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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 groflen wirtschaftlichen Interesse in der
industriellen Anwendung. In der Materialforschung werden aufgrund des ge-
stiegenen Bedarfs an vielseitigen und preisgiinstigen Hochleistungswerkstoffen
mit einem breiten Eigenschaftsprofil neue Polymerwerkstoffe durch Mischung
vorhandener Homopolymere entwickelt [1]-[5].

Von grofler 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 Gewichtsverhdltnissen gemischt,
um die Figenschaften des Werkstoffs gezielt zu verandern. Die Verbesserungen
des Eigenschaftsprofils werden haufig als das Resultat synergetischer Effekte
zwischen den jeweiligen Komponenten des Systems erklart [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
Eigenschaftsprofil. Aufgrund der Nichtmischbarkeit kommt es zu einer Phasen-
separation. Diese fithrt u.a. zu einer inhomogenen Verteilung der Minorphase
in der Matrix. Die schlechte Adhésion an den Phasengrenzen beeintrachtigt
die Kraftiibertragung bei Belastung des Materials und beeinflufit so die me-
chanischen Eigenschaften des Systems.

Eine Moglichkeit, diese aus der Nichtmischbarkeit der Ausgangskomponen-
ten resultierenden Nachteile zu vermeiden, besteht in dem Einsatz von grenz-
flichenaktiven Polymeren, sogenannten Vertriglichkeitsmachern'. Haufig wer-
den sogenannte Block- oder Pfropf-Copolymere als Vertraglichkeitsmacher ein-
gesetzt. Sie sollen in der Phasengrenze der nichtmischbaren Polymere derart

Tm angelséchsigen Sprachgebrauch sowie in der Fachliteratur wird hiufig der Begriff
Compatibilizer verwendet.



lokalisiert sein, dafl sie die Grenzphase iiberbriicken [10]- [14]. Eine Vielzahl
von Untersuchungen wurde durchgefithrt, um fiir spezielle Polymersysteme die
passenden Vertraglichkeitsmacher zu entwickeln [10, 11, 15, 16].

Ein als Vertréglichkeitsmacher eingesetztes Block-Copolymer sollte ein nicht-

mischbares heterogenes Polymersystem so beeinfluflen, dafl folgende Effekte
auftreten [17]-[19]:

e Die Einschrénkung von Segregationsprozessen, so dafl auf makroskopi-
schem Niveau eine Phasenseparation verhindert und eine Morphologie-
stabilisierung erreicht wird.

o Die Verbesserung der Verteilung der Minorphase in der Matrix. Dies
soll zu einer homogenen Verteilung der Minorphase mit einer méglichst
unimodalen Groéfenverteilung der Einschliisse fiihren.

e Die Verbesserung der Adhésion zwischen den nichtmischbaren Kom-
ponenten, um eine optimale Kraftiibertragung in der Grenzphase zu
ermoglichen.

e Die Anderung der mikrorheologischen Eigenschaften zur Verbesserung
der Verarbeitungseigenschaften.

Es koénnen nicht alle Anforderungen von einem Vertréglichkeitsmacher al-
lein erfiillt werden. Haufig ist man jedoch nur an der Verbesserung spezi-
eller Eigenschaften eines kommerziellen Polymerwerkstoffs interessiert, oh-
ne das typische Gesamteigenschaftsprofil des Materials zu verandern. Dies
kann durch den FEinsatz kommerziell erhiltlicher Block-Copolymere, welche
fiir die gewiinschte Anwendung nicht mafigeschneidert 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, dafl ein
Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol Triblock-Copolymer (SEBS) die Schlagzihig-
keit von nichtmischbaren iPP/PE-, Polypropylen/Polycarbonat (PP/PC)-
und Polyethylen/Polystyrol (PE/PS)-Systemen deutlich erhéht [20]-[25]. In
diesen Systemen sollte SEBS als grenzflichenaktives Block-Copolymer agie-
ren [20, 24]- [27]. In dem System iPP/PE gibt es keine dem Polystyrolblock
komplementare Phase, so daf} eine ausgepriagte Lokalisierung an der Grenz-
phase iPP/PE mit einer Phasenseparation der Polystyrolblocke in eigenen
PS-Doménen konkurriert. Es wird daher erwartet, dafl ein bestimmter An-
teil der SEBS-Phase in der Matrix in einer eigenen Phase entmischt. Ande-
rerseits ist bekannt, daf} einige Materialeigenschaften, wie z.B. Reilwiderstand
oder Flieiverhalten von polymeren Gebrauchswerkstoffen (PP, PE, PS u.4.)
durch die Zugabe von PS-Copolymeren modifiziert werden kénnen [28, 29]. In
anderen Untersuchungen wurde die Modifikation des Figenschaftsprofils von

Poly(ethylen)terphthalat/Polyethylen (PET/PE)-Systemen durch Zugabe von



SEBS analysiert. Es zeigte sich eine deutliche Anderung der mechanischen Ei-
genschaften wie Zahigkeit und Duktilitat [27, 30]. Dies ist insofern bemerkens-
wert, als weder PET noch PE identisch zu den Copolymersegmenten des SEBS
sind.

Eine Ursache fiir die Verbesserung des Eigenschaftsprofils des Systems iPP/PE
kann die Beeinflussung 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.

{cH, - cH }x {CH, - GHZL
CH,

1CH, - CH [HCH, - CH, HCHZ - CH }q{CHZ - CH}

&) e

Abb. 1.1: Strukturformeln von a) Polypropylen, b) Polyethylen und ¢) 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 fiir den Einflul des SEBS auf das
Polymersystem iPP/PE aufgestellt. Dazu wird der EinfluBl zweier verschie-
dener PE- und SEBS-Typen auf das Verhalten der iPP-Matrix untersucht.
Mogliche Effekte, die auf grenzflachensensitive Wechselwirkungen wahrend der
Strukturausbildung hinweisen, kénnen 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:

e Welchen Einflul hat die Polyethylenphase auf die Kristallisationskinetik
der iPP-Matrix? Ist die Beeinflussung abhangig vom PE-Typ?

o Wie wird die Kristallisationskinetik der iPP-Matrix als Funktion von
SEBS-Gehalt und -Typ beeinflufit?

e Hat der SEBS-Typ Einflul auf die Kristallisationskinetik und die Struk-
turausbildung?

e Unterscheidet sich der Einflufl des SEBS auf die Kristallisation des iPPs
in den Systemen iPP/SEBS gegeniiber den Systemen iPP/PE/SEBS?



o Welches charakteristische Verhalten zeigt die nichtisotherme Kristallisa-
tion der iPP-Matrix gegeniiber der isothermen Kristallisation?

e Konnen unterschiedliche Wechselwirkungen zwischen iPP und SEBS so-
wie PE und SEBS festgestellt werden? Lafit dies Riickschliisse auf die
Lokalisierung des SEBS in den jeweiligen Systemen iPP/SEBS und
iPP/PE/SEBS zu?

Als Untersuchungsmethoden kommen die Lichtmikroskopie, die Differentielle
Thermo-Analyse, die Torsionsschwingungsanalyse sowie die Kleinwinkel- und
Weitwinkel-Réntgenstreuung zur Anwendung.



Kapitel 2

Grundlagen

Verschiedene Theorien und experimentelle Untersuchungen beschéftigen sich
mit der Gleichgewichtsthermodynamik und der Nichtgleichgewichtsthermody-
namik von Polymermischungen. Fin wichtiger Aspekt ist die Mischbarkeit
der unterschiedlichen Polymerkomponenten. Mischbar im thermodynamischen
Sinn heifit, dafl 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 Vertraglichkeitsmacher, erreicht werden. Kristallisa-
tionsprozesse werden das Phasenverhalten und die Strukturausbildung zusétz-
lich beeinflussen. Die resultierende Morphologie des mehrkomponentigen Mul-
tiphasensystems ist i. allg. komplexer Natur.

2.1 Phasenverhalten von Polymeren

2.1.1 Einfiihrung

Die Moglichkeiten, zwei verschiedene Polymere miteinander zu vermischen oder
zu verbinden, sind nahezu unbegrenzt. Im thermodynamischen Gleichgewicht
bestehen solche Systeme, unter Vernachlassigung der Kristallisation, aus ei-
ner oder zwei Phasen. In Abb. 2.1 sind fiir eine beliebige bindre Polymermi-
schung mit hohem Molekulargewicht zwei mogliche Félle des Phasenverhaltens
in Abhéangigkeit von der Zusammensetzung und der Temperatur dargestellt.
Das Phasenverhalten in Abb. 2.1 a) wird von sehr vielen Polymermischun-
gen gezeigt. Es ist charakteristisch fiir Polymersysteme, die aus nichtmisch-
baren Komponenten A; bestehen. Es zeigt, dafl die Loslichkeit des einen Po-
lymers in dem anderen sehr begrenzt ist und auch nicht durch eine Tempe-
raturerh6hung 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
vollstandig 16slich in dem anderem Polymer. Bei einer Erhéhung 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 hoheren Tem-
peraturen eine Tendenz zur Phasenseparation. Dieses Auftreten einer unte-
ren kritischen Losungstemperatur wird als LCST-Verhalten bezeichnet (Lower
Critical Solution Temperatur). In einer Reihe von Untersuchungen konnte ge-
zeigt werden, dafl 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 geniigend grofie Se-
quenzen der nichtmischbaren Homopolymere A; {iber eine kovalente Bindung
miteinander verkniipft. Es entstehen so Block-Copolymere! A, — A, . Dies

verhindert dann die Entmischung.

Sehiet
S Ei-Fhasen

Temperatur ——»
Temperatur ———

Sehiet
Ein-Phasen
\ Gehiet
U Sewichtsprozent oo u Gewichtsprozent 100

a) b)

Abb. 2.1: Phasendiagramm fiir a) nichtmischbare und fiir b) mischbare binire Po-
lymersysteme.

Die méglichen Morphologien in einem Zwei-Phasensystem sind in Abb. 2.2 dar-
gestellt. Die Nichtmischbarkeit zweier Polymere fiithrt im thermodynamischen
Gleichgewicht zu einer makroskopischen Separation. Dies ist in Abb. 2.2 a)
gezeigt. Polymerschmelzen sind jedoch so hochviskos, dafl sich in phasense-
parierten Polymersystemen eine Gleichgewichtsmorphologie selten einstellt.
Héufig entmischt die Minorphase A; in eigenen, relativ grofien (einige pm-
Bereich) Einschliissen innerhalb der Matrix Az. Durch die Zugabe eines Block-

!Die Indizes m und n geben die Anzahl der Wiederholungen der jeweiligen Homomononere

Aj und A5 an.
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Abb. 2.2: a) Makrophasenseparation zweier nichtmischbarer Homopolymere A; (—)
und Ay (- --), b) resultierende Phasenmorphologie bei Zugabe eines korrespondie-
renden Block-Copolymers A1 — Ay (—- - ) und ¢) Mikrophasenseparation in einem
Block-Copolymersystem Ay — Ay (—- - ).

Copolymers kann die Morphologie des Systems jedoch verdndert werden, wobei
jedoch das Mikrophasenverhalten des Block-Copolymersystems mitberticksich-
tigt werden muf. Ist das Block-Copolymer in der Grenzphase lokalisiert, ent-
steht eine neue stabilisierte Morphologie, wobei die mittlere Doméanengrofie
der Minorphase A; abnimmt. Dies ist in Abb. 2.2 b) dargestellt. In Block-
Copolymersystemen verhindert die kovalente Bindung eine makroskopische
Separation der chemisch verschiedenen und nichtmischbaren Polymerblocke.
Dies fiithrt zur Ausbildung von mikroskopischen Heterogenitédten der Copoly-
merphase in Bereichen bis 100 nm. Ein Beispiel einer aus der Mikrophasen-
separation entstandenen mikrostrukturierten Phase ist fiir ein symmetrisches
Diblock-Copolymer mit gleich grofien Blocken A; in Abb. 2.2 ¢) dargestellt.
Die Mikrophasenseparation ist charakteristisch fiir viele Block-Copolymere,
eine detaillierte theoretische Vorhersage des Phasenverhaltens ist jedoch nur
fiir einige wenige Copolymersysteme bestimmter Architektur moglich [36]-[42].

2.1.2 Thermodynamik des Phasenverhaltens

Im folgenden werden die charakteristischen Groflen zur Beschreibung des Pha-
senverhaltens von Polymersystemen vorgestellt. Momentan liefert keines der
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vorhandenen physikalischen Modelle eine komplette Beschreibung fiir das Pha-
senverhalten realer Polymersysteme. Die Modelle liefern jedoch gute Néherun-
gen oder besitzen fiir spezielle Anwendungen Giiltigkeit. Fiir eine ausfiihrliche
Behandlung der Problematik wird auf die Literatur verwiesen [43, 44].

Das Phasenverhalten von Polymeren wird durch die Anderung der Gibbschen
Freien Enthalpie beim Mischproze AG beschrieben. AG ist die Differenz der
Anderung der Mischungsenthalpie AH und der Entropie AS:

AG = AH — TAS. (2.1)

Phasenseparation tritt auf, wenn AG positiv ist (AG > 0). Bei Polymeren mit
hohem Molekulargewicht ist der Beitrag von AS zu AG sehr gering. Die Misch-
barkeit oder Nichtmischbarkeit und somit das Phasenverhalten von mehrkom-
ponentigen Polymersystemen wird im wesentlichen durch die Mischungsenthal-
pie AH bestimmt. Sie kann in Beziehung gesetzt werden zum Flory-Huggins-
Wechselwirkungsparameter? y 4,4, der jeweiligen Polymerpaare [46]:

AH = [(X4.4,) (2.2)

Die Wahl eines bestimmten Paares von Polymeren A; bestimmt die Grofle und
das Vorzeichen von x und somit approximativ auch AH [3, 45, 46]:

1

1
Xapay = o [ — Sleaa, + ean)l, (2.3)

2

wobei €4,4, die Wechselwirkungsenergie zwischen den jeweiligen Segmenten
der verschiedenen Komponenten A;, A, sowie €4,4, bzw. €4,4, die Wechsel-
wirkung zwischen den Segmenten der Komponente A; bzw. A, darstellt, kg
ist die Boltzmann-Konstante. Ein negativer Wert fiir x, , resultiert aus ei-
ner bevorzugten Wechselwirkung durch den Mischungsprozefl. Die Wechselwir-
kungen der Segmente der verschiedenen Polymere A;-A; fithren im Mittel zu
einer Herabsetzung der Systemenergie im Vergleich zu den A;-A;- und A,-
Ag-Wechselwirkungen. Bestimmte Arten der A;-A,;-Wechselwirkungen, z.B.
Wasserstoffbriicken-Bindungen oder lon-Dipol-Wechselwirkungen, kénnen zu
einem negativen x, , -Wert fithren. Positive Werte fiir x, , treten auf, wenn
die resultierende Systemgesamtenergie aufgrund der Wechselwirkungsenergie
¢;; ansteigt.

Sehr héufig wird in der experimentellen angewandten Polymerphysik fiir
den Wechselwirkungsparameter x, , ein Ausdruck angegeben, in dem das
Quadrat der Differenz der Loslichkeitsparameter d4,,04, der beiden Kom-
ponenten A; und A, als Mafl fiir die Art der Wechselwirkung verwendet
wird [41, 43, 49, 50]:

= (4, — 0a,)" (V'] RT), (2.4)

XA1A2

21941 stellten unabh#ngig voneinander P.J. Flory und M.L. Huggins ein thermodynmai-
sches Modell zur Beschreibung des Mischungsverhaltens von Polymerlésungen auf [47, 48].
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wobei V' das molare Volumen, R die allgemeine Gaskonstante und T' die ab-
solute Temperatur sind. Der Loslichkeitsparameter § des jeweiligen Polymers
wird mit einer empirischen Gruppeninkrement-Formel berechnet [43, 51]:

5=(p > F)/M.

M ist das Molekulargewicht des wechselwirkenden Segmentbereichs der Ket-
te, p die Dichte bei der betreffenden Temperatur und > F; die Summe der
Gruppenattraktor-Konstanten des jeweiligen Polymers.

Die meisten nichtpolaren Polymere wie Polypropylen oder Polyethylen sind
durch van der Waals-Wechselwirkungen charakterisiert. Fiir polymere Mi-
schungen, welche iiber disperse Wechselwirkungen ¢;; gesteuert werden, gilt
somit y > 0. Sie bilden in der Regel nichtmischbare Polymersysteme.

2.2 Polymergrenzflichen

2.2.1 Einfiihrung

Kenntnisse tiber die Grenzflicheneigenschaften sind fiir heterogene Polymer-
systeme von besonderem Interesse, da: (1) AG die treibende Kraft fiir die
Phasenseparation ist; (2) die Grenzflachenspannung ein Maf fiir die Nichtver-
traglichkeit der jeweiligen Komponenten darstellt; (3) das Grenzphasenvolu-
men in nichtmischbaren Systemen unter bestimmten Umstanden einen nicht-
vernachldssighbaren Anteil besitzt und (4) die Grenzflache 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 fiir Polymergrenzflichen

Ein Modell einer Grenzfliche zwischen zwei nichtmischbaren Polymeren mit
unendlich groflem Molekulargewicht ist in Abb. 2.3 gezeigt [52]. Abb. 2.3 a)
zeigt eine reprasentative Konformation der Polymerketten in der Phasengrenz-
flache. Zur Verdeutlichung ist ein Teil einer Molekiilkette der Komponente Ay,
die sich in der Phase A; befindet, fett eingezeichnet. Abb. 2.3 b) zeigt den Ver-
lauf der Dichte an der Phasengrenzfliche. DieGrenzflichendicke «; sowie die
Grenzflichenspannung ~ charakterisieren die Grenzfliche. Bei einem scharf
ausgebildeten Grenzflichenprofil existiert die geringste Anzahl von Kontakten
zwischen den unterschiedlichen Polymeren A; und A,, so dafl der Beitrag der
Wechselwirkung zwischen ungleichen Segmenten gering ist. Die Konformati-
onsbeschriankungen fithren jedoch zu einer Entropiebeschrankung, so dafl AG
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zunimmt. Eine breite Grenzflache fiithrt zu einem grofien Entropiebeitrag, par-
allel dazu zu einem Anstieg der Wechselwirkungsenergie zwischen ungleichen
Kettensegmenten und somit zu einem Anstieg von AG. Die Grenzschichtdicke
zwischen zwei nichtmischbaren Polymeren wird also durch die Balance zwi-
schen Entropie- und Enthalpiebeitragen bestimmt. Darauf basierend wurden
verschiedene Modelle zur Beschreibung der Grenzflache zwischen nichtmisch-
baren Polymerpaaren entwickelt [54]-[61].

R, & P %

Fhase A 1 _ Fhase A 5

>
- - X

Abb. 2.3: Grenzfliche zweier nichtmischbarer Homopolymere A; und A, nach Hel-
fand [54, 56]-[62]: a) Konformation der Ketten an der Grenzfliche, die fett einge-
zeichneten Segmente einer Kette des Polymers A; sind durch die Grenzfliche in das
Gebiet des Polymers A, diffundiert. b) Dichteprofil an der Phasengrenze (a;: Aus-
dehnung der Grenzfliche, p(A4;): Dichte der Phase A;, po: mittlere Dichte in der
Grenzfliche).

Ist a; grof ist im Vergleich zur Bindungslénge der Polymerkette sowie der
Reichweite der Wechselwirkungskrifte, wenn also gilt 0 < y < 0,1, kann
ein Random-Walk-Modell eines statistischen Knéuels zur Beschreibung der
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Grenzfliche entwickelt werden®. Die in der Grenzfliche befindlichen Segmente
besitzen aufgrund der Ausdehnung der Grenzflache eine relativ grofie Konfor-
mationsentropie. Fine an der Grenzflache befindliche Polymerkette mufl dann
eine modifizierte Diffusionsgleichung erfiillen. Die Segmente der Kette bewe-
gen sich unter dem Einfluf} eines, durch die benachbarten Ketten erzeugten,
mittleren Kraftfeldes in dem Grenzflichenbereich. Die Konformationsstatistik
einer Polymerkette in der Grenzflache wird durch eine Funktion Q;(r,?,ro) be-
schrieben. Sie gibt die Wahrscheinlichkeit an, mit der eine Polymerkette mit t
Segmenten der mittleren Segmentlénge b ein Ende bei rg und das andere Ende
bei r hat. In einem feldfreien Gebiet kann @;(r,t,ro) durch eine Gauifunktion
dargestellt werden:

3
2mb2t

3
PP cop(— ool = xol?) (2.5)

Qi (r,t,ro) = (

Q); erfilllt die erweiterte Diffusionsgleichung in einem externen Potentialfeld

UZ'(I'):
5Qif5t = (B/6)V°Q: — [Ui(x)/knT]Q: (2.6)

Das Feld wird durch die benachbarten Makromolekiile vom Typ j # ¢ erzeugt.
In einer Mean-Field-Approximation wird das externe Potential U;(r) durch ein
chemisches Potential p; ersetzt. Das chemische Potential kann als Funktion
der Dichte p; angegeben werden. Eine Polymerkette des Polymers A; erféahrt
durch die Polymerketten des Polymers A, in der Grenzfliche das chemische
Potential:

,O‘AQ(K)}2 L [pAl(r)erAQ(r)—po(r)

2.7
£o kkgT po Po (2.7)

o) = x|

Der erste Term auf der rechten Seite ist das chemische Potential aus der Flory-
Huggins-Theorie. Es resultiert aus den abstoflenden Wechselwirkungen zwi-
schen Molekiilsegmenten der Polymere A; und A,. Der zweite Term beschreibt
die Tendenz von Volumensystemen, das mittlere reduzierte Volumen konstant
zu halten. Der Verlauf der Dichte in der Grenzflaiche kann als Funktion der

Wahrscheinlichkeitsfunktion Q; (¢ = Ay, Ay) dargestellt werden:

po= i7) | i [dredaQitr z — tr)@rtn)28)

wobei 7 der Polymerisationsgrad ist. Gl. 2.8 besagt, dafl die Dichte am Ort r
bestimmt wird durch die Wahrscheinlichkeit, dafl ein Endvektor des Molekiils
bei r, ist, das t-te Segment der Polymerkette bei r und der andere Endvek-
tor bei r. ist. Die mittlere Dichte py in der Grenzflache wird also durch die
Konformationsstatistik der beiden Polymere in der Grenzfliche beschrieben,
d.h. durch die mittlere Eindringtiefe der Makromolekiile A; und A, in der
Grenzflache.

3Fiir eine scharf ausgebildete Grenzphase mit starker Entropiebeschrinkung wird das
Gittermodell angewandt [59]-[61].
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Nach diesem Modell kénnen Voraussagen fiir das Grenzflachenprofil, die Grenz-
flachenspannung v und die Grenzflachendicke ¢; gemacht werden [54]:

vo= (x/6)"*bpokpT (2.9)
a; = 2b/(6x)Y? (2.10)

1

bzw. = v~ y'/? /\ alNW

Die Grenzschichtdicke a; ist also indirekt proportional zum Wechselwirkungs-
parameter. Je geringer der Beitrag der abstoflenden Wechselwirkungen ist, de-
sto breiter kann die Grenzfliche sein und um so grofler ist der Anteil der Kon-
formationsentropie. Ist y grof, so spielt die Konformationsentropie aufgrund
der schmal ausgebildeten Grenzfliche eine geringe Rolle. Das Grenzflachen-
profil fiir ein symmetrisches Polymerpaar* wird durch den nachfolgenden Aus-

druck beschrieben und ist in Abb. 2.3 dargestellt:

PAi(z) = PAs(-x)
1 1

= p0{§ — §tanh [(6)()1/2:1;/6]} (2.11)

2.2.3 Block-Copolymere an Polymergrenzflichen

Das im vorherigen Kapitel vorgestellte Modell fiir 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 modifizier-
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 Grenzphasenprofils unter Beriicksichtigung
der Dichteverldufe der jeweiligen Komponenten in der Grenzphase. Aufgrund
der Komplexitét der Theorie wird auf die Originalarbeiten verwiesen [38]-[40].
Die wichtigsten Ergebnisse des Modells sind der Einflufl des Molekulargewichts
des Block-Copolymers auf die Grenzphasenaktivitédt. Je grofier das Molekular-
gewicht des Block-Copolymeren, desto hoher ist die Konzentration des Block-
Copolymeren in der Grenzphase. FEs wird davon ausgegangen, daf} 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 grenzflichenaktive Wirkung eines Block-Copolymers wird qualitativ in
Abb. 2.4 gezeigt. Der Ausdruck fiir AG eines Zwei-Phasensystems ist gegeben
durch die Volumen- und die Grenzphasenbeitrige:

AG = Y Ny + A, (2.12)

4Symmetrisch heit, gleiche Dichte p4, = pa, = po, gleiche statistische Segmentlinge b
und gleiche Kommpressibilitit & [54].
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wobei p; das chemische Potential, V; die Teilchenzahl der Komponente i und A
die Grenzphasenflache ist. Fiir grofle Grenzflachenspannungen ~ ist die Grenz-
phase meist eine ebene Flache zwischen beiden Phasen. Durch Zugabe eines
grenzphasenaktiven Block-Copolymers kann die Grenzflichenspannung herab-
gesetzt und das Grenzphasenvolumen vergrossert werden. In Abb. 2.4 sind die
verschiedenen Enthalpie- und Entropie-Beitrdge zu AG fiir ein System zwei-
er nichtmischbarer Homopolymere A; mit und ohne korrespondierem Block-
Copolymer A; — Ay schematisch dargestellt. Die unterschiedlichen Phasen-
morphologien sind in Abb. 2.2 gezeigt.
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Abb. 2.4: Enthalpie- und Entropie-Beitrige zu AG fiir ein System zweier nicht-
mischbarer Homopolymere 4; und A; durch Zugabe eines Blockcopolymers. Die
Symbole in den Kistchen bezeichnen die Hauptanteile zur Anderung der Grenz-
flichenspannung ~.

Die Lokalisierung des Block-Copolymers in der Grenzphase fiithrt zu einer Ab-
nahme der Wechselwirkungsenergie der beiden nichtmischbaren Homopolyme-
re. Ferner vergroflert sich die Ausdehnung der Grenzphase. Dies fithrt zu einer
Abnahme der Entropiebeschriankung. Die Summe beider Effekte fithrt zu einer
Reduzierung von AG. Die Lokalisierung sowie die Orientierung des Block-
Copolymers in der Grenzphase fithrt zu einer Abnahme der Konformations-
entropie des Block-Copolymers. Die Lokalisierung der beiden Blocke in die je-
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weiligen korrespondierenden Homopolymerphasen fiihrt zu einer Verringerung
der abstoflenden Wechselwirkung der nichtmischbaren Blécke miteinander. Die
Streckung dndert zusdtzlich den entropie-elastischen Beitrag.
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Yolumenante|
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Abb. 2.5: Verlauf des Dichteprofils in der Grenzphase zweier nichtmischbarer Homo-
polymere A; und Aj sowie des in der Grenzphase lokalisierten korrespondierenden
Block-Copolymers A; — A, [38]: X ist die lineare Ausdehnung der Grenzphase in Ein-
heiten der mittleren Segmentlinge b, der Volumenanteil gibt den Anteil an Polyme-
ren A; in der Losung Polymer Ay /Polymer A;/Block-Copolymer A; — Ay /Losungs-
mittel an, A’ gibt den Verlauf des Dichteprofils des Homopolymers, A” den Dichte-
verlauf des korrespondierenden Blocks des Block-Coplymers an, die durchgezogene
Linie gibt den gesamten Volumenanteil der jeweiligen Komponente A; in der Grenz-
phase an.

In Abb. 2.5 ist das berechnete Dichteprofil in der Grenzphase eines nicht-
mischbaren Homopolymersystems dargestellt. Die Grenzphase wurde durch
Zugabe eines Block-Copolymers modifiziert [38]. Als Modellsystem wurde das
nichtmischbare System Polystyrol/Polybutadien sowie das korrespondierende
Styrol-Butadien-Block-Copolymer gewahlt. Die obere punktierte Kurve rechts
reprasentiert das Homopolymer A/, hier Polystyrol, die untere punktierte Kur-
ve (A7) stellt den Verlauf der Dichte des Styrolblocks des Copolymers dar. Die
linke gestrichelte Linie reprisentiert den Dichteverlauf des Homopolymers A,
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 Segmentlange b angegeben.
Man erkennt eine Verbreiterung der Grenzphase durch die Lokalisierung des
Block-Copolymers in der Grenzphase. Die Lage der jeweiligen Blécke in den
korrespondierenden Phasen der Homopolymere und die dadurch resultierende
Vergroflerung der Grenzphase ist durch die schraffierten Bereiche hervorgeho-
ben.
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2.3 Wechselwirkungen in Polymermischungen

Die Mischungsenthalpie AH ist abhédngig von den energetischen Wechselwir-
kungen zwischen Kettensegmenten benachbarter Molekiilketten. Neben der Zu-
gabe von Block-Copolymeren zur Anderung des Phasenverhaltens von nicht-
mischbaren Polymeren kann die Mischbarkeit bzw. Vertraglichkeit von Poly-
mermischungen auch auf andere Weise beeinflult werden. Eine Méglichkeit
ist der Einbau sogenannter funktioneller Gruppen in die Polymerkette. Durch
diese funktionellen Gruppen kénnen bevorzugte Wechselwirkungen zwischen
Kettensegmenten verschiedener Polymere A; auftreten.

2.3.1 Molekulare Wechselwirkungen

Die in Polymersystemen auftretenden Wechselwirkungen kénnen intermoleku-
laren und/oder intramolekularen Ursprungs sein. Als intermolekular werden
spezifische Wechselwirkungen zwischen funktionellen Gruppen X und Y un-
terschiedlicher Polymerketten A; bezeichnet. Reine intermolekulare Wechsel-
wirkungen treten auf, wenn in eine Polymerkette mit der gleichen strukturel-
len Hauptkette in den Seitengruppen verschiedene komplementére funktionelle
Gruppen als Wechselwirkungszentren eingebaut werden. Komplementar heift
in diesem Zusammenhang, dafl die Wechselwirkungen zwischen den ungleichen
Gruppen X und Y stéarker sind als zwischen den gleichen Gruppen. Anderer-
seits konnen diese komplementaren funktionellen Gruppen auch in derselben
Polymerkette A; eingebaut sein. Dies fithrt dann zusatzlich zu intramoleku-
laren Wechselwirkungen zwischen den funktionellen Seitengruppen der Kette.
Es treten jedoch zuséatzlich dazu auch intermolekulare Wechselwirkungen zwi-
schen den verschiedenen Molekiilketten der Spezies A; auf. Diese Art der Wech-
selwirkung wird als intra/intermolekulare Wechselwirkung bezeichnet [63].

Wasserstoffbriickenbindungen: Eine Méglichkeit, die Wechselwirkungen
zwischen Polymeren zu verbessern, ist der Einbau von funktionellen Grup-
pen in die Polymerkette. Diese funktionellen Gruppen kénnen in der Lage
sein, {iber Wasserstoftbriickenbindungen (HB-Bindungen) Wechselwirkungen
zwischen verschiedenen Polymerketten zu initiieren [46]. Untersuchungen tiber
den Einflu} von HB-Bindungen auf die rheologischen Eigenschaften von Poly-
meren wurden an zwei strukturell &hnlichen Polymeren durchgefiihrt. Nur eines
der Polymere besafl die Méglichkeit zur Ausbildung von HB-Bindungen, diese
waren jedoch intra/intermolekularer Natur. Die rheologischen Eigenschaften
des Polymers dnderten sich durch die Ausbildung von HB-Bindungen. Das
kautschukelastische Plateau verschiebt sich zu hoheren Modulwerten, und die
Glasiibergangstemperatur tritt bei hoheren 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-bindungsfahigen funktionellen Gruppen ebenfalls eine Verschiebung
der Glasiibergangstemperatur zu héheren Temperaturen. Eine Verschiebung
des kautschukelastischen Plateaus zu hoheren Modulwerten konnte jedoch, im
Gegensatz zu parallel auftretenden intra/intermolekularen Wechselwirkungen,

nicht beobachtet werden [66, 67].

Ionische Wechselwirkungen: Durch den Einbau von ionischen Gruppen
in Polymerketten &ndern sich die physikalischen Eigenschaften dieser soge-
nannten Ionomere. Diese Anderungen werden hauptsichlich durch die Ten-
denz der ionenhaltigen Gruppen, sich in nichtleitenden Materialien zu Aggre-
gaten anzuhdufen, verursacht. Abhéngig von ihrer Gréfie wirken diese ioni-
schen Doménen als Vernetzungspunkte und besitzen mechanisch verstarkende
Wirkungen. Als Konsequenz verschiebt sich die Glasiibergangstemperatur zu
héheren Temperaturen und die mechanischen Eigenschaften wie Schermodul
oder E-Modul nehmen zu. In dynamisch-mechanischen Untersuchungen ist ne-
ben der Glasiibergangstemperatur der unpolaren Polymermatrix ein weiterer
Ubergang bei deutlich héheren Temperaturen zu beobachten. Dieser Peak wird
den phasenseparierten ionomerreichen Doménen in der Matrix zugeordnet.

Kovalente Bindungen: Neben der Verkniipfung 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 fithren. Diese Punkte sind nach erfolgter Ver-
netzung stabil und irreversibel. Es bildet sich in der Regel, je nach Funktiona-
litdt der Vernetzungspunkte, eine dreidimensionale Struktur. Der FEinbau von
Vernetzungen fiithrt zu einer Erhéhung der Glasiibergangstemperatur und u.a.
zu einer deutlichen Beeinflussung der rheologischen Eigenschaften.

2.3.2 Verbesserung der Mischbarkeit

Die vorgestellten molekularen Wechselwirkungen kénnen in heterogenen nicht-
mischbaren Polymersystemen zu einer Verbesserung der Vertréglichkeit fithren.

Modifizierung der Grenzphase: Durch Zugabe von Block-Copolymeren
kann die Grenzphase zwischen zwei nichtmischbaren Polymerkomponenten mo-
difiziert werden und so eine Anderung der Phasenstruktur erreicht werden.

Physikalische Vernetzung: Eine bestimmte Klasse von Block-Copolymeren
kann aufgrund der Mikrophasenseparation zwischen den Blécken eine Pha-
senstruktur erreichen, welche netzwerkartige Eigenschaften besitzt. Polymere
kénnen unter dem Einflufl 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 wéhrend der Polymerisation des Hauptpolymers
stattfindende Copolymerisation eines bestimmten Anteils des Hauptmonomers
mit einem zusédtzlichen, chemisch verschiedenen Monomer fiithrt zu sogenann-
ten in-situ modifizierten Polymersystemen [69]-[72]. Diese Polymersysteme wei-
sen jedoch haufig zwei Glasiibergangstemperaturen auf, was auf die Mikrose-
paration der zwei unterschiedlichen Phasen hinweist. Diese sind jedoch sehr
homogen verteilt und kénnen unter Umstanden in ein bi-kontinuierliches Netz-
werk ohne diskrete Phasen resultieren [73].

Wasserstoffbriickenbindung: Die chemische Modifizierung zweier nicht-
mischbarer Homopolymere durch den Einbau funktioneller Gruppen verandert
die Wechselwirkungen der Kettensegmente A; untereinander. Die Behandlung
von Polypropylen mit Maleinsdure fithrt z.B. zu einem Einbau funktioneller
Gruppen in die Polypropylen-Kette [277]. Die bei der Ausbildung von HB-
Bindungen auftretenden Wechselwirkungen zwischen Molekiilen bzw. funktio-
nellen Gruppen in einer Polymerkette sind sehr haufig der Grund fiir 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 fiir
den amorphen Zustand diskutiert. Viele anwendungstechnisch bedeutsame Po-
lymere sind jedoch teilkristallin und kénnen bei Temperaturen unterhalb ih-
rer Schmelztemperatur auskristallisieren. Die Keimbildung und das Kristall-
wachstum beeinflussen das Phasenverhalten und die Phasenmorphologie. Die
meisten Substanzen haben die Tendenz, ohne Mischkristallbildung rein auszu-
kristallisieren. Fiir teilkristalline, heterogene Polymersysteme heifit dies, daf}
unabhédngig von der Mischbarkeit in der Schmelze und der daraus resultieren-
den Phasenstruktur wihrend des Kristallisationsprozesses zusétzliche Separa-
tionsprozesse auftreten und so eine neue Phasenstruktur gebildet wird.

In amorphen Polymersystemen A/A® ist die Mischbarkeit im allgemeinen nur
innerhalb einer Phase, fliissig oder glasartig, gegeben. Betrachtet man den ge-
samten Bereich der experimentellen Bedingungen, so kann das System A/A

A bezeichnet hier den Zustand amorph, ein teilkristallines Polymer wird mit C gekenn-
zeichnet.
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mischbar, nichtmischbar oder teilweise mischbar® sein. In einer Mischung aus
einem amorphen und einem teilkristallinen Polymer A/C ist die Situation
komplexer. Werden die Polymere oberhalb der Glasiibergangstemperatur von
A, d.h. Tapisern > T,(A), und oberhalb der Schmelztemperatur von C, d.h.
Tariseh > T (C), bei einer Mischungstemperatur Thy;s.r, gemischt, so muf} so-
wohl das Phasengleichgewicht der Schmelze bei Th;s.p, als auch der Kristallisa-
tionsprozefl wihrend des Abkiihlens beriicksichtigt werden. Auch wenn das Sy-
stem bei Thy;ser, mischbar oder nichtmischbar ist, kann es unterhalb Ty (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 Ndherung
durch das Zwei-Phasen-Modell mit amorphen (a) und kristallinen (c) Berei-
chen dargestellt wird, existieren sechs verschiedene Moglichkeiten innerhalb
des Systems A/C. Das System A/C(a)” kann sowohl mischbar, nichtmischbar
oder teilweise mischbar sein, wobei fiir jede Kombination noch zwei mogli-
che Fille beziiglich der kristallinen Phase ¢ des Polymers C auftreten kénnen.
Das System A/C(c) kann sowohl mischbar als auch nichtmischbar sein, wobei
der Fall der Mischbarkeit fiir 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 Moglichkeiten denkbar: (1) die nichtkristal-
line Komponente beeinflult 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 Kristallisationsprozef teilkristalliner Polymere ist ein Zwei-Stufen-Prozef},
bestehend aus Keimbildung und Kristallwachstum [78] -[82]. Die klassische
Theorie der Keimbildung wurde fiir die homogene Keimbildung entwickelt. Die
Theorie der heterogenen Keimbildung ist eine Modifikation dieser Theorie. Sie
ist sehr gut als Modell fiir den Keimbildungsprozefl teilkristalliner Polymere
geeignet [83]-[87].

