mittlere Anzahl parallel angeordneter

Lamellen in einem Lamellencluster

Ni Teilchenzahl der Komponente i
nDln Avrami-Exponent bestimmt nach der

doppeltlogarithmischen Auftragung, siehe Gl. 4.4
nHwz Avrami-Exponent bestimmt nach der

Keimbildungshalbwertszeit, siehe Gl. 4.3

nf-SEBS nichtfunktionalisiertes Styrol-Butylen/Ethylen-Styrol
PC Polycarbonat

PE Polyethylen
PP Polypropylen
PS Polystyrol

pr Sch�alwiderstand [Nmm�1]

Qi Peakfunktion f�ur die Re
exe des
Weitwinkelr�ontgenspektrums

Qi(r; t; r0) Wahrscheinlichkeit, da� t Segmente einer
Polymerkette der mittleren Segmentl�ange b

ein Ende bei r0 und ein Ende bei r haben
R allgemeine Gaskonstante

r mittlerer Sph�arolitenradius in der iPP-Matrix

aus der lichtmikrospopischen Analyse [�m]
ra Anfangs-Ortsvektor

re End-Ortsverktor

r2 Streumassenradius unter der Annahme
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zylindrischer Streubausteine [nm]

S Relaxationsst�arke [%]
S Styrol

s Streuvektor s =
2 sin(�)

�

SEBS Styrol-Butylen/Ethylen-Styrol Triblock-Copolymer
T Kristallisationstemperatur [K]

t mittlere Stapelh�ohe der Lamellenpakete oder

Zeit [s]
Tc extrapolierte Onset-Temperatur der Kristallisation [K]

Tc � Tp Di�erenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur Tc
und Kristallisationstemperatur Tp [K]

TM
c extrapolierte O�set-Temperatur des Schmelzprozesses [K]

TM
c � TM

p Di�erenz zwischen extrapolierter O�set-Temperatur TM
c

und Schmelztemperatur TM
p [K]

TG Glas�ubergangstemperatur, bestimmt �uber tan � [K]

TGmax Temperatur, bei welcher die maximale

Sph�arolitenwachstumsrate erreicht wird [K]
TG(iPP) Glas�ubergangstemperatur des iPP,

bestimmt �uber tan � [K]

tK Kristallisationshalbwertszeit [s]
TM Schmelztemperatur [K]

TMisch Temperatur, bei der ein Mischproze�
durchgef�uhrt wird

TM0=2 Temperatur, bei welcher 50 % der

S�attigungskeimdichteM0 erreicht werden [K]

tn Keimbildungshalbwertzeit der iPP-Matrix [s]
TOffset O�set-Temperatur des Schmelzbereichs [K]
TOnset Onset-Temperatur der Kristallisation [K]
Tp Peaktemperatur der Kristallisation [K]
TM
p Peaktemperatur des Schmelzbereichs [K]

T� Temperatur der �-Relaxation des iPP,

bestimmt �uber G00 [K]

T
(PE) Temperatur der 
-Relaxation des

PE im Blend iPP/PE, bestimmt �uber tan � [K]
t0 Induktionszeit der Keimbildung der iPP-Matrix [s]

t1 charakteristische Temperatur, bei der alle

mit dem viskosen Flu� in Verbindung stehenden

Bewegungen aufh�oren

tan � Verlustfaktor, tan � = G00=G0

TPE Thermoplastisches Elastomer

TSA Torsionsschwingungsanalyse
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Ui(r) externes Potentialfeld

U� Aktivierungsenergie f�ur den Transportproze� der
Wachstumsrate G der iPP-Sph�arolithe

UHMWPE ultrahochmolekulares Polyethylen

V molares Volumen oder Volumen
v(t; � ) das w�ahrend des Zeitintervalls jt � � j

transformierte freie Volumen ohne �Uberlappung der

Sph�arolithe

wi Gewichtsanteil der Komponente i
WWRS Weitwinkelr�ontgenstreuung

WWRM Weitwinkelr�ontgenmessung

X, Y funktionelle Gruppen

x(t) transformiertes Volumen zum Zeitpunkt t

Xc Volumen-Kristallanteil [%]
X theo
c erwarteter Volumen-Kristallanteil [%]

X1

c Volumen-Kristallanteil, bestimmt nach Verfahren 1 [%]

X2

c Volumen-Kristallanteil, bestimmt nach Verfahren 2 [%]
Xl linearer Kristallanteil unter Ber�ucksichtigung des

aufgestellten Lamellencluster-Modells [%]
Yex experimenteller Verlauf des Weitwinkelr�ontgenspektrums
Ytheo berechneter Verlauf des Weitwinkelr�ontgenspektrums

Z Polymerisationsgrad
�A Angstr�om

� �Ubergangswahrscheinlichkeit
� ein Ma� f�ur die Breite der Verteilung

der Aktivierungszeiten f�ur die Keimbildung

� = 1 = �
p
2�

�(t) Diracsche Delta-Funktion
�Ai L�oslichkeitsparamter der Komponente Ai

�G �Anderung der Gibbschen freien Enthalpie
�G� kritische Keimbildungsarbeit
�G� Aktivierungsenergie

�G�
s kritische sekund�are Keimbildungsarbeit

�G�
m kritische sekund�are Keimbildungsarbeit

in mischbaren Polymersystemen

�H �Anderung der Schmelzenthalie [Jg�1]
�H� Mittlere Aktivierungsenergie [kJ mol�1]

�H0 Gleichgewichtsschmelzenthalpie

�S �Anderung der Konformationsentropie

(�s)exp Peakbreiten der unkorrigierten Re
exe

(�s)St Peakbreiten der Re
exe des Goldstandard
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(�s)c Peakbreiten der korrigierten Re
exe

�� 1

2
�(� - (�hs + �hk))

�T Unterk�uhlung [K]

��1 Ma� f�ur die zeitliche Dauer der prim�aren

Keimbildung, ��1 = �0 � �1
�A1A2

Wechselwirkungsenergie zwischen den Segmenten

der verschiedenen Komponenten A1 und A2


 Grenz
�achenspannung

�A1A2
Flory-Huggins Wechselwirkungsparamter

zwischen den Homopolymeren A1 und A2

� logarithmisches Dekrement, � = ln E1

E2

�Ai(r) chemisches Potential der Komponente Ai

� Aktivierungsfrequenz
�i Volumenanteil der Komponente i

� Dichte bei 296 K [g=cm3]
�(z) Elektronendichte
�l(r) Elektronendichte des Lamellenstapels

�Ai Dichte der Phase Ai

�0 mittlere Dichte in der Grenzphase
�
�
2

l Autokorrelationsfunktion von �l

�
�
�
2

l Korrelationsfunktion gem�a� Vonk & Kortleve,

�
�
�
2

l = �l� < �l >t� P1

� spezi�sche Grenz
�achenenergie

�hk spezi�sche Grenz
�achenenergie zwischen
Heterogenit�at und Kristall

�hs spezi�sche Grenz
�achenenergie zwischen
Heterogenit�at und Schmelze

� �e Produkt der Grenz
�achenenergien, bestimmt aus dem

nichtlinearen Fit zur Bestimmung von Gmax [J
2 cm�4]

� Zeit
�� die mittlere Zeit bis zur Aktivierung

eines potentiellen Keims

�� = �

�0 zeitlicher Beginn des Keimbildungsprozesses
�1 zeitliches Ende des Keimbildungsprozesses

< ::: >t �uber den gesamten Lamellenstapel gemittelt