Primire Keimbildung: Beim Abkiihlen aus der Schmelze kristallisieren
Polymere iiber die Priméarkeimbildung und das nachfolgende Kristallwachs-
tum aus. Bei der Primérkeimbildung unterscheidet man die homogene Keim-
bildung von der heterogenen Keimbildung. Bei der homogenen Keimbildung

5Teilweise mischbar heifit in diesem Zusammenhang mischbar unter bestimmten Bedin-
gungen wie z.B. innerhalb eines bestimmten Temperaturbereichs oder bei einem bestimmten
Gewichtsverhéltnis A /As.

“a weist hier auf die amorphe, ¢ auf die kristalline Phase des teilkristallinen Polymers C

hin.



ot IATIIIIDIIVIULLIS 111 L ULyLIICL LoV IIULIISELL

entstehen die Keime durch Dichtefluktuationen in der Schmelze, bei der he-
terogenen Keimbildung entstehen die Keime in der Gegenwart von Fremd-
substanzen oder Heterogenititen® an deren Grenzflichen. Haufig werden auch
die Begriffe 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 abhédngige mittlere Keimzahl bei Erreichen
dieser Temperatur sofort wirksam und dndert 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 geniigender Grofle fiithrt. Die
nétige Energiebarriere wird durch die kritische Keimbildungsarbeit dargestellt
und durch Fluktuationsprozesse (thermische Keimbildung) iiberwunden. Zum
anderen die Anderung auBerer Einfliisse (z.B. plotzliche Temperaturernied-
rigung), so daf die kritische Keimbildungsarbeit herabgesetzt wird. In dem
System vorhandene subkritische Aggregate iiberschreiten dann die aktuelle
kritische Gréfie und sind sofort stabile Keime (athermische Keimbildung).

Abb. 2.6: Darstellung der Primirkeimbildung: a) rechteckiger Keim mit den Ab-
messungen a, b und ¢ sowie den Grenzflichenenergien o bzw. o, fiir die Seitenflichen
und Faltungsflichen. b) heterogene Keimbildung, Ac ist die Differenz der Grenz-
flichenenergien, by die monomolekulare Schichtdicke.

Um den Keimbildungsprozef zu initiieren, bedarf es immer einer gewissen Un-
terkithlung AT, wobei AT die Differenz zwischen Schmelztemperatur und Kri-
stallisationstemperatur ist. In Abb. 2.6 ist schematisch der Prozefl der Keim-
bildung gezeigt. Die fiir die Bildung eines Keims kritischer Gréfie bendtigte

8Im folgenden werden mit Heterogenitéiten die in Polymeren vorhandenen submikroskopi-
schen Teilchen wie Verunreinigungen, Katalysatorreste, Stabilisatorzusétze, Verarbeitungs-
hilfsmittel und Sonstiges bezeichnet. Gemé&f Untersuchungen von Binsbergen und Mercier
sind diese Heterogenititen immer in kommerziellen Polymeren vorhanden [87, 88].
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kritische Keimbildungsarbeit AG* kann fiir die homogene Keimbildung ? dar-
gestellt werden durch [89]

o?o,

(Ag)?
O'QO'ST]%

AHZAT?

AG* = 32

~ 32 (2.13)

und fiir die heterogene Keimbildung

co. Ao
AGH = 33—
(Ag)?
oo Ao Ty,

>~ gpZ7e2 % M
AHZAT?

(2.14)
Dabei sind ¢ und o, die spezifischen Grenzflaichenenergien der Seiten- und Fal-
tungsflichen und Ao = (0 — ops — oug)/2 die Differenz der spezifischen
Grenzflachenenergien zwischen Keim und der Heterogenitat. o, und oy sind
die spezifischen Grenzflachenenthalpien zwischen Heterogenitat und Schmelze
sowie Heterogenitat und Kristall. Ag ist die Differenz der spezifischen Frei-
en Enthalpiel® zwischen kristalliner und amorpher Phase, und AHj stellt die
spezifische Enthalpiedifferenz zwischen vollstandig auskristallisiertem Material
und Schmelze bei der Gleichgewichtsschmelztemperatur 7%, dar.

Durch die heterogene Keimbildung wird unter bestimmten Umsténden die kri-
tische Keimbildungsarbeit herabgesetzt. Gilt
Ok — Ohs < O (2.15)
Ao < o,
dann ist die heterogene Keimbildung gegeniiber der homogenen Keimbildung

bevorzugt. Die Keimbildungsrate ist gegeben durch die Turnbull-Fisher'!-
Gleichung [90]:

2.1
kgT kgT (2.16)

- AG AG*
N = C(Cexp {— ! ]
wobei die Keimbildungsrate als Keime pro Zeiteinheit angegeben wird. AG*
gibt die kritische Keimbildungsarbeit, AG,, die Aktivierungsenergie fiir den
Transport kristallisierfahigen Materials an die Phasengrenze an [78].

9Das =-Zeichen tragt der Approximation fiir einen Ausdruck von Ag = AH; — TAS
Rechnung. Fiir nicht zu hohe Unterkiihlungen gilt fiir die Entropie AS die N#herung
AS = AHo /Ty [78].

0Tn Ag gehen nur die Volumeneigenschaften der Freien Enthalpie fiir eine unendlich
ausgedehnte Phase ein, jegliche Oberflacheneffekte werden nicht beriicksichtigt. Dies wird
durch die Darstellung von AG in folgender Form beriicksichtigt: AG = Ag 4+ > o;A,
wobei durch den Term > o;A die Oberflicheneffekte bei der Bildung einer neuen Phase
beriicksichtigt werden, o; reprasentiert die jeweilige spezifische Grenzflichenenergie und A
die dazu korrespondierende Oberflache.

YD, Turnbull und J.C. Fisher stellten eine Ratengleichung zur Beschreibung der Keim-
bildung, zunéchst fiir niedermolekulare Stoffe auf. Dieser Ansatz wurde dann fiir hochmole-
kulare Polymere erweitert.
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Mit zunehmender Unterkithlung AT, oder wenn Ao sehr klein wird, geht die
Dicke b* eines Keims kritischer Gréfe iiber in die monomolekulare Schichtdicke
bo. Es wird dann statt der dreidimensionalen die zweidimensionale Keimbil-
dung unter Bildung von Keimen monomolekularer Schichtdicke by betrachtet.
Bei zweidimensionaler primérer Keimbildung ergibt sich fiir die kritische Keim-
bildungsarbeit

AGH = 4y 0
G boAg — 2A0
> 4p? 77 (2.17)

b AHOAT/TY, — 2A0”

Sekundare Keimbildung Der Priméarkeimbildung als Initialschritt schliefit
sich die sekundire Keimbildung, d.h. das Wachstum der stabilen Keime zu kri-
stallinen Strukturen, an. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei diesem
ProzeB ist die sekundire Keimbildungsrate N,, d.h. die Anlagerung mono-
molekularer Schichten an die Wachstumsfront des Kristalls. Dieser Anlage-
rungsprozef ist schematisch in Abb. 2.7 dargestellt. Das fett eingezeichnete
Molekiilknduel bewegt sich durch das Netzwerk der Nachbarmolekiile, gelangt
zur Wachstumsfront und lagert sich dort an. Die sekundére Keimbildung ist
also ein Sonderfall der zweidimensionalen Keimbildung auf einem arteigenen
Substrat, d.h. Ac = 0. Fiir die kritische Keimbildungsarbeit der sekundéren
Keimbildung AG? gilt:

, OO0

0 boAg

oo,

AH,AT/TS,

AGE = 4b

>~ 4b, (2.18)

G

—_—

_,—'—'—‘_'_* L

—

b) by

Abb. 2.7: Darstellung des Anlagerungsprozesses wihrend der sekundiren Keimbil-
dung: a) zeigt die sphirolithische Uberstruktur, b) stellt die Wachstumsfront dar.
Kettensegmente aus der Schmelze lagern sich mit einer mittleren Faltungslinge L. an
die Wachstumsflache an. GG ist die lineare Wachstumsrate, der Pfeil gibt die Wachs-
tumsrichtung an.
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Die lineare Wachstumsrate 148t sich in Anlehnung an die Turnbull-Fisher-
Gleichung schreiben als

G(T) ~ N,
= Goexp {—

AG, AGS]7 (219)

kgT kgT

Gy ist ein Vorfaktor mit vernachldssigharer Temperaturabhingigkeit!? und
AG, die Aktivierungsenergie fiir den Transport kristallisationsfahigen Mate-
rials an die Wachstumsfront. Die Temperaturabhangigkeit von AG,, 148t sich
anhand des viskoelastischen Flielverhaltens von Polymeren darstellen. Haufig
wird eine parametrisierte Form fiir den Tansportterm AG,, basierend auf der

WLF-Gleichung!'® angegeben:
AG, KT = Cy ] R(Cy+T —=1T),) (2.20)

In der Gleichung sind €, €5 empirische Konstanten und T'—T; gibt die Tempe-
raturdifferenz zwischen Kristallisationstemperatur T und Glasiibergangstem-
peratur Tj, an [80, 91].

Die Wachstumsrate GG wird gemafl Gl. 2.19 durch eine gauBférmige Funk-
tion mit zwel gegenldufigen Exponentialfunktionen dargestellt. Bei geringer
Unterkithlung kontrolliert AG? die Wachstumsrate, bei hoher Unterkiithlung
AG,. Mit zunehmender Temperatur durchlauft G ein Maximum um bei sehr
niedrigen Kristallisationstemperaturen aufgrund der abnehmenden Beweglich-
keit der Kettensegmente wieder abzunehmen. In diesem Temperaturbereich
ist die Wachstumsrate diffusionskontrolliert [81]. Die Wachstumsrate & ist al-
so eine Funktion der Glasiibergangstemperatur T, (molekulare Mobilitat) und
der Schmelztemperatur T relativ zur Kristallisationstemperatur 7' (Grad der

Unterkithlung).

Die verschiedenen Theorien der Keimbildung und Kristallisation basieren auf
Ausgangsmodellen fiir einkomponentige monodisperse Homopolymersysteme
mit unendlich hohem Molekulargewicht [78, 82, 92]. In realen Polymersyste-
men kénnen durch eine Vielzahl von Prozessen die Keimbildung und das Kri-
stallwachstum beeinfluflt werden. Mehrere teilkristalline Komponenten C; und
('3 kénnen unterschiedliche Kristallisationsbereiche besitzen. Die Verteilung
der Minorphase in den teilkristallinen Polymeren fithrt unter Umstédnden zu
keimbildenden Grenzflachen. Durch die Phasenseparation kénnen zuséatzliche
Segregationsphédnomene auftreten. Die Zugabe eines Block-Copolymeren kann
das Phasenverhalten der Komponenten und das Kristallisationsverhalten be-
einflussen. Ferner kénnen die in einem Polymer immer vorhandenen Hetero-
genitdten durch unterschiedliche chemische Potentiale in den jeweiligen Po-
lymeren durch die Phasengrenzen diffundieren und die primare Keimbildung

12Jedoch hingt Gy von der fiir den Transportterm gewihlten Approximation sowie von
dem Molekulargewicht und der Kettenbeweglichkeit ab [80].

13Die Williams-Landel-Ferry Gleichung beschreibt die Temperaturabhiingigkeit des vis-
kosen Flieflen von Polymerschmelzen [79].
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beeinflussen [93]. Durch die genaue Analyse des Kristallisations- und Keim-
bildungsprozesses kénnen Informationen iiber 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 Kristallisationsprozefl entstehende Morphologie ist
abhingig von der Wechselwirkung der Wachstumsfront mit den nichtmischba-
ren amorphen Einschliissen'®. Zwei mégliche Prozesse sind der ungestérte Ein-
bau der Finschliisse, d.h. die Wachstumsfront verzweigt sich am Hindernis, um
es zu umgehen oder das Herausdrdngen der fremden Phase aus der Wachstums-
zone durch die Wachstumsfront. Ein ph&nomenologischer Ansatz fiir polymere
Systeme geht davon aus, dafl bei niedriger Wachstumsrate'® das EinschlieBen
der nichtkristallisierfahigen Komponente durch oberflichenthermodynamische
Prozesse kontrolliert wird. Bei hohen Wachstumsraten muf} ein gewisser Ener-
giebetrag aufgewendet werden, um die nichtkristallisierende Komponente aus
der Wachstumsfront herauszudrangen und/oder zu deformieren [96]-[99]. Als
Konsequenz sollte fiir niedrige isotherme Kristallisationstemperaturen in hete-
rogenen Polymersystemen die mittlere Sphérolithenwachstumsrate abnehmen.
Diese Abnahme ist sehr gering und experimentell schwer nachweisbar, sie ist
u.a. abhéngig von der Grofle der Einschliisse [100].

Idealerweise sollten die Modelle der Kristallisation und der Wachstumsrate
von einkomponentigen Polymeren direkt auf mehrkomponentige nichtmisch-
bare Polymersysteme tibertragbar sein [3]. Die Kristallisation findet aufgrund
der Phasenseparation in Bereichen statt, in denen nur die kristallisierfahige
Komponente C vorhanden ist. Aufgrund der Nichtmischbarkeit der Kompo-
nenten kommt es zu keiner Anderung der Phasenmorphologie. Der Kristallisa-
tionsprozefl innerhalb der reinen C-Phase wird nicht von dem Vorhandensein
der Makromolekiile der Komponente A in der reinen A-Phase beeinflufit.

In mischbaren Polymeren fithrt die Wechselwirkung der Kettensegmente der
verschiedenen Komponenten zu einer Mischbarkeit auf molekularer Ebene. Da-
durch kénnen eine Reihe von Effekten auftreten, die Keimbildung und das
Sphérolithenwachstum beeinflussen. Aufgrund der Durchmischung auf mole-
kularer Ebene wirken die bei der Kristallisationstemperatur nicht kristallisa-
tionsfadhigen Komponenten wie ein Verdiinnungsmittel [101]. In mischbaren
Polymersystemen kann die Anderung der Glastemperatur des Systems durch
die Fox-Gleichung approximiert werden [102]:

T, = (wi/Ty) + (ws/Ty,), (2.21)

wobel w; der Gewichtsanteil der Komponente 1, T, und T}, die Glasiibergang-
stemperatur des mischbaren Systems sowie der jeweiligen Komponente i ist. Ist

MDjese amorphen Einschliissen kénnen eine nichtkristallisierbare oder eine erst bei nied-
rigeren Temperaturen auskristallisierende Komponente sein.
5Dies entspricht einer hohen Kristallisationstemperatur.
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die eine Komponente A; teilkristallin und die andere A; amorph, so kann die
nichtkristallisierbare Komponente Ay die Schmelztemperatur der kristallinen
Phase erniedrigen:

(1/Tv) = (Twn) = (=BVi [ Ay V) (x(1 = @1)%),  (2.22)

wobei Ty, Ty die Schmelztemperatur der Mischung und der kristallisierfahi-
gen Komponente A; im System, V; das Molvolumen der Wiederholungseinheit
von Ay, AHy;p die Schmelzenthalpie der Komponente Ay, ®; der Volumenan-
teil von A; im System und y der Wechselwirkungsparameter ist. Sowohl die
Anderung der Glasiibergangstemperatur als auch die Anderung des Schmelz-
punktes beeinflussen die Sphérolithenwachstumsrate G.

Beriicksichtigt man diesen Verdiinnungseffekt durch die amorphe Komponente
auf molekularer Ebene bei der Darstellung der kritischen Keimbildungsarbeit

AGE,, so kommt zu Gl. 2.18 noch ein zusatzlicher Term!® [101]:
oo
AGE, = 4dby———r
" ® AH,AT/TY,

— QO'kT(ln (I)l)TM / bOAHM(TM — T)

Die Spharolithenwachstumsrate G, zweier mischbarer Polymere kann bei ge-

ringer Anderung der Schmelztemperatur (Th; &~ Ty = 1Y) dargestellt werden
als [103]:

G = Goexp(Cy [ K(Co+T —1T),))
X exp (460006 / (kAHoAT/T]%))
x exp (0,2(In @) Ty / (Tyy = T)) . (2.23)

Die Anderung der Wachstumsrate durch die Mischbarkeit der Komponenten
A; sollte somit unabhéngig von der Unterkiithlung oder der kritischen Keim-
bildungsarbeit sein, sondern eine Funktion der Glasiibergangstemperatur und
der Konzentration ®; der kristallinen Komponente sein [103]. Beriicksichtigt
man zusatzlich einen moglichen Einflufl der Rate, mit welcher die nichtkristal-
lisierfahige Komponente von der Wachstumsfront fortdiffundiert, dann erhalt
man folgenden Ausdruck fiir die Wachstumsrate in mischbaren, teilkristallinen
Polymersystemen [104]:

Ok k

G = ﬁ exp(— AG;, [ kgT), (2.24)
wobei ki den Term fiir die Transportrate der kristallisierfihigen Segmente
durch die Phasengrenze fliissig-fest reprédsentiert und k; die Rate darstellt,
mit welcher die nichtkristallisierfahige Komponente von der Wachstumsfront
entfernt werden kann. Die Sphérolithenwachstumsrate ist also abhdngig von
ki, ke und AG?, . Ist der Transport des kristallisierfahigen Materials durch die
Grenzphase fest-fliissig an der Wachstumsfront schnell gegeniiber der Rate k2,

1$Der Index m weist darauf hin, dafi das System mischbar auf molekularer Ebene ist.
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mit der das amorphe Material von der Wachstumsfront wegdiffundieren kann
(k1 >> kz), dann gilt:

(ki >> ko) = ®1ky exp(— AGE, [ kgT).
Umgekehrt gilt fiir kg >> ky:
Gulky >> k1) = ®1ky exp(— AGE, [ kgT).

Sowohl Gl. 2.23 als auch GI. 2.24 gehen in die Wachstumsrate fiir ein teil-
kristallines Homopolymer, d.h. Gl. 2.19 iiber, wenn keine Mischbarkeit auf
molekularer Ebene erreicht wird [104].

2.5 Kristallisation von Polymeren

Die Kristallisation kann qualitativ und quantitativ beschrieben werden, wenn
Modelle fiir die priméare Keimbildungsrate und die lineare Wachstumsrate be-
kannt sind. Die stabilen Keime beginnen aufgrund der sekundiren Keimbil-
dung bénderartig nach auflen zu wachsen. Durch Verzweigungen kommt es so
zu einem Wachstum in alle Richtungen. Es kann dann die Ausbildung symme-
trischer Strukturen, sogenannter Spharolithe, beobachtet werden. Wahrend des
Wachstums ist ein Teil des amorphen Materials zwischen den kristallinen Berei-
chen eingeschlossen. Beide Phasen bilden so die sphérolithische Uberstruktur.
Sphérolithe fiillen im Laufe der Zeit das gesamte Volumen aus. Diesen Prozef3
bezeichnet man als primére Kristallisation. Ein Teil des noch nicht auskristalli-
sierten Materials zwischen den Lamellenbandern kann in einem nachfolgenden
zweiten Schritt teilweise kristallisieren. Dieser Prozefl wird als sekundare 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 urspriingliche Anzahl Ny pro Einheitsvolumen hangt nur
von der Kristallisationstemperatur und der vorhergehenden Temperatur der
Schmelze ab. Diese Keime kénnen in der noch nicht transformierten Schmelze
zu einem beliebigen Zeitpunkt aktiv werden. Sie wachsen dann mit linearer
Wachstumsrate zu teilkristallinen Sphéarolithen. Noch nicht aktivierte Keime
werden durch die Wachstumsfront der Sphérolithe absorbiert und sind fiir den
weiteren Kristallisationsprozefl nicht mehr relevant. Die Sphérolithe fiillen mit
zunehmender Zeit das gesamte Volumen aus, jedoch ohne sich zu iiberlappen.
Dies ist schematisch in Abb. 2.8 gezeigt. Der zur Zeit t transformierte Volu-
menanteil 2(t) kann definiert werden als das Verhédltnis des von den Sphéro-
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 Ny pro Volumen, b) zeigt ein frithes Wachs-
tumsstadium. Die unausgefiillten Kreise reprisentieren absorbierte Keime. Die
Wachstumszentren entstehen aus stabilen (= aktivierten) Keimen. An den Auftreff-
punkten mehrerer Wachstumsfronten stoppt das Wachstum.

Die Wahrscheinlichkeit pro Zeiteinheit, dafl in einem unendlich grolen Volu-
men ein Keim aktiviert wird, bezeichnet man als Aktivierungsfrequenz v. Sie
ist nur von der Kristallisationstemperatur abhéngig. Die Wachstumsrate &
ist abhéngig von der Kristallisationstemperatur, fiir eine gegebene Kristalli-
sationstemperatur jedoch konstant. Das Kristallisationsmodell beschreibt die
Gesamtkristallisation somit anhand von drei Parametern: Ny, v und G. Unter
der Annahme der statistischen Gleichverteilung der potentiellen Keime kann
die Zeitabhéngigkeit des transformierten Volumens dargestellt werden durch:

x(t) = 1 — e:z;p( - /Ot dTU(i,T)N(T)) (2.25)

v(t,7) gibt das wahrend des Zeitintervalls [t — 7| transformierte freie Volu-
men ohne Uberlappung der Sphirolithe und N(T) die Keimbildungsrate zum
Zeitpunkt 7 pro Einheitsvolumen des nicht-transformierten Volumens an. Die
Vorhersage des zeitlichen Verlaufs der Transformation ist abhéngig vom ver-
wendeten Modell fiir N [86, 115, 110]. Bei dem fiir Polymersysteme sehr haufi-
gen Fall der heterogenen Keimbildung kann die Keimbildungsrate angegeben
werden durch [112]:

dN(t) = Ml — z(t)] exp' ~ M0dt, (2.26)

wobei M 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 zuféllig im Laufe des Transfor-
mationsprozesses aktiv werden. Fiir ein unendlich ausgedehntes Volumen kann
die Keimbildungsrate vereinfacht werden zu (N, = Mv):

N(t) = Noe:sz( — vt). (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) = MI[l — exp( — vt)]. (2.28)

Icenogle gibt eine alternative Formulierung fiir die heterogene Keimbildungsra-
te an. Sie geht unter bestimmten Annahmen in die zwei Grenzfille der zeitlich
instantanen oder der zeitlich sporadischen Keimbildung iiber [113, 115]:

N(t) = BM exp( — n8*t — 7)%) (2.29)

M stellt die Keimdichte, 7 die mittlere Zeit bis zur Aktivierung eines potenti-
ellen Keims und ( ein Maf fiir die Breite der Verteilung der Aktivierungszeiten
fiir die Keimbildung dar. Im Gegensatz zu dem in Gl. 2.26 bzw. 2.27 verwen-
deten Ansatz der zeitlich zufalligen Aktivierung der potentiellen Keime wird
in Gl. 2.29 davon ausgegangen, daf} ein potentieller Keim bei Erreichen der
isothermen Kristallisationstemperatur eine vorbestimmte Aktivierungszeit”
bendétigt, bevor er als stabiler Keim iiber die sekundare Keimbildung zu wach-
sen beginnt. Die Verteilung der Anzahl der, eine bestimmte Aktivierungszeit
7 benétigenden, Keime als Funktion der Zeit ist durch eine Normalverteilung
gegeben:

N(t) = BM /Ot exp( — B — 7)2)dr (2.30)
(M | ov/2r) /Otexp[ - %(“’ . ’“‘)2] dz.

p und o sind die mittlere Abweichung sowie die Standardabweichung der Ver-
teilung, d.h. 8 = 1/ oy27r und 7 = .

Betrachtet man z.B. die heterogene instantane Keimbildung, so kann diese
gemaf Gl. 2.29 mit 3 bzw. 7 — 0 dargestellt werden durch:

N(T) = M (r),

wobei 4(t) die Diracsche Delta-Funktion ist. Unter der Annahme des dreidi-
mensionalen sphérolithischen Wachstums mit einer linearen Wachstumsrate
kann das zum Zeitpunkt t transformierte Volumen v(¢,7) aus Gl. 2.25 darge-
stellt werden als:

o(t,7) = %WGS(ZL — 7).

"In isothermen kristallisationskinetischen Experimenten wird hiufig eine der Aktivie-
rungszeit 7 analoge Grofle, die sogenannte Induktionszeit ¢y der Keimbildung bestimmt.
Die Aktivierungszeit T ist die Zeit, die ein potentieller Keim im Mittel benétigt, bevor er
als stabiler Keim tber die sekundire Keimbildung weiterwéchst. Die Induktionszeit ¢y der
Keimbildung ist in den isothermen kristallisationskinetischen Experimenten der beobachtete
Time-lag zwischen Beginn der Abkiihlung auf die isotherme Kristallisationstemperatur und
dem Auftreten des Keimbildungsprozesses. Die Induktionszeit ¢ 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 Sphérolithe GG ist die Proportionalitdtskonstante zwi-
schen dem Sphéarolithenradius und der Zeit. Mit der so gewdhlten Keimbil-
dungsrate 1aft sich Gl. 2.25 darstellen als:

o) = 1 - e:z;p( _ %wG3Mt3>. (2.31)

Geht man von primérer instantaner heterogener Keimbildung aus, d.h. ather-
mischer Keimbildung und dreidimensionalem Wachstum mit linearer Wachs-
tumsrate, so liefert das zugehérige Wachstumsmodell fiir die isotherme Ge-
samtkristallisation den in Gl. 2.31 angegeben Ausdruck fiir das Zeitverhalten
der Transformation x(t). Es wird im Exponenten ein charakteristisches ¢-

Zeitverhalten festgestellt. Aus Gl. 2.30 erhdlt man mit 7o = u — +/7/20
und 71 = p + +/7/20 eine Niaherung:

0 (0 )

<7<70
N(r) = M(r — 10)/An (1o <7< 1)
M (tr>m)

Dabei ist A1y = 79 — 71 ein Ma$ fiir die zeitliche Dauer der primaren Keimbil-
dung, 7 gibt den zeitlichen Beginn der Keimbildung und 7 das zeitliche Ende
des Keimbildungsprozesses an. Die Keimbildungsrate N(t) kann dann unter
der Annahme, dafl keine Wechselwirkung zwischen den potentiellen Keimen
stattfindet!®, als proportional zur Keimdichte M angesehen werden:

N(t) = M/ An

Setzt man diese Keimbildungsrate in Gl. 2.25 ein, so erhalt man das fiir den Fall
der heterogenen sporadischen Keimbildung charakteristische ¢*-Zeitverhalten
im Exponenten.

Die Ausgangsgleichung 2.25 fiir isotherme Wachstumsmodelle kann in allge-
meiner Form angegeben werden:

x(t) = 1 — exp] — Kt"]. (2.32)

Der Exponent n fafit Beitrdge von der Zeitabhéngigkeit der Keimbildungsrate
sowie der Kristallwachstumsgeometrie zusammen. Er liefert somit u.a. Infor-
mationen iiber die Art der Keimbildung und wird héufig als Avrami-Exponent
bezeichnet. Er sollte streng nach der Theorie ganzzahlige Werte zwischen 2
und 4 annehmen, abhéngig von dem Keimbildungsmodell und der System-
Geometrie, d.h. u.a. zwei- oder dreidimensionales Wachstum. K ist die Raten-
konstante der Gesamtkristallisation und tragt den Beitragen 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 kénnen auftreten, wenn die Keim-
dichte so hoch ist, dafl der mittlere Abstand zwischen den Keimen von der Grofle des kriti-
schen Keimradius ist [78].
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polymerer Systeme hat eine Reihe von Nachteilen. Diese sind in der Litera-
tur explizit aufgefiithrt [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 kristallisierfadhigen isotropen Polymersystemen vorkommen-
den Uberstrukturen besitzen GroBenordnungen, die bei einem Réntgenexpe-
riment Reflexe bei sehr kleinen Winkeln erzeugen. Die Streuzentren sind hier
die Lamellenkristalle, die sich hédufig lagekorreliert zu Lamellenpaketen, so-
genannten Lamellenclustern, ausbilden. Die Interpretation der Ergebnisse der
Kleinwinkel-Rontgenstreuung (KWRS) héangt von der Verfiigharkeit oder An-
wendbarkeit von Modellen fiir die streuende Struktur ab. Als Basismodell fiir
teilkristalline Polymere kann das Lamellenclustermodell herangezogen werden.
Bei geniigend dichter Packung ordnen sich die Lamellen bevorzugt parallel
zueinander an und bilden dabei mehr oder weniger grofle, im isotropen Fall
regellos orientierte Lamellencluster[119]-[123].

Fiir 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 d. und unterschiedlichen interlamellaren Abstanden d,. Aus diesen
Uberlegungen kénnen folgende Clusterstrukturen als Clustergrenzstrukturen
angesehen werden: (a) Systeme mit statistisch homogener Clusterstruktur, in
welcher die lamellaren und interlamellaren Abstande unkorreliert verteilt sind,
(b) Systeme mit statistisch heterogener innerer Clusterstruktur, in welchen
die lamellaren und interlamellaren Abstdnde sich in Gruppen gleicher Grofle
fraktioniert in Clustergruppen sammeln, (c¢) Systeme mit Clusterstrukturen,
in welchen die Anzahl paralleler Cluster aufgrund verkippt eingebauter Lamel-
len geringer ist als die tatsdchliche Anzahl der Lamellen und (d) Systeme, in
welchen Clusterstrukturen mit deutlich unterschiedlicher Anzahl von Lamellen
N; auftreten. Ein Schema einer typischen zweidimensionalen Clusterstruktur
ist in Abb. 2.10 gezeigt.

Ist der mittlere Abstand benachbarter Lamellen innerhalb eines Clusters klein
gegeniiber seiner lateralen Ausdehnung, so ist die Kleinwinkelrontgenstreuung
derartiger Systeme nahezu vollsténdig darstellbar durch die eindimensiona-
len Dichtefluktuationen in, zu den jeweiligen Lamellendeckflichen senkrech-
ten, Richtung. Zum Kleinwinkelstreudiagramm einer solchen Struktur tragen
nur solche Cluster bei, deren Clusterachse 7 senkrecht zum priméaren Ront-
genstrahl z orientiert sind. Dies ist in Abb. 2.10 fiir den rechten mittleren
Cluster erfiillt. Alle anderen Cluster sind vom Standpunkt des Kleinwinkelex-
periments aus unsichtbar. d.h. tragen nicht zur konstruktiven Interferenz und
somit zur Auflssung der Uberstruktur bei. Als Konsequenz kann man teilkri-
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Abb. 2.9: Verschiedene Grenzfille von Clusterstrukturen: a) statistisch homogene
innere Clusterstruktur, b) statistisch heterogene innere Clusterstruktur, ¢) 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 verdiinntes System behandeln. Zuséatzlich zu
den Auswirkungen der Orientierung wird dieser Effekt noch durch die &ufleren
Abmessungen der sichtbaren Cluster verstérkt, welche im allgemeinen aniso-
trop und polydispers sind. Die Uberstruktur teilkristalliner Polymere wird also
durch die die Verteilung von Lamellenkristallen der Dicke d. und amorphen
Zwischenbereichen d, reprasentiert.

Die von einer derartigen Lamellenclusterstruktur gestreute isotrope Kleinwin-
kelintensitat ist proportional zu einer Intensitatsverteilung I(s), die iiber das
Absolutquadrat einer Fouriertransformation lediglich von der eindimensionalen
Verteilung der mittleren Elektronendichte p(z) langs der jeweiligen Clusterach-
se z abhéangt:

1)~ gl [ aee ™ ), (2.33)

Die Mittelung des Absolutquadrats deutet an, das I(s) nicht unmittelbar iden-
tisch ist mit der von einem einzigen Cluster gestreuten Intensitat. Die Streuung
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Abb. 2.10: Zweidimensionales Schema einer Lamellenclusterstruktur. Die schraf-
fierten Bereiche stellen die Lamellenkristalle mit den Lamellendicken d. dar, die
dazwischen liegenden Bereiche sind die interlamellaren amorphen Zwischenbereiche
d,, N stellt die mittlere Anzahl der Lamellen innerhalb eines Clusters dar [228].
Die Richtung des prim&ren Réntgenstrahls ist durch z gegeben, eine reprisentative
Clusterachse mit Z bezeichnet.

rithrt vielmehr her von der Uberlagerung bzw. Mittelung aller innerhalb einer
makroskopischen Probe denkbaren Clusterstrukturen, d.h. iiber alle mogli-
chen longitudinalen Dichteverteilungen innerhalb der Cluster. Weiter wird
angenommen, dafl die Elektronendichte innerhalb jeden Clusters sich nur in
der Richtung senkrecht zur Lamellendeckfliche verandert. Die Ausdehnungen
(senkrecht zur Richtung der einfallenden Primérstrahlung) der Lamellen und
der dazwischenliegenden amorphen Bereiche werden als unendlich groff ange-
nommen. Die einfachste Beschreibung geschieht mittels des eindimensionalen
Zwei-Phasenmodells, p;(r) reprasentiert die eindimensionale Elektronendichte
innerhalb des Zwei-Phasenmodells:

pi(r) = p1+ p (2.34)

wobei p; und p; die alternierenden Elektronendichten der strikt planaren sowie
ebenen Lamellendeckflachen 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.
p; sind die Elektronendichten der jeweiligen Phase, < p; >; ist die iiber den Lamel-
lenstapel gemittelte Elektronendichte.

menfassend folgende Vereinfachungen gemacht: (1) Die Kristallamellen werden
durch plane, zueinander parallele Deckflachen begrenzt, (2) die Kristalle bil-
den in der Probe definierte 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
Lamellendeckflachen, (4) die Dichte py der amorphen Zwischenbereiche besitzt
keinen Einflufl 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
rontgenisotropes System dar, ist aber vom Roéntgenkleinwinkelexperiment als
verdiinntes 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 fiir die Uberstruktur teilkristalliner Polymere mit lamellaren Strukturen
iiberein [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 Riickfaltung von Ketten in den Grenzschichten, die Anreicherung von
nichtkristallisierten Kettenanteilen in den Grenzschichten sowie interlamella-
ren Defektschichten und durchgehende und verschlaufte Molekiilketten in den
amorphen Zwischenbereichen. Dies ist in Abb. 2.12 dargestellt. Die Lamellen
sind gekriitmmt oder verbogen, nichtparallel und von begrenzter Gréfle. Diese
Abweichungen sind notwendig, da die lamellare Struktur in die sphérolithische
Uberstruktur iibergehen muB. Dennoch ist das ideale Modell eine sehr gute
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Néherung, da bei der KWRS Strukturen untersucht werden, welche klein sind
im Vergleich zur Korrelationslange der Orientierung in Sphérolithen [126].

Y
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Abb. 2.12: Lamellenclusterstruktur aufgrund elektronenmikroskopischer Untersu-
chungen: (a) kristallines Lamelleninnere; (b) amorphe Lamellengrenzschicht; (¢) 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 haufig
angewandte Methode ist die Berechnung der Grenzflichenverteilungsfunktio-
nen nach Ruland [131] - [133]. Als Voraussetzung wird von der Giiltigkeit des
idealen eindimensionalen Lamellenclustermodells ausgegangen. Die eindimen-
sionale Streuintensitat [1(s) dieser Struktur steht in Beziehung zur gemessenen
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Intensitét I(s) einer isotropen Struktur, d.h. s*I(s) ~ I (s). I1(s) wiederum
steht iiber eine eindimensionale Fouriertransformation £} mit der Autokorre-
lationsfunktion von p; in Beziehung zur Elektronendichte p;(r) des Lamellen-
stapels:

x2 .
IL(s) = F(p)  mit

%2 o
o= / o) il + ) dy

= () e ).

Das Zeichen * représentiert die Faltung. Der zu messende Teil der Intensitat
I, d.h. die Intensitédten fiir s > 0, ist gegeben durch

Lis # 0) = Fi(Ap),

«2 ,
wobel Ap, = pi— < p; > und < ... >; lber den gesamten Stapel gemit-

X2
telt bedeutet. Ap, ist die Korrelationsfunktion gemaf Vonk & Kortleve [129]
und wird im Folgenden mit P; bezeichnet. [;(s) ist proportional zur zweiten
Ableitung der eindimensionalen Korrelationsfunktion P:

52
I {Wpl(r)} = —47%* I1(s).
Wird P;(r) fiir kleine r entwickelt, so kann man die zweite Ableitung von Py
in zwei Terme aufgespalten:

52 2k
Wpl(r) = —d—p(S(T) + 91(7“).

ky ist das eindimensionale Aquivalent der Porodschen Invarianten und d, ein
eindimensionaler mittlerer Lingenparamter!®. Der erste Term auf der rechten
Seite beschreibt das Verhalten am Ursprung (r = 0) und der zweite Term
beschreibt das Verhalten fiir r # 0. Die Fouriertransformation dieser Gleichung
fithrt zu:

— 4715 L1(s) = —— — Gi(s).
dy
G1(s) ist die Interferenzfunktion und kann aus dem Intensitétsverlauf der
KWRS bestimmt werden. Sie steht mit der eindimensionalen Grenzflachen-
verteilungsfunktion ¢;(s) tiber eine Fouriertransformation in Beziehung:

Gi(s) = Fi(g(r)). (2.35)

Nach Bestimmung der Interferenzfunktion aus dem Intensitatsverlauf der
Streukurve kann man iiber eine inverse Fouriertransformation die Grenz-
flachenverteilungsfunktion berechnen [131]:

167t

g(r) = % / <Sli7z)34] — 54]> cos2mrs ds. (2.36)
0

19d;1 — dc—l + d(;l.
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Die Grenzflichenverteilungsfunktion erhdalt man durch eine Fourierkosi-
nustransformation der Differenz zwischen der Asymptote von s*/ und dem
aktuellen Wert s*I. Die von Ruland [131] angegebene Methode, aus der In-
terferenzfunktion eine Verteilung im Ortsraum, die sogenannte Grenzflachen-
verteilungsfunktion, zu bestimmen, fithrt direkt zu Informationen tiber die
Parameter der lamellaren Uberstruktur. Unter Voraussetzung der Giiltigkeit
des Lamellenclustermodells fiir das zu untersuchende System erhélt man so
die maximal mégliche Information iiber die Uberstruktur des Systems. Die
Grenzflaichenverteilungsfunktion gibt die Absténde und Héaufigkeiten zwischen
den Elektronendichtespriingen an den Grenzflichen der Streubausteine wie-
der. Fiedel & Wenig [127, 128] entwickelten eine Methode, mit deren Hilfe die
Interferenzfunktion mit grofler Genauigkeit direkt aus dem gemessenen Inten-
sitdtsverlauf 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 zusammengefaft.

Tabelle 3.1: Charakteristische Daten der Ausgangspolymere Polypropylen, Poly-
ethylen und Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol.

Polymer | p Tv [K] | Mw | Mw/My | MFI [g/10min]*
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 0899 | - 52600 | L5 15.4

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

*MFI(iPP) bei 230/2,16, d.h. Schmelzetemperatur 230°C' 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, CHy, = CHCHs,
kann Polypropylen abhingig vom Polymerisationsweg in verschiedenen Iso-
meren auftreten [134]. Ist die Methylgruppe C Hz 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 fiir die vorliegende Untersuchung verwendete isotaktische Polypropylen
dargestellt. IPP ist ein teilkristallines Polymer. Abhéngig von den Prozefibe-
dingungen wie Abkiihlrate und Scherspannungen wéhrend des Verfestigungs-
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prozesses kénnen unterschiedliche kristalline Strukturen und Uberstrukturen
entstehen. Im allgemeinen besitzt iPP eine lamellare Uberstruktur, die charak-
teristischen lamellaren und interlamellaren Abstdnde sind jedoch abhéngig von
den jeweiligen Kristallisationsbedingungen. IPP ist ein polymorphes Material,
verschiedene Packungsgeometrien fithren zu vier verschiedenen Kristallstruk-
turen, der monoklinen a-Form, der hexagonalen (3-Form, der triklinen y-Form
und der smektischen Form [135]-[137]. Im allgemeinen kristallisiert iPP in der
monoklinen a-Form aus. Ein gemeinsames Merkmal aller iPP-Modifikationen
ist die Helixstruktur der Polymerkette in der kristallinen Phase, iPP bildet eine
31-Helix, d.h. drei Monomereinheiten befinden sich in einer Schraubendrehung.

Untersuchungen der sphérolithischen Uberstruktur des iPP mit der Polarisa-
tionslichtmikroskopie in einem weiten Kristallisationstemperaturbereich zei-
gen, daf} es verschiedene Spharolithentypen gibt [138]. Diese verschiedenen
Spharolithentypen I bis IV werden charakterisiert durch die Orientierung der
Lamellen sowie ihre gegenseitige Anordnung und die jeweilige Kristallstruk-
tur. Im allgemeinen kristallisiert die monokline a-Form des iPP in einer so-
genannten gemischten Sphérolithenstruktur aus, d.h. gleichzeitiges Auftreten
von Typ I und II, abhéngig vom jeweiligen Kristallisationstemperaturbereich.
Diese Sphérolithen besitzen eine zuféllige Verteilung von positiv und negativ
doppelbrechenden Strukturen und werden héufig als a-Spharolithen bezeich-
net. Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen zeigen, daf} die
den a-Sphérolithen zugrundeliegende lamellare Struktur eine charakteristische
Verzweigung aufweist, das sogenannte cross-hatching. Dies tritt nur beim iPP
und nur in der a-Form auf. Die Spharolithentypen III und IV mit starker
negativer Doppelbrechung sind seltener zu beobachten und kristallisieren in
der B-Form. Es zeigt sich, daf} die Keimbildungs- und Wachstumsraten fiir die
jeweilige Kristallklasse unterschiedlich sind. Sphérolithe vom Typ III und IV
nukleieren deutlich langsamer, haben dafiir aber eine gegeniiber den a-Sphéro-
lithen merklich héhere Wachstumsrate [139].

Das Sphérolitenwachstum G des iPP folgt dem von Hoffman, Davis und Laurit-
zen vorgeschlagenem Modell des Regime-Verhaltens der Wachstumsrate [140].
Der Temperaturbereich T;_rry fiir den Ubergangsbereich vom Regime II- zum
Regime II1I-Verhalten ist von verschiedenen Arbeitsgruppen bestimmt worden
und hingt von dem jeweils vorliegenden iPP! ab, er liegt im Bereich (408-
411) K [141, 142]. Der Ubergangsbereich von Regime IT zu Regime I soll im
Bereich 428 K liegen. Fiir niedermolekulares iPP konnten die Existenz al-
ler drei Wachstumsregime nachgewiesen werden [143]. Eine quantitative Cha-
rakterisierung des Kristallisationsverhaltens des iPP wird haufig gemafl der
Avrami-Gleichung durchgefithrt. Die Interpretation der Ergebnisse wird kon-
trovers diskutiert [78, 86]. Die ermittelten Werte fiir den Avrami-Exponenten
n liegen zwischen n=24 und n=3,6. Abhangig von der gewéhlten Kristalli-
sationstemperatur wird von einer heterogenen Keimbildung in iPP ausgegan-

"Unter anderem wird die Ubergangstemperatur beeinfluft von dem Molekulargewicht
(MG) sowie der MG-Verteilung, dem Isotaktizitatsanteil und der Reinheit.
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gen. Es konnte gezeigt werden, dafl die homogene Keimbildung erst bei einer
Unterkithlung AT im Bereich (80-100) K auftritt, dies entspricht sehr niedri-
gen isothermen Kristallisationstemperaturen [144, 150]. Viele Untersuchungen
iiber iPP beschéiftigen sich mit der gezielten Steuerung der priméren Keim-
bildung [78, 86, 144]. Haufig werden dem iPP zusétzlich sogenannte Nukleie-
rungsmittel hinzugegeben [85, 151, 152]. Dies fithrt zu einer Verschiebung des
Kristallisationsprozesses zu héheren Temperaturen und zu einer Erhéhung der
Gesamtkristallisationsrate. Neben der industriellen Bedeutung aufgrund der
gezielten Anderung der Gebrauchseigenschaften ist insbesondere der Einsatz
modifikationsspezifischer Keimbildner von besonderem Interesse. Zum Beispiel
fiihrt die Zugabe eines bestimmten Farbstoffs zu einer bevorzugten Ausbildung

der -Modifikation des iPP [89].

Der Schmelzbereich des iPP umfafit einen weiten Temperaturbereich und spie-
gelt neben den verschiedenen Kristallstrukturen und Rekristallisationsprozes-
sen auch die Grofenverteilung der kristallinen Struktur wider. Die Gleich-
gewichtsschmelztemperatur Tj, der a-Modifikation des iPP ist Gegenstand
vieler Untersuchungen [145])-[148]. Uber den genauen Wert von 1%, fiir 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, dafl 7y, = 459 K der wahrscheinlichere Wert fiir 7'y, ist [149]. Auch
die angegebenen Werte fiir die extrapolierte Gleichgewichtsschmelzenthalpie
AH? der a-Modifikation des iPP streuen in einem weiten Bereich. Kalorime-
trische Untersuchungen liefern Werte zwischen (148-208) Jg~! [142, 143, 145].

In der vorliegenden Arbeit wird das Verhalten eines kommerziellen Polypro-
pylens mit handelsiiblichen Zusétzen 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 C'Hy = C Hs.
Polyethylen ist neben Polypropylen ein weiteres kommerziell wichtiges teil-
kristallines Polymer. Es existieren, abhangig 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 fithrt zu vier verschiedenen PE-Typen: (1) Polyethylen hoher Dichte (HD-
PE) mit einer Dichte p ~ 0,960 g em™, (2) lineares Polyethylen geringer
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Dichte? (LLDPE) mit p &~ 0,926 — 0,940 g cm™>, (3) Polyethylen geringer
Dichte mit p & 0,910 — 0,925 g em™>, (4) ultrahochmolekulares Polyethylen
(UHMWPE) mit p > 0,960 g cm™>.

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 Kohlenstoffeinheiten entlang der Kettenachse. Die
LLDPE-Typen weisen herstellungsbedingt gegeniiber den HDPE-Typen mehr
kurzkettige Verzweigungen, 30 Verzweigungen pro 1000 Kohlenstoffatome, auf.
Die Molmassenverteilung ist bei LLDPE-Typen gegeniiber den HDPE-Typen
enger. Die Gegenwart vieler kurzer Verzweigungen erniedrigt die Kristallinitat
und damit auch die Dichte. Wegen der engeren Molmassenverteilung und der
Abwesenheit von Langkettenverzweigungen besitzt LLDPE gegeniiber HDPE
eine niedrigere Schmelzviskositat. Durch den unterschiedlichen strukturellen
Aufbau der beiden PE-Typen besitzt das HDPE gegeniiber dem LLDPE eine
héhere Schmelztemperatur, eine héhere Kristallisationstemperatur und einen

hoheren Kristallanteil [155].

Eine hdufige Anwendung des PE ist die Mischung verschiedener PE-Typen un-
tereinander oder die Mischung des PE mit anderen teilkristallinen Polyolefinen
wie Polypropylen oder Polyethylen/Elastomer-Mischungen [155, 156, 157]. In
der vorliegenden Arbeit wird der Einflufl 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]. Thre

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 abgekiirzt, gehort 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 Blocke erzielt. Im Beispiel
des SEBS hat man amorphe, harte Doménen, gebildet durch die Styrolphase,
in einer amorphen, weichen Matrix, bestehend aus der Ethylen/Butylen-Phase.
Hart und weich bezieht sich hier nicht auf die mechanischen Eigenschaften, son-
dern auf die Glasiibergangstemperaturen 7, der jeweiligen Phasen relativ zur
Einsatztemperatur des SEBS. Polystyrol hat eine Glasiibergangstemperatur

?Die LLDPE-Typen sind Copolymere des Ethylens mit einigen Prozenten «-Olefinen
wie 1-Buten oder 1-Octen. Zu dem LLDPE werden auch noch spezielle Typen mit sehr
geringer oder extrem geringer Dichte zugezdhlt, d.h. VLDPE und ULDPE mit 0,900-0,915
bzw. 0,885 g em™3.
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um 373 K, ist also bei Raumtemperatur im glasartigen Zustand, die EB-Phase
hat einen T,-Wert um 220 K und ist bei Raumtemperatur kautschukelastisch.

Das SEBS-Triblockcopolymer besteht aus Styrol-Endblécken und einem EB-
Elastomermittelblock. Dieser Mittelblock besteht aus einem Ethylen/Butylen-
Block, welcher durch die Hydrogenation einer 1,4/1,2-Polybutadiensequenz
entsteht. Wahrend der Synthese von Polybutadien kann der Polymerisati-
onsprozef} iiber 1,4 oder 1,2 Doppelbindungen verlaufen. Das im allgemeinen
zuféllige Auftreten von 1,4- und 1,2-Doppelbindungen kann wahrend des Po-
lymerisationsprozesses im Bereich von (8-70)% 1,2-Anteil gesteuert werden.
Hydrogenation dieser Ketten fiihrt 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 Kristallisationstfdhigkeit des Polyethylens un-
terdriickt werden, durch eine geniigend hohe Menge an Polyethylensequenzen
kénnen niedrigere T,-Werte fiir den Elastomerblock® erhalten werden [41].

Durch die Wahl der Blécke fiir die harten und weichen Doménen, d.h. Sty-
rol und Ethylen/Butadien mit bestimmtem Molekulargewicht und Loslich-
keitsparameter, kann eine scharfe Phasengrenze mit verschwindendem Grenz-
phasenvolumen erreicht werden [41, 160]. Der in der vorliegenden Arbeit
verwendete SEBS-Typ besitzt gegeniiber den klassischen Styrol-Butylen-
Styrol-Typen einen doppelt so hohen Wechselwirkungsparameter y. Dies ist
die Folge der Verringerung des Loslichkeitsparameters ¢ der 1,4- und 1,2-
Polybutadiensequenzen aufgrund der Hydrogenation des Elastomerblocks. Es
kommt zu einer deutlich ausgepragten Mikrophasenseparation, und die da-
durch entstehende Mikromorphologie des SEBS bestimmt seine besonderen
physikalischen Eigenschaften [159]. Untersuchungen haben gezeigt, dafi auf-
grund der hohen Assoziationsenergie des SEBS bei Temperaturen oberhalb der
Glasiibergangstemperatur der Styrolphase und bei Anwesenheit hoher Scher-
felder oder groflier mechanischer Spannungsfelder keine spontane Dissoziation
stattfindet. Auch in der Schmelze bei hohen Schergradienten bleibt die Netz-
werkstruktur des SEBS erhalten.

Die Gleichgewichtsmorphologie ist in Abb. 3.1 dargestellt. Die Elastomerblécke
EB der SEBS Struktur iiberbriicken die Grenzen zwischen den Styrolblocken,
die sich in verschiedenen Styroldoméanen befinden. Es bildet sich so eine netz-
werkartige, dreidimensionale Struktur. Durch die unterschiedlichen Glasiiber-
gangstemperaturen der Blécke kommt der netzwerkartigen Struktur eine be-
sondere Bedeutung zu. Die Styroldoméanen wirken bei Temperaturen unterhalb
ihrer Glastibergangstemperatur wie Vernetzungspunkte in einem durch die sie
verbindenden Elastomerblécke aufgebauten physikalischen Netzwerk. Ein me-
chanisches Modell eines solches physikalischen Netzwerkes ist in Abb. 3.1 b)
dargestellt. Die Styroldoménen sind aufgrund ihrer hohen Glasiibergangstem-
peratur als harte Kugeln dargestellt, sie reprasentieren die Vernetzungspunkte.

3Die Glasiibergangstemperatur fiir 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 sphérischer Doménen fiir die Styrol-Phase. Die durchge-
zogenen Linien reprisentieren das durch die EB-Blécke aufgebaute Elastomernetz-
werk. b) Mechanisches Modell des SEBS. Die Styrol-Phase wird durch harte Kugeln,
das EB-Netzwerk durch Schraubenfedern symbolisiert.

Die EB-Blocke bilden das Netzwerk, ihr elastomerer Charakter, d.h. ihre Fle-
xibilitat und ihre Relaxation nach Deformation, wird durch ihre Darstellung
als Federn symbolisiert.

In der vorliegenden Untersuchung werden zwei unterschiedliche Typen eines
kommerziell erhéltliche SEBS-Triblockcopolymers verwendet [161]-[166]. Ei-
nes ist das normal erhéltliche SEBS, im folgenden mit nf-SEBS bezeichnet.
Das zweite ist ein SEBS-Typ, der mit Maleinsaure behandelt worden ist, und
im folgenden mit f-=SEBS bezeichnet wird. Diese Behandlung fithrt 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 Vertraglichkeitsmacher in nichtvertréglichen Polymermischungen verbes-

sern [165].

Weitere Daten beziiglich des Triblock-Copolymers SEBS kénnen der Litera-
tur entnommen werden [22, 23, 167]: Das Styrol-Ethylen/Butylen-Verhiltnis
im SEBS betragt ungefdhr 30 zu 70 Anteile Styrol zu Ethylen/Butylen. Die
Glasiibergangstemperatur des SEBS liegt bei ca. 231 K, das Zahlenmittel des
Molekulargewichts My des Polystyrolblocks betragt ungefdhr 7000, das des
Ethylen/Butylen-Blocks 37500. Das Verhéltnis Ethylensequenzen zu Butylen-
sequenzen im Kautschukblock ist ca. 0,52.



Kapitel 4

Experimentelles

Im folgenden Kapitel werden die Methoden der Probenpréparation zur Her-
stellung und die experimentellen Verfahren zur Charakterisierung der Systeme
vorgestellt. Im Anschluf} an jedes Untersuchungsverfahren werden die Metho-
den zur Auswertung der Messung sowie zur Bestimmung wichtiger charakteri-
stischer Groflen dargestellt.

4.1 Probenpriparation

Zur Herstellung der Polymergemische in den benétigten Komponentenzu-
sammensetzungen und Gewichtsverhdltnissen wird das Losungsmischverfah-
ren angewendet [33, 34]. Die gewiinschte Menge eines Polymers wird mit ei-
ner Laborwaage abgewogen. Die abgewogenen Komponenten werden in dem
gewiinschten Gewichtsverhéltnis zusammen in das Losungsmittel gegeben. Als
Losungsmittel wird fiir alle Polymermischungen ortho-Xylol benutzt, die ver-
wendeten Polymere sind in diesem Lésungsmittel bei einer Temperatur von
Trssung = 403 K gut lésbar. Nach einer Mischzeit von 20 Minuten wird das
Polymergemisch in einem tiefgekiihlten Methanolbad ziigig ausgeféllt. Diese
Schockausfallung soll einer Entmischung der Komponenten weitestgehend ent-
gegenwirken. Die Gemische liegen nun als flockenartiges Gemenge vor.

Das Polymergemisch wird aus dem Losungsmittel abfiltriert und mehrere Tage
unter einem Abzug getrocknet, um Lésungsmittelriickstande verdampfen zu
lassen. Die so hergestellten Polymersysteme sind in den Tabellen 4.1 und 4.2
aufgelistet.

Aus den einzelnen Polymersystemen werden die fiir die durchzufithrenden Un-
tersuchungen jeweils beno6tigten 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 Gewichtsverhéltnis iPP zu PE ist in allen
terndren Systemen konstant 4:1.

Polymerblend Zusammensetzung
95:05
90:10
85:15
80:20

76:19:5

iPP/LLDPE/SEBS 72:18:10

64:16:20
76:19:5

iPP/HDPE/SEBS 72:18:10

64:16:20

iPP/SEBS

iiber ein festgelegtes Druck- und Temperaturprogramm in die gewiinschte Pro-
bengeometrie geprefit. Zum Schutz vor Kontamination und zur leichteren Ent-
formung befinden sich Formteil und Polymergemisch zwischen zwei hochreinen
Aluminiumfolien.

Folgendes Temperaturprogramm wurde als Standardverfahren fiir die Proben-
herstellung verwendet: Die Laborpresse wurde auf 463 K vorgeheizt und das
Polymergemisch aufgeschmolzen. Es wurde dann fiir drei Minuten deutlich
oberhalb der Schmelztemperatur des Polypropylens (7, ~ 442 K) mit einer
Andruckkraft von 50 kN in die formgebende Matrix geprefit. Danach wurde
die Heizleistung auf Null gesetzt und die Laborpresse abgekiihlt. Bis 390 K
wurde die Probe unter Druck mit ca. 10 K pro Minute, dann mit 5 K pro
Minute drucklos abgekiihlt. Die drucklose Abkiithlung zum Ende des Prozesses
erlaubt eine Relaxation der mechanischen Spannungen und minimiert mogliche
Orientierungen innerhalb der Probe aufgrund des Herstellungsverfahrens.

Die beschriebenen Préparationsschritte: (1) Abwiegen der Komponenten in
dem gewiinschten Gewichtsverhdltnis, (2) Losen und Mischen der Polymere
in ortho-Xylol, (3) Ausféllen der Probengemische bei tiefen Temperaturen,
(4) Abdampfen der Losungsmittelriickstande und das (5) Schmelzpressverfah-
ren mit Standardtemperaturverlauf werden im folgenden als Losungsgemisch-
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verfahren bezeichnet.

Abhéangig von der jeweiligen Untersuchungsmethode wurden Proben unter-
schiedlicher Probengeometrie hergestellt. Fiir die kristallisationskinetischen
Untersuchungen mit dem Polarisationslichtmikroskop wurden diinne Folien mit
Dicken zwischen 30 gm und 120 gm herstellt. Die Proben fiir die Kleinwinkel-
und Weitwinkelrontgenuntersuchungen bestanden aus kleinen Pléttchen mit
den Massen 15 -20 - 1 mm?®. Aus den Pléttchen wurden rechteckige Stiicke
fiir die differenzielle Thermo-Analyse herausgeschnitten. Fiir die dynamisch-
mechanischen Untersuchungen wurden stidbchenférmige Proben mit den Ma-
Ben 50 - 6 - 0,5 mm? hergestellt. Fiir die lichtmikroskopischen Untersuchungen
wurden mit Hilfe eines Mikrotoms Diinnschnitte mit einer Dicke von 20 pm
hergestellt.

Der Einflul der Probenpréaparation auf die Strukturausbildung der Referenz-
systeme wurde durch Einfithrung zusitzlicher Praparationsverfahren unter-
sucht. Um den Einflu} der Mischprozedur zu iiberpriifen, wurden iPP-Proben
und iPP/HDPE-Systeme in der Zusammensetzung 80/20 Gew.-% auf einem
Extruder verarbeitet [168]. Neben dem Standardabkiihlprogramm wurde des-
halb der Einfluf} einer hohen Abkiihlrate untersucht. Dazu wurden die Proben
in der Laborpresse aufgeschmolzen und bis 433 K mit 10 K pro Minute unter
Druck (50 kN) abgekiihlt. Danach wurden sie in einem Wasserbad drucklos bei
293 K abgeschreckt. Die so hergestellten Vergleichsproben! sind in Tabelle 4.3
aufgelistet.

. setzuneder Verelejehssvsteme inCewichtsprozent
Vergleichssystem' | Zusammensetzung | Praparationsverfahren
iPP(L)* 100 Losungsgemisch, langsame
Abkiihlung
iPP(E)® 100 Extrudermischung, langsa-
me Abkiihlung
iPP(A)¢ 100 Extrudermischung, schnelle
Abkiihlung
iPP/HDPE(L) 80:20 Losungsgemisch, langsame
Abkiihlung
iPP/HDPE(A) 80:20 Extrudermischung, schnelle
Abkiihlung

°L: Lésungsgemisch, E: Extrudergemisch.

®Aufgrund gleicher langsamer Abkiihlgeschwindigkeit ergeben sich fiir iPP(E) und iPP(L)
qualitativ gleiche Uberstrukturen.

°A: Extrudermischung, abgeschreckt. Es ergeben sich gegeniiber den langsam abgekiihl-
ten Proben deutlich unterschiedliche Uberstrukturparameter.

'Es zeigte sich, daf die Mischungsprozedur, d.h. Lésungsgemisch oder Extrudergemisch,
fiir die Ausbildung der Uberstruktur gegeniiber der Variation der Abkiihlgeschwindigkeit bei
der Probenherstellung von untergeordneter Rolle ist. Unabhéngig von der Mischungsmetho-
de werden bei gleicher Abkiihlprozedur qualitativ dieselben Uberstrukturen nachgewiesen.
Es wird deshalb in der vorliegenden Untersuchung nur auf die unterschiedlichen Uberstruk-
turen aufgrund verschiedener Abkiihlverfahren eingegangen.
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4.2 Kristallisationskinetik

4.2.1 Polarisationslichtmikroskopie

Die Untersuchungen zur isothermen Kristallisationskinetik wurden mit einem
Polarisationslichtmikroskop (LEITZ METALLUX) durchgefithrt. Die Versuche
sind computerunterstiitzt aufgezeichnet und ausgewertet worden. Der Aufbau
des Mefiplatzes ist in Bild 4.1 skizziert [169].

Die zu untersuchende Probe befindet 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 Sphérolithe heben sich die kristallinen Strukturen
wahrend des Keimbildungs- und Kristallisationsprozesses von der amorphen
Schmelze ab. Der zeitliche Verlauf der Keimbildung und des Kristallwachstums
kann iiber 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.

Fiir jedes System wurden mehrere diinne Folien hergestellt. Aus der betreffen-
den Folie wird ein ca. 2 ¢m? grofles Stiick konstanter Dicke herausgeschnitten,
zwischen Objekttrager und Deckglaschen fixiert 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 Abkiihlrate auf die isotherme Kristal-
lisationstemperatur gebracht, der Prozefl der Keimbildung und des Sphéro-
lithenwachstums aufgezeichnet und die digitalisierten Bilder abgespeichert.

Die kristallisationskinetischen Messungen wurden bei fiinf Kristallisationstem-
peraturen durchgefithrt, 400 K, 403 K, 406 K, 408 K und 411 K. In dem
gewahlten 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 jeweiligen Kristallisationstemperaturen der Kri-
stallisationsprozefl mehrmals aufgezeichnet. Die Anzahl, 8 - 12, ist abhangig
von der gewdhlten Kristallisationstemperatur. Jeder Ausschnitt wurde nur ein-
mal untersucht, um den Einflufl von Segregations- und Diffusionsphdnomenen
zu minimieren sowie Degredationprozesse des Polymers zu vermeiden. Vor-
untersuchungen zeigten, das bei einer Fehleranalyse in dem gewahlten Tem-
peraturbereich nicht die apparativen Einfliisse des Versuchsaufbaus, sondern
die unvermeidliche Verunreinigung der Ausgangspolymere und lokale Proben-
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Abb. 4.1: Aufbau des MeBplatzes fiir die isothermen kristallisationskinetischen Mes-
sungen und der dazugehérigen Peripheriegerite: 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) Grafik-Karte, 12) Monitor, 13) Speichermedium, 14) Temperaturregelung fiir
den Heiztisch.

inhomogenitaten in den mehrkomponentigen Systemen den gréferen FEinfluf
haben. Dies wurde auch durch andere Untersuchungen bestétigt [88].

4.2.1.1 Auswertung

Aus dem zeitlichen Verlauf der Keimbildung wurde die Induktionszeit ¢, der
Keimbildung bestimmt, ¢y, wird als Differenz zwischen Beginn der Abkiihlung
auf die isotherme Kristallisationstemperatur und dem Beginn der Keimbil-
dung angesehen?. Die bei einer bestimmten Kristallisationstemperatur erreich-
te Keimzahl N wurde unter Beriicksichtigung des Beobachtungsausschnitts Ap
und der Probendicke d gemafi M = N/(Ap - d) auf die Keimdichte M umge-
rechnet. Anhand des, durch eine Exponentialfunktion angepafiten, zeitlichen
Verlaufs der Keimbildung wurde die Keimbildungshalbwertzeit ¢, bestimmt.
Der experimentelle Verlauf der Keimbildung wird durch eine Exponentialfunk-
tion der Form

N(t) = N'-(1 = exp(— (t —to)a) (1.1)

2Siehe dazu auch die Anmerkung in Kap. 2 auf Seite 27.
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mit /N beobachtete Keimzahl zum Zeitpunkt ¢, N’: maximale Keimzahl nach
Beendigung der Keimbildung, ¢: Beobachtungszeit, ¢o: Differenz zwischen Zeit-
punkt der Abkiithlung und Beginn der Keimbildung und a: Ubergangswahr-
scheinlichkeit beschrieben. Der Schnittpunkt mit der Zeitachse t liefert die
Induktionszeit to. Die Asymptote reprasentiert die Keimzahl N’ nach Beendi-
gung der Keimbildung. Die Keimbildungshalbwertzeit ¢,, berechnet sich unter
Kenntnis von « aus der Extrapolation 4.1 zu

) (4.2)

(a4

Die Zunahme des Spharolithenradius als Funktion der Zeit bestimmt die ra-
diale Wachstumsgeschwindigkeit® &, d.h. G = Ar/At. Die von den Sphiro-
lithen im Beobachtungsfeld eingenommene Flache A(t) als Funktion der Zeit
bestimmt den zeitlichen Verlauf der Transformation. Da die Flachenprojekti-
on eines dreidimensionalen Wachstums beobachten wurde, mufite die zweidi-
mensionale in die dreidimensionale Kristallisationshalbwertzeit ¢, umgerechnet
werden [171, 172, 173]. Es wurde eine vereinfachende Naherung verwendet. Die
Zeit, bei welcher 63 % der Beobachtungsfliche als Projektion des Volumens
transformiert waren, wurde mit ¢; gleichgesetzt.

Bei Kenntnis von M und G 18t sich der Avrami-Exponent n unter Zuhilfe-
nahme von ¢ geméf Gl. 4.3 bestimmen. FEr wird mit ny,. bezeichnet.

log { 225 |
10g (t]{ )

(4.3)

NHwz

Die auf die Beobachtungsflaiche Ay bezogenen Flachen A(t) und die mit der In-
duktionszeit ¢g korrigierten zugehérigen Zeiten ¢ wurden doppelt-logarithmisch
aufgetragen und es wurde iiber eine lineare Regression der Avrami-Exponenten
npi, und der Koeflizienten K bestimmt:

log {—ln(l — A{it))} = npp, - logt + In K. (4.4)
0

In der Arbeit wurden fiir alle Proben die Avrami-Exponenten geméff Gl. 4.3
und 4.4 bestimmt. Es zeigte sich, dafl beide Werte fiir die jeweiligen Blendsy-
steme dieselbe Tendenz aufwiesen, so dafl im folgenden immer nur der tiber die
Kristallisationshalbwertzeit (Gl. 4.3) bestimmte Avrami-Exponent aufgefithrt
wird und im Folgenden mit n bezeichnet wird.

Unter Zuhilfenahme der experimentellen Werte fiir M zur jeweiligen Kristal-
lisationstemperatur wurde die Séattigungskeimdichte M, des betreffenden Sy-
stems bestimmt [115]:

MT) = My |1 /Oop{_H} i) s

o\ 2T 202

3Haufig auch als mittlere Wachstumsrate G bezeichnet.
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mit M: Keimdichte bei der Kristallisationstemperatur 7', My: Séttigungskeim-
dichte, u: mittlere Abweichung der Normalverteilung, o Standardabweichung
der Verteilung, v = 1/(ov27) und T' = p ist.

Anhand der experimentell bestimmten Wachstumsraten G konnten die ma-
ximale Wachstunsrate (7,,,, sowie weitere charakteristische Groflen wie die
Aktivierungsenergie fiir den Transportterm U* und das Produkt der Grenz-
flichenenergien oo, bestimmt werden. In der Literatur werden verschiedene
Gleichungen zur Beschreibung der Temperaturabhéangigkeit der Wachstums-
rate G angegeben [90, 115, 179]. Eine Umformung von Gl. 2.19 lieferte ei-
ne Méglichkeit der Extrapolation der Mefwerte G zu niedrigeren Temperatu-
ren und somit eine Berechnungsmoglichkeit fiir die maximale Wachstumsrate

G s
G(I) = Go-exp[-Ci/(C2 + T = T)] - exp[-C3/T (T3 — T)]  (4.6)

Gl. 4.6 wurde nun an die experimentellen Datenpunkte G angepafit, indem
die Parameter Gy, (1, Cy und Cj als variable Fitparameter angesehen wur-
den, welche charakteristisch fiir das jeweilige Polymersystem sind [115, 140,
181, 146, 150]. Eine Auftragung der MeBwerte G fiir ein betreffendes System
gemaB InG(T) + K,T.AT iiber 1/R(T. — T.) lieferte iiber einen linearen
Fit den exponentiellen Vorfaktor Gy. Die Steigung der Regressionsgeraden er-
gab die Aktivierungsenergie U* des Transportterms [142]. Der so bestimmte
Wert fiir Gy wird als konstanter Parameter in Gl. 4.6 eingesetzt, ebenso der
universelle Wert fiir Cy (Cy = 25 K) [80, 115]. Die Parameter Cy und Cj
wurden variiert, so daf} {iber eine nicht-lineare Fitroutine Gl. 4.6 an die Mef}-
werte angepafit werden konnte. (' ist ein Maf fiir die Aktivierungsenergie des
Transportterms und stimmt, multipliziert mit der Gaskonstante R, ausgezeich-
net mit U* iiberein. Aus (5 konnte das Produkt der Grenzflichenenergien oo,
gemil C3 = 4byoo Ty / Ah?mk berechnet werden. Als charakteristische Wer-
te fiir die iPP-Matrix wurden eingesetzt*: Ty, = 456,2 K, T,(iPP) = 2744 K,
Ah?f = 1252 Jem™ und kg = 1,3807 - 1072 JK L

Ein Beispiel fiir die Extrapolation zur Bestimmung von G, ist in Abb. 4.2
fiir iPP dargestellt. Der Verlauf der Wachstumsrate als Funktion der Tempera-
tur zeigt eine charakteristische Glockenform. Dies ist typisch fiir einen Prozef},
der bei hohen Temperaturen keimbildungs- und bei niedrigen Temperaturen
diffusions-kontrolliert ist [81]. Das Maximum stellt die maximale Wachstuns-
rate G4, dar, die zugehorige Temperatur wird mit T¢,, ., bezeichnet.

*Diese Werte wurden, mit Ausnahme von by und k;, wiahrend der Untersuchung fiir das
vorliegende isotaktische Polypropylen bestimmt. Sie sind im Anhang in den Tabellen fiir die
Referenzsysteme aufgefiihrt.
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Abb. 4.2: Bestimmung der maximalen Wachstumsrate G, fiir das System iPP (O
stellt die Mefipunkte, - - - den extrapolierter Verlauf nach Gl. 4.6 dar).

4.2.2 Differentielle Thermo-Analyse

Die nichtisotherme Kristallisationskinetik der iPP-Matrix in den Blends wur-
de mit Hilfe der Differentiellen Thermo-Analyse (DTA) untersucht. Alle Mes-
sungen wurden an einem Differentialkalorimeter vom Typ NETzZSCH HEAT-
FLux DSC 444 durchgefiihrt [183]-[185]. Fiir die Untersuchung wurden Pro-
beneinwaagen von ca. 8-10 mg verwendet. Die Proben wurden fiir die DTA-
Untersuchungen in spezielle Aluminium-Schélchen, welche mit einem Alumi-
niumdeckel in einer Prefvorrichtung verschlossen wurden, eingelegt. Als Refe-
renzprobe diente ein leeres Probenpfannchen.

Jedes System wurde gemiafl 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 Abkiihlrate von
- 5 K/Min. aufgezeichnet, 3) die zweite Schmelzkurve wurde mit 5 K/Min.
registriert. Von jedem System wurden drei Messungen durchgefiihrt.

4.2.2.1 Auswertung

Fine charakteristische erste Kristallisationskurve und zweite Schmelzkurve fiir
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 Ty, .., 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, T, bestimmt. Der Schnittpunkt der Tangenten der linken und
rechten Flanke des Kristallisationspeaks liefert die Peaktemperatur der Kri-
stallisation 7,. Aus der 2. Schmelzkurve wird die Schmelztemperatur T]fw und
die extrapolierte Offset-Temperatur TM des Schmelzvorgangs bestimmt. Die
Differenz zwischen T]fw und 7}, wird als Unterkithlung AT" bezeichnet. Die von
der Basislinie und dem Schmelzpeak eingeschlossene Fliache ist ein Maf fiir die

Schmelzenthalpie AH.

OTASignal [ belieh. Bnheiten |
OTASignal [ belieb. Bnheiten |

T T T |" — T .|” T T T T T T T T T T T :| T
370 380 390 400 410 420 360 380 400 420 440 450
a) TIK] ) TIK]

Abb. 4.3: a) Erste Kristallisationskurve und b) zweite Schmelzkurve des Systems
iPP. T),: Peaktemperatur der Kristallisation, T.: extrapolierte Onset-Temperatur,
Tonset: Onset-Temperatur, T. — T),: Differenz zwischen T, und 7}, T]fw: Schmelztem-
peratur, T(])Wffset: Offset-Temperatur des Schmelzprozesses. Die punktierten Linien
sind Hilfslinien zur Bestimmung der charakteristischen Temperaturen.

Fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE wurde mit Hil-
fe eines Extrapolationsverfahrens, dem sogenannten Hoffmann-Weeks-Plot,
die Gleichgewichtsschmelztemperatur T3, der iPP-Matrix bestimmt [186].
Dazu wurden die Proben mit 30 K/Min. auf 493 K aufgeheizt, rasch auf
die gewiinschte Kristallisationstemperatur heruntergekiihlt und dort isotherm
vollstandig auskristallisiert. Danach wurde die Probe erneut, diesmal mit
5 K/Min., aufgeschmolzen. Dies wurde fiir jedes Referenzsystem bei verschie-
denen isothermen Kristallisationstemperaturen zwischen 393 K und 413 K
durchgefiihrt. Die Schmelztemperaturen wurden als Funktion der isothermen
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Kristallisationstemperatur aufgetragen. Thre Regressionsgerade schneidet bei
bei einer bestimmten Temperatur die Diagonale T}, = T]fw. Der Schnittpunkt
reprasentiert die Gleichgewichtsschmelztemperatur 775,.

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 Autheizrate von
1 K/Min. analysiert. Durch die Analyse des viskoelastischen Verhaltens der
Systeme bei der freien gedampften Schwingung konnten in dem vorgegebe-
nen Temperaturbereich Anderungen der molekularen Beweglichkeit untersucht
werden. Fiir kleine Auslenkungen gilt auch bei Polymeren die im Hookeschen
Gesetz beschriebene Proportionalitdt zwischen Krafteinwirkung und verur-
sachter Deformation fiir elastische Korper [91, 190, 191]. Der Modul G wird
dabei als komplexe Gréfle aufgefafit:

@ = @ +id" (4.7)

Der Realteil GG représentiert die bei einer Schwingung reversibel gespeicher-
te Schwingungsenergie und wird als Speichermodul bezeichnet. Er spiegelt das
rein elastische Verhalten der Probe wider. Der Imaginéarteil G” stellt das viskose
Verhalten des Kérpers dar und ist ein Maf fiir die wéhrend des Schwingungs-
prozesses verlorengegangene Energie. Er wird als Verlustmodul, der Quotient
tand = G/’ als Verlustfaktor bezeichnet.

4.3.1 Auswertung

Aus dem logarithmischen Dekrement A, definiert als der Logarithmus des
Verhiltnisses zweier aufeinanderfolgender gleichgerichteter Amplituden F; und
Ey, dh. A=1n g—;, werden G', G" und tan § bestimmt. Hierbei gelten die Be-
ziehungen [190, 192]:

G = AmOR(? - f3)
G" = 4AnOf’AF
A f?
tand = ;fQ—fg (4.8)
mit F: Formfaktor fiir die Torsion rechteckiger Proben mit d/b > 3 (F =
m), f: Torsionsfrequenz des Gesamtsystems, fo: Frequenz des Sy-
0375

stems ohne Probe, A: logarithmisches Dekrement, ©: Massentrégheitsmoment
der Schwingmasse und [, b, d: Lange [, Breite b und Dicke d.
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Aus den Verldufen der G', G” und tan §-Werte als Funktion der Tempera-
tur wurden die Relaxationstemperaturen der jeweiligen Komponenten iPP,
LLDPE, HDPE und SEBS fiir die verschiedenen Systeme bestimmt. In
Abb. 4.4 ist als Beispiel der Verlauf G' und tan 4 fiir iPP, PE und SEBS dar-
gestellt. Bei niedrigen Temperaturen (T =~ 150 K) findet die v-Relaxation® der
amorphen PE-Phase statt [193]. Im Bereich 225 K bis 250 K liegt der Bereich
der Glasiibergangs fiir PE. Er ist jedoch aufgrund des hohen Kristall-Anteils
des PEs nur sehr schwer zu messen [193, 264]. Diesem Gebiet tiberlagert ist das
Relaxationsgebiet der Elastomerphase des SEBS. Das Maximum dieser Rela-
xation liegt im Bereich 225 K. Die Peaktemperaturen der Maxima des tan 4-
Verlaufs wurden den Glasiibergangstemperaturen der amorphen Phase der je-
weiligen Komponente zugewiesen. Fiir das Polypropylen konnte zusétzlich die
a-Relaxation® 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
a-Relaxation der iPP-Phase, sie wurde iiber den Temperaturverlauf von G”
bestimmt.

[MPa]

THE]

Speichermodul

—T1 T 1 T T T T T T T T T T T T T T 1
125 150 175 200 225 250 2ZV5 300 325 350 375
T[K]

Abb. 4.4: Verlauf des Speichermoduls G’ und des Verlustfaktors tan d¢ fiir die Sy-
steme iPP (— ), iPP/LLDPE (— — —), iPP/HDPE (- - -) und SEBS (—--—--—).

Die v-Relaxation des PE ist ein lokaler ProzeR. Es sind nur wenige benachbarte Monome-
reinheiten an diesem Prozef beteiligt. Er findet im Glaszustand des Materials statt. Als ein
mégliches Modell fiir die y-Relaxation in PE wird der Ubergang gauche™ —trans — gauchet
oder gauchet — trans — gauche™ in einem ansonsten gestreckten Teil der Kette angese-
hen [264]. Der Ubergang zwischen diesen beiden Zustinden ist mechanisch aktiv, da die
Kettenkontur lokal modifiziert wird.

®Die a-Relaxation des iPPs hingt mit einer Molekularbewegung in den Kristalliten zu-
sammen [190].
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Neben den Relaxationstemperaturen wurden weitere, das Relaxationsverhalten
charakterisierende Gréflen bestimmt. Die Relaxationsstarke S wurde aus dem
Temperaturverlauf des Speichermoduls G/ bestimmt [195]:
! !
§ - u (4.9)
VGG
(¢ ist der unrelaxierte Speichermodul bei der Temperatur T, ~ T,(iPP)- 30 K
und G ist der relaxierte Speichermodul bei der Temperatur T, ~ T,(iPP) +
30 K. Anhand des Verlaufs von tand als Funktion der Temperatur konnte
naherungsweise ein mittleres Maf} fiir die Aktivierungsenergie AH* des Rela-
xationsprozesses der iPP-Matrix bestimmt werden [199]:

AW = LSTR/ / tan 8d(1/T) (4.10)
0
.1 1 TS
AH* =~ §S7TR/TT%M- ; tan odT'. (4.11)

Fiir die in dieser Arbeit untersuchten Polymersysteme liegen sowohl die se-
kundéaren 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 Effekt der Uberla-
gerung von Relaxationsprozessen verschiedener Komponenten minimiert. Des-
halb wurde zur Bestimmung von AH* die in Gl. 4.11 angegebene Néherung
innerhalb eines engen Temperaturbereichs um die 3-Relaxation der iPP-Phase
angewandt [194]. Die Werte fiir S und A H* sind nur als Tendenzen anzusehen,
da eine exakte und vollstdndige Analyse nur bei einer Untersuchung in einem
weiten Frequenzbereich moglich ist. In der vorliegenden Untersuchung werden
jedoch nur isochrone Messungen bei einer konstanten Frequenz 1 Hz in einem
weiten Temperaturbereich durchgefiihrt.

4.4 Strukturuntersuchungen

4.4.1 Weitwinkelrontgenstreuung

Die Weitwinkelréntgenuntersuchungen wurden mit einem PHILIPS PW 1820
Weitwinkelgoniometer in einem Winkelbereich von 10° < 26 < 30° durch-
gefithrt [200]. Die Proben wurden mit Cul{,-Strahlung untersucht. Eine Mo-
nochromatisierung der Strahlung erfolgte mittels Ni-Filtern in Kombination
mit einem Pulshohendiskriminator [201]. Die Einstellungen des Generators
betrugen wiahrend der gesamten Untersuchung 30 kV und 30 mA. Der Win-
kelbereich wurde in A = 0,06°-Schritten abgefahren, fiir jede Winkelposition
wurde die Streuintensitét 30 Sekunden lang registriert. Von jeder Probe wur-
den 3 Streudiagramme aufgezeichnet. Vor und nach jeder Mefireihe wurde das
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Referenzsystem iPP untersucht, um eine etwaige Dejustierung sofort feststel-
len zu kénnen. Alle Messungen wurden unter Standardbedingungen, d.h. bei
Raumtemperatur und Umgebungsdruck, durchgefithrt. Das Goniometer ist mit
einem Kleincomputer verbunden. Die Streudiagramme konnten so computer-
unterstiitzt aufgezeichnet und weiterverarbeitet werden [203].

4.4.1.1 Auswertung

Anhand der Weitwinkelrontgenmessungen (WWRM) konnte der Kristall-
Anteil X. des jeweiligen Systems sowie die Gitterstérung ¢;; und die Mo-
saikblockgrofe Di19(iPP) der kristallinen iPP-Phase bestimmt werden. Das
Konzept der Kristallinitat eines Polymers basiert auf der Zwei-Phasen-
Approximation der Polymerstruktur [205]. Alle quantitativen Verfahren zur
Auswertung von WWRM setzen voraus, daf} die gestreuten Intensitdten der
kristallinen und amorphen Phase proportional zu deren jeweiliger Konzentra-
tion sind. Die Streubeitrége kristalliner und amorpher Bereiche kénnen un-
terschieden und somit getrennt werden. Der Kristall-Anteil X, wird dann aus
dem Verhéltnis der integralen Intensitaten bestimmt [204, 205]:

v OOO s? - I.(s)ds (4.12)
© fOOOSQ-[(S)aLS7 '

I.: Intensitatsanteil der kristallinen Streuung, [I: Gesamtintensitdt und
s = 2sin@/A. Die Kristallinitat wird als Volumenanteil X. angegeben.

Das Hauptproblem bei der Bestimmung des Kristall-Anteils teilkristalliner Po-
lymere durch Rontgenbeugung ist die korrekte Abtrennung der scharfen Refle-
xe vom Untergrund bzw. Halo [204]-[207]. Einige der in der Literatur beschrie-
benen Verfahren zur Bestimmung von X. wurden auf ihre Anwendbarkeit fiir
die vorliegende Untersuchung mehrkomponentiger, teilkristalliner Polymersy-

steme iiberpriift [208]-[212].

Es zeigte sich, dal das empirische Verfahren von Hermans und Weidinger ein
sehr einfaches und schnelles Verfahren zur Bestimmung von X, darstellt [204,
210]. Das Streudiagramm eines amorphen Polypropylens, in unserem Fall ei-
ne vollstandig 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 angepafit. Es konnte so leicht das
Streuspektrum in einen kristallinen und einen amorphen Anteil aufgelost wer-
den. Vorversuche zeigten, dafl dieses Verfahren nur auf Systeme anwendbar ist,
in welchen 1) nur ein teilkristallines Polymer im System existiert und 2) der
amorphe Untergrund des Flastomers einen dem iPP-Halo qualitativ &hnlichen

Verlauf besitzt. Dies war fiir das System iPP/SEBS der Fall.
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Zur Bestimmung von X, in Polymersystemen mit zwei teilkristallinen Kompo-
nenten, z.B. iPP/PE wurde eine bestehende Methode modifiziert [211]-[214].
Das experimentell bestimmte Rontgenspektrum Y., wurde dargestellt durch
die Funktion Yi.,:

1/theo — Z Qz + B7 (413)
=1

n gab die Anzahl der kristallinen Peaks an. Jeder Peak wurde durch eine
Peakfunktion (); dargestellt, B reprasentierte eine analytische Form fiir den
Halo. Q); setzte sich zusammen aus einer Kombination von Gauf- und Cauchy-

Profilen:

e s [2E =P A-(L=f)
Qi = fi- A p{ In2 { o } +1+[2<x_Pi)/wi]2}. (4.14)

Die Peaks waren definiert durch folgende 4 Parameter: 1) den Profilparameter
fi, 2) die Peakhohe A;, 3) die Peakbreite bei halber Hohe W; und 4) die Peak-
position P;. Die Laufvariable # war der Streuwinkel 20. Der Profilparameter
P; betrug Eins fiir eine reine Gaufiform und Null fiir eine reine Cauchyform.
Er konnte jeden beliebigen Wert zwischen 1 und 0 fiir eine Kombination aus
beiden Profilen annehmen. Es zeigte sich jedoch, daf} zur Zeiteinsparung mit
einem reinem Gaufiprofil gerechnet werden mufite. Jede Streuintensitét, die
nicht zu den Peaks gehort, wurde dem amorphen Untergrund zugewiesen. Der
Untergrund B(z) wurde durch eine sogenannte erweiterte Cauchy-Funktion”
dargestellt:

B(x) =A/ [L+ ((x = P) /(Wi W,))*
(W= W) a+ (W, =W, — P)? (4.15)
— (P =Wy (P=W,)]

P gibt die Winkelposition 20 des amorphen Untergrundes an, A die Peakhéhe,
W, die Halbwertbreite der linken, W, die Halbwertbreite der rechten Peakseite.

Die Anpassung der theoretischen Melkurve 4.13 an das experimentell be-
stimmte Rontgenspektrum geschah durch eine Least-Mean-Square-Fitroutine,
d.h. durch die Minimierung der Summe der Quadrate:

Minimum = Y (Yo — Yerp)”. (4.16)

=1

Damit die Anpassung von Yj,., an die experimentelle Streukurve Y,,, stabil
verlief, d.h. dafl nach Gleichung 4.16 ein Minimum gefunden werden kann,
mufite zusatzlich zu B ein Polynom B'(x) = ax® 4+ b% + cx + d addiert werden.

“Wenn W, # W,, so ist der Ausdruck eine asymmetrische Funktion, mit W; = W,
vereinfacht sich der Ausdruck zu B(X) = A/ (1 + ((x = P) /W)z) Dies ist eine Cauchy-

Funktion. Die Cauchy-Form ist also eine spezielle Form des neuen Ausdrucks.
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Eine Ursache dafiir ist, dafl die Schwerpunkte der beiden Halos von iPP und
PE bei unterschiedlichen Winkelpositionen 26 liegen [213]. In der vorliegenden
Untersuchung wurden geméfl Gl. 4.13 die Werte fiir X, fiir die ternéren Syste-
me bestimmt. Zum Vergleich wurden ebenfalls die X.-Werte fiir die binéren
Systeme so bestimmt. Beide Methoden lieferten die gleichen Tendenzen. Die
Abweichungen bei der Bestimmung von X. lagen fiir beide Verfahren im Be-
reich & 10 %, dies ist fiir 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 und Wei-
dinger aufbauende Verfahren wurde als Methode 2 bezeichnet. Fiir Methode 1
wurde das vom Computer aufgezeichnete Streudiagramm (Y.,,) geglattet und
korrigiert. Y., dargestellt geméafl Gl. 4.13 konnte mit Gl. 4.16 berechnet wer-
den. Es konnte dann der kristalline und amorphe Streuanteil getrennt werden.
Zur Bestimmung von X. gemafl Methode 2 wurde die experimentell bestimmte
Streukurve nur geglittet. Weitere Korrekturen sind nicht notwendig [206, 210].
Der Referenzhalo wurde dem Streudiagramm grafisch angepafit. Man erhielt so
eine glatte Kurve, welche von einem relativen Minimum zum néchsten ging und
dem Verlauf der Streukurve folgte. Die von dem Polygonzug eingeschlossene
Flache reprasentierte den amorphen Streuanteil und wurde von der experi-
mentellen Streukurve abgezogen. Bei Kenntnis der amorphen und kristallinen
Streuanteile fiir die jeweilige Streukurve wurde X, fiir beide Methoden geméf
Gl. 4.12 bestimmt.

Bei teilkristallinen Polymeren fithrt die endliche Gréfle der Kristallite zu ei-
ner Linienverbreiterung der Beugungsreflexe. Aus dieser Linienverbreiterung
wurde die Groe der Kristallite bestimmt. Unter der Annahme, daf} die ein-
zige Ursache® der Peakverbreiterung die endliche KristallitgroBe ist, kann bei
Kenntnis der integralen Peakbreite ; die Kristallitgrofle Dy, hdufig auch als
MosaikblockgroBe in (hkl)-Richtung bezeichnet, bestimmt werden [220]

B /[(20)d(20)/[(200)
thl = )\/(ﬁz COS (90) (417)

Dabei ist A die Wellenlédnge der einfallenden Rontgenstrahlung, 6y der Bragg-
winkel der betreffenden Reflexionsebene (hkl) und 7(26) die gestreute Inten-
sitét. Die integrale Peakbreite wurde durch ein Computerprogramm bestimmt.
Dafiir die wurden von den Proben die (110)-Reflexe des iPPs ausgemessen. Die
so erhaltene Mosaikblockgrofle Dpr; wird im folgenden mit Dfm bezeichnet,
sie stellt die iiber das Volumen gemittelte Gréfle der Kristallitausdehnung in

(110)-Richtung fiir die kristalline iPP-Phase dar.

Die gemessene Intensitétsverteilung [N(S) ist eine Uberlagerung der unver-

8Die Peakverbreiterung durch einen sogenannten Instrumenteneffekt oder durch die pa-
rakristalline Struktur des Polymerkristallgitters wird spéter beriicksichtigt.
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schmierten Streuintensitiat /(s) und der Intensitiat /,(s) einer Standardprobe?.
Die Peakbreite (ds)g konnte ndherungsweise aus den Peakbreiten der Streukur-
venprofile der Proben und eines Goldstandards bestimmt werden. Dafiir wurde
das Streuspektrum einer Goldprobe in einem Winkelbereich (10 < 26 < 90)°
aufgezeichnet. Unter der Annahme gaufiférmiger Peakprofile verhalten sich die
Quadrate der Peakbreiten additiv, und man erhalt:

(6s)o = (05)%, — (05) (4.18)

exp
wobei (88)ey, die Peakbreiten der unkorrigierten (110)- und (220)-Peaks der
kristallinen iPP-Phase und (ds)s; die Peakbreiten der Reflexe des Goldstan-
dard sind. Uber eine Regressionsgerade wurden die Peakbreiten des Goldstan-
dards an die Winkelposition der iPP-Reflexe extrapoliert.

Die Bestimmung der Mosaikblockgrofie Dq1o in (110)-Richtung der kristallinen
iPP-Struktur wurde anhand der korrigierten Streupeaks durchgefithrt [215]-
[218]. Die integrale Peakbreite des korrigierten (hkl)-Peaks (ds). kann aufge-
spalten werden in Anteile der Mosaikblockgrofle Dpy; und der Gitterstérung
gir:
(6s)g = (ds)2 + (0s)7,
1 (mgrr)*m?*
D3y i

wobei Dy die Kristallitdicke in hkl-Richtung, m die Reflexordnung, dyy; der
Netzebenenabstand und g;; der Storungsparameter sind. Mit den nach Glei-
chung 4.18 korrigierten Profilen der (110)- bzw. (220)-Peaks konnten DI,
und ¢g;; nach dem Hosemann-Verfahren fiir die iPP-Struktur bestimmt wer-

den [207, 220].

(4.19)

4.4.2 Kleinwinkelréntgenstreuung

Die Kleinwinkelrontgenstreukurven (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, daf} eine geniigend hohe Auflésung bei gleichzeitig hohem Signal-
Rauschverhéltnis gewéhrleistet war. Fine FEintrittsspaltbreite von 60 um
und eine Detektorspaltbreite von 100 ym wurden als Standardeinstellungen
wahrend der gesamten Messungen gewihlt. Dies fiithrte zu einer maximalen
Auflésung von 1250 A. Der Abstand zwischen Probenebene und Detektorebe-
ne betrug 200 mm. Die Durchfithrung und Aufzeichnung der Streuexperimen-
te erfolgte computerunterstiitzt [127, 232]. Zur Minimierung der parasitiren
Luftstreuung erfolgten alle Messungen im Vakuum, der Druck betrug 10* Pa.
Als Standardeinstellungen fiir die Rontgenstrahlung wurden eine Beschleuni-
gungsspannung von 35 kV und eine Réhrenstrom vom 30 mA eingestellt. Die

°D.h. einer Probe, bei der jegliche Verbreiterung ein Instrumenteneffekt ist.
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Monochromatisierung der CuK,-Strahlung erfolgte mittels Ni-Filtern in Kom-
bination mit einem Pulshéhendiskriminator.

Von jeder Probe wurden mehrere Streuexperimente durchgefiithrt, um Einfliisse
durch lokale Probeninhomogenitaten und Stérungen durch Schwankungen der
Zéhlelektronik oder des Wasserkreislaufs auf die Streukurve zu minimieren.
Der Intensitatsverlauf wurde in einem Streuvektorbereich (1,16 -107° < s <
35,5-1073) - A7 (s = 2 sin@/\: Streuvektor, 2 #: Streuwinkel und A Wel-
lenlange der Rontgenstrahlung) aufgenommen®®. Die Streukurve wurde mit ei-
ner Schrittweite von As = 1,24 - 10~* A~ aufgezeichnet, wobei pro MeBpunkt
eine Z&hlzeit von 120 s verwendet wurde. Vor und nach jeder Mefireihe wur-
de das Referenzsystem iPP gemessen, um durch den Vergleich verschiedener
KWRS-Kurven fiir iPP eine Kontrolle gegeniiber einer méglichen 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 Grenzflachenverteilungsfunktion von
Ruland, verwendet [127, 128, 131]. Mittels eines analytischen Ausdrucks fir
die mit Gasstreukurve bezeichnete Basiskurve 1aft sich aus der gemessenen
Intensitatsverteilung die Interferenzfunktion bestimmen und somit die Grenz-
flachenverteilungsfunktion berechnen.

Vor der Berechnung der Interferenzfunktion aus der KWRS-Kurve muften ei-
nige Korrekturen an der Streukurve [,., durchgefithrt werden. Der Intensitats-
anteil der diffusen Streuung, hervorgerufen durch Dichtefluktuationen, mufite
von der gemessenen und untergrundbereinigten Streukurve I(s) abgezogen wer-
den. Auch wurden die endliche Grenzschichtdicke d, zwischen kristallinen und
amorphen Bereichen sowie die Extrapolation der experimentellen Streukurve
zum Streuwinkel Null beriicksichtigt [127, 232]-[236]. Die MeBipunkte um den
Streuvektor s = 0 konnten durch eine Gaulkurve extrapoliert werden [235]:

I(s) =limso lo - e(_“52), (4.20)

wobeil mit y = 37°rd der Streumassenradius fiir zylinderférmige Teilchen
berechnet wurde. Die endliche Grenzschichtdicke zwischen amorphen und kri-
stallinen Bereichen wird dadurch beriicksichtigt, dafl man fiir die Elektronen-
dichteanderung in der Grenzschicht einen gaufiférmigen Verlauf annimmt. Fiir

die Intensitat fiir grofie Streuvektorwerte s ergibt sich empirisch [234]:

I(s) ~ s elmash) (4.21)

1°Das entspricht einem Streuwinkelbereich 0,057° < 6 < 1,47°.
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mit ¢ = (%T{'dz)z, d.: Grenzschichtdicke sowie n = 3 und p = 1, 81 fiir 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 Gi1(s), der aus der Ab-
standskorrelation der in Clustern angeordneten Lamellen herriihrte. Der zwei-
te Anteil ist auf die inkohérente Streuung der vollig regellosen Verteilung der
Cluster zuriickzufiithren. Dieser inkohérente Anteil wird auch als sogenannte
Gasstreuung bezeichnet [127]. Die Interferenzfunktion G1(s) konnte aus dem
Is*-Verlauf der korrigierten KWRS-Kurve bestimmt werden.

Im Idealfall ist G(s) die Differenz der Intensitit I(s)s* und der Gasstreu-
Intensitit /¢ multipliziert mit s*. [s* oszilliert symmetrisch um diese Kurve
und geht fiir s — oo in I iber. Fiedel & Wenig haben ein Verfahren entwickelt,
mit einer analytischen Funktion die Gasstreuung bzw. die Bezugskurve zu ap-
proximieren [127, 128]. Das notwendige Verhalten'! der Gasstreukurve wurde
durch einen analytischen Ausdruck der Form:

I(s) = C — Dexp(— As?) C,D, A >0

erfilllt. Die Hohe D der Gasstreukurve I war festgelegt durch die Asymptote
C, die Fliche unter der Kurve Is* und den Faktor A:

D C Spar — fosm” Is*ds
B Jomer exp(— As?)ds

0

C wurde durch die Beriicksichtigung der endlichen Grenzschichtdicke d, be-
stimmt. Die Amplitude D der Gasstreukurve wurde durch die Differenz zwi-
schen dem ersten Punkt Y und dem letzten Punkt C der Kurve substituiert.
Man erhielt fiir die Gasstreukurve [(s):

Ig(s) = C — (C —=Y) - exp(— As?) (4.22)

und

1 |« C —-Y

2 |4 Cs — [T [stds]

Dies stellte einen Ausdruck fiir I dar, der einfach anzupassen war. Die Para-
meter A, C und D konnten wahrend der Auswertung variiert werden [127, 232].

Die Interferenzfunktion i1 (s) lie sich direkt aus dem korrigierten Intensitats-
verlauf bestimmen als Differenz [s* — Igs*. Die Grenzflichenverteilungsfunk-
tion ¢1(r) wurde aus der Interferenzfunktion durch die Fouriertransformation
bestimmt:

gi(r) = /OOO G'1(s) cos(2mr s)ds. (4.23)

HGiehe dazu [127, 232].
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Da die KWRS-Kurven spaltverschmiert vorlagen, wurde statt Gl. 4.23 unter
Verwendung von Bessel-Funktionen zurticktransformiert [131]. Die Transfor-
mation mit Hilfe der Besselschen Funktionen lautete:

alr) = /0 " () K- s)ds (4.24)
wobel
Kres) = T+ (8- Ulp) = L)) + 5 Jalp) = h(p).
p = 2mrs.

Die Auswertung der KWRS-Kurven und die Bestimmung der Grenzflachen-
verteilungsfunktionen erfolgte computerunterstiitzt [232]. Anhand des Ver-
laufs der Grenzflichenverteilungsfunktion wurden die lamellaren Dicken (d.)
und die interlamellaren Abstédnde (d,) sowie die Langperiode L der iPP-
Lamellenstruktur bestimmt. Dies ist in Abb. 4.5 dargestellt. Die ersten bei-
den Peaks in der Grenzflichenverteilungsfunktion geben die lineare Ausdeh-
nung der Lamellendicke d. und des interlamellaren Abstandes d, (siehe auch
Abb. 2.10 und Abb. 2.12) wieder. Das darauffolgende Minimum reprasentiert
die Langperiode L = d. + d,.

g4r) [willkirliche Einheiten]

Abb. 4.5: Beispiel einer Grenzflichenverteilungsfunktion von iPP. Die Pfeile zeigen

die Lagen der Lamellendicke d., des interlamellaren Abstandes d, und der Langpe-
riode L.

Zusatzlich wurden der Streumassenradius rg unter Annahme zylindrischer
Streubausteine nach Gl. 4.20 und die endliche Grenzschichtdicke d, nach
Gl. 4.21 berechnet. Bei Kenntnis der charakteristischen Grofien d. und d,
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wurde der lineare Kristall-Anteil X, haufig auch als innerer Kristall-Anteil
bezeichnet, bestimmt!?:

(4.25)

4.4.3 Lichtmikroskopie

Von allen Systemen wurden unter Zuhilfenahme eines Mikrotoms der FA.
REICHERT-JUNG Diinnschnitte einer Schichtdicke von 20 gm angefertigt. Diese
Diinnschnitte wurden zwischen Objekttrager und Deckglaschen mit Kanada-
balsam fixiert. Die Gefiigestrukter der Systeme konnte so mit dem Lichtmikro-
skop untersucht werden. Mit Hilfe der digitalen Bildverarbeitung wurden der
mittlere Sphéarolithenradius r der iPP-Matrix und die mittlere Grofle D der
PE-Einschliisse ausgemessen.

4.5 Modellgrenzflichen

4.5.1 Praparation der Modellgrenzflichen

Zur Herstellung der Modellgrenzflichen A/A (A= iPP oder HDPE) und A-
X/A (X=f-SEBS oder nf-SEBS) wurden aus iPP und HDPE iiber das Schmelz-
prefverfahren diinne Folien hergestellt. Das Ausgangsmaterial wurde bei 465
bzw. 435 K fiir iPP bzw. HDPE aufgeschmolzen und dann mit 50 kN Andruck-
kraft geprefit. Die Folien A wurden unter Druck mit 5K/Min. auf 390 K (iPP)
bzw. 350 K (HDPE) abgekiihlt. Danach wurden sie drucklos in einem Was-
serbad rasch auf 280 K abgekiihlt. Jeweils zwei Folien werden zur Ausbildung
einer Modellgrenzflache verwendet. Auf die Innenseite einer Folie wird nun ein
diinner SEBS-Film aufgebracht. Dafiir wird eine bestimmte Menge SEBS in
ortho-Xylol bei T=310 K aufgelost. Die Folie muf3 dabei frei von Kontami-
nationen sein sowie geschiitzt 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 Losungsmittel 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 Modellgrenzflache gepresst. Als Parameter wurden eine

12Bei der Auflésung mehrerer charakteristischer Cluster mit verschiedenen lamellaren

Abstanden d., und d,, wird GIl. 4.25 zu X; = Zl >y %.
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Presstemperatur Tp,.ss(iPP)=420 K bzw. Tp,.ss(HDPE)=395 K, eine Druck-
kraft von £'p,ess=50 kN und eine Andruckzeit ¢p,.;,=180 Minuten verwendet.
Tpress 1st unterhalb der Schmelztemperatur von iPP bzw. HDPE. Folgende
Modellgrenzflichen wurden hergestellt:

e iPP/iPP, iPP-{-SEBS/iPP, iPP-nf-SEBS/iPP
e HDPE/HDPE, HDPE-{-SEBS/HDPE, HDPE/nf-SEBS/HDPE.

Das Zeichen |/ bezeichnet die Grenzfliche aufgrund des Schmelzpressverfah-
rens, A-X ist das gegossene Verbundsystem. Die Modellgrenzflachen besitzen
somit aufgrund des gewéhlten Préparationsverfahrens eine Asymmetrie. Im
folgenden wird die Seite mit dem aufgegossenen SEBS-Film als Guf-Seite, die
andere Seite als Druck-Seite bezeichnet.

4.5.2 Untersuchungen der Modellgrenzflichen

Zur Uberpriifung der mechanischen Eigenschaften der Modellgrenzflichen wur-
den 90°-Schilversuche nach DIN 53282 durchgefiihrt [237]. Streifen der Linge
lyesamt = 150 mm und der Breite b = 12 mm wurden aus den jeweiligen Pro-
ben herausgestanzt. Fiir jedes Modellgrenzflachensystem wurden drei Proben
gemessen. Die reale Schéllange betrug 100 mm. Die Proben wurden in einer
ZWICK Zugpriifmaschine mit einer Geschwindigkeit von 10 mm/ Min. gezogen.
Der Schilwiderstand p, wurde gemafl Gl. 4.26 bestimmt [237]:

pr = Fu /b, (4.26)

wobei die mittlere Schélkraft F,, grafisch anhand des Schreiberausdrucks er-
mittelt wurde. Die mittlere Schélenergie pro Einheitsfliche F,, wurde geméf
Gl. 4.27 bestimmt:

E. = Ful/bl. (4.27)

Lichtmikroskopische Untersuchungen der Modellgrenzflichen wurden an einem
Leitz METALLUX II Mikroskop durchgefiithrt. Das Mikroskop wurde in Trans-
missionsmodus und mit Phasenkontrastfiltern betrieben. Die Innenseiten der
geschélten Proben wurden untersucht. Es wurde darauf geachtet, daf} die zu-
gehorigen Schélflichen zusammen auf einen Objekttréger plaziert wurden. So
konnte ein direkter Vergleich der zugehérigen Modellgrenzflicheninnenseiten
durchgefiithrt werden und eine Beeinflussung durch die Asymmetrie der Grenz-
fliche tberpriift werden. Zum Vergleich wurden zusdtzlich die Oberflichen
ungeschélter 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 Gewichtsverhéltnis iPP zu PE betragt immer 4:1. Die Bestimmung der
experimentellen Groflen sowie einige charakteristische Gleichungen aus Kap. 4
werden in der Présentation der Ergebnisse der Ausgangssysteme nochmals auf-
gefiihrt.

5.1.1 Kristallisationskinetische Untersuchungen

Bei fiinf 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 Groflen das Keimbildungs- und Kristallisationsver-
halten der iPP-Matrix. Nach vollstdndiger Erfassung des priméren Keimbil-
dungsprozesses wurden die in Kap. 4 vorgestellten isothermen kristallisations-
kinetischen Groflen bestimmt. Die Induktionszeit to, das ist die Zeitdifferenz
zwischen Beginn der Abkiihlung auf die isotherme Kristallisationstemperatur
und Beginn des Keimbildungsprozesses', wurde nach Gl. 4.1 bestimmt:

N(t)=N"- (1 —exp(—(t — to)a)).
Die Induktionszeit g ist in Abb. 5.1 fiir die Keimbildung der iPP-Matrix dar-
gestellt, sie liegt bei Kristallisationstemperaturen im Bereich 400 K bis 403 K
um 500 s, fiir Kristallisationstemperaturen im Bereich 406 K bis 411 K um
575 s. Die Zugabe von LLDPE zu iPP fiithrt zu einer Abnahme des Einflusses

der Kristallisationstemperatur auf ¢ und im Mittel zu einer Abnahme der ¢o-
Werte. Die Zugabe von HDPE zur iPP-Matrix fiithrt fiir niedrige und mittlere

Siehe dazu auch die Anmerkung in Kap. 2 auf Seite 27.
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Kristallisationstemperaturen ebenfalls zu einer Abnahme von ¢,. Sie liegt un-
terhalb derjenigen des iPPs ohne PE-Zusatz. Fine Ausnahme bildet der Wert
fiir to bei der Kristallisationstemperatur von 411 K, er ist im Gegensatz zu den
Werten der beiden anderen Systemen héher.

<]

.

O
¥ 5004 E/)ﬁa
& 3
450 L\\\\E

PP \PP/LLDPE \PP/HDPE

[=

Abb. 5.1: Induktionszeit tg der Keimbildung der iPP-Matrix fiir iPP sowie die
Blends iPP/LLDPE und iPP/HDPE (O: 400 K, O: 403 K, A: 406 K, v7: 408 K,
O: 411 K).

Die Keimbildungshalbwertzeit ¢,, konnte geméfl Gl. 4.2 bestimmt werden:

In(2)

(a4

t, =

Die Asymptote von GI. 4.1 repriasentierte die Keimzahl nach Beendigung der
priméren Keimbildung und wurde gemif? folgender Gleichung in die Keim-
dichte M umgerechnet:

M = N/(Ag-d).

In Abb. 5.2 a) ist der Verlauf der Keimbildungshalbwertzeit ¢, und in
Abb. 5.2 b) die Keimdichte M der iPP-Matrix fiir die Ausgangssysteme darge-
stellt. Fiir niedrige Kristallisationstemperaturen fiihrt die Zugabe von LLDPE
zu keiner Anderung von ¢,,, fiir mittlere und hohe Kristallisationstemperaturen
nimmt ¢, zu. Die Zugabe von HDPE zur iPP-Matrix fithrt bei allen Kristal-
lisationstemperaturen zu einer Erhéhung von ¢,,. Bei héheren Kristallisations-
temperaturen ist sie jedoch geringer im Blend iPP/LLDPE. Fiir das reine iPP
nimmt die Keimdichte M mit zunehmender Kristallisationstemperatur ab. Die
Zugabe von PE zur iPP-Matrix fithrt zu einer Verringerung der Keimdichte,
wobei die Abnahme durch Zugabe von LLDPE geringer ist als durch Zugabe
von HDPE.

?Beobachtungsausschnitt Ag, Probendicke d
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Abb. 5.2: a) Keimbildungshalbwertzeit ¢, und b) Keimdichte M fiir die Keimbil-
dung der iPP-Matrix fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE
(0: 400 K, O: 403 K, A: 406 K, 7: 408 K, O: 411 K).

Zu verschiedenen Zeiten wurde wihrend des isothermen Kristallisationsprozes-
ses der Durchmesser einiger Sphérolite ausgemessen und geméf

G = Ar/At

die lineare Wachstumsrate G der iPP-Sphérolite bestimmt. Zu bestimmten
Zeiten wurde die von den Spharoliten eingenommene Féche ausgemessen. Die
Zeit, bei der 63 % der Beobachtungsflache durch die Sphérolite eingenommen
wurde, wurde als Kristallisationshalbwertszeit ¢, bezeichnet. Dies wurde {iber
eine lineare Regressionsanalyse bestimmt. In Abb. 5.3 a) ist die lineare Wachs-
tumsrate G der iPP-Sphérolithe und in Abb. 5.3 b) die Kristallisationshalb-
wertszeit t;, dargestellt. Die lineare Wachstumsrate GG 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 fithrt zu einer Erhéhung der Kristal-
lisationshalbwertzeit ¢;. Die Erhéhung von ¢ ist bei Zugabe von HDPE zur
iPP-Matrix deutlicher als bei Zugabe von LLDPE. Bei Kenntnis der Keim-
dichte M, der Wachstumsrate G und der Kristallisationshalbwertzeit ¢, wurde
nach Gl. 4.3 der Avrami-Exponent n bestimmt:

n = [log{(3In3)/(4nGM)}]/[logtk].
Wie in Abb. 5.4 zu sehen, hat die Zugabe von PE zur iPP-Matrix nahezu

keinen Einflul auf den Avrami-Exponenten n.

Mit Hilfe der DTA wurde das Schmelz- und Kristallisationsverhalten der iPP-
Matrix der Ausgangssysteme untersucht. Gemafl dem Hoffmann- Weeks- Plot
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Abb. 5.3: a) Wachstumsrate GG der iPP-Sphirolithe und b) Kristallisationshalb-
wertzeit ¢ fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE (O: 400 K,
O: 403 K, A: 406 K, v: 408 K, O: 411 K).
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Abb. 5.4: Avrami-Exponent n der iPP-Matrix fiir die Ausgangssysteme iPP,
iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

wurde die Gleichgewichtsschmelztemperatur T, fiir die iPP-Matrix bestimmt,
sie ist in Abb. 5.5 a) dargestellt. Mit Zugabe von PE nimmt T}, ab. Die
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Gleichgewichtsschmelztemperatur fiir das in der vorliegenden Untersuchung

verwendete iPP betragt Ty,=(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-
terkithlung AT', das ist die Differenz aus Schmelztemperatur T]fw und Peak-
temperatur der Kristallisation 7}, der iPP-Matrix, fiir die drei Ausgangssysteme
dargestellt. Mit Zugabe von PE nimmt die Unterkithlung AT ab.

Wie aus Abb. 5.6 a) zu sehen, fithrt die Zugabe von PE, unabhéngig vom PE-
Typ, zu einer Verschiebung der Peaktemperatur der Kristallisation, T),, der
extrapolierten Onset-Temperatur, T., und der Onset-Temperatur, To, s, zu
niedrigeren Werten. Die Differenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur
und Peaktemperatur der Kristallisation, T.—T,, bleibt bei Zugabe von LLDPE
nahezu unverdndert, bei Zugabe von HDPE ist eine deutliche Abnahme zu
beobachten. In Abb. 5.6 b) ist der Einflu des PEs auf das Schmelzverhal-
ten der iPP-Matrix dargestellt. Die Peaktemperatur des Schmelzprozesses der
iPP-Matrix bleibt nahezu unbeeinflufit durch die Zugabe von PE. Die Offset-
Temperatur T]\%f 75t ynd die extrapolierte Offset-Temperatur TM der Schmelz-
kurve erhohen sich jedoch. Die Differenz von extrapolierter Offset-Temperatur
und Schmelztemperatur, 7™ — TM, ist unabhiingig vom PE-Typ deutlich

p

grofler als fiir die iPP-Matrix ohne PE.

450 45
. _ o

— 4557 147
z \ iy
o= 1 o (] oy
'_ [a—

4400 146

445 145
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440 -— : . T . . 44

a] iFP iPFLLDPE  iPPHDPE |::|:| iPF iPPALDPE  iPPHDPE

Abb. 5.5: a) Gleichgewichtsschmelztemperatur Ty, (0) und b) Unterkiihlung AT
(O) der iPP-Matrix fiir 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 geméfl Abb. 4.4, S. 52 anhand der Maxima die Glasiiber-
gangstemperatur 7, der iPP-Phase sowie die Temperatur T, der y-Relaxation
der PE-Phase bestimmt. Die Temperatur 7, der a-Relaxation der iPP-Phase
wurde durch den Verlauf des Verlustmoduls G” 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, fiihrt die Zugabe von PE, nahezu unabhéngig
vom PE-Typ, zu einer Abnahme der Glasiibergangstemperatur 7, der iPP-
Phase. Die Zugabe von LLDPE zur iPP-Matrix fithrt zu einer Verschiebung
der a-Relaxation zu niedrigeren Temperaturen. Dieser Effekt ist bei Zugabe
von HDPE kleiner. Die Temperatur der 7-Relaxation der PE-Phase in den
Systemen iPP/PE nimmt ab, dieser Effekt ist fir das LLDPE nur sehr klein,
fir HDPE aber deutlich ausgepragt, wie in Abb. 5.7 b) zu sehen ist.

Aus dem Verlauf des Speichermoduls G’ als Funktion der Temperatur wurde

gemaf Gl. 4.9

S = (G, -GG, )

eine Abschiatzung der Relaxationsstéirke S der S-Relaxation der iPP-Phase be-
stimmt, dabei sind G/, und G, die Werte fiir das unrelaxierte und das relaxierte
Speichermodul . Die Relaxationstarke 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) Glasiibergangstemperatur 7, und Temperatur T, der a-Relaxation der
iPP-Phase. b) Temperatur T, der vy-Relaxation der PE-Phase.

fir HDPE minimal. Die gemafl Gl. 4.11

. 1 1 Ir
AH* =~ (§S7TR)/(T2 )/u tan 6dT'

maxr

bestimmte Aktivierungsenergie AH* des [3-Relaxationsprozesses der iPP-
Phase ist in Abb. 5.8 dargestellt und im Anhang in Tabelle A.6 aufgelistet.
Die Zugabe von PE fiihrt zu einer Abnahme von AH™.

5.1.3 Strukturuntersuchungen

Nach Aufzeichnung der Beugungsdiagramme fiir die Proben innerhalb des
Winkelbereichs 10° < 26 < 30° wurde der Volumen-Kristallanteil X. gemaf
Gl. 4.12

X, = (/OOO SZJC(S)dS)/(/OOOSZJ(S)dS)

bestimmt®. Der Streuanteil der kristallinen Phase I.(s) wurde nach zwei
Verfahren von der Gesamtintensitit [ separiert?. Fiir die Bestimmung des
Volumen-Kristallanteils X. nach Methode 1 wurde ein von Hindeleh, John-
son und Liang vorgestelltes Verfahren so modifiziert, da} der Untergrund des

3].: Intensitéitsanteil der kristallinen Streuung, I: Gesamtintensitit und s = 2sin@/\.
4Siehe dazu auch Kap. 4.4.1.1 auf S. 54.
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Abb. 5.8: Aktivierungsenergie AH* (O) und Relaxationsstirke S (&) der iPP-
Matrix fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

Streudiagramms durch eine analytische Funktion B(x)+ B’(x) angenéahert wer-
den konnte. B(x) ist eine sogenannte erweiterte Cauchy-Funktion, siehe dazu
Gl 4.15 und B'(z) = az® +b* + cx + d eine Polynomfunktion. Die theoretische
Streukurve Yie, = >, Qi + B 4+ B’, Q; stellt die Peakfunktion der jewei-
ligen Kristallreflexe dar, wurde rechnergestiitzt iiber eine Least-Mean-Square-
Fitroutine der experimentellen Streukurve Y,,, angepafit. Man konnte so den
Untergrund von der Gesamtintensitat trennen und erhielt den Streuanteil I.
der kristallinen Phase und tber Gl. 4.12 den Volumen-Kristallanteil X,.

Fiir die Bestimmung des Volumen-Kristallanteils X. nach Methode 2 wurde
nach dem empirischen Verfahren von Hermans und Weidinger der Halo einer
vollsténdig aufgeschmolzenen iPP-Referenzprobe an die Streukurve der be-
treffenden Probe computerunterstiitzt angepafit und von der experimentellen
Streukurve abgezogen. Man erhielt so den Streuanteil /. der kristallinen Pha-
se und tber Gl. 4.12 den Volumen-Kristallanteil X, der betreffenden Probe.
Die Bestimmung von X. gemafl Gl. 4.12 geschah fiir beide Methoden durch
computerunterstiitzte Integration des separierten I.(26)-Verlaufs bzw. des Ge-
samtintensitatsverlaufs 7(26) im Bereich 102 < 26 < 30°, die Ergebnisse fiir
die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE sind in Abb. 5.9 a)
dargestellt. Der Volumenkristall-Anteil X, des Blends iPP/PE nimmt durch
Zugabe von PE ab. Unabhdngig von der verwendeten Methode weisen die X.-
Werte dieselbe Tendenz auf®. Die Ergebnisse sind zusétzlich in Tabelle A.9 im

Es wird daher in den nachfolgenden Kapiteln fiir die binéren Blends iPP/SEBS und die
terniren Blends iPP/PE/SEBS nur der Volumen-Kristallanteil X, nach Methode 1 angege-
ben, da Methode 2 fiir die terndren Blends zu relativ groflen Streuungen fiihrt. 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 Grenzflachenverteilungsfunktio-
nen der KWRS, rerdsentiert den sogenannten inneren Kristallanteil innerhalb
der iPP-Lamellencluster. Er wurde bei Kenntnis der lamellaren Dicke d,. und
der interlamellaren Abstinde d, der iPP-Uberstruktur gemaf Gl. 4.25

Xl — dc/(dc + da)

bestimmt. Der innere Kristallanteil bleibt trotz der Zugabe des PEs nahezu
konstant.

75 = 14
P —
1o 13
[m] lw)
704 125
o a2
" {11
*# &5
(1)
> ] 10
G0 Q\OM o=
| v O -14%
a5 T T T T T T x.0

a]' iFP iPRSLLOPE iPP/HDPE b]' iPP iPPLLOPE iPP/HDFPE

Abb. 5.9: a) Volumen-Kristallanteil X, (O: Methode 1, (O: Methode 2) sowie li-
nearer Kristallanteil X; (&) und b) MosaikblockgréBe Dyjg nach Hosemann (A)
und Scherrer (y7) sowie Gitterstorungsparameter grr (&) der Ausgangssysteme iPP,
iPP/LLDPE und iPP/HDPE .

Aus den integralen Peakbreiten des (110)-Reflexes der kristallinen iPP-Phase
wurde die Mosaikblockgrofle Dy bestimmt. Unter der Annahme der Peakver-
breiterung allein aufgrund der endlichen Ausdehnung der iPP-Kristallite wird
die integrale Peakbreite des (110)-Reflexes des iPPs bestimmt und dariiber
gemaf Gl. 4.17

thl = )\/(ﬁz COS (90)

die Mosaikblockgréfie D?,,. Neben der endlichen Kristallitgrfie wurde als Ur-
sache der Peakverbreiterung auch eine Verbreiterung durch den sogenannten
Instrumenteneffekt und die parakristalline Struktur der Polymere mit einbe-
zogen. Dazu wurden aus den korrigierten Profilen der (110)- bzw. (220)-Peaks

ist die Prédsenz zweier kristalliner Komponenten iPP und PE innerhalb des Blends zu sehen,
dies fithrt zu einem qualitativ anderen Verlauf des amorphen Streuanteils.
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des iPP die Mosaikblockgrofe D und der Gitterstérungsparameter g;; nach
dem Hosemannschen Verfahren fiir die iPP-Struktur gemafl Gl. 4.19 bestimmt:

1 (mgrr)* m*
(53)2 = — +
’ Diy iy

Die Mosaikblockgréfien D7, und DI fiir die Ausgangssysteme sind in
Abb. 5.9 b) dargestellt. Die mittlere MosaikblockgroBe Dy1o(iPP) nimmt durch
Zugabe von PE, unabhingig vom verwendeten Modell nach Scherrer D7, oder
Hosemann DE . zu. Die Zugabe des PEs hat keinen EinfluB auf den parakri-
stallinen Gitterstorungsparameter g;; der iPP-Matrix, sein Wert bleibt bei ca.
2,4 %.

Die Ergebnisse der Rontgenkleinwinkeluntersuchung werden in den Abb. 5.10
und 5.11 vorgestellt. Die Lamellendicken d. und die interlamellaren Abstdnde
d, sowie die zugehorige Langperiode L wurden aus dem Verlauf der Grenz-
flichenverteilungsfunktion gemafl Abb. 4.5 entnommen. Es zeigte sich, daf} fiir
die Uberstruktur der iPP-Matrix nicht nur 3 charakteristische Abstinde (dy,d,
und L), sondern mehrere Abstande aufgelost wurden. Dies ist in Abb. 5.10 fiir
eine iIPP-Probe dargestellt. Fingezeichnet in die Grenzflichenverteilungsfunk-
tion sind die, als Balken hervorgehobenen, verschiedenen charakteristischen
Abstédnde. Die Abstdnde wurden unterschiedlichen Clusterstrukturen der la-
mellaren Uberstruktur der iPP-Matrix zugewiesen, d.h die jeweiligen Lamel-
lendicken d', die interlamellaren Bereiche d’ und die zugehérige Langperiode
L' wurden in den Clustern i (i=1, 2, 3) zusammengefafit. Das Auftreten meh-
rerer charakteristischer Abstiande weist auf eine multimodale Verteilung der
mittleren Lamellendicken d, und interlamellaren Abstéande d, hin. Diese mul-
timodale Verteilung kann in drei Clusterstrukturen Cluster 1 bis Cluster 3
aufgelost werden. Die kleinste Zahl, d.h. der kleinste auflésbare Abstand, ist
ein Mab fiir den interlamellaren Abstand d, des betreffenden Lamellenclusters.
Die zweite Zahl gibt die Lamellendicke d. an. Die Summe beider Zahlen ergibt
die Langperiode d, + d. = L des betreffenden Clusters.

Wie in Abb. 5.11 zu sehen, fiithrt die Zugabe von PE zur iPP-Matrix zu keiner
prinzipiellen Veranderung der iPP-Uberstruktur. Es zeigt sich jedoch, daf$f sich
die mittleren Absténde in den Clustern durch die Zugabe von PE, abhangig
vom PE-Typ, verdandern. Die Abstédnde der kleinsten aufgelosten Clusterstruk-
tur (Cluster 1) erhohen sich. Dies ist bei Zugabe von HDPE besonders aufféllig.
Auch die Abstande in den Clusterstrukturen 2 und 3 dndern sich durch die
Zugabe von PE. Die Zugabe von LLDPE fithrt zu einer Verkleinerung, die
Zugabe von HDPE zu einer Vergroflerung der Absténde. Durch die Zugabe
von PE #ndern sich weitere Uberstrukturparameter. Der Streumassenradius
rag wurde geméfl Gl. 4.20 bestimmt:

rm = V4/3'/“L/7T7

die Grenzschichtdicke d. zwischen kristallinen und amorphen Bereichen der
iPP-Matrix wurde unter Annahme eines gauflférmigen Verlaufs der Elektro-
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Abb. 5.10: Beispiel der Grenzflichenverteilungsfunktion einer iPP-Probe mit ei-
ner multimodalen Verteilung der mittleren Lamellendicken d. und interlamellaren
Abstinde d, sowie der zugehdrigen Langperiode L. Die Lagen der Langperiode L
sowie der Lamellendicken d’ und der interlamellaren Absténde d sind durch Balken

skiziert.

nendichte in dem Ubergangsbereich gemaB Gl. 4.21 bestimmt

d. = a-3/(2n).

Der Verlauf der experimentellen Langperiode L,, die auch mit der Langperi-
ode des Clusters 3 iibereinstimmt, weist auf eine leichte Abnahme von L, bei
Zugabe von PE hin. Der Streumassenradius rg und die Grenzschichtdicke d,
nehmen ab.

5.1.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Mit Hilfe der digitalen Bildverarbeitung wurden die Sphérolitenradien der
Diinnschnitte und die Durchmesser der PE-Finschliisse ausgemessen. Die Er-
gebnisse sind in Tabelle A.12 und Abb. 5.12 wiedergegeben. Die Zugabe von PE
zur 1IPP-Matrix fithrt zu einer deutlichen Zunahme des mittleren iPP-Sphéro-
lithenradius. Diese Zunahme ist bei Zugabe von HDPE grofler als bei Zugabe
von LLDPE. Die Gréfle der PE-Einschliisse in der iPP-Matrix betragt im Mit-
tel 10 um. Es zeigte sich, daf} die LLDPE-Komponente homogener verteilt ist
als die HDPE-Komponente.

5.1.5 Zusammenfassung
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Abb. 5.11: Charakteristische Gréfien der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE: a) Cluster 1, b) Cluster
2, ¢) Cluster 3 (interlamellarer Abstand d, (O), Lamellendicke d. (), Langperi-
ode L. (A)), d) Grenzschichtdicke d. (O), Streumassenradius rg (O), experimentelle
Langperiode L, (A).
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Abb. 5.12: Mittlerer Sphéirolithenradius r in der iPP-Matrix (O) und mittlere Grofle
der PE-Einschliisse (Q) fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

Die Zugabe von PE zu iPP beeinfluflt 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 beeinflufit, u.a. nimmt

o die Keimbildungshalbwertzeit der iPP-Keimbildung zu,
o die Keimdichte der iPP-Matrix ab,

o die Kristallisationshalbwertzeit zu und

o die maximale Wachstumsrate der iPP-Sphérolithe ab.

Das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix andert sich durch

die Zugabe von PE, u.a.:

o verschiebt sich die Gleichgewichtsschmelztemperatur der iPP-Matrix zu
niedrigeren Temperaturen und

o erhoht sich die Unterkiihlung.

Die Glastemperatur der iPP-Phase wird durch Zugabe von PE herabgesetzt,
ebenso verschiebt sich die Temperatur 7., der v-Relaxation der PE-Phase im
System iPP/PE zu niedrigeren Temperaturen. Die Aktivierungsenergie AH*
fiir die -Relaxation der iPP-Matrix verschiebt sich zu héheren Werten und
die Relaxationsstérke S erhéht sich.

Beide Komponenten, sowohl iPP als auch PE, kristallisieren ohne Mischkri-
stallbildung ungestért nebeneinander aus, jedoch andert sich die Mosaikblock-
grofle der iPP-Komponente in (110)-Richtung.

Die Zugabe von PE hat auf die Ausbildung der Uberstruktur der iPP-Matrix
keinen qualitativen Einfluf. Die charakteristische trimodale Lamellencluster-
struktur der iPP-Matrix kann aufgelost werden. Es &ndern sich:

e die charakteristischen Abstinde in den Lamellenclustern,

o die experimentellen Langperioden, sie verschieben sich zu kleineren Wer-

ten,

dagegen bleibt der lineare Kristallanteil X; der iPP-Phase nahezu unverandert.

Der mittlere Radius der iPP-Sphérolithe nimmt durch die Zugabe von PE zu,
die Verteilung der Sphérolithenradien wird breiter.

Ein Vergleich des Einflusses der beiden PE-Typen auf die iPP-Matrix zeigt ab-
schlieflend, daf} sich, unabhéngig vom PE-Typ, dieselben Tendenzen ergeben.
Jedoch sind einige Effekte bei Zugabe von HDPE deutlicher, zum Beispiel die
Abnahme der Keimdichte, die Zunahme des mittleren iPP-Sphéarolithenradius
oder die Beeinflussung der Lamellenclusterabsténde.
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5.2 Binire 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 ty der Keimbildung der iPP-Matrix wird, wie in Abb. 5.13 dargestellt,
durch die Zugabe des SEBS, abhéngig vom SEBS-Typ, beeinfluit. Fiir niedrige
Temperaturen verschiebt sich ¢y fiir niedrigen f-SEBS-Gehalt leicht zu niedri-
gen Werten, nimmt mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt jedoch wieder zu. Fiir
mittlere und hohe Temperaturen nimmt ¢, mit zunehmenden f-SEBS-Gehalt
zu. In Abb. 5.13 b) ist das Verhalten von ¢y bei Zugabe von nf-SEBS darge-
stellt. Bei Zugabe von 5 Gew.-% nf-SEBS nimmt ¢3 ab, um dann wieder mit
steigendem nf-SEBS-Gehalt auf das Ausgangsniveau anzusteigen. Dabei zeigt
sich bei 15 Gew.-% nf-SEBS eine starke Temperaturabhingigkeit, im Gegen-
satz zum Verhalten bei 10 Gew.-% nf-SEBS. Fiir die niedrigste Kristallisati-
onstemperatur T=400 K bleibt ¢, nahezu unabhéngig vom nf-SEBS-Gehalt
konstant.

1000 4 - 1000
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B {:\} L
500 - s 200
w700 = 700 =
= 1 kT o ot —
+2 800 ::: et 7 [600 =
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Abb. 5.13: Induktionszeit ¢y der Keimbildung der iPP-Matrix fiir das Blend
iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (a) f-SEBS, b) nf-SEBS, O: 400 K,
O: 403 K, A: 406 K, v: 408 K, O: 411 K).

In Abb. 5.14 ist die Keimbildungshalbwertzeit ¢, als Funktion des SEBS-
Gehalts dargestellt. Mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt nimmt ¢, im Mittel
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iiber alle Kristallisationstemperaturen zu, Ausnahme ist das Kristallisations-
verhalten bei 403 K. Ein Anstieg von ¢, ist auch bei Zugabe von nf-SEBS
zu beobachten, er ist bei 10 Gew.-% nf-SEBS besonders ausgepragt. Bei 15
Gew.-% nf-SEBS nimmt ¢,, ab und liegt fiir niedrige und mittlere Kristallisa-
tionstemperaturen unterhalb des Ausgangswertes von iPP.
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Abb. 5.14: Keimbildungshalbwertzeit ¢,, der iPP-Matrix fiir das Blend iPP/SEBS als
Funktion des SEBS-Gehalts (a) -SEBS, b) nf-SEBS, 0: 400 K, O: 403 K, A: 406 K,
v+ 408 K, O: 411 K).

Fiir die Keimdichte M der iPP-Matrix zeigen sich fiir beide SEBS-Typen
ahnliche Verlaufe. Bei 10 Gew.-% SEBS besitzt M ein Minimum, nimmt bei
15 Gew.-% SEBS zu und fallt 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 Temperaturabhéngigkeit der Keimdichte M im Blend iPP/{-
SEBS. Zum anderen die Zunahme von M bei hohem nf-SEBS-Gehalt und
niedrigen Kristallisationstemperaturen. Bei 15 und 20 Gew.-% nf-SEBS nimmt
M Dbei niedrigen Kristallisationstemperaturen, (400-403)K, sprunghaft zu.

In Abb. 5.16 ist der Einflul des SEBS auf die mittlere Wachstumsrate GG der
iPP-Sphérolithe dargestellt. Es zeigt sich fiir beide SEBS-Typen dieselbe Tem-
peraturabhéngigkeit. Bei Zugabe von f-SEBS nimmt G fir 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, unabhdngig vom nf-SEBS-Gehalt. Analog zum Verhalten bei {-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 fiir das Blend iPP/SEBS als Funktion des
SEBS-Gehalts (a) f-SEBS, b) nf-SEBS, 0O: 400 K, (O: 403 K, A: 406 K, v: 408 K,
O: 411 K).

tionsabhéngigkeit von G, mit zunehmendem nf-SEBS-Gehalt nimmt G ab,
durchlauft bei 15 Gew.-% nf-SEBS ein Minimum, um bei 20 Gew.-% n{-SEBS
wieder anzusteigen, der Wert von (' bleibt jedoch unterhalb des reinen iPP.
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Abb. 5.16: Wachstumsrate der iPP-Sphirolithe der iPP-Matrix fiir das Blend
iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (a) f-SEBS, b) nf-SEBS, O: 400 K,
O: 403 K, A: 406 K, v: 408 K, O: 411 K).

In Abb. 5.17 ist der Verlauf des Avrami-Exponenten n als Funktion des SEBS-
Gehalts fiir die Blends iPP/SEBS dargestellt. Der Avrami-Exponent n zeigt
fiir beide SEBS-Typen qualitativ den gleichen Verlauf. Bei Zugabe von SEBS
nimmt n zundchst ab und mit steigenden SEBS-Gehalt wieder zu, bleibt jedoch
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bei hohem SEBS-Gehalt konstant.
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Abb. 5.17: Avrami-Exponent n fiir das Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-
Gehalts (a) f-SEBS (O), b) nf-SEBS (Q)).

Die Ergebnisse der DTA sind in Abb. 5.18 zusammengefaft und im Anhang in
den Tabellen A.19 und A.20 aufgelistet. Sie geben Aufschluf} iiber den Einfluf
des SEBS auf das Kristallisations- und das Schmelzverhalten der iPP-Matrix
in den Blends iPP/SEBS. Der Verlauf der Peaktemperatur der Kristallisation
T, und der Schmelztemperatur T]fw der iPP-Matrix als Funktion des SEBS-
Gehalts zeigen abhiangig vom SEBS-Typ unterschiedliche Tendenzen. Bei Zu-
gabe von {~-SEBS verschiebt sich 7}, mit Ausnahme des Wertes bei 10 Gew.-
% f-SEBS, zu niedrigeren Temperaturen. Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt jedoch
zu einem leichten Anstieg von T, zu héheren Temperaturen. Die Zugabe von
f-SEBS fiithrt zu einer Abnahme von T]fw. Bei Zugabe von nf-SEBS nimmt
T]fw, unabhdngig vom nf-SEBS-Gehalt, leicht zu. Fiir niedrige SEBS-Gehalte
nimmt die Unterkithlung AT bei Zugabe von nf-SEBS zu, bei Zugabe von f-
SEBS ab. Fiir hohe SEBS-Gehalte nimmt AT, unabhingig vom SEBS-Typ,
ab. Die Differenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur und Peaktempe-
ratur der Kristallisation, T, — T, nimmt bei Zugabe von {~-SEBS gering zu,
bei Zugabe von nf-SEBS ist eine vom SEBS-Gehalt unabhéngige konstante
Abnahme von T, — T, zu beobachten.
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Abb. 5.18: Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix fiir das Blend
iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts: a) Peaktemperatur der Kristallisation
T,, Schmelztemperatur T]fw, b) Differenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur
und Peaktemperatur der Kristallisations T, — 7T}, Unterkiihlung AT

5.2.2 Torsionsschwingungsanalyse

Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse der Torsionsschwingungsanaly-
se der Blends iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts und in Abhéngigkeit
vom SEBS-Typ vorgestellt. Die zugehérigen Werte sind in den Tabellen A.21
und A.22 aufgefithrt. In Abb. 5.19 sind die Glasiibergangstemperaturen der
SEBS-Phase T,(SEBS) und die Glasiibergangstemperaturen der iPP-Phase
T,(iPP) als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Die Werte von T,(f-SEBS)
liegen oberhalb der Werte von T,(nf-SEBS), nehmen jedoch im Mittel mit stei-
gendem SEBS-Gehalt zu. Die Zugabe von SEBS fithrt, unabhangig vom SEBS-
Typ, zu keiner nennenswerten Anderung von T,(iPP). Ausnahme ist der Wert
von T,(iPP) bei Zugabe von 5 Gew.-% f-SEBS. Die Anderung von 7,(iPP) um

maximal 1,5 K ist jedoch sehr gering.

In Abb. 5.20 ist die Lage der a-Relaxation der iPP-Phase als Funktion des
SEBS-Gehalts dargestellt. Mit zunehmenden SEBS-Gehalt verschiebt sich die
Lage der a-Relaxation zu niedrigeren Temperaturen, nahezu unabhéngig vom
SEBS-Typ. Ausnahme ist das Verhalten bei Zugabe von 5 Gew.-% SEBS, mit
f-SEBS nimmt 7,, ab, mit nf-SEBS zu.

In Abb. 5.21 sind die Relaxationsstarken S sowie die Aktivierungsenergien
AH* fir die S-Relaxation der iPP-Matrix dargestellt. Der Verlauf von AH* als
Funktion des SEBS-Gehalts weist fiir beide SEBS-Typen dieselbe Tendenz auf.
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Abb. 5.19: Glasiibergangstemperaturen der SEBS- und iPP-Phase in dem Blend
iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts: a) T,(SEBS) und b) 7, (iPP).
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Abb. 5.20: Temperatur der a-Relaxation T, (iPP) der iPP-Komponente fiir das
Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

Mit zunehmendem SEBS-Gehalt steigt A H* zuerst an, um bei weiterer Zugabe
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von SEBS wieder abzunehmen. Ein vom SEBS-Typ abhangiges Verhalten ist
beim Verlauf von S zu beobachten. Bei Zugabe von {~-SEBS nehmen die Werte
fiir S mit zunehmenden SEBS-Gehalt zu. Bei Zugabe von nf-SEBS nimmt S
zunachst zu, um mit steigendem SEBS-Gehalt wieder abzunehmen, die Werte
von S liegen jedoch iiber dem Ausgangswert der iPP-Matrix.
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Abb. 5.21: a) Aktivierungsenergie AH* und b) Relaxationsstirke S der iPP-Matrix
fiir das Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

5.2.3 Strukturuntersuchungen

In Abb. 5.22 ist der Volumen-Kristallanteil® X, der Blends iPP/SEBS als
Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Zusétzlich ist der erwartete Volumen-
Kristallanteil angegeben. Im Mittel nimmt X. mit zunehmenden SEBS-Gehalt,
unabhingig vom SEBS-Typ, ab. Bis auf 5 Gew.-% SEBS liegen die Werte fiir
X. bei Zugabe von {-SEBS immer iiber den Werten bei Zugabe von nf-SEBS.
Der experimentell bestimmte Verlauf von X. als Funktion des SEBS stimmt
sehr gut mit dem erwarteten Volumen-Kristallanteil iiberein.

In den Abb. 5.23 bis 5.24 sind die Ergebnisse der Kleinwinkelréntgenstreuung
fiir die Blends iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Sie sind
zusdtzlich mit weiteren Ergebnissen im Anhang in den Tabellen A.24 bis A.26
aufgefithrt. In den Abb. 5.23 und 5.24 sind die charakteristischen Abstdnde
fiir 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 aufgelést werden. Unabhingig
vom SEBS-Typ oder SEBS-Gehalt lassen sich die drei Cluster 1, 2 und 3

®Die angegebenen Werte fiir den Volumen-Kristallanteil X, sind fiir die binéiren Systeme
nach Methode 1 bestimmt worden.
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Abb. 5.22: Volumen-Kristallanteil X. fiir 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 Abstande fir die drei aufzuldsenden

Clusterstrukturen bei 10 Gew.-% SEBS.

Die experimentelle Langperiode L, nimmt bei Zugabe von SEBS, unabhéngig
vom SEBS-Typ, zunéachst ab, um mit steigendem SEBS-Gehalts wieder zuzu-
nehmen. Fiir beide SEBS-Typen ist eine Abnahme des mittleren Streumassen-
radius rg mit zunehmendem SEBS-Gehalt zu beobachten. Die Grenzschicht-
dicke d, verschiebt sich bel hohem SEBS-Gehalt leicht zu kleineren Werten und
bleibt bei niedrigem SEBS-Gehalt nahezu unverandert. Eine Ausnahme bildet
die Zugabe von 5 Gew.-% nf-SEBS, d. nimmt deutlich ab. Auch zeigt sich,
daf der lineare Kristall-Anteil X; in den Lamellenclustern nahezu unverandert

bleibt. Die Ergebnisse sind ebenso in den Tabellen A.24 bis A.26 aufgefiihrt.

5.2.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen

In Abb. 5.25 ist der Verlauf des mittleren Sphéarolithenradius r der iPP-Matrix
als Funktion des SEBS-Gehalts fiir beide SEBS-Typen dargestellt. Unabhangig
vom SEBS-Typ weist r keine signifikante Anderung auf und bleibt, unabhingig
vom SEBS-Gehalt, nahezu unveréndert.
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Abb. 5.23: Charakteristische Grofilen der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
fiir das Blend iPP/f-SEBS als Funktion des f-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1, b) Cluster
2, ¢) Cluster 3 (interlamellarer Abstand d, (O), Lamellendicke d. (), Langperi-
ode L. (A)). d) Grenzschichtdicke d. (O), Streumassenradius rg (O), experimentelle
Langperiode L, (A).
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Abb. 5.24: Charakteristische Grofilen der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
fiir das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des nf-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1, b) Clu-
ster 2, ¢) Cluster 3 (interlamellarer Abstand d, (O), Lamellendicke d. (O), Langperi-
ode L. (A)). d) Grenzschichtdicke d. (O), Streumassenradius rg (O), experimentelle
Langperiode L, (A).
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Abb. 5.25: Mittlerer Sphirolithenradius r der iPP-Matrix fiir das Blend iPP/SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts.

5.2.5 Zusammenfassung

Die Zugabe von SEBS zu iPP beeinflufit das Kristallisationsverhalten sowie die
Strukturausbildung der iPP-Matrix. Die Beeinflussung ist fiir einige charakte-
ristischen Groflen abhéngig vom SEBS-Typ. Die Zugabe von SEBS beeinflufit
die isotherme Kristallisationskinetik der iPP-Matrix:

o Die Keimbildungshalbwertzeit ¢, der iPP-Keimbildung nimmt mit Zu-
gabe von -SEBS zu, bei Zugabe von nf-SEBS ist dies nur fiir niedrige
Gew.-% nf-SEBS zu beobachten.

o Die Keimdichte M der iPP-Matrix nimmt mit Zugabe von f-SEBS ab.
Dies ist fiir 10 Gew.-% besonders signifikant. Bei Zugabe von nf{-SEBS
nimmt die Keimdichte M zunéchst ab, bei niedrigeren Kristallisations-
temperaturen und hohem nf-SEBS-Gehalt ist jedoch ein starker Anstieg
zu beobachten.

o Der unterschiedliche Einflul der beiden SEBS-Typen spiegelt sich im
Verhalten der Sattigungskeimdichte My wider.

e Nahezu unabhéngig vom SEBS-Typ verschiebt sich die maximale Wachs-
tumsrate (G4, zu niedrigeren Werten.

Das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix wird durch die
SEBS-Typen unterschiedlich beeinflufit:
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o Die Schmelztemperatur der iPP-Matrix wird durch Zugabe von {-SEBS
erniedrigt, wihrend bei Zugabe von nf-SEBS ein leichter Anstieg der
Schmelztemperatur T]fw zu beobachten ist.

e Bei Zugabe von f-SEBS wird die Peaktemperatur der Kristallisation zu
héheren Temperaturen, bei Zugabe von nf-SEBS zu niedrigeren Tempe-
raturen verschoben.

e Die Zugabe von £-SEBS fithrt, unabhéngig vom {-SEBS-Gehalt, zu ei-
ner geringen Zunahme der Differenz zwischen extrapolierter Onset-
Temperatur und Peaktemperatur der Kristallisation, die Zugabe von nf-

SEBS fithrt zu einer Abnahme.

Die Zugabe von SEBS beeinfluffit das dynamisch-mechanische Verhalten der
Blends iPP/SEBS:

e Die Werte der Glasiibergangstemperatur T, (f-SEBS) liegen oberhalb der
Werte von T,(nf-SEBS).

e Im Mittel verschieben sich die Werte fiir T,(SEBS) mit zunehmendem
SEBS-Gehalt zu héheren Temperaturen.

o Der Einflufl des SEBS auf die Glasiibergangstemperatur der iPP-Phase
T,(iPP) ist, unabhéngig von SEBS-Gehalt und -Typ, sehr gering, die
Werte fiir T,(iPP) bleiben nahezu unveréndert.

o Die mittlere Aktivierungsenergie AH* der 3-Relaxation der iPP-Matrix
und die Relaxationsstarke S der iPP-Matrix nehmen als Funktion des

SEBS-Gehalts zu.

Der Volumen-Kristallanteil X. nimmt, unabhingig vom SEBS-Typ, mit stei-
gendem SEBS-Gehalt ab.

Die Ausbildung der Uberstruktur der iPP-Matrix wird durch die Zugabe von
SEBS qualitativ nicht beeinfluft, die charakteristische trimodale Clusterstruk-
tur bleibt erhalten:

o Die Lamellendicken und interlamellern Abstande der Cluster andern sich.
Bei Zugabe von 10 Gew.-% SEBS zeigt sich, unabhingig vom SEBS-Typ,
eine Verschiebung der Lamellendicken und interlamellaren Abstdnde zu
groferen Werten.

e Der lineare Kristall-Anteil innerhalb der Lamellencluster bleibt jedoch
nahezu unveréndert.

Die Zugabe von SEBS hat keinen signifikanten Einflufl auf den mittleren Ra-
dius r der iPP-Spharolithe.
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5.3 Ternire Blends iPP/PE/SEBS

5.3.1 Kristallisationskinetische Untersuchungen

Die Ergebnisse der isothermen kristallisationskinetischen Experimente” sind
in Anhang 1 in den Tabellen A.28 bis A.34 aufgefiihrt und in den Abb. 5.26
bis 5.31 dargestellt. Der Einflufl des SEBS auf die Induktionszeit ¢y der Keim-
bildung der iPP-Matrix fiir die ternéren Blends iPP/PE/SEBS ist in Abb. 5.26
fiir beide SEBS-Typen dargestellt. Mit steigendem SEBS-Gehalt nimmt die In-
duktionszeit to bei Zugabe von f-SEBS fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS zu.
Die Zugabe von nf-SEBS hat mit Ausnahme der hochsten Kristallisationstem-
peratur keinen signifikanten Einflul auf ¢y. In dem Blend iPP/HDPE/SEBS
verschieben sich die Werte fiir ¢y bei Zugabe von f-SEBS im Mittel leicht zu
langeren Zeiten. Bei Zugabe von nf-SEBS zeigt sich eine leichte Zunahme der
to-Werte und bei 10 und 20 Gew.-% nf-SEBS auch eine deutliche Temperatu-
rabhangigkeit fiir ¢,.
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Abb. 5.26: Induktionszeit ty der Keimbildung der iPP-Matrix fiir das Blend
iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (O: 400 K, (O: 403 K, A: 406 K,
v+ 408 K, O: 411 K).

Die Keimbildungshalbwertzeit ¢, der iPP-Matrix als Funktion des SEBS-
Gehalts fiir die Blends iPP/PE/SEBS ist in Abb. 5.27 dargestellt. Bei Zugabe
von f-SEBS nimmt ¢,, leicht zu und weist bei 5 Gew.-% f-SEBS ein Maximum

“Ein Teil der isothermen kristallisationskinetischen Experimente fiir die ternéren Blends
wurde von Matthias Schlabs und Claudia Feldhiisen im Rahmen ihrer Diplomarbeiten durch-
gefiihrt.
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auf. Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt, unabhéngig vom nf-SEBS-Gehalt, zu ei-
ner Abnahme von ¢,. Auch ist die Temperaturabhéngigkeit von ¢, geringer als
beim f-SEBS, Ausnahme ist das Verhalten von ¢, bei der héchsten Kristalli-
sationstemperatur. Fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS zeigt sich ein &hnliches
Verhalten. Bei Zugabe von {-SEBS verschieben sich die ¢,-Werte zu héheren
Werten, jedoch beginnt dies bei héheren Temperaturen erst bei héherem SEBS-
Anteil. Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt fiir niedrige Kristallisationstemperatu-
ren zu einer leichten Abnahme von ¢,. Fiir hohe Kristallisationstemperaturen
zeigt sich ein konzentrationsabhéngiges Verhalten.
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Abb. 5.27: Keimbildungshalbwertzeit ¢, der iPP-Matrix fiir das Blend
iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehaltes (O: 400 K, (O: 403 K, A: 406 K,
71 408 K, O: 411 K).

Der EinfluB 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
durchlauft M bei Zugabe von f-SEBS bei 5 Gew.-% {-SEBS ein Minimum, um
mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt im Mittel wieder anzusteigen. Im Gegensatz
dazu durchlauft M fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS bei Zugabe von f-SEBS
bei 5 Gew.-% f-SEBS ein Maximum und fallt mit steigendem {~SEBS-Gehalt
wieder auf den Ausgangswert des Blends iPP/HDPE zuriick. 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-Sphérolithe fiir die
Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Fiir alle
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Abb. 5.28: Keimdichte M der iPP-Matrix fiir das Blend iPP/PE/SEBS als Funktion
des SEBS-Gehalts (O: 400 K, O: 403 K, A: 406 K, v: 408 K, <: 411 K).

Blends hat die Zugabe von SEBS bei mittleren und hohen Kristallisations-
temperaturen keinen Einflu} auf . Fiir niedrige Kristallisationstemperatu-
ren zeigt sich ein konzentrationsabhangiger Verlauf fiir ¢, abhéangig sowohl
vom SEBS- als auch PE-Typ. Der Verlauf der Kristallisationshalbwertzei-
ten t; fiir die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts ist in
Abb. 5.30 gezeigt. Bei Zugabe von {-SEBS zeigt sich, abhéngig vom PE-Typ,
eine gegenldufige Konzentrationsabhéangigkeit fiir ¢. Im Blend iPP/LLDPE/{-
SEBS durchlauft ¢; ein Maximum, im Blend iPP/HDPE/f-SEBS ein Mini-
mum. Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt fiir beide Blends iPP/LLDPE/nf-SEBS
und iPP/HDPE/nf-SEBS zu einer Abnahme von .

Der Verlauf des Avrami-Exponenten n als Funktion des SEBS-Gehalts ist fiir
die terndren Blends iPP/PE/SEBS in Abb. 5.31 gezeigt. Unabhangig vom PE-
Typ fithrt die Zugabe von f-=SEBS zu einem konzentrationsabhéngigen Verlauf
von n mit einem Maximum bei 5 Gew.-% {-SEBS. Die Zugabe von nf-SEBS
fithrt zu einem Anstieg der Werte fiir n, ebenfalls unabhangig vom PE-Typ.

Der Einflul des SEBS auf das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-
Matrix fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS ist in Abb. 5.32 gezeigt. Unabhingig
vom SEBS-Typ verschiebt sich die Schmelztemperatur T]fw der iPP-Matrix
mit Zugabe von SEBS zu niedrigeren Temperaturen. Die Abnahme von T]fw
ist bei Zugabe von f-SEBS starker. Die Peaktemperatur der Kristallisation
T, verschiebt sich bei Zugabe von {-SEBS zu niedrigeren, bei Zugabe von nf-
SEBS zu héheren Temperaturen. Die Unterkiihlung AT nimmt als Funktion
des SEBS-Gehalts ab. Die Differenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur
und Peaktemperatur der Kristallisation 7, — T}, verschiebt sich durch Zugabe
von SEBS zu kleineren Werten. Die Abnahmen von AT sowie T, — T}, sind bei
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Abb. 5.29: Lineare Wachstumsrate (' der iPP-Sphirolithe fiir die Blends
iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (O: 400 K, (O: 403 K, A: 406 K,
v: 408 K, O: 411 K).

Zugabe von nf-SEBS gegeniiber Zugabe von {-SEBS stérker ausgepragt.

Abb. 5.33 zeigt das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix
des Blends iPP/HDPE/SEBS. Die Zugabe von SEBS fiithrt unabhingig vom
SEBS-Typ zu einer sehr leichten Verschiebung der T]fW—Werte der iPP-Matrix.
Auch die Werte fiir T, verschieben sich zu héheren Werten, doch ist die Ver-
schiebung abhingig vom SEBS-Typ. Ebenfalls nimmt mit Zugabe von SEBS
die Unterkiihlung AT ab. Die Zugabe von nf-SEBS hat keinen Einflufl auf den
Verlauf von T, — T),. Bei Zugabe von {-SEBS nimmt 7, — T, ab. Die Ergeb-
nisse der differentiellen 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 Glasiibergangstemperaturen 7}, der Komponenten iPP
und SEBS sowie die Temperaturen der - Relaxation der LLDPE-Phase
und der o-Relaxation der iPP-Phase in den Blends iPP/LLDPE/SEBS als
Funktion des SEBS-Gehalts gezeigt. Mit zunehmendem SEBS-Gehalt nimmt
T,(LLDPE), abhéangig vom SEBS-Typ, ab. Die Werte der Glasiibergangstem-
peratur der SEBS-Phase, T,(SEBS), bleiben nahezu konstant, wobei die Wer-
te fiir das f-SEBS oberhalb des Wertes des nf-SEBS liegen. Mit Zugabe von
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Abb. 5.30: Kristallisationshalbwertzeit ¢, der iPP-Matrix fiir die Blends
iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (O: 400 K, (O: 403 K, A: 406 K,
71 408 K, O: 411 K).
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Abb. 5.31: Avrami-Exponent n fiir die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des
SEBS-Gehalts.

SEBS verschieben sich die Werte der Glasiibergangstemperatur der iPP-Phase,
T,(iPP), nahezu unabhingig von SEBS-Typ und -Gehalt zu hoheren Tem-
peraturen. Bei Zugabe von SEBS wird die Temperatur der a-Relaxation zu
niedrigeren Temperaturen verschoben, bei hohem SEBS-Gehalt kann die o-
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Abb. 5.32: Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix des Blends
iPP/LLDPE/SEBS: a) Peaktemperatur der Kristallisation 7}, und Peaktemperatur
des Schmelzprozesses T]fw, b) Differenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur
und Peaktemperatur der Kristallisation 7, — T}, und Unterkiihlung AT
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Abb. 5.33: Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix des Blends
iPP/HDPE/SEBS: a) Peaktemperatur der Kristallisation 7}, und Peaktemperatur
des Schmelzprozesses Téw, b) Differenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur
und Peaktemperatur der Kristallisation 7, — T}, und Unterkiihlung AT
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Relaxation nicht mehr gemessen werden. Der Peak der a-Relaxation wandert
in die Flanke der -Relaxation hinein.
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Abb. 5.34: Relaxationstemperaturen fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funk-
tion des SEBS-Gehalts: a) T, der LLDPE-Phase, b) T,(SEBS), ¢) T,(iPP) und
d) T, (:PP) (O: -SEBS, (O: nf-SEBS).

In Abb. 5.35 sind die Glasiibergangstemperaturen 7}, der Komponenten iPP
und SEBS sowie die Temperaturen der 7- Relaxation der HDPE-Phase und der
a-Relaxation der iPP-Phase in den Blends iPP/HDPE/SEBS als Funktion des
SEBS-Gehalts gezeigt. Die T.,-Werte des HDPE bleiben nahezu unverandert.
Erst bei hohem SEBS-Gehalt verschiebt sich T.,(HDPE) zu niedrigeren Tempe-
raturen. Die Glasiibergangstemperatur der SEBS-Phase zeigt, abhéngig vom
SEBS-Typ, ein unterschiedliches Verhalten, wobei die T,(SEBS)-Werte fiir -
SEBS oberhalb denen von nf-SEBS liegen. Die Tj-Werte fiir {-SEBS liegen
nahezu konzentrationsunabhéngig um 222 K, die T,-Werte fiir nf-SEBS stei-
gen mit zunehmenden SEBS-Gehalt von 216 K auf 221 K an. Die Zugabe von
SEBS fiihrt zu einem Anstieg von T, (iPP). Durch die Zugabe von SEBS tretet
die a-Relaxation bei tieferen Temperaturen auf. Fiir f-SEBS ist dieser Effekt
mit steigendem SEBS-Gehalt nahezu linear, fiir nf-SEBS ist dies unabhangig
vom SEBS-Gehalt.

In Abb. 5.36 sind die mittlere Aktivierungsenergie AH* sowie die Relaxati-
onsstarke S fiir die S-Relaxation der iPP-Phase fiir die Blends iPP/PE/SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts dargestellt. Fiir beide PE-Typen zeigt sich,
unabhéngig vom SEBS-Typ, qualitativ derselbe Verlauf, AH* durchléduft bei
5 Gew.-% SEBS ein Maximum, um mit zunehmendem SEBS-Gehalt wieder
abzunehmen. Die Werte von AH™ liegen bei Zugabe von nf-SEBS {iber den
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Abb. 5.35: Relaxationstemperaturen fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion
des SEBS-Gehalts: a) T, der HDPE-Phase, b) T, (SEBS), ¢) 17, (iPP) und d) 7, (: PP)
(0: £SEBS, O: nf-SEBS).

Werten von AH* bei Zugabe von {-SEBS. Der Verlauf der Relaxationsstérke
S als Funktion des SEBS-Gehalts ist fiir PE-Typen qualitativ gleich, aber
abhingig vom SEBS-Typ. Die Zugabe von {-SEBS fiithrt zu einer Zunahme
von S. Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt fiir 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 Roéntgenstrukturuntersuchungen fiir 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 aufgefiihrt. In
Abb. 5.37 ist der Verlauf des Volumen-Kristallanteils® X, als Funktion des
SEBS-Gehalts fir iPP/PE/SEBS dargestellt. Zusétzlich ist der erwartete
Volumen-Kristallanteil X4 als Summe von X7 und XI'F sowie der aus
der Kleinwinkelréntgenstreuung bestimmte lineare Kristall-Anteil X; angege-
ben. Sowohl X. wie auch X" nehmen mit zunehmendem SEBS-Gehalt

ab, X; bleibt nahezu unverandert.

8Fiir die terniren Blends ist der Volumen-Kristallanteil nach Methode 1 bestimmt worden
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Abb. 5.36: a) Aktivierungsenergie AH* und b) Relaxationsstirke S fiir die -
Relaxation der iPP-Phase der Blends iPP/PE/SEBS (O: £-SEBS, O: nf-SEBS).
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Abb. 5.37: Volumen-Kristallanteil X, (O), erwarteter Kristallanteil X vertet (——)
und linearer Kristallanteil X; () fiir die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des
SEBS-Gehalts.

In Abb. 5.38 sind die Mosaikblockgréfien D7, nach Scherrer sowie DI nach
Hosemann und der Gitterstérungsparameter g;; als Funktion des SEBS-Gehalt
dargestellt. Abhangig vom verwendeten Modell sind unterschiedliche Tenden-
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zen festzustellen. Die Werte fiir DX bleiben bei Zugabe von SEBS nahe-
zu konstant, der Gitterstérungsparameter g;; nimmt ab. Die Mosaikblock-
grofe D7), nimmt, nahezu konzentrationsunabhiéngig und unabhingig vom
SEBS-Typ, deutlich ab. In Abb. 5.39 sind die gleichen Gréflen fiir das Blend
iPP/HDPE/SEBS dargestellt. Die Zugabe von SEBS fiihrt zu einer Abnahme
sowohl von Df|, als auch DI unabhingig vom SEBS-Gehalt und SEBS-Typ,
der Gitterstérungsparamter grr nimmt durch Zugabe von SEBS ab.
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Abb. 5.38: a) Mosaikblockgrdfe in (110)-Richtung und b) Gitterstérung gy fiir die
iPP-Struktur des Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (0: DI
nach Hosemann, O: D7, nach Scherrer, <t grp).

In den Abb. 5.40 bis 5.43 sind die Ergebnisse der Analyse der Grenzflichenver-
teilungsfunktionen dargestellt. In Abb. 5.40 sind die mittleren Abstdnde der
Lamellencluster der iPP-Matrix fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion
des f-SEBS dargestellt. Bei mittlerem und hohem f-SEBS-Gehalt ist nur noch
eine bimodale Clusterstruktur aufzulésen. Zusétzlich verschiebt sich die expe-
rimentelle Langperiode L, mit zunehmendem {-SEBS-Gehalt leicht zu grofie-
ren Werten. Der Streumassenradius rg bleibt aufler bei 5 Gew.-% f-SEBS un-
verindert, ebenso die Grenzschichtdicke d,. Ein dhnliches Verhalten der Uber-
struktur ist fiir 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 Absténde fiir die aufgelosten Lamel-
lencluster zu. Bei 20 Gew.-% nf-SEBS ist nur noch eine bimodale Clusterstruk-
tur aufzulésen. Die Werte fiir L, und d, bleiben nahezu unverandert.

In Abb. 5.42 sind die charakteristischen Werte der Lamellenclusterstruktur der
iPP-Matrix fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion von f-SEBS darge-
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Abb. 5.39: a) Mosaikblockgriofe in (110)-Richtung und b) Gitterstérung gy fiir die
iPP-Struktur des Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts (O: DI,
nach Hosemann, (): D7}, nach Scherrer, Ot gyp).
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Abb. 5.40: Charakteristische Gréfien der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des f-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1,
b) Cluster 2, ¢) Cluster 3 (interlamellarer Abstand d, (O), Lamellendicke d. (O),
Langperiode L (A)), d) Grenzschichtdicke d, (O), Streumassenradius rg (), expe-
rimentelle Langperiode L, (A).
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Abb. 5.41: Charakteristische Gréflen der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des nf-SEBS-Gehalts: a) Cluster
1, b) Cluster 2, ¢) Cluster 3 (interlamellarer Abstand d, (O), Lamellendicke d,
(O), Langperiode L (A)), d) Grenzschichtdicke d. (O), Streumassenradius rg (O),
experimentelle Langperiode L, (A).

stellt. Die charakteristische trimodale Clusterstruktur bleibt trotz Gegenwart
von HDPE und f-SEBS erhalten, jedoch verschieben sich die Werte fiir die
Lamellendicken und die interlamellaren Abstdnde leicht. Die experimentel-
le Langperiode L, verschiebt sich fiir 5 und 20 Gew.-% f-SEBS zu hdheren
Werten. Der mittlere Streumassenradius rg nimmt mit steigendem f-SEBS-
Gehalt zu, d. bleibt nahezu unverindert. In Abb. 5.43 sind die Uberstruktur-
parameter der iPP-Matrix fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des
nf-SEBS-Gehalts gezeigt. Mit Zugabe von nf-SEBS nehmen die interlamella-
ren Abstiande und die Lamellendicken fiir die aufgelosten Clusterstrukturen 1
und 2 ebenfalls ab. Im Gegensatz zur Zugabe von {-SEBS fithrt die Zugabe
von nf-SEBS jedoch zu einer vom nf-SEBS-Gehalt abhangigen Abnahme der
charakteristischen Abstande mit einem ausgepragten Minimum bei 5 Gew.-%
nf-SEBS. Die dritte aufgeloste Clusterstruktur zeigt eine Abnahme der Lamel-
lendicken und eine Zunahme der interlamellaren Abstdnde. Mit steigendem
nf-SEBS-Gehalt nimmt L, leicht zu. Ebenso steigen die Werte fiir rg mit zu-
nehmendem nf-SEBS-Gehalt an, d. bleibt nahezu unveréndert. Im Vergleich zu
dem Blend iPP/LLDPE/SEBS kann jedoch fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS
unabhingig vom SEBS-Gehalt immer einer trimodale Uberstruktur der iPP-
Matrix aufgeldst werden.

5.3.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen

In Abb. 5.44 sind der Verlauf des mittleren Radius r der iPP-Sphérolithe
und der mittlere Durchmesser D der PE-Domaéanen als Funktion des SEBS-



Jeed 1TILIIALT B)ITIIUD III/ILJ/ [Sp DR D JN

16
— 127a A a2
10 ﬁ\ -
E. =] ﬂ——"_ﬂ——ﬂ. \\h‘\‘_\&ﬂﬂ.______—_—_ﬂ 17 %
o F 10 g
1k} —
= i H‘-«Qf’ﬂ—_———_{} [ &
I o
164e d [
G 14l Y p ey [P e 1o &
2 1z] o (128
£ 10 10
E % \\DF__,.,—FO‘———___\_Q {}___Q__—Q—‘_'—_—_ L -g-
G- JE I b5
5 4] D/"“ﬂ "l o—o—0—01 o}y
21— . . . . . . . . —1lg
o &5 10 18 20 @ & 10 185 20
SEBS Gehalt [ Gew.- % ] SEBS Gehalt [Gew. % ]

Abb. 5.42: Charakteristische Gréfien der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des f-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1,
b) Cluster 2, ¢) Cluster 3 (interlamellarer Abstand d, (O), Lamellendicke d. (O),
Langperiode L (A)), d) Grenzschichtdicke d, (O), Streumassenradius rg (), expe-
rimentelle Langperiode L, (A).
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Abb. 5.43: Charakteristische Gréfien der Lamellencluster-Struktur der iPP-Matrix
fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des nf-SEBS-Gehalts: a) Cluster 1,
b) Cluster 2, ¢) Cluster 3 (interlamellarer Abstand d, (O), Lamellendicke d. (O),
Langperiode L (A)), d) Grenzschichtdicke d, (O), Streumassenradius rg (), expe-
rimentelle Langperiode L, (A).

Gehalts fiir die Blends iPP/PE/SEBS gezeigt. Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt
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fiir beide PE-Typen zu einer Abnahme des mittleren Spharolithenradius. Die
Zugabe von f-SEBS hat fiir das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS bis auf 5 Gew.-
% {-SEBS keinen Einflul auf den mittleren Radius der iPP-Matrix. Fiir das
Blend iPP/HDPE/SEBS fiihrt die Zugabe von SEBS unabhéngig vom SEBS-
Typ zu einer Abnahme des mittleren Radius. Die Zugabe von SEBS fithrt zu
keiner signifikanten Anderung der mittleren Grofie D der PE-Einschliisse. Die
Werte von D bei Zugabe von nf-SEBS liegen in der Regel fiir beide PE-Typen
unterhalb der D-Werte bei Zugabe von {-SEBS.
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Abb. 5.44: a) mittlerer Sphirolithenradius r der iPP-Matrix , und b) mittlerer
Durchmesser D der PE-Einschliisse fiir die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des
SEBS-Gehalts (O: f-SEBS, O: nf-SEBS).

5.3.5 Zusammenfassung

In den terndren Blends iPP/PE/SEBS beeinfluit die Zugabe von SEBS sowohl
die Kristallisation als auch die Uberstruktur der iPP-Matrix. Die Beeinflussung
ist fiir einige charakteristische Gréflen abhiangig von der Funktionalisierung des
SEBS sowie vom verwendeten PE-Typ.

Die Zugabe von SEBS beeinflufit auf komplexe Weise das isotherme kristal-
lisationskinetische Verhalten der iPP-Matrix der iPP/PE-Blends. Die Beein-
flussung der Keimbildung ist abhédngig vom SEBS-Typ, zeigt aber fiir beide
PE-Typen dieselbe Tendenz:

o die Keimbildungshalbwertzeit ¢, wird durch Zugabe von -SEBS in der
Regel erhoht, durch Zugabe von nf-SEBS erniedrigt,
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o die Zugabe von f-SEBS fithrt nur zu einer geringeren Anderung der Keim-
dichte, die Zugabe von nf-SEBS zu einer deutlichen Erh6hung der Keim-
dichte in der iPP-Matrix, unabhingig vom PE-Typ.

Das Verhalten der Wachstumsrate ¢ der iPP-Sphérolithe der iPP/PE-Blends
hangt bei Zugabe von SEBS auf komplexe Weise vom PE-Typ ab:

o bei Zugabe von {-SEBS liegt die Wachstumsrate G der iPP-Spharolite in
dem Blend iPP/HDPE/SEBS leicht oberhalb den Werten fiir das Blend
iPP/LLDPE/SEBS.

e Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt im Blend iPP/LLDPE/SEBS zu einer
Erhohung, im Blend iPP/HDPE/SEBS zu einer Erniedrigung der Wachs-

tumsrate G.

Das Kristallisations- und Schmelzverhalten der iPP-Matrix zeigt ein komplexes

Verhalten, abhangig vom SEBS- und PE-Typ:

o Die Peaktemperatur der Kristallisation 7}, verschiebt sich bei Zugabe von
f-SEBS in den Blends iPP/PE/SEBS zu niedrigeren Temperaturen, die
Zugabe von nf-SEBS fithrt zu einer Erhéhung von 7,.

e Die Schmelztemperatur T3 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 Einfluf} auf
die Schmelztemperatur T3

Der komplexe Einfluf des SEBS spiegelt sich auch in den Ergebnissen der
Torsionsschwingungsanalyse wider. Die Ubergangstemperaturen der einzelnen
Komponenten &ndern sich durch die Zugabe des SEBS:

e Die Temperatur T, (LLDPE) der y-Relaxation der LLDPE-Komponente
nimmt in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS, abhingig vom SEBS-Typ, mit
zunehmendem SEBS Gehalt ab. Fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS nimmt
T, erst bei hohem SEBS-Gehalt ab.

e Die Glasiibergangstemperatur der iPP-Phase T,(iPP) nimmt durch Zu-
gabe von SEBS in den Blends iPP/PE/SEBS zu, abhéngig sowohl vom
PE- wie auch SEBS-Typ.

e Die Glasiibergangstemperaturen des {-SEBS liegen gegeniiber den
Glasiibergangstemperaturen des nf-SEBS bei hoheren Werten.
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Die Zugabe von SEBS fithrt in den Blends iPP/PE/SEBS zu einer Abnah-
me des Volumen-Kristallanteils X. abhidngig vom SEBS-Gehalt, jedoch un-
abhingig vom SEBS- und PE-Typ.

Die Lamellenclusterstruktur der iPP-Matrix in den Blends iPP/PE/SEBS
bleibt durch die Zugabe von SEBS unverdndert. Es verdndern sich jedoch in
komplexer Weise die Lamellendicke und die interlamellaren Abstande:

e Die Zugabe von SEBS im Blend iPP/LLDPE/SEBS fiihrt zu einer Ver-
schiebung der interlamellaren Abstdande und Lamellendicken zu héheren
Werten. Bei mittlerem und hohem SEBS-Gehalt 148t sich nur noch eine
breite bimodale Verteilung auflosen.

e Im Blend iPP/HDPE/SEBS fithrt die Zugabe von SEBS zu einer Ande-
rung der interlamellaren Abstande und Lamellendicken, abhéngig von
der jeweiligen Clustergruppe. Unabhéngig vom SEBS-Gehalt kann eine
trimodale Clusterverteilung aufgelost werden.

o Der lineare Kristall-Anteil X; bleibt, unabhidngig von PE- oder SEBS-
Typ, im Mittel unverandert.

Die Gefiigestruktur der iPP-Matrix, charakterisiert durch den mittleren Radius
r der iPP-Sphéarolithe und dem mittleren Durchmesser der PE-Einschliisse
D, wird durch die Zugabe von SEBS, abhéngig vom PE-Typ, unterschiedlich
beeinflufit:

e Die Zugabe von f-SEBS zum Blend iPP/LLDPE/SEBS hat bis auf
5 Gew.-% [-SEBS keinen Einflufl auf den Sphérolitenradius r, die Zu-
gabe von nf-SEBS fithrt jedoch zu einer Abnahme von r.

e Im Blend iPP/HDPE/SEBS fiihrt die Zugabe von SEBS, unabhingig
vom SEBS-Typ, zu einer Abnahme des mittleren Sphérolitenradius.

o Der Einflu des SEBS auf die mittlere Doménengroe D der PE-
Einschliisse ist sehr gering und abhéngig vom SEBS-Typ. Die Werte fiir
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 ternéren Blends

iPP/PE/SEBS mit denen der bindren Blends iPP/SEBS und denen der Aus-
gangssysteme iPP und iPP/PE zeigt, dal das SEBS einen komplexen Einfluf}
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auf die Kristallisationskinetik und die Strukturausbildung der iPP-Matrix hat,
sowohl abhéangig vom SEBS- wie auch PE-Typ.

Das SEBS beeinflufit die isotherme Kristallisationskinetik der iPP-Matrix der
iPP/SEBS und iPP/PE/SEBS-Blends:

o Die Keimbildungshalbwertzeit &ndert sich durch Zugabe von SEBS in den
bindren wie den ternaren Blends mit denselben Tendenzen. Bei Zugabe
von f-SEBS nimmt ¢, im Mittel zu, die Zugabe von nf-SEBS fiithrt zu
einer Abnahme von %,,.

e Durch die Zugabe von PE, unabhingig vom PE-Typ, wird die Keim-
dichte der iPP-Matrix in den Ausgangssystemen deutlich vermindert.
Abhéangig vom SEBS-Typ zeigen sich dann fiir die bindren und terniren
Blends bei Zugabe von SEBS verschiedene Tendenzen. Die Zugabe von
nf-SEBS fithrt bei niedrigen Kristallisationstemperaturen und bei hohem
nf-SEBS-Gehalt in den bindren und ternédren Blends zu héheren Keim-
dichten.

o Der Verlauf der Wachstumsrate G der iPP-Sphérolithe weist fiir die
bindren und ternaren Blends eine unterschiedliche Abhéngigkeit als
Funktion des SEBS-Gehalts und -Typs auf. Die Wachstumsrate ' in
den binaren Blends iPP/SEBS liegt bei Zugabe von {-SEBS leicht unter-
halb der Werte bei Zugabe von nf-SEBS. Auch zeigt sich bei niedrigen
Kristallisationstemperaturen fiir beide SEBS-Typen eine Abnahme der
G-Werte und fiir mittlere Temperaturen ein konzentrationsabhangiger
Verlauf. In den ternéren Blends ist das Verhalten von ' abhdngig vom

SEBS- und PE-Typ.

Auf das Schmelz- und Kristallisationsverhalten der iPP-Matrix hat die Zugabe
des SEBS in den bindren und ternaren Blends einen unterschiedlichen Einflufi:

e Die Schmelztemperatur T]fw wird in den binaren Blends bei Zugabe von
f-SEBS niedriger, bei Zugabe von nf-SEBS ist ein leichtes Ansteigen der
T]fW—Werte zu beobachten. In den terndren Blends fiithrt die Zugabe von
SEBS in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS fiir -SEBS zu einer Verringerung
der T]fW—Werte, bei Zugabe von nf-SEBS ist die Abnahme nur sehr gering.
In dem Blend iPP/HDPE/SEBS bleibt T nahezu konstant.

e Die Zugabe von nf-SEBS fiithrt in den binéren und den terniren Blends
zu einer Erhéhung der Peaktemperatur der Kristallisation 7,. Die Zu-
gabe von £-SEBS fithrt zu einer Abnahme der T),-Werte. Ausnahme ist
das Blend iPP/HDPE/SEBS, bei Zugabe von f-SEBS ist eine leichte

Verschiebung der T),-Werte zu héheren Temperaturen zu beobachten.
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Die Ergebnisse der Torsionsschwingungsanalyse weisen ebenfalls auf eine kom-

plexe Wechselwirkung zwischen iPP, PE und SEBS hin:

e Die Werte der Glastibergangstemperatur 7,(SEBS) der SEBS-
Komponente in den bindren Blends liegen unterhalb der Werte der
Glasiibergangstemperatur des SEBS in den terndren Blends. Sowohl in
den ternéren als auch in den bindren Blends besitzt {-SEBS gegeniiber
nf-SEBS eine hohere Glasiibergangstemperatur.

o Die Glasiibergangstemperatur der iPP-Phase bleibt in den binéren
Blends nahezu unverandert, zeigt aber in den terniren Blends eine vom

PE-Typ abhéngige Zunahme mit steigendem SEBS-Gehalt.

Die Rontgenweitwinkelmessungen liefern sowohl fiir die bindren wie die
ternaren Blends die gleiche Tendenz fiir den Volumen-Kristallanteil X.,:

o Mit steigendem SEBS-Gehalt nimmt X. der bindren Blends, unabhangig
vom SEBS-Typ und fiir die ternéren 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, abhingig vom SEBS- sowie PE-Typ, kleine
Anderungen bei den Lamellendicken und interlamellaren Abstanden:

e In den bindren Blends kann, unabhéngig vom SEBS-Typ, eine trimodale
Lamellencluster-Struktur aufgelést werden.

o Fiir die ternéren Blends zeigt sich eine Abhéngigkeit der Lamellendicken
und der interlamellaren Abstidnde vom SEBS- und PE-Typ. Fir die
Blends iPP/LLDPE/SEBS kann fiir mittlere und hohe SEBS-Gehalte
nur eine bimodale Verteilung der Lamellenclusterstruktur aufgelost wer-
den. Bei Zugabe von SEBS zum Blend iPP/HDPE/SEBS lafit sich
die trimodale Lamellenclusterstruktur, unabhéngig vom SEBS-Gehalt,
auflosen.

e Der lineare Kristall-Anteil X; der iPP-Matrix bleibt sowohl in den
bindren als auch den ternaren Blends, unabhéngig von SEBS- oder PE-
Typ, nahezu unverandert.

Es zeigen sich bei Zugabe von SEBS fiir die bindren und terndren Blends
unterschiedliche Tendenzen in den Gefiigestrukturparametern.
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e Bei Zugabe von SEBS bleibt der mittlere Sphérolithenradius r der iPP-
Matrix in den bindren Blends, unabhéngig von SEBS-Typ und -Gehalt,
konstant.

o In den terndren Blends &ndert sich der Sphéarolitenradius r in Abhéangig-
keit vom SEBS- und PE-Typ. Die Zugabe von nf-SEBS fithrt im Gegen-
satz zur Zugabe von f-SEBS in den Blends iPP/LLDPE/SEBS zu einer
Abnahme von r. Fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS ist die Abnahme un-

abhangig vom SEBS-Typ.

o Die mittlere Doméanengréfle D der PE-Einschliisse bleibt nahezu un-
verdndert. Jedoch liegen die D-Werte bei Zugabe von nf-SEBS immer
unterhalb der D-Werte bei Zugabe von {-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 fiir die lamellare Uberstruktur der iPP-Matrix
aufgestellt und die primére Keimbildung der iPP-Matrix fiir die Ausgangssy-
steme diskutiert. Der Einflul des PEs auf wichtige charakteristische Gréfien
der iIPP-Matrix wird dargelegt.

Die Rolle des SEBS auf die Keimbildung und Strukturausbildung der iPP-
Matrix wird zunédchst fiir die bindren Blends iPP/SEBS besprochen. Dann
werden die Einfliisse auf die terndren Blends iPP/PE/SEBS diskutiert. Es
werden Erklarungen fiir die unterschiedlichen Einfliissse der PE- und SEBS-
Typen auf das Verhalten der iPP-Matrix vorgestellt. Ein Vergleich der Er-
gebnisse mit den Resultaten anderer Untersuchungen erméglicht eine kritische
Analyse bestehender Konzepte und Modelle. Anhand der Ergebnisse und der
Diskussion der bindren und ternédren Blends iPP/SEBS und iPP/PE/SEBS
wird ein Modell entwickelt und wichtige Konsequenzen dieses Modells an den
Modellgrenzflachen tiberpriift.

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 iiberwiegend heterogene instante primére 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 dariiber getempert, vollzieht sich ein Wandel in der priméaren 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 fiir 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 angepafite Exponentialfunkti-

on' (Gl. 4.1) dar:
N(@) = N -(1 — exp(—(t —to)a)).

Durch die Temperung der Schmelze bei Temperaturen oberhalb von 473 K
wird der sogenannte Memory-Effekt der Schmelze unterdriickt [243]. Die vor-
liegenden isothermen kristallisationskinetischen Untersuchungen beziiglich der
primiren Keimbildung weisen darauf hin, daff die primére Keimbildung in
dem hier untersuchten Temperaturbereich von der heterogenen sporadischen
Keimbildung dominiert wird. Dies wird durch den Avrami-Exponenten der
iPP-Matrix bestétigt, der fiir beide Methoden einen fiir 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, dafl bei der priméren heterogenen Keim-
bildung in iPP zwei Arten von heterogenen Keimen den Kristallisationsprozef}
beeinflussen [245]. Als metastabile Keime wurden noch nicht geschmolzene
Kristallite in der Schmelze bezeichnet, die durch Kontakt mit Oberflichen
fester Heterogenitaten stabilisiert sind. Sie kénnen bei niedrigen Schmelzetem-
peraturen und/oder kurzen Schmelzzeiten stabil bleiben. Ferner sollen stabile
Heterogenititen wie Katalysatorreste oder sonstige Verunreinigungen unbe-
kannter Herkunft als heterogene Keimzentren agieren. Dies stimmt mit Unter-
suchungen von Mercier iiberein, der aufgrund experimenteller Beobachtungen
die heterogene Keimbildung als die dominierende primére Keimbildung in Po-
lymeren ansieht [88]. Primére heterogene Keimbildungsprozesse werden schon
durch eine sehr geringe Konzentration von weniger als 0,1 % submikroskopi-
scher Heterogenitéten initiiert.

Die primére homogene Keimbildung setzt erst bei hoher Unterkiihlung ein. In
sogenannten Tropfchenexperimenten wurde festgestellt, dafl fiir die homogene
primére Keimbildung in iPP Unterkithlungen AT grofler 80 K bendtight wer-
den [144]. Dies wurde durch neue Untersuchungen bestatigt [246] - [248]. Die

!N beobachtete Keimzahl zum Zeitpunkt ¢, N': maximale Keimzahl nach Beendigung der
Keimbildung, ¢: Beobachtungszeit, ¢g: Induktiomszeit, d.h. Differenz zwischen Zeitpunkt der
Abkiihlung und Beginn der Keimbildung und «o: Ubergangswahrscheinlichkeit. Der Schnitt-
punkt mit der Zeitachse t liefert die Induktionszeit t5. Die Asymptote reprisentiert die
Keimzahl N’ 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 gemi Gl. 4.1 dar, der Schnittpunkt mit der Zeitachse
bezeichnet die Induktionszeit ¢y (O: experimentelle Keimzahl zum Zeitpunkt t).

isotherme priméare Keimbildung von iPP wurde im Temperaturbereich von
(343-413) K untersucht. Analysiert man den Verlauf der priméaren 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 Liicke, in der keine Keimbildung stattfindet. Im Bereich
(388-423) K wird hauptséchlich die primére heterogene Keimbildung beobach-
tet. Bei Kristallisationstemperaturen unterhalb von 360 K findet die primére
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 Extrapolation? Gl. 4.5:

ECRRYIN FRN Ny LN SUIET 12 P

fiir die Keimdichte M als Funktion der isothermen Kristallisationstempera-
tur wurde die sogenannte Séttigungskeimdichte My bestimmt. Gl. 4.5 liefert
im Temperaturbereich um 400 K Werte fiir die Sattigungskeimdichte M, die
den maximalen Werten fiir die primére heterogene Keimbildung entsprechen.
Mehrere Untersuchungen beschéftigen sich mit dem Verlauf der Keimdich-
te der iPP-Matrix als Funktion der Temperatur [246]- [248]. Von hohen Kri-

stallisationstemperaturen ausgehend nimmt mit abnehmender Temperatur die

2M: Keimdichte bei der Kristallisationstemperatur 7', My: Sittigungskeimdichte.
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Keimdichte monoton zu und léduft im Bereich 383 K bis hinunter zu 363 K in
einen Séattigungsbereich hinein. Dieser Plateau-Wert fiir M wird in der vorlie-
genden Untersuchung als maximale Keimdichte My der priméaren heterogenen
Keimdichte der iPP-Matrix interpretiert. Die Bestimmung von My anhand der
experimentell bestimmten Keimdichten ist in Abb. 6.2 fiir 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 beriicksichtigt und zeigt, dafl die Extrapolation
zur Bestimmung von My nur in dem Temperaturbereich der heterogenen spo-
radischen Keimbildung verwendet werden darf. Die Identifizierung von M, als
die durch die heterogene Keimbildung initiierte maximale Keimdichte in der
iPP-Matrix erlaubt erst die Diskussion des Keimbildungsverhaltens mit M, als
charakteristischer Grofe.

T T T
400 420 440

T[K]

I I
360 380

Abb. 6.2: Extrapolation zur heterogenen Sittigungskeimdichte My fiir das System
iPP. Die durchgezogene Linie (—) stellt die Extrapolation auf die Sittigungskeim-
dichte gemiB Gl. 4.5 dar (O: experimentell bestimmte Keimdichte M fiir 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 Differenz
von extrapolierter Offset-Temperatur T]\%f s¢t 1nd Peaktemperatur des Schmel-
zens Ty dargestellt wird. Als Ursache des breiten Schmelzbereichs wird eine
breite Kristallitgroflenverteilung in der iPP-Matrix angesehen. Die Kristallite
in der iPP-Matrix schmelzen gréfilenkonsekutiv [249]. Mit zunehmender Kri-
stallitgrofle verschiebt sich der Schmelzpunkt zu héheren Werten. d.h. kleine
Kristallite schmelzen bei relativ niedrigen Temperaturen, grofere Kristallite
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bei hoheren Temperaturen. Dieses Schmelzverhalten erméglicht auch die Be-
stimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur 7§, gemifl dem Hoffmann-
Weeks Plot [186]. Durch die hohere Kristallisationstemperatur verlauft der
Kristallisationsprozefl langsamer und die Anlagerungsprozefle verursachen we-
niger Defekte in den Kristallstrukturen, so dafl die Kristallitgrofle zunimmt.
Durch die zunehmenden Lamellendicken verschiebt sich die Schmelztempera-
tur T]fw zu héheren Temperaturen. Dies wird durch Ergebnisse der Kleinwin-
kelrontgenstrenung bei temperaturabhéngigen Messungen bestatigt [149]. Die
Langperiode verschiebt sich zu hoheren Werten, was auf das Anwachsen der
Lamellendicke zuriickzufithren ist. Der in der vorliegenden Untersuchung fiir
die iPP-Matrix bestimmte Wert von 456 K fiir die Gleichgewichtsschmelztem-
peratur T§; stimmt mit den Werten anderer Arbeitsgruppen sehr gut iibe-

rein [146, 149].

Auch die lamellare Uberstruktur der iPP-Matrix zeigt eine breite Verteilung
der Lamellendicken (d.) und der interlamellaren Abstande (d,) auf. Unter-
suchungen an iPP-Folien, die bei der Herstellung unterschiedlichen Abkiihl-
geschwindigkeiten und Tempertemperaturen und -zeiten unterworfen waren,
zeigten, dafl das iPP durch unterschiedliche thermische Behandlung verschie-
dene lamellare Uberstrukturen aushbildet [250]. Die schnell abgekiihlten Proben
besitzen Langperioden im Bereich 11 nm, die langsam abgekiihlten und getem-
perten Proben besitzen Langperioden bis zu 18 nm. Dies ist in ausgezeichneter
Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der vorliegenden Untersuchung.

g4r) [willkirliche Einheiten]

0 25 &0 75 100 125 150 176 200 225 240
roIA]

Abb. 6.3: Grenzflichenverteilungsfunktionen unterschiedlicher iPP-Proben: lang-
sam abgekiihlt (—), schnell abgekiihlt (— — —) 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 1°¢ cluster 2 cluster 3 rg® L, d, X
[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)¢ 3,0/6,6/9.6 -4 - 11,4 | 10,0 | 1,1 | 70
iPP/HDPE(A) | 3,0/6,8/9,8 - - 13,2 | 10,5 | 0,9 | 69
iPPe 2,0/52/7.2 | 5,2/52/10,4 | 5,2/8,0/13,2 | 9,7 | 13,2 | 1,2 | 61

*Die Zahlen geben die Werte fiir den interlamellaren Abstand d,, die Lamellendicke d.
und die Langperiode L fiir die betreffende Lamellenclusterstruktur an.

brg:Streumassenradius bei zylindrischer Geometrie der Streustruktur, Ly: Langperiode,
d, Grenzschichtdicke nach Porod, X; linearer Kristallanteil.

°Die Proben iPP(A) und iPP/HDPE(A) sind mechanisch gemischt und nach dem
Schmelzpressen rasch in kaltem Wasser abgekiihlt.

UEs wurden keine weiteren Clusterstrukturen aufgeldst.

“Mechanisch gemischt, anschlieBend SpritzguBiverfahren.

In Abb. 6.3 sind die Grenzflichenverteilungsfunktionen dreier unterschiedlich
hergestellter und mit unterschiedlichen Abkiihlraten auskristallisierter iPP-
Proben® gezeigt. Es zeigt sich, da u.a. abhingig von der Abkiihlbedingung
unterschiedliche Grenzflichenverteilungsfunktionen erhalten werden. Die Ana-
lyse der KWRS-Kurven der iPP-Proben zeigt, dafl die unterschiedlichen Her-
stellungsverfahren mit verschiedenen Abkithlraten zu unterschiedlichen Uber-
strukturabsténden der Lamellenstruktur der iPP-Matrix fithren und auch auf-
gelost werden konnen. Die Pfeile in der Abbildung zeigen die Verschiebung der
Langperiode.

Die rasch abgekiihlte 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. Losungsgemisch und
langsames Abkiihlen, und der unterschiedlich praparierten Proben, hier me-
chanisches Mischen und rasches Abkiihlen, 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 Abstédnde der langsam abgekiihlten iPP-Proben
kann in eine trimodale Verteilung dreier mittlerer lamellarer Strukturen auf-
gelost werden. Die so bestimmten charakteristischen Abstiande der Uberstruk-
tur der iPP-Matrix stimmen sehr gut mit den Abstanden iiberein, die aus Mo-
dellrechnungen, basierend auf dem Stapelmodell, durchgefithrt wurden [122].
Untersuchungen an den Systemen iPP und PE lieferten dhnliche Werte fiir
die Uberstrukturparameter der iPP-Matrix [133]. Weitere Untersuchungen der
Uberstruktur der iPP-Matrix mittels KWRS liefern gleiche Lamellendicken
und interlamellare Abstande [250, 270].

3Siehe auch Tab. 4.3 auf S. 44.
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Interessant ist, dafl der lineare Kristallanteil X; der abgeschreckten iPP-Probe
hoéher ist als der der langsam abgekiihlten Proben. Der lineare Kristallan-
teil, hdufig auch als innerer Kristallanteil bezeichnet, reprasentiert den Kri-
stallanteil innerhalb des Lamellenstapels. Der Volumen-Kristallanteil X. aus
den Weitwinkelrontgenmessungen stellt das Verhéltnis des von den kristallinen
Bereichen eingenommenen Volumens zum Gesamtvolumen dar. Der gegeniiber
den langsam abgekiihlten Proben héhere Wert fiir X; in den abgeschreckten
Proben 1a8t darauf schliefen, dafl die innere Struktur der Lamellencluster
der abgeschreckten Probe iPP(A) eine bessere innere Ordnung besitzt. Dies
1aBt sich durch die aufgrund des raschen Abkiihlens unterdriickten Prozesse
wahrend der sekundéren Kristallisation erkléaren.

Simultane Kleinwinkel- und Weitwinkel-Réntgenuntersuchungen des Kristalli-
sationsprozesses teilkristalliner Polymere zeigten, dafl die drei méglichen Me-
chanismen der sekundéren Kristallisation gleichzeitig auftreten kénnen [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 Abstédnden gebildet. Die Zunahme der Lamellendicke fithrt bei einer
gegebenen Clusterstruktur nicht zur Vergréferung der Langperiode, sondern
Zur Anderung der lamellaren Dicke d. und der interlamellaren Abstande d,
und damit auch zu einer Zunahme von X;. Durch die Bildung neuer Kristal-
le dndert sich die Langperiode. Durch die Bildung neuer Kristalle zwischen
den alten und die Bildung neuer Lamellenstapel zwischen schon vorhandenen
Lamellenstapeln entstehen fiir die Clusterstrukturen charakteristische mittle-
re Abstinde d, und mittlere Lamellendicken d, mit jeweils charakteristischem
X, im Mittel bleibt X, jedoch unverdndert. Durch die sekundéaren Kristallisa-
tionsprozesse nimmt X, jedoch leicht zu.

Die langsam abgekiihlten Proben weisen durch die sekundéren Kristallisa-
tionsmechanismen zusédtzliche lamellare Dicken und interlamellare Abstande
auf. Das Resultat ist eine breite Verteilung von Lamellenclusterstrukturen, die
mit der KWRS-Analyse in eine trimodale Verteilung aufgelést werden. Durch
Abb. 6.4 148t sich auch das Vorhandensein von drei mittleren Clusterstruktu-
ren leichter interpretieren. Diese Clusterstrukturen beschreiben die durch die
primére und sekundire Kristallisation komplex ausgebildete lamellare Uber-
struktur der iPP-Matrix. Die drei aufgelosten Clusterstrukturen der langsam
abgekiihlten Proben sind keine raumlich getrennten, individuellen Strukturen
in der iPP-Matrix, sondern stellen ineinander iibergehende 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 rdumlich isotropes, verdiinntes
Clustergas behandeln. Fiir den Rontgenstrahl stellen die aufgelésten Struktu-
ren unabhéngige Clustergruppen in einer ansonsten regellosen Matrix dar. Das
liegt daran, dafl schon eine Verkippung der Lamellen grofler als 1,2 Grad inner-
halb einer realen Clusterstruktur die Orientierung des Clusters zerstort [252].



Y.l AAUbgallgooystutliitc 119

Abb. 6.4: a) - ¢) zeigen die durch die primire Kristallisation gebildeten Strukturen:
a) sphirolithische Uberstrukturen, b) interfribrillare Zwischenrdume und ¢) Lamel-
lencluster. d) - f) zeigen die wihrend der sekundédren Kristallisation auftretenden
strukturellen Anderungen: d) Bildung neuer Lamellenstapel, e) Zunahme der La-
mellendicke sowie f) Bildung neuer Kristallite.

Diese Struktur stellt dann fiir den Rontgenstrahl keine korrelierte Lamellen-
clusterstruktur mehr dar.

Frithere Untersuchungen haben gezeigt, dafi die Stapelhohe* mit Hilfe der
Grenzflaichenverteilungsfunktion nur abgeschiatzt werden kann und relativ un-
sichere Werte liefert [127]. Aus der Stapelhohe 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 fiir die Anzahl
lagekorrelierter Lamellen innerhalb eines Clusters bestimmt worden. Abhangig
von der jeweiligen Clusterstruktur wurden fiir N Werte zwischen 2 und 4 ermit-
telt. Dies kann folgendermaflen erklart werden. Die Authebung der Korrelation
der Lamellen innerhalb einer Clusterstruktur durch sekundére Kristallisations-
prozesse fithrt zu einer scheinbar geringeren Ausdehnung der Lamellencluster-
strukturen und somit zu einer zu kleinen Stapelhéhe 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 grofiere Stapelhohen hin.

1Die Stapelhéhe eines Lamellenclusters ist der gemittelte Durchmesser des Lamellenclu-
sters senkrecht zu den Lamellendeckflachen der Lamellen innerhalb des Clusters. Sie wird
auch als longitudinaler Durchmesser bezeichnet.
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Durch das rasche Abkiihlen der Proben von 433 K auf 298 K wird der Kristalli-
sationsprozefl durch die Einschréankung der Beweglichkeit der Kettensegmente
stark behindert. Dies fiihrt zu einer Beeintrachtigung der schon beschriebenen
sekundéren Kristallisationsprozesse. Fiir das iPP(A) wird deshalb nur eine,
aber dafiir breite unimodale Verteilung der Lamellenclusterstruktur aufgelost.
Die beim langsamen Abkiihlprozefl aufgrund sekundundérer Kristallisations-
prozesse entstehenden zusétzlichen lamellaren Strukturen sind fiir das iPP(A)
nicht auflégsbar. 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&f dem erweiterten Lamellenclustermodell
reale Anordnung in der iPP-Matrix, z gibt die Richtung des primé&ren Réntgenstrahls
an.

Weitere Ergebnisse, die im Anhang in den Tabellen A.13 und A.14, aufgefiihrt
sind, unterstiitzen das aufgestellte Uberstrukturmodell. Die schnell abgekiihl-
ten Proben besitzen einen niedrigeren Volumen-Kristallanteil als die langsam
abgekiihlten Proben. Gréflere Werte fiir den Gitterstérungsparameter g;; der
Proben weisen auf eine durch das Abschrecken gestérte Ausbildung der kristal-
linen Bereiche hin. Auch nimmt die Ausdehnung der Mosaikblockgrofie Dy1q
ab. Das rasche Abkiihlen fithrt zu einer deutlichen Abnahme des mittleren
Sphérolithenradius der iPP-Matrix. Durch die hohe Unterkiithlung kann der Be-
reich der priméren homogenen Keimbildung erreicht werden. Neben den durch
die heterogene Keimbildung initiierten Sphérolithen treten auch durch die ho-
mogene Keimbildung initiierte Spharolithe auf. Die abgeschreckten Proben
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besitzt eine hohere Glasiibergangstemperatur. Durch die rasche Abkiihlung
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 fiithren
zu einem relativ hohen Anteil amorphen Materials an den Wachstumsflachen.
Der Kristallisationsprozefl wird jedoch durch das Abschrecken behindert, so
dafB dieser Anteil amorphen Materials zwar eine gewisse Ordnung besitzt, aber
einen Ubergangszustand zwischen amorph und kristallin dargestellt [197]. Se-
kundéare Kristallisationsprozesse oder andere Relaxationsprozesse kénnen auf-
grund der niedrigen Temperaturen nicht mehr auftreten und fithren so auch in
der amorphen Phase zu einem Nichtgleichgewichtszustand.

Die Ergebnisse der Weitwinkelréntgenstreukurven zeigen, dafl die Proben iso-
trop auskristallisieren. Es wurde keine Orientierung festgestellt. Auch konnte
kein meflbarer Anteil der g-Modifikation registriert werden, sowohl fiir die nach
dem Standardverfahren préparierten Proben als fiir die Vergleichsproben. Die
iPP-Matrix kristallisiert in der monoklinen a-Modifikation aus.

6.1.1.1 Zusammenfassung

Folgende Ergebnisse kénnen fiir das Ausgangspolymer iPP festgehalten wer-
den:

o In dem gewéhlten Temperaturbereich ist die primére Keimbildung des
untersuchten iPPs die dominierend sporadische heterogene Keimbildung.

o Die Séttigungskeimdichte M, stellt die maximale, durch die in der
iPP-Matrix vorhandenen Heterogenitéten initiierte Keimdichte dar. Der
Giltigkeitsbereich der Extrapolation nach GI. 4.5 muf} deshalb auf den
Temperaturbereich der heterogenen Keimbildung beschréankt bleiben.

e Die in vorliegenden Arbeit hergestellten iPP-Proben sind isotrop. Es
konnte mit WWRS keine Orientierung festgestellt werden. Die iPP-
Matrix kristallisiert in der monoklinen a-Modifikation aus.

e Die lamellare Uberstruktur der iPP-Matrix wird durch drei Clusterstruk-
turen mit jeweils typischen mittleren Lamellendicken und interlamellaren
Abstédnden beschrieben. Die Existenz einer multimodalen Clusterstruk-
tur mit jeweils charakteristischen mittleren Lamellendicken d. und inter-
lamellaren Abstanden d, sowie der Langperiode L ist eine Konsequenz
des Auftretens sekundarer Kristallisationsprozesse.

e Durch Variation der Abkiihlgeschwindigkeit wéhrend des Herstellungs-
prozesses werden gezielt andere Uberstrukturen der iPP-Matrix erzeugt
und sowohl qualitativ als auch quantitativ mittels KWRS aufgelost. Das
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entwickelte Uberstrukturmodell kann diese Strukturen erkliren und wird
somit bestdtigt. Die charakteristischen lamellaren Abstinde 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, dafl die Zugabe von PE zur iPP-Matrix
sowohl die Kristallisationskinetik wie die Strukturausbildung der iPP-Matrix
beeinflufit. Als erstes wird die Beeinflussung der isothermen Kristallisations-
kinetik der iPP-Matrix durch Zugabe von PE diskutiert. Zunéchst féllt die
Verschiebung der Induktionszeit der iPP Keimbildung zu niedrigeren Werten
in den Blends iPP/PE auf. Mogliche Ursachen dieses Effekts werden im fol-
genden diskutiert.

Untersuchungen des Kristallisationsverhaltens und der Morphologie von
PP/PE-Blends zeigen, dafl kleine PE-Kristallite in der Schmelze deutlich ober-
halb der PE-Schmelztemperatur, abhéngig vom PE-Typ, im Bereich zwischen
(383-413) K existieren kénnen [253]. Bei Temperaturen der Polymerschmel-
ze unterhalb 428 K sind einige PE-Sphérolithe in diesem Temperaturbereich
noch stabil und fithren 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 konnen also fiir 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 mogliche Ursache von Heteroge-
nitéten [253]. Diese orientierten Strukturen kénnen wihrend des Schmelzpref-
prozesses an den Phasengrenzen zwischen iPP und PE entstehen. Rault hélt
jedoch das Auftreten solcher Strukturen und somit ithren Einflul bei einer
relaxierten iPP-Schmelze bei Temperaturen um 493 K als sehr unwahrschein-

lich [243].

Eine Erklérung der beobachteten Abnahme der Induktionszeit ¢y liefert die
Nichtmischbarkeit von iPP und PE und somit die Existenz von zwei Phasen
mit ausgepragten Phasengrenzen in der Schmelze. Wool untersuchte die Aus-
bildung von nichtmischbaren, kristallinen Grenzflachen [49]. Die Formation der
Grenzfliche iPP/PE geschieht in fiinf Stufen: (1) der Umordnung der Ketten-
konformation an der Phasengrenze, (2) der Benetzung und (3) Interdiffusion an
der Phasengrenze, (4) der Kristallisation und schliefilich (5) der Verfestigung.
Die Umordnungsphdnomene an der Grenzflache sind eine Konsequenz der Re-
laxationen an der Phasengrenze der nichtmischbaren Polymere iPP und PE.
Sie beinhalten Anderungen der Konformationen der grenznahen Molekiilket-
ten und somit Anderungen der Kettenendenverteilung an der Phasengrenze
und Segregation von Verunreinigungen und niedermolekularen Spezies sowie
moglichen Nukleierungsmitteln.

Die Umordung bzw. Neuordnung der Molekiilketten an der Phasengrenze be-
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zieht auch die Nichtgleichgewichts-Konformationszustiande der Ketten in der
Schmelze aufgrund der sogenannten Reflexionsbedingung® mit ein. Das Gauf-
sche Molekiilknauel mit einer bestimmten Ausdehnung, dargestellt z.B. durch
den Faden-End-zu-End-Vektor, wird gestaucht. Die reduzierte Entropie der
grenzflichennahen Molekiilketten erlaubt einerseits eine begrenzte Interdiffu-
sion an der nichtmischbaren Grenzfliche. Andererseits kann die Deformation
der Molekiilknduel zu einer besonderen Orientierung der grenzflichennahen
Molekiilketten untereinander und somit zur Verbesserung der Molekularkeim-
bildung fithren. Dies kann die Verschiebung der Induktionszeit ¢y zu kleineren

Zeiten in den Blends iPP/PE erklaren.

Durch die Zugabe von PE, unabhingig ob LLDPE oder HDPE, erhoht sich
die Keimbildungshalbwertzeit t,; 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-
genitdten 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
Séattigungskeimdichte My wider. Dies ist in Abb. 6.6 gezeigt. Die Zugabe von
PE fithrt zu einer deutlichen Abnahme von M. Zusatzlich zur Abnahme von
My verschiebt sich die zugehorige Temperatur Thy,, bei welcher My /2 erreicht
wird, zu niedrigeren Werten.

Die Untersuchung der priméren Keimbildung in iPP-Blends mit Polyethy-
len geringer Dichte (LDPE) zeigte, dafi die Anzahl der iPP-Sphérolithe mit
zunehmendem PE-Gehalt deutlich abnimmt [246]. Weiterfiihrende Untersu-
chungen mit variierender Mischungsdauer der Komponenten und wiederhol-
tem Mischprozef} zeigten, dafl als Ursache der Abnahme der Keimdichte des
iPP/LDPE-Blends die Migration von Heterogenitaten aus der iPP- in die PE-
Phase wiahrend der Mischphase anzusehen ist. Als treibende Kraft fiir diesen
ProzeBl wird die Differenz der Grenzflachenenergien der Heterogenitaten in der

Schmelzphase von iPP bzw. LDPE angesehen.

Der Einflul 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. Wahrend des Mi-
schungsprozesses wandern Heterogenitéten 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, dafl neben den in einer Polymerschmelze vorhan-
denen Heterogenitaten zusédtzlich zugegebene Nukleierungsmittel ebenfalls in

die PE-Phase wandern. Als treibende Kraft wurde ebenfalls die Differenz der

®Da die Komponenten nichtmischbar sind, besteht eine mehr oder minder scharfe Pha-
sengrenze, d.h. die Kettensegmente der Komponente A; werden an der Phase reflektiert, 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: Sittigungskeimdichte My und zugehorige Temperatur T¢, . der iPP-
Matrix fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE (O: M,,

O: Tayy2)-

Grenzflichenenergien 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 fiir
den priméaren Keimbildungseffekt der iPP-Matrix verloren. Bei Temperaturen
unterhalb 400 K kristallisiert das HDPE, durch die Anreicherung mit Heteroge-
nitdten erhoht sich die Kristallisationsrate des HDPE [253]. Die vielen HDPE-
Kristallite wirken fiir die iPP-Matrix als Keimbildungszentren, und dies erklart
die Erhéhung der Keimdichte in diesem Temperaturbereich. In der vorliegen-
den Untersuchung wurde bei Temperaturen > 400 K das Kristallisationsverhal-
ten des Blends iPP/HDPE untersucht, so dafi 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 ¢, zu héheren Werten
aufgrund des Bereichs der Kristallisationstemperaturen eine dominierend spo-
radisch heterogene Keimbildung. Die Art der Keimbildung &ndert sich nicht.
Das wird durch den experimentell bestimmten Avrami-Exponenten bestatigt.
Durch die Segregationsprozesse der Heterogenitéten nimmt die Gesamtkristal-
lisationsrate ab. Dies wird durch die Zunahme der Kristallisationshalbwertzeit
belegt.

Dafl die Migration von Heterogenitédten wahrend des Schmelzprozesses eine
Erkléarung fiir die beobachtete Abnahme der Keimdichte ist, wurde durch die
Substitution der PE-Komponente durch ein anderes Polymer, ataktisches Po-
lystyrol (aPS), bestétigt [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 Differenz der Grenzflichenenergien zwischen Heterogenitat und
iPP- bzw. aPS-Schmelze angesehen. PS und PE besitzen unterschiedliche Wer-
te fiir die Grenzflachenenergien, so dafl in dem Blend iPP/aPS die iPP-Matrix

angereichert wird.

Der Einflu} der PE-Phase auf das Kristallisationsverhalten der iPP-Matrix
1aBt sich auch durch das Verhalten der Sphérolithenwachstumsgeschwindig-
keit G der iPP-Matrix untersuchen [99, 100]. Die experimentell bestimmten
G-Werte fiir iPP stimmen sehr gut mit Ergebnissen anderer Untersuchungen
tiberein [257]. Durch Zugabe der PE-Komponente wird aber die Wachstumsra-
te der iPP-Matrix beeinfluft, fiir die niedrigste Kristallisationstemperatur ist
eine deutliche Abnahme, fiir die héheren Temperaturen eine Erh6hung von ¢
bei Zugabe von LLDPE zu beobachten. Die Wachstumsrate in nichtmischbaren
Polymersystemen sollte sich jedoch gegeniiber dem Verhalten des Ausgangs-
systems, hier iPP, nicht unterscheiden [3]. Welche méoglichen Prozesse konnen
wahrend der Transformation der Schmelze die Wachstumsrate GG beeinflussen?
Die Diftfusion der kristallisierfahigen Kettensegmente in der Polymerschmelze
zur Wachstumsfront bestimmt die Wachstumsrate mit. Die Existenz fremder
Einschliisse entlang des Kristallisationsweges kann die Ausbreitung der Wachs-
tumsfront behindern. Ein bestimmter Anteil an Energie muf} aufgebraucht
werden, um Verdrangen, Einbau oder Deformation der zweiten Komponen-
te durch das Vordringen der Wachstumsfront der iPP-Matrix zu ermoglichen.
Der Energieverlust durch die Deformation der Einschliisse der zweiten Kom-
ponente ist jedoch so gering, dafl die dadurch bedingte Abnahme von G nicht
mefBbar ist [99]. Das Verdrangen einer in der iPP-Matrix fein verteilten Mi-
norphase, in unserem Fall PE, durch die iPP-Wachstumsfront kann aber einen
Einflufl auf G haben. Ist GG, bedingt durch hohe isotherme Kristallisations-
temperaturen niedrig, wird der Einbau der Minorphase in die Sphérolithen-
struktur durch oberflachenthermodynamische Faktoren beeinflufit. Bei einer
hohen Wachstumsrate, z.B. durch niedrige Kristallisationstemperaturen reali-
sierbar, kann es zu einem Verdrédngen bzw. einer Deformation der Minorpha-
se an der Wachstumsfront kommen. Dieser Prozefl verbraucht einen gewissen
Energieanteil. Es wird dann eine Abnahme der Wachstumsrate G bei niedrigen
Kristallisationstemperaturen erwartet [176]. Untersuchungen zeigten, dafl der
Einflul des Verdrangens stark abhéngig ist von der GréBle der Einschliisse der
Minorphase. Fine Erhohung des mittleren Durchmessers der Einschliisse der
Minorphase von 0,7 gm auf 1,4 pm fithrt zu einer deutlichen Herabsetzung des
Einflusses. Auch zeigt sich eine starke Temperaturabhingigkeit. Erst bei Kri-
stallisationstemperaturen T < 398 K konnte eine Abnahme von G beobachtet
werden [99].

Eine experimentelle Untersuchungen von Martuscelli iiber den Finflufl der Ein-
schliisse der Minorphase LDPE auf das Verhalten von (G zeigten, daff die PE-
Einschliisse in der iPP-Matrix keinen Einflufl auf ' haben [100]. In dieser
Arbeit wurde jedoch als niedrigste Kristallisationstemperatur T = 402 K ver-
wendet. Unsere Ergebnisse zeigen aber fiir LLDPE bei 400 K eine deutliche Ab-
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nahme der Wachstumsrate . Dieses Phanomen wird durch Deformations- und
Verdréangungsprozesse der LLDPE-Einschliisse wiahrend des Wachstumspro-
zesses erklart. Das in der vorliegenden Untersuchung verwendete LLDPE
hat gegeniiber dem von Martuscelli et al.® verwendeten LDPE einen deut-
lich niedrigeren Schmelzindex. LLDPE besitzt ferner weniger Verzweigungen
als LDPE. Dies fiithrt dazu, dal bei der niedrigsten Kristallisationstempera-
tur Deformations- und Verdrangungsprozesse der PE-Einschliisse stattfinden
kénnen und somit die Wachstumsrate der iPP-Sphéarolithe abnimmt. Bei HD-
PE ist dies nicht zu beobachten. Eine Ursache ist neben dem héheren Schmel-
zindex auch in dem grofleren Durchmesser der HDPE-Einschliisse zu sehen.

Der Einflufl der PE-Einschliisse auf die Wachstumsrate der iPP-Matrix wird
durch die extrapolierten Gréfien, das sind die maximale Wachstumsrate G4,
die Aktivierungsenergie U* fiir den Transportterm und das Produkt der Grenz-
flichenenergien oo, aus Gl. 4.6 bestatigt. Anhand der experimentell bestimm-
ten Wachstumsraten (G als Funktion der isothermen Kristallisationstemperatur
wurde die maximale Wachstunsrate (7,,,, der iPP-Sphérolite bestimmt:

G(T)= Go-exp[-Ci/(Co + T — T,)] - exp|—Cs/T(Ty, — T)].

Die maximale Wachstumsrate G, ist das Maximum des extrapolier-
ten Kurvenverlaufs zu niedrigen Kristallisationstemperaturen, die Parameter
Go, C1, Uy und C'5 wurden als variable Fitparameter angesehen. Eine Auftra-
gung der Meflwerte GG gemaB In G(T) + K,T.AT iiber 1/R(T, — T.,) lieferte
iiber einen linearen Fit den exponentiellen Vorfaktor Gy fiir Gl. 4.6. Die Stei-
gung der Regressionsgeraden stellt die Aktivierungsenergie U* des Transport-
terms dar. Aus dem Fitparameter C'5 wurde das Produkt der Grenzflachen-
energien oo, gemaf Cy = 4bgoo. 1y, / Ah?mk berechnet. In Abb. 6.7 sind die
extrapolierte maximale Sphéarolithenwachstumsrate G, und die zugehorige
Temperatur Tg,, .., die Aktivierungsenergie fiir den Transportterm U* sowie
das Produkt der Grenzflichenenergien oo, dargestellt. Die Zugabe von PE zur
iPP-Matrix fiihrt zu einer Abnahme von G,,,. Die Abnahme ist bei Zuga-
be von LLDPE stérker als bei Zugabe von HDPE. Parallel zur Abnahme der
maximalen Wachstumsrate verschiebt sich die zugehérige Temperatur T, .
zu héheren Werten. Das weist darauf hin, dafl der bei niedrigen Tempera-
turen dominierende Diffusionsprozefl fiir den Transport von iPP-Ketten an
die Wachstumsfront durch Zugabe von PE schon bei héheren Temperaturen
auftritt. Das wird durch die Zunahme der Aktivierungsenergie U* des Trans-
portprozesses in den Blends iPP/PE bestatigt. Der Wert fir das Produkt der
Grenzflichenenergien oo, bleibt nahezu unverdndert. Die Literaturwerte von
oo liegen zwischen 1,12 — 1,38 - 107" J?em™* und stimmen gut mit unseren
Werten fiir die Ausgangssysteme iiberein (oo, = 1,26107" Jiem™1) [150, 142].

Die Ergebnisse der nichtisothermen kristallisationskinetischen Untersuchun-
gen bestédtigen den Einflufl des PEs auf das Kristallisationsverhalten der iPP-
Matrix. Die Zunahme der Unterkithlung AT sowie die Verschiebung der Peak-

SMFI(LLDPE) = 1 g/10 Minuten gegeniiber MFI(LDPE) = 2 g/10 Minuten.
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Abb. 6.7: a) Maximale Wachstumsrate der iPP-Sphirolithe G, (O), b) zugehorige
Temperatur Tq, .., (O), ¢) Aktivierungsenergie U* des Transport-Terms (<) und
d) Produkt der Grenzflichenenergien oo, (A) fiir iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

temperatur der Kristallisation 7}, zu niedrigeren Temperaturen zeigen, dafl im
Kristallisationsprozel durch Abnahme der Heterogenitéiten in der iPP-Phase
die Kristallisation erst bei niedrigeren Temperaturen einsetzt. Dies 1a3t zusétz-
lich den Schluf} zu, dafl die bei héheren Temperaturen aktiven Heterogenitéaten
wahrend des Mischungsprozesses bevorzugt in die PE-Phase diffundieren. Die
Abnahme der Keimdichte wird durch die Zunahme des mittleren Sphérolithen-
radius der iPP-Matrix bestatigt, wie die Analyse der Diinnschnitte der nichti-
sotherm auskristallisierten Proben zeigt.

Die Differenz der extrapolierten Onset-Temperatur 7. und der Peaktempe-
ratur der Kristallisation 7}, stellt ein Maf fiir die Gesamtkristallisationsrate
dar [258, 259]. Eine Abnahme der Differenz T, — T, weist auf eine Erhéhung der
Gesamtkristallisationsrate hin. Fiir das Blend iPP/HDPE nimmt T.—T,, ab, die
Zugabe von HDPE erhoht somit die Gesamtkristallisationsrate der iPP-Matrix.
Dies stimmt mit Ergebnissen von Bartczak und Rybnikar iiberein [247, 253].
Die Kristallisation des HDPE beginnt in einem Temperaturbereich, in dem
der Kristallisationsprozefl des iPPs noch nicht abgeschlossen ist. Die kleinen
HDPE-Kristallite wirken als heterogene Grenzflichen und beschleunigen den
Kristallisationsprozefl der iPP-Matrix. Die Ergebnisse der lichtmikroskopischen
Untersuchung, d.h. die gegeniiber dem reinen iPP erhohte mittlere Sphéro-
lithengréfe, zeigen, dafl die fehlenden Heterogenitéten zu Anfang des Kristal-
lisationsprozesses zu einer geringeren Keimdichte fithren. Dies wird zuséatzlich
durch die Abnahme der Onset-Temperatur bestétigt, die auf eine spater ein-
setzende Keimbildung hinweist.
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Die Verbreiterung des Schmelzbereichs ist ein Hinweis auf eine breite Kri-
stallitgrofenverteilung. Die Zunahme der Peaktemperatur des Schmelzprozes-
ses TM 1aft vermuten, daf die iPP-Kristallite im Blend iPP/PE auch gréfier
sind. Die Zunahme der Mosaikblockgréfie Dy1o der Kristallite bestédtigt dies.
Die Ausbildung einer Gleichgewichtsstruktur wird jedoch durch das vorhan-
dene PE gestort, die Abnahme von T§; zeigt dies. Eine niedrigere Gleichge-
wichtsschmelztemperatur T3, korreliert mit einer kleineren Ausdehnung des
Gleichgewichtskristalls. Da der Volumen-Kristallanteil X. der iPP-Phase, wie
in Abb. 6.9 gezeigt, konstant bleibt, kann gefolgert werden, daf} die Anzahl
der iPP-Kristalle abnimmt, ihre Ausdehnung jedoch zunimmt, womit die un-
terschiedlichen Tendenzen der beiden Schmelztemperaturen T7§; und T]fw zZu
erklaren sind.

Die Ergebnisse der Torsionsschwingungsanalyse spiegeln die Nichtmischbarkeit
der beiden Komponenten iPP und PE wider, die charakteristischen Relaxati-
onstemperaturen der Komponenten sind mefbar. Die Glasiibergangstempe-
raturen T,(iPP) des iPP sind jedoch leicht zu niedrigeren Temperaturen hin
verschoben. Eine Erklérung kann aufgrund der ausgebildeten Grenzflachen zwi-
schen der iPP- und der PE-Komponente geliefert werden. Die reduzierte Entro-
pie der grenznahen Molekiilketten fithrt zu anderen Konformationszustanden
an der Grenzflache. Die reduzierte Entropie kann als treibende Kraft eine be-
grenzte Diffusion durch die Grenzfliche erméglichen. Eine Abschétzung von
Wool zeigt, daB die Grenzschichtdicke in einem iPP/PE-Blend mit d., = 5,4 nm
angenommen werden kann [49]. Der Tragheitsradius R, von PE betragt 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 betriagt d../2 = 2,8 nm. Dies ist deutlich kleiner als
die zur Ausbildung einer guten Grenzflachenfestigkeit benétigte Eindringtiefe
in der Grenzphase, die etwas kleiner ist, als der Tragheitsradius der betrachte-
ten Komponenten. Die abgeschatzte 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 Adhésion niedrig und somit
ist fiir die grenznahe amorphe Phase der jeweiligen Komponente die Relaxa-
tion besser ist als im Volumen, wo geméafl dem Gaufischen Knduelmodell eine
gute Verschlaufung der Ketten in der amorphen Phase existiert.

Interessant ist, daBf die Temperaturen 7', der vy-Relaxation der beiden PE-
Typen unterschiedlich sind, d.h. das T,(LLDPFE) < T,(HDPEFE). Dies kann
durch die strukturellen Unterschiede der beiden PE-Typen erkart werden. Das
LLDPE hat eine deutlich niedrigere Volumenkristallinitat als das HDPE, siehe
dazu auch Tabelle A.9. Es existiert deshalb auch in LLDPE ein gréflerer Anteil
an freiem amorphem Volumen, das nicht so stark durch die kristalline Phase
vernetzt ist. Benachbarte Kettensegmente kénnen somit besser im Glaszustand
relaxieren. Dies fiithrt zu den verschiedenen Werten der T,-Temperaturen der
beiden PE-Typen. Der relativ hohe Kristallanteil des HDPE fiithrt dazu, dafl
die Glasiibergangstemperatur 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 3-Relaxation der amorphen
PE-Komponente [264].

Nach MeCrum existiert eine Korrelation zwischen der Relaxationsstarke S
und dem Kristall-Anteil X. des untersuchten Polymers [195]. Bei hohen X.-
Werten ist die Relaxation und somit die Bewegung der amorphen Phase etwas
eingeschrankt. Diese Deutung korreliert mit anderen Untersuchungen iiber die
sogenannte rigid amorphous phase [196]-[198]. Die kristalline Phase wirkt wie
Vernetzungspunkte in der amorphen Phase und senkt so die Relaxationsstérke.
Mit abnehmendem Kristall-Anteil nimmt dieser Effekt ab und S somit zu.

Die Ergebnisse der Weitwinkelrontgenstreuung zeigen das ungestorte Auskri-
stallisieren der beiden Komponenten in ihrer jeweiligen Kristallisationsform,
fiir 1iPP die monokline a-Modifikation und fiir 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 unbeeinfluflt von der Existenz der jeweiligen Fremdphase. Die Unter-
suchung einer Konzentrationsreihe des Blends iPP/LLDPE mit zunehmen-
dem LLDPE-Gehalt bestatigen dies. In Abb. 6.8 sind die Intensitatsverlaufe
des Blends iPP/LLDPE mit dem LLDPE-Anteil als Parameter als Funkti-
on des Streuwinkels dargestellt. Es zeigt sich, dafl sich die iPP- und die
LLDPE-Reflexe ungestort tiberlagern. Ein analoger Verlauf wurde fiir das
Blend iPP/HDPE mit zunehmendem HDPE-Anteil gemessen.

Der aus den Streudiagrammen bestimmte Volumen-Kristallanteil X, der Kon-
zentrationsreihe iPP/LLDPE ist in Abb. 6.9 gezeigt. Zusétzlich zu dem ex-
perimentell bestimmten Kristallanteil ist auch der zu erwartende Kristallan-
teil als Summe der Kristallanteile der jeweiligen Komponenten, unter Bertick-
sichtigung ihres Anteils im System in Gew.-%, des betreffenden Systems mit
eingezeichnet. Die berechneten Werte fiir die kristalline iPP- und LLDPE-
Phase unter Annahme der ungestorten Koexistenz beider kristalliner Struk-
turen ist ebenfalls angegeben. Man sieht, dafl der experimentell bestimmte
Volumen-Kristallanteil sehr gut mit dem zu erwarteten Volumenkristallanteil
bei ungestérter Uberlagerung der kristallinen Phasen der iPP- und der PE-
Komponenten iibereinstimmt.

Die Zugabe des PEs zur iPP-Matrix hat auf den qualitativen Verlauf der
KWRS-Kurven keine Auswirkung. Die Analyse der Grenzflichenverteilungs-
funktion der Blends iPP/LLDPE sowie iPP/HDPE zeigt, dai die lamellare
Uberstruktur der iPP-Matrix durch die Zugabe des PE nicht gestort wird. Die
trimodale Verteilung der haufigsten Lamellencluster kann aufgelost werden.
Die experimentelle Langperiode Lp nimmt durch die Zugabe von PE leicht
ab, dies wird auch durch die Abnahme der Langperiode des grofiten Lamel-
lenclusters bestatigt. Fiir beide PE-Typen ist hier der gleiche Einfluf}, d.h.
eine Abnahme der Clustergrofe, zu sehen. Es werden aus der Grenzflachen-
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Abb. 6.8: Weitwinkelrontgenspektrum 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 fiir die Lamellenclusterstruktur der iPP-Matrix
charakteristischen lamellaren Dicken sowie interlamellaren Abstande des iPP
identifiziert.

Die Analyse der Uberstruktur dreier verschiedener PE-Typen mittleren Mo-
lekulargewichts (MW = (2-10)-10* gmol™') weisen auf eine Langperiode der
PE-Uberstruktur im Bereich (21-26) nm hin [123]. KWRS-Untersuchungen von
HDPE- und LDPE-Systemen mit unterschiedlichen Abkiihlgeschwindigkeiten
liefern mittlere Lamellendicken sowie interlamellare Absténde von 10 bzw.
12 nm, d.h. Langperioden im Bereich 22 nm fiir die abgeschreckte PE-Struktur.
Die langsam abgekiihlten PE-Systeme weisen Uberstrukturen mit Langperi-
oden im Bereich 25 bzw. 37 nm auf. Dies fithrt zu lamellaren Dicken und in-
terlamellaren Abstanden im Bereich 15 und 10 nm sowie 25 und 12 nm [255].
Diese Abstédnde 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, dafl beide Strukturen voneinander getrennt werden
kénnen. Wéhrend der Analyse der KWRS-Kurven wurden keine der PE-Phase
zuzuordnenden charakteristischen Langen bestimmt. Es wird daher davon aus-
gegangen, daf} die gemaf der Analyse der Grenzflichenverteilungsfunktion be-
stimmten lamellaren Dicken und interlamellaren Abstédnde allein die Lamel-
lenclusterstruktur der iPP-Matrix reprisentieren.
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Abb. 6.9: Experimentell bestimmter Volumen-Kristallanteil X, (O) des Blends
iPP/LLDPE, berechneter Kristallanteil der PE-Phase (A), berechneter Kristallan-
teil der iPP-Phase (v7), Summe des Kristallanteils der iPP- und PE-Phase (O) als
Funktion des LLDPE-Gehalts.

Die lamellaren Dicken und interlamellaren Abstidnde der iPP-Matrix nehmen
bei Zugabe von HDPE zu. Dies bedeutet jedoch nicht eine Auffiilllung 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, dafl der mittlere Durchmesser der PE-Einschliisse
ca. 10 pm betrigt. Die charakteristischen Abstinde der lamellaren Uberstruk-
tur liegen im Bereich 2 bis 14 nm, d.h. um Gréflenordnungen darunter. Die
PE-Komponente beeinflufit jedoch die Strukturausbildung der iPP-Matrix, so
daff im Mittel geringe quantitative Anderungen bei den Uberstrukturgroﬁen
auftreten. Dies macht sich bei Zugabe von HDPE bei den Lamellenclustern
geringer und mittlerer Gréfle bemerkbar. Fine Erklarung kann die Zunahme
der Gesamtkristallisationsrate sein, wenn beim Abkiihlprozefl der Kristallisati-
onsbereich des HDPE erreicht wird. Die Kristallisation des HDPE hat zusétz-
liche initiierende Wirkung auf den Kristallisationsprozefl der iPP-Matrix und
kann somit eine leichte Anderung der lamellaren und interlamellaren Abstinde
bewirken. Dies hat qualitativ auf die Uberstruktur der iPP-Matrix keinen Ein-
fluB, die trimodale Clusterstruktur der iPP-Matrix wird aufgel6st.

Interessant ist auch ein Vergleich zwischen dem Volumen-Kristallanteil X.
des Blends iPP/PE, der die Kristallanteile beider Komponenten, iPP und PE

beriicksichtigt, und dem mit Hilfe der Kleinwinkelréntgenstreuung bestimm-
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ten linearen Kristallanteil X;. Dies ist in Abb. 6.10 gezeigt. Der Volumen-
Kristallanteil X. nimmt bei Zugabe von PE ab, wie es auch durch den Verlauf
von X, als Funktion des LLDPE-Gehalts in Abb. 6.9 bestatigt wird. Der Wert
fiir den linearen Kristallanteil X; bleibt im Mittel nahezu unverandert. Das
zeigt, daf die innere Struktur der Lamellencluster unbeeinfluit von der Prasenz
der PE-Phase in der iPP-Matrix bleibt und bestatigt die Schlufifolgerung der

Analyse der Grenzflachenverteilungsfunktion.

Kristall-Anteil [% ]

I I T
iPF iPRILLOPE iFRHOPE

Abb. 6.10: Vergleich von Volumenkristall-Anteil X, () und linearem Kristallanteil
X; (O) der Referenzproben iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

6.1.2.1 Zusammenfassung

Die Zugabe von PE beeinfluBt das Kristallisationsverhalten und die Uber-
strukturausbildung der iPP-Matrix der Blends iPP/LLDPE und iPP/HDPE

in folgender Weise:

e Das qualitative Verhalten der isothermen Kristallisationskinetik bleibt
unverandert. Trotz Segregationseffekten an der Phasengrenze der beiden
nichtmischbaren Komponenten und der daraus resultierenden geringe-
ren Keimdichte fiir die iPP-Matrix bleibt die priméare Keimbildung eine
heterogene, sporadische Keimbildung.

e Durch die Zugabe des PE verbreitert sich die Kristallitgrélenverteilung
der iPP-Matrix. Das charakteristische Kristallisations- und Schmelzver-

halten der iPP-Matrix bleibt jedoch unbeeinflufit.
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e Beide Komponenten, sowohl iPP als auch PE, kristallisieren ungestort
nebeneinander in ihren jeweiligen Gleichgewichtsmodifikationen aus. Der
Volumen-Kristallanteil in der jeweiligen Phase bleibt unbeeinfluf}t.

e Dielamellare Uberstruktur der iPP-Matrix bleibt qualitativ unbeeinfluft
von der Zugabe der PE-Komponente und 148t sich, analog zum reinen
iPP, durch eine trimodale Clusterstrukturen darstellen.

Beide PE-Typen beeinflussen in gleicher Weise das Verhalten der iPP-
Matrix. Einziger Unterschied ist die zusatzliche Beeinflussung des iPP-
Kristallisationsprozesses durch den Beginn der Kristallisation der HDPE-
Komponente. Dies fiithrt zu kleinen quantitativen Unterschieden, hat aber keine
qualitativen Auswirkungen auf die EinfluBnahme des PEs auf das Kristallisa-
tionsverhalten und die Uberstrukturausbildung der iPP-Matrix.
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6.2 Binire Blends iPP/SEBS

Im Unterschied zu den Blends iPP/PE wurde in den Blends iPP/SEBS ei-
ne Erhéhung der Induktionszeit ¢y, der Keimbildung der iPP-Matrix mit zu-
nehmendem SEBS-Gehalt bei Zugabe von {-SEBS festgestellt. Dies sowie die
Anderungen von t, bei Zugabe von nf-SEBS kénnen durch eine Abnahme der
Heterogenitéiten in der iPP-Phase wahrend des Mischprozesses erklart werden.
Die Heterogenitaten diffundieren von der iPP- in die SEBS-Phase. Die bei
héheren Temperaturen aktiven Heterogenitdten kénnen aufgrund unterschied-
licher Grenzflichenenergien zwischen der iPP- und SEBS-Phase bevorzugt in
die SEBS-Phase eindiffundieren, und ihr Fehlen macht sich durch einen grofie-
ren Wert fiir ¢ bemerkbar. Im Prinzip sollten beide SEBS-Typen denselben
Einflul haben. Das dies nicht so ist, wird im weiteren noch genauer diskutiert.

Die segregationsbedingte Abnahme der Heterogenitaten in der iPP-Phase fiihrt
auch zu einer Zunahme der Keimbildungshalbwertzeit ¢,, sowie einer Abnah-
me der Keimdichte M. Die unterschiedlichen Tendenzen von t,, sowie M als
Funktion des SEBS-Gehalts und des SEBS-Typs kénnen durch die Verteilung
des SEBS in der iPP-Matrix, die mittlere Gréfle der SEBS-Einschliisse sowie
die Funktionalisierung des SEBS erklédrt werden. Die Ergebnisse der vorliegen-
den Untersuchung weisen darauf hin, daf§ das f-SEBS gegeniiber dem nf-SEBS
feiner in der iPP-Matrix verteilt ist und die -SEBS-Einschliisse im Mittel ge-
geniiber den nf-SEBS-Einschliissen kleiner sind. Das kann durch eine erhéhte
Wechselwirkung zwischen iPP- und f-SEBS-Molekiilketten im Gegensatz zu
nf-SEBS erklart werden. Eine feinere Verteilung des {-SEBS in der iPP-Matrix
fithrt zu einem grofleren Anteil an Grenzphasenvolumen und somit zu einer
Erhohung der Interdiffusion der Heterogenitiaten aufgrund des hoheren Anteils
an innerer Oberfliche. Die reaktiven Gruppen des f-SEBS koénnen zusétzlich
auch die Wechselwirkung mit den Heterogenitéten in der iPP-Matrix beein-
flussen.

Der Verlauf der Keimdichte M der iPP-Matrix als Funktion des SEBS-Gehalts
ist ein Hinweis auf einen méglichen Einflufl der Verteilung des SEBS in der
iPP-Matrix. Im folgenden wird der Einflul des SEBS auf die Keimdichte der
iPP-Matrix néher erlautert 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-Einschliisse haben einen relativ kleinen Durchmesser.
Dies fithrt zu einem groferen Anteil an innerer Oberfliche als eine schlechte
Durchmischung mit gréflerem Durchmesser der SEBS-Einschliisse. Eine grofie-
re innere Oberflache bedeutet einen gréferen Anteil an Grenzphasenvolumen,
durch das mehr Heterogenitéten aus der iPP-Phase in die SEBS-Phase eindif-
fundieren kénnen. Hohere Werte fiir M bei einer anderen SEBS-Konzentration
kénnen durch eine schlechtere Durchmischung des SEBS mit der iPP-Matrix
und somit mit einer Zunahme des Durchmessers der SEBS-Einschliisse erklart
werden. Aufgrund des zunehmenden Durchmessers gibt es einen geringeren
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Grenzphasenanteil, durch den die Heterogenitaten diffundieren kénnen.

Abhéangig vom SEBS-Typ zeigt sich ein unterschiedlicher Einflufl der Tempe-
raturabhangigkeit der Keimdichte M. Wie in Abb. 5.15 zu sehen, nimmt die
Keimdichte bei Zugabe von {-SEBS deutlich ab und zeigt bei 10 Gew.-% f-
SEBS ein Minimum. Jedoch ist die Temperaturabhédngigkeit der Keimdich-
te relativ gering. Im Gegensatz dazu zeigt M bei Zugabe von nf-SEBS eine
deutliche Temperaturabhangigkeit. Auch sind bei Zugabe von nf-SEBS die
M-Werte bei hoheren Kristallisationstemperaturen gegeniiber den M-Werten
bei Zugabe von f-SEBS niedriger. Erklart werden kann dies durch eine un-
terschiedlich starke Temperaturabhangigkeit der Segregation der in der iPP-
Matrix vorhandenen Heterogenitédten, abhidngig vom SEBS-Typ. Das SEBS
wird zwecks der Funktionalisierung in einem Losungsmittelsystem mit Mal-
einsdure behandelt [260]. Dieser Prozefl kann zu einem Auswaschen der Hete-
rogenitiaten aus der SEBS-Phase fithren. Wu et. al konnte zeigen, daf} die funk-
tionellen Gruppen ausschliellich in den EB-Block und nicht in den PS-Block
eingebaut werden [260]. Der Einbau reaktiver Gruppen kann zu einer Erhéhung
der Wechselwirkungen zwischen Heterogenitéten der iPP- und der SEBS-Phase
fithren. Treibende Kraft der Segregation der Heterogenititen ist die Differenz
der Grenzflichenenergien zwischen den Heterogenitaten und der sie umgeben-
den Schmelze der jeweiligen Komponente, hier iPP oder SEBS (f-SEBS oder
nf-SEBS) [246]. Beide Effekte, Auswaschen der Heterogenitaten wahrend der
Funktionalisierung und unterschiedliche Grenzflichenenergien aufgrund der
Funktionalisierung, fithren offensichtlich zu einer Erhohung der Interdiffusi-
on aus der iPP- in die f-SEBS-Phase sowie zu einer gegeniiber dem nf-SEBS
geringeren Temperaturabhangigkeit.

Bartzcak et. al fanden, dafl 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 Migrationsprozefl von Verunreinigungen aus der aP5-
Schmelze in die iPP-Matrix erklért. Zusétzlich sollte die aPS-iPP Grenzphase
eine nukleierende Wirkung fiir die iPP-Keimbildung besitzen. Lichtmikroskopi-
sche Aufnahmen zeigten, dafy der Durchmesser der aPS-Doménen bis 10 pm be-
tragt [93]. Das Phanomen der Nukleierungsaktivitiat der iPP/aPS-Grenzflache
wird durch die grofie Differenz der Grenzflachenenergien der beiden Phasen und
der daraus resultierenden schmalen iPP/aPS-Grenzphase erklart. In der vor-
liegenden Untersuchung wurde gezeigt, dafl 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-Einschliissen und der iPP-Matrix sowie durch
die Segregationsphédnomene der Heterogenitaten aus den S-Doménen des nf-

SEBS in die iPP-Matrix erklart werden.

Der Einflufy des SEBS auf die Keimdichte der iPP-Matrix und die Abhangigkeit
vom SEBS-Typ wird durch den in Abb. 6.11 dargestellten Verlauf der Satti-
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gungskeimdichte My bestatigt. Die nahezu konzentrationsunabhéngige Abnah-
me von My bei Zugabe von -SEBS wird durch die Segregation der Heteroge-
nitdten aus der iPP- in die SEBS-Phase erklart [246]. Bei 15 und 20 Gew.%
nf-SEBS nimmt M, stark zu. Dies wird durch die Segregation von Heteroge-
nitdten aus den S-Doméanen des nf-SEBS in die iPP-Matrix und die Ausbil-
dung scharfer iPP/PS-Grenzphasen an den Grenzen der SEBS-Doménen in
der iPP-Matrix und ihre nukleierende Wirkung erkléart [93]. Der unterschiedli-
che Verlauf von My weist auf unterschiedliche Grenzphasenwechselwirkungen
zwischen iPP und SEBS, abhéngig von der Funktionalisierung, hin. Die unter-
schiedlichen Einfliisse sind jedoch erst bei hohem SEBS-Gehalt und niedrigen

Kristallisationstemperaturen zu beobachten.
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Abb. 6.11: Extrapolierte Gréflen fiir das Blend iPP/SEBS als Funktion des SEBS-
Gehalts: a) Maximale Wachstumsrate der iPP-Sphérolithe G4, b) Séttigungs-
keimdichte My der iPP-Matrix, ¢) Aktivierungsenergie U* des Transportterms und
d) Produkt der Grenzflichenenergien oo, (O: f-=SEBS, O: nf-SEBS).

Im folgenden wird das Verhalten der Wachstumsrate G der iPP-Sphérolithe
bei Zugabe von SEBS diskutiert. Fiir hohe Kristallisationstemperaturen bleibt
(¢ nahezu konstant. Es ist gegeniiber dem reinen iPP keine Anderung festzu-
stellen. Es kann somit auf eine NichtbeeinfluBung der Grenzflichen zwischen
der iPP-Wachstumsfront und den in der Schmelze verteilten SEBS-Doménen
wahrend der sekundiren Keimbildung geschlossen werden. Dies wird auch
durch den nahezu konstanten Verlauf des Produkts der Grenzflachenenergi-
en oo, der iPP-Phase bestétigt, wie in Abb. 6.11 dargestellt ist. Es bestatigt
die Nichtmischbarkeit der beiden Komponenten [3, 176].



Ve 121111 T 1)ITIIUD 11 1 / [Sp DR D JN ERD P

Ergebnisse anderer Arbeitsgruppen ergaben eine konzentrationsabhéngige Ab-
nahme von (G bei Zugabe eines Elastomers, z.B. bei Polyisobutylen (PIB) [99,
261, 262]. Diese Konzentrationsabhiangigkeit war unter anderem abhangig vom
Molekulargewicht des PIB. Die Zugabe von niedermolekularem PIB (MW
~ 7-10*gmol™) fithrte zu einer Abnahme von (7, besonders bei geringem PIB-
Gehalt. Es wurde auch ein Verdréngen des PIB durch die iPP-Wachstumsfront
in intersphérolithische Bereiche beobachtet. Dies war um so ausgeprigter, je
héher der PIB-Gehalt war und nahezu unabhéngig von der Kristallisationstem-
peratur. Es wurde angenommen, daf} dieses Verhalten durch eine Mischbarkeit
von iPP und PIB in der Schmelze und eine Phasenseparation wahrend des
Kristallisationsprozesses der iPP-Matrix erklart werden kann [261]. Fiir PIB
mittleren Molekulargewichts (MW ~ 1,6 - 10°gmol™!) wurde unabhéngig von
der Kristallisationstemperatur eine Abnahme von G aufgrund der Verdréangung
der PIB-Einschliisse in die Sphéarolithengrenzen beobachtet. Die Zugabe von
hochmolekularem PIB (MW = 3,5 - 10°gmol™") zur iPP-Matrix zeigte eine
Verdréangung der PIB-Einschliisse in die Sphérolithengrenzen, aber auch in
interlamellare Bereiche [99, 262]. Mit zunehmender Kristallisationstempera-
tur wurde mehr PIB in die intersphérolithischen Bereiche gedrangt als in die
wachsende Sphérolithenstruktur eingebaut. Der konzentrationsabhéngige Ein-
flul von G bei Zugabe von PIB wurde durch eine partielle Mischbarkeit zwi-
schen PIB und iPP in der Schmelze und eine vom Molekulargewicht abhidngige
Verteilung und Verdrangung des PIB wihrend des Kristallisationsprozesses er-
klart. In einer anderen Untersuchung hatte die Zugabe von Ethylen-Propylen-
Kautschuk (EPR: Ethylen-Propylen Rubber) zu iPP auf die Wachstumsrate ¢
der iPP-Sphérolithe keinen Einflufl, G blieb nahezu konstant [263]. Die EPR-
Einschliisse wurden jedoch, abhéngig vom Molekulargewicht, von der iPP-
Wachstumsfront zum Teil in intersphéarolithische Regionen gedrangt. Dies war
fiir Proben, die bei hohen Temperaturen auskristallisierten, besonders ausge-
pragt. Die Abhéngigkeit vom Molekulargewicht wurde durch die unterschied-
lichen Schmelzviskositdten der beiden EPR-Typen erklért.

In der vorliegenden Untersuchung zeigt sich bei Zugabe von SEBS erst bei
niedrigen Kristallisationstemperaturen eine Abnahme von G. Die beobachtete
Konzentrationsabhéngigkeit des GG-Verlaufs entspricht jedoch nicht der zu er-
wartenden monotonen Abnahme mit zunehmendem SEBS-Gehalt, wie dies fiir
mischbare Systeme beobachtet wurde [71, 99]. Es wird aufgrund des Verhal-
tens bei hoheren Temperaturen (G' = const.) auf einen ungestérten Einbau der
SEBS-Einschliisse durch die iPP-Wachstumsfront geschlossen. Erst bei niedri-
gen Temperaturen tritt eine Abnahme der Wachstumsrate auf, die durch Ver-
driangungsprozesse der SEBS-Finschliisse oder diffusionsbedingte Reibungs-
effekte beim Massentransport der iPP-Molekiile zur Wachstumsfront erklart
werden kann. Diese Effekte sind abhangig von der Verteilung und der Grofie
der SEBS-Einschliisse. Die Beobachtung des Kristallisationsprozesses wahrend
der isothermen kristallisationskinetischen Experimente sowie die Analyse der
Diinnschnitte des Blends iPP/SEBS weisen jedoch keine dominierend inter-
sphérolithische Lokalisierung der SEBS-Einschliisse auf. Eine Mischbarkeit auf

molekularer Ebene wie im Falle iPP/PIB kann somit ausgeschlossen werden.
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Interessant ist die Abhédngigkeit des G-Verlaufs vom SEBS-Typ. Die Abnahme
von G fiir -SEBS ist nahezu konzentrationsunabhéngig, wahrend fiir nf-SEBS
bei 15 Gew.-% SEBS ein Minimum durchlaufen wird. Dies ist wiederum ein
Hinweis darauf, daf§ das f-SEBS aufgrund seiner Funktionalisierung besser in
der Matrix dispergiert ist und die kleineren SEBS-Einschliisse besser von der
1iPP-Wachstumsfront verdréangt werden koénnen.

In Abb. 6.11 sind die extrapolierte maximale Sphérolithenwachstumsrate
G ez, die Aktivierungsenergie U* fiir den Transportterm, das Produkt der
Grenzflichenenergien oo, sowie die Sattigungskeimdichte My dargestellt. Un-
abhéngig vom SEBS-Typ und -Gehalt nimmt G, ab. Eine Ausnahme ist
das Verhalten von (,,,, bei 15 Gew.-% SEBS. Dort nimmt (,,,, fiir -=SEBS
zu, fir nf-SEBS ab. Analog zur Abnahme von G,,,, verschiebt sich die zu-
gehorige Temperatur Tg,,,, zu héheren 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™ fiir den Transportterm zu, durchlauft bei 10 Gew.-% ein Maximum,
um mit zunehmendem SEBS-Gehalt wieder abzunehmen. Bei kleinem und
mittlerem SEBS-Gehalt bleibt oo, nahezu konstant und fallt mit zunehmen-
dem SEBS-Gehalt, unabhingig vom SEBS-Typ, auf einen Wert unterhalb dem
des reinen iPP. Jedoch sind die Abweichungen gegeniiber dem Ausgangswert
oo (1iPP) = 1,26107" J%m™* nur sehr gering. Die extrapolierten oo.-Werte
liegen, wie schon bei der Diskussion der Ausgangssysteme in Kapitel 6.1.2
erwahnt, im Bereich der Literaturwerte und kénnen als unabhédngig von der
Zugabe von SEBS angesehen werden. Der Wert von oo, weist somit auf eine na-
hezu konstante Grenzflichenenergie an der Wachstumsfront hin und bestatigt
so die fiir hohe Kristallisationstemperaturen gegebene Interpretation der un-
verdnderten grenzflichenthermodynamischen Gegebenheiten.

Wie kann das Verhalten der sekundaren Keimbildung der iPP-Matrix, d.h.
die Abnahme von G,,,, 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
Gmaz 720 niedrigeren Werten verschiebt sich parallel die dazugehorige Tempe-
ratur Tg,, ., zu hoheren Werten. Dies fithrt zur Schlufolgerung, dafi geméf
Gl. 4.6 der Einflul des diffusionskontrollierenden Terms schon bei hoéheren
Temperaturen einsetzt. Eine in der iPP-Matrix verteilte SEBS-Phase kann den
Massentransport der kristallisierenden iPP-Ketten durch die Ausbildung eines
Netzwerkes beeintréchtigen. Dies sollte sich im Verhalten des Transportterms,
wiein Abb. 6.11 dargestellt, bemerkbar machen. Die Zugabe von SEBS bewirkt
tatséachlich eine konzentrationsabhéngige Zunahme. Die starke Beeinflussung
der Wachstumsrate durch den diffusionsbestimmenden Term kann also durch
die feine Dispergierung der SEBS-Komponente in der iPP-Matrix erklart wer-
den. Diese Interpretation wird auch durch den Verlauf der Aktivierungsenergie
U* des Transportterms bestitigt”. Die Zugabe des SEBS fiihrt im Mittel zu ei-

“Ein U* analoger Wert, C1 R, konnte aus der Extrapolation fiir G4, bestimmt werden
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ner konzentrationsabhéngigen Zunahme der U*-Werte mit einem ausgeprégten
Maximum bei 10 Gew.-% SEBS. Dies ist bei Zugabe von -SEBS deutlicher,
was wiederum die Annahme der feineren Dispergierung des f-SEBS bestérkt.
Auch die von Martuscelli beschriebenen Verdrangungseffekte durch die Wachs-
tumsfront konnen zu einer Erniedrigung von G,,,,. fithren [99]. Jedoch gilt dies
in der vorliegenden Untersuchung nur fiir niedrige Kristallisationstemperatu-
ren. Eine iiberwiegend intersphéarolithisch 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 {-SEBS ist ein Hinweis auf eine gegeniiber 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 grofleren Anteil an Grenzpha-
senvolumen zur Folge, durch den mehr Heterogenitéten diffundieren kénnen.
Dies spiegelt sich auch im nichtisothermen Kristallisationsverhalten wider. Die
Peaktemperatur der Kristallisation 7, verschiebt sich zu niedrigeren Tempe-
raturen. Dies a3t auf ein verzogertes Einsetzen des Kristallisationsprozesses
schlieflen [258, 259]. Auch die Gesamtkristallisationsrate T. — T, nimmt durch
Zugabe von f-SEBS ab. Dies ist in Ubereinstimmung mit der Abnahme der
Keimdichte M sowie der héheren Kristallisationshalbwertszeit der isothermen
Kristallisationskinetik. Das Verhalten der charakteristischen Temperaturen der
iPP-Matrix bei Zugabe von nf-SEBS ist genau umgekehrt. Die Abnahme der
Differenz zwischen T, und der extrapolierten Onset-Temperatur 7. weist auf
eine Erhohung der Gesamtkristallisationsrate hin. Die isothermen kristallisati-
onskinetischen Ergebnisse zeigen, dafl bei hohem nf-SEBS-Gehalt und niedri-
gen Kristallisationstemperaturen die Keimdichte deutlich zunimmt. In diesem
Konzentrationsbereich verschiebt sich auch T}, zu hoheren Temperaturen. Dies
ist ein Hinweis auf eine gegeniiber dem reinen iPP, d.h. ohne SEBS, verbes-
serte Keimbildung. Die Erhéhung von T, — T, wahrend des nichtisothermen
Kristallisationsprozesses bei Zugabe von nf-SEBS spiegelt eine konzentrati-
onsunabhédngige Erhohung der Kristallisationsrate wider. Im Vergleich dazu
weisen die Verldufe der Kristallisationshalbwertszeit 5 bei Zugabe von -SEBS
und insbesondere nf-SEBS einen konzentrationsabhangigen Verlauf auf. Dies
macht den dominierenden Einflu} der Segregationsprozesse wahrend der iso-
thermen Kristallisation deutlich. Bei der nichtisothermen Prozeffiihrung be-
einflufft die nukleierende Wirkung der scharfen Phasengrenze zwischen iPP

und den Styrolblocke des nf-SEBS die Kristallisationsrate [93].

Das Auftreten getrennter Glasiibergangstemperaturen 7T, (iPP) und T,(SEBS)
der beiden Komponenten zeigt, dafl das Blend iPP/SEBS nicht mischbar ist.
Das Relaxieren der amorphen iPP- und SEBS-Phase weist auf eine Doménen-
grofle des in der iPP-Matrix fein verteilten SEBS von mindestens (5-10) nm
hin [46]. Lichtmikroskopische Abschiatzungen in der vorliegenden Untersu-

und 1st in den Tabellen im Anhang aufgefiihrt. Er zeigt dieselbe Tendenz auf.
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chung ergaben einen mittleren Durchmesser der SEBS-Einschliisse von ma-
ximal 2 pm. Die Zunahme der Glasiibergangstemperatur der SEBS-Phase
mit steigendem SEBS-Gehalt wird durch den zunehmenden mittleren Durch-
messer der SEBS-Doménen und der damit verbesserten Fixierung des SEBS-
Netzwerks durch die Styroldoméanen erklart. Mit steigendem SEBS-Gehalt ent-
mischt sich das SEBS in der iPP-Matrix zunehmend in den schon vorhan-
denen eigenen Doméanen. Der zunehmende Durchmesser der SEBS-Doménen
fithrt zu einer besseren Ausbildung der Netzwerkstruktur innerhalb der SEBS-
Einschliisse. Dies ist in Ubereinstimmung mit dem T,(SEBS)-Wert von reinem
SEBS, der gegeniiber den Glastlibergangstemperaturen des SEBS in den Blends
iPP/SEBS erst bei hoheren Temperaturen auftritt. Das reine SEBS kann quasi
als unendlich ausgedehnte SEBS-Doméne angesehen werden.

Die hoéhere Glasiibergangstemperatur des f-SEBS wird mit der Funktionali-
sierung des SEBS, d.h. dem Einbau reaktiver Gruppen in das SEBS, erklart.
Dadurch kann es zu intra- oder intermolekularen Wechselwirkungen zwischen
den einzelnen Molekiilketten der SEBS-Phase und auch zu einer Verbesserung
der Wechselwirkung zwischen SEBS und iPP kommen. Die Wechselwirkun-
gen, zum Beispiel Wasserstoffbriickenbindungen, fithren zu einer Erhéhung der
Glasiibergangstemperatur [64]-[67]. Wegen der Konstanz der Glasiibergang-
stemperatur der iPP-Matrix kann gefolgert werden, dafl neben der verbesserten
Wechselwirkung zwischen iPP und f-SEBS auch inter/intra-molekulare Wech-
selwirkungen der SEBS-Ketten untereinander die Erhohung der T,(f-SEBS)-

Werte bewirken.

Der beobachtete a-Relaxationsprozefl 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 Prozesse® sind
noch nicht vollstandig geklart [264]. Die Verschiebung der a-Relaxation zu
niedrigeren Temperaturen ist in Ubereinstimmung mit Untersuchungen des
Einflusses des SEBS auf das mechanische Verhalten der iPP-Matrix [168]. Es
zeigt sich, daBl bei Zugabe von SEBS die iPP-Matrix deutlich duktiler wird.
Der Prozef} des plastischen Flieflens wird begiinstigt, wie Untersuchungen zum
Zahigkeitsverhalten der Matrix zeigen. Weiteren Aufschlufl iiber den Einflufl
des SEBS auf das Relaxationsverhalten der iPP-Matrix zeigt der Verlauf der
mittleren Aktivierungsenergie AH* der $-Relaxation der iPP-Matrix. In dem
nichtmischbaren Blend iPP/SEBS wird zunéchst keine Beeinflussung von A H*
durch die Zugabe von SEBS erwartet. Die bisherige Interpretation der Resul-
tate weist darauf hin, dal das SEBS fein verteilt in Einschliissen 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
Styroleinschliisse fithrt zu einer Erhohung der mittleren Aktivierungsenergie

fiir die Relaxation. Je feiner die SEBS-Komponente in der iPP-Matrix verteilt

8Es wird davon ausgegangen, dafl Molekularbewegungen der in den Kristalliten befindli-
chen Molekiilketten, gekoppelt zu einer Relaxation des amorphen Ubergangsbereichs an den
Kristallitdeckflachen mit eine Rolle spielen.
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ist, desto starker sollte sich der Effekt bemerkbar machen. Der konzentrations-
abhdngige Verlauf von AH* ist ein Indiz dafiir.

Die Ergebnisse der Weitwinkelréntgenstreuung zeigen, dafl trotz Zugabe von
SEBS das iPP in der monoklinen a-Modifikation auskristallisiert. Die charak-
teristischen Reflexe der S-Modifikation werden nicht registriert. In Abb. 6.12
ist der lineare Kristallanteil X;, der Volumen-Kristallanteil X. und der theo-
retische Kristallanteil X! des Blends iPP/SEBS gezeigt. Der Volumen-
Kristallanteil nimmt mit zunehmendem SEBS-Gehalt ab, da das SEBS amorph
ist und der Anteil an kristalliner Phase in der iPP-Matrix durch Zugabe von
SEBS nicht beeinflufit wird. Es ist gezeigt worden, daf} eine Korrelation zwi-
schen X, und S existiert [195]. Das wird in der vorliegenden Untersuchung
bestétigt. Durch Zugabe von SEBS nimmt X. in dem Blend iPP/SEBS ab
und S zu, da die amorphe iPP-Phase wegen des niedrigeren Kristallanteils im
Blend starker relaxieren kann. Der lineare Kristallanteil X; der iPP-Matrix
bleibt trotz Zugabe von SEBS im Mittel konstant. Das zeigt, dafl die innere
Struktur der Lamellencluster durch die Zugabe des SEBS nicht gestort wird.
Die interlamellaren Zwischenrdume zwischen den Lamellenstapeln sind nur
vom iPP aufgefiillt.
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Abb. 6.12: Innerer Kristall-Anteil X; (O), Volumenkristall-Anteil X, (O) und er-
warteter Kristallanteil X**° (— — —) a) fiir das Blend iPP/f-SEBS und b) iPP /nf-
SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

Die Konstanz von X; weist somit auf eine ungestorte Ausbildung der lamella-
ren Uberstruktur hin. Die trimodale Lamellenclusterstruktur der iPP-Matrix
wird trotz Zugabe von SEBS aufgelést. Das ist unabhéngig vom SEBS-Gehalt
oder -Typ und insofern bemerkenswert, da einige Untersuchungen gezeigt ha-
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ben, daf} ab einem bestimmten kritischen Anteil an SEBS in einer Polymerma-
trix eine co-kontinuierliche Uberstruktur ausgebildet wird [269]. Elektronen-
mikroskopische Aufnahmen zeigten, daf fiir das Blend Polyetherester/SEBS
bei Zugabe von 20 Gew.-% SEBS eine co-kontinuierliche Phasenstruktur ent-
steht. Die co-kontinuierliche Morphologie war jedoch nur fiir die abgeschreckten
Proben stabil, ein Aufheizen der Proben oder ein Schmelzpressverfahren mit
langsamer Abkiihlrate fithrte nachtraglich zu einer iiberwiegend in der PBTB-
P(OTM)T-Matrix dispergierten SEBS-Phase. Fiir 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 bestatigt 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 beschiftigten sich ebenfalls mit dem Einflufl 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 Beeinflussung der Ausbildung der Lamellenstruktur der
iPP-Matrix geschlossen. Mit Hilfe des Kristallanteils der Proben wurde ein
Maf fiir die mittlere Lamellendicke abgeschétzt. Die Ergebnisse wurden so in-
terpretiert, dal die Lamellendicke abnimmt und die interlamellaren Bereiche
zunehmen. Als Grund fiir die Zunahme der zwischenlamellaren Bereiche wurde
die Lokalisierung eines geringen Anteils iberwiegend niedermolekularen EPRs
in diesen Bereichen angesehen, der mit der amorphen iPP-Phase durchmischt
sein soll. Aufgrund von elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurde je-
doch eine liberwiegende Lokalisierung des EPR in interfibrillaren Bereichen
vermutet [270].

Auch in der vorliegenden Untersuchung dndern sich die lamellaren Dicken und
die interlamellaren Abstande der iPP-Matrix leicht. So nimmt die experimen-
telle Langperiode zunachst 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 Beeinflussung der sekundaren Kristallisationsprozesse durch
die fein verteilte SEBS-Phase als Ursache fiir 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 sind®.

Durch die Zugabe von SEBS nehmen die lateralen Ausdehnungen der streu-
enden Strukturen, hier die Lamellencluster, senkrecht zum Primérstrahl ab.
Dies wird aus der Abnahme des Streumassenradius rg ersichtlich. Auch die
Ausdehnung der Mosaikblockgréfle Dy1p nimmt mit Zugabe von SEBS ab, wie
in Abb. 6.13 gezeigt. Durch Zugabe von SEBS wird auch der Gitterstérungs-

9 Aufgrund des anionischen Polymerisationsprozeesses hat SEBS einen Polydispersitits-
grad nahe 1. Es besitzt eine sehr enge Molekulargewichtsverteilung, dies schliefit einen nen-
nenswerten Anteil niedermolekularen SEBS aus.
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parameter gr; beeinflufit, er nimmt zunéchst ab, um mit zunehmendem SEBS-
Gehalt wieder anzusteigen. Dies unterstiitzt die Vermutung, dafl durch die
Zugabe von SEBS die sekundéren Kristallisationsprozesse beeinflufit werden
und somit eine Auswirkung auf die Mikrostrukturparameter der iPP-Matrix
zu beobachten ist. Die qualitative Clusterstruktur der iPP-Matrix bleibt erhal-
ten. Fine Lokalisierung des SEBS in die interlamellaren Zwischenbereiche der
iPP-Lamellencluster kann ausgeschlossen werden. SEBS ist in der iPP-Matrix
in eigenen Doménen entmischt.

14 4 PP HSEBS ippmfsERs [
o e - i R
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- 5
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Abb. 6.13: Mosaikblockgrofie Dyjo in (110)-Richtung sowie Gitterstérungspara-
meter gy fiir die iPP-Struktur als Funktion des SEBS-Gehalts (DI nach Hose-
mann: O, DY, nach Scherrer: O, grr: ).

In Abb. 6.14 sind verschiedene mogliche Morphologien fiir das Blend
iPP/SEBS schematisch dargestellt. Die dominierende Morphologie ist sowohl
abhéngig von der Mischbarkeit der Komponenten als auch von auftretenden
Segregationsphdnomenen. Die amorphe Komponente SEBS kann wahrend des
Kristallisationsprozesses durch die Wachstumsfront der iPP-Matrix verdrdngt
werden. Dadurch kénnen im Prinzip drei moégliche Morphologien entstehen:
interlamellar, interfibrillar oder intersphérolithisch. Ist die Diffusion der nicht-
kristallinen Komponente langsam und/oder die Wachstumsrate hoch, kann
die nichtkristalline Komponente fiir mischbare Blends in interlamellare Be-
reiche, fiir nichtmischbare Blends interfibrillar eingeschlossen werden. Ist die
Diffusion schnell und/oder die Wachstumsrate niedrig, kann die nichtkristalli-
sierfédhige Komponente aus den lamellaren Regionen herausdiffundieren und es
entsteht eine intersphérolithische Struktur [271]. Die resultierende Morpholo-
gie ist also neben der Mischbarkeit bzw. Nichtmischbarkeit der Komponenten
von mehreren Faktoren abhéngig: der Wechselwirkungen zwischen den Ketten-
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segmenten der Komponenten, der Diffusionsgeschwindigkeit der nichtkristal-
lisierfahigen Komponente und der Ausbreitungsgeschwindigkeit der Kristalli-
sationsfront. Wenn die Segmentwechselwirkungen zwischen den unterschied-
lichen Molekiilketten relativ schwach sind, werden die letzten beiden Effekte
dominieren.

nm-Bersich pum-Bereich Wm-Bereich
a) ) )

Abb. 6.14: Verschiedene Moglichkeiten der Lokalisation der Minorkomponente A in
einem heterogenen Polymerblend A/C: a) interlamellar, b) intersphirolithisch und
¢) interfibrillar.

Die Diffusionsrate der SEBS-Kompomente wurde nicht direkt gemessen. Wohl
konnte durch zyklisches Tempern und Auskristallisieren festgestellt werden,
dafl die Segregation der grofleren SEBS-Finschliisse mit einem Durchmesser
von ca. 2 pm, 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 Diffusi-
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 iiberwiegend intersphérolithi-
sche Lokalisierung des SEBS. Die Resultate der vorliegenden Untersuchungen
zeigen, dafl das SEBS tiberwiegend interfibrillar in der iPP-Matrix verteilt ist.

6.2.1 Zusammenfassung

Das durch Zugabe von SEBS beeinflusste Kristallisationsverhalten sowie die
Auswirkungen auf die Uberstrukturausbildung der iPP-Matrix in den Blends
iPP/SEBS konnte erklart werden. Ursache der Beeinflussung der Keimbildung
der iPP-Matrix sind Segregationseffekte wahrend des Kristallisationsprozes-
ses sowie eine unterschiedlich feine Verteilung des SEBS, abhdngig von der
Funktionalisierung.
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Die Ergebnisse der isothermen Kristallisationskinetik der iPP-Matrix der
Blends iPP/SEBS zeigen eine komplexe Beeinflussung der Keimdichte M,
abhingig von der Verteilung des SEBS in der iPP-Matrix und der Funktio-
nalisierung des SEBS, auf:

e Die Abnahme der Keimdichte M und die Zunahme der Keimbildungs-
halbwertzeit ¢,, wird durch Segregationseffekte zwischen der iPP-Matrix
und der SEBS-Phase erklart. Heterogenitédten diffundieren aus der iPP-
in die SEBS-Phase hinein. Trotz der Segregationseffekte an der Grenz-
phase der beiden nichtmischbaren Komponenten und der daraus resul-
tierenden geringeren Keimdichte fiir die iPP-Matrix bleibt die primére
Keimbildung in dem beobachteten Temperaturbereich eine heterogene,
sporadische Keimbildung.

Der unterschiedliche Verlauf der Keimdichte M der iPP-Matrix, abhéngig vom
SEBS-Typ, wird durch die Funktionalisierung des SEBS erklart:

e Durch die Funktionalisierung des EB-Blocks des SEBS wird die Wechsel-
wirkung zwischen iPP und SEBS verbessert. Dies erméglicht eine bessere
Dispergierung des f-SEBS in der iPP-Matrix und im Mittel einen klei-
neren Durchmesser der f-SEBS-Einschliisse. Dadurch besitzt das Blend
iPP/f-SEBS gegeniiber dem Blend iPP /nf-SEBS einen groeren Anteil an
Grenzphasenvolumen und somit mehr innere Grenzflichen, durch die die
Heterogenitaten diffundieren konnen. Das erklart die gegeniiber iPP /nf-

SEBS geringere Keimdichte M in dem Blend iPP /f-SEBS.

e Durch das Verfahren zur Funktionalisierung des SEBS werden aus dem
f-SEBS Heterogenitaten ausgewaschen. Das macht sich in dem Blend
iPP/f-SEBS durch einen stérkeren Konzentrationsgradienten und somit
eine erhéhte Diffusion von Heterogenitaten aus der iPP- in die -SEBS-
Phase bemerkbar. Das erklart ebenfalls die geringe Keimdichte fiir das
Blend iPP/{-SEBS.

e Die hohere Keimdichte bei Zugabe von nf-SEBS wird durch die Aus-
bildung der iPP/S-Grenzphasen an den iPP- und SEBS-Phasengrenzen
erklart.

Die DTA-Ergebnisse bestéatigen das aufgestellte Konzept der Beeinflussung des
Kristallisationsverhaltens des iPPs durch Zugabe von SEBS:

o Die Verringerung der Schmelztemperatur T]fw bei Zugabe von {-SEBS
sowie die Konstanz von T]fw bei Zugabe von nf-SEBS weisen auf eine
gegeniiber nf-SEBS bessere Verteilung des {-SEBS in der iPP-Matrix
hin.
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o Die gegeniiber nf-SEBS feinere Verteilung des {-SEBS in der iPP-Matrix
fithrt zu einer Verringerung der Gesamtkristallisationsrate sowie einer
Verringerung der Kristallisationstemperatur 7),. Die Erhéhung von T,
bei Zugabe von nf-SEBS wird durch die nukleierende Wirkung der scharf
ausgepragten Phasengrenze iPP/S erklart.

Das Blend iPP/SEBS stellt innerhalb des untersuchten Konzentrationsbereichs
ein nichtmischbares System dar. Es wird sowohl fiir SEBS als auch iPP die
jeweilige Glasiibergangstemperatur gemessen:

o Die Glasiibergangstemperatur der SEBS-Phase nimmt mit zunehmen-
dem SEBS-Gehalt, jedoch unabhéngig vom SEBS-Typ, zu. Das wird
mit dem zunehmendem Durchmesser der SEBS-Einschliisse mit steigen-
dem SEBS-Gehalt erklért. Die T,-Werte des f-SEBS liegen aufgrund der
erhbhten Wechselwirkungen zwischen iPP und f-SEBS gegeniiber den
Wechselwirkungen zwischen iPP und nf-SEBS oberhalb der T, (nf-SEBS)-
Werte.

Die Zugabe von SEBS hat keinen Einfluf} auf die kristalline Phase der iPP-
Matrix:

e Das iPP kristallisiert in der fiir diesen Temperatur- und Druckbereich
typischen a-Modifikation 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 unbeeinfluit. Dies weist auf die un-
gestorte Ausbildung der Lamellenstruktur hin. Die Auflésung der trimodalen
Clusterstruktur fir die iPP-Matrix, unabhédngig von SEBS-Gehalt oder -Typ,
bestatigt dies:

e Durch die iiberwiegend interfibrillare Verteilung des SEBS in der iPP-
Matrix bleibt die lamellare Uberstruktur der iPP-Matrix qualitativ un-
beeinfluBt, kleine quantitative Anderungen in den lamellaren und inter-
lamellaren Abstanden sind die Konsequenz sekundérer Kristallisations-
prozesse.
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6.3 Ternire Blends iPP/PE/SEBS

Zunéchst werden die Ergebnisse der isothermen Kristallisationskinetik fiir die
terndren Blends iPP/PE/SEBS diskutiert. Das durch die Segregationseffekte
der Heterogenititen beeinflufite Keimbildungsverhalten der iPP-Matrix und
die dadurch verédnderte Keimdichte spiegeln sich in den Werten fiir die Keim-
bildungshalbwertzeit ¢,,, die Keimdichte M und den Avrami-Exponenten n
wider. Durch die Zugabe von 5 Gew.-% f-SEBS zu iPP/LLDPE erhoht sich
die Keimbildungshalbwertzeit ¢,,, und die Werte fiir die Keimdichte M nehmen
ab. Der Wert fiir den Avrami-Exponenten n erhéht sich von n=2,5 auf n=3,0.
Dies fiihrt jedoch nicht zu einer qualitativen Anderung des Keimbildungspro-
zesses, sondern ist eine Konsequenz der verdnderten Wachstumsdimensionen
von dominierend dreidimensional zu dominierend zweidimensional. Dies wird
im folgenden erldutert'®. Durch die niedrige Keimdichte entspricht der mittlere
Spharolithendurchmesser der Schichtdicke der untersuchten Proben. Es wird
iiberwiegend zweidimensionales Kristallwachstum beobachtet. Gemaf den iso-
thermen kristallisationskinetischen Modellen betragt der Avrami-Exponent fiir
das zweidimensionale Kristallwachstum und thermische Keimbildung n=3 und
fiir athermische Keimbildung n=2 [78]. Der experimentell bestimmte Avrami-
Exponent n zeigt, dal durch die Segregationseffekte die Heterogenitéten in der
iPP-Phase so stark abnehmen, daf} eine iiberwiegend zweidimensionale hete-
rogene sporadische Keimbildung vorherrscht. Analog 148t sich das Verhalten
in dem Blend iPP/HDPE bei Zugabe von 5 Gew.-% {-SEBS erklaren. Hier
ist fiir die Keimdichte M ein Maximum und fiir den Avrami-Exponenten n
ein Anstieg von n=2 auf n=3 zu beobachten. Durch die hohe Keimdichte ist
nun der mittlere Sphéarolithenradius im Mittel kleiner als die Schichtdicke des
Films der untersuchten Blends. Es wird dreidimensionales Wachstum 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 fiir alle Blends
iPP/PE/SEBS, unabhingig vom SEBS- und PE-Typ, eine dominierend hete-

rogene sporadische Keimbildung.

Der Verlauf der Sattigungskeimdichte My zeigt gut das segregationsabhéngige
Verhalten des Keimbildungsprozesses fiir die Blends iPP/PE/SEBS. Dies ist
Abb. 6.15 dargestellt. Die Sattigungskeimdichte My ist abhdngig vom -SEBS-
Gehalt und PE-Typ. Fiir das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS durchlauft My bei
5 Gew.-% f-SEBS ein Minimum, um mit steigendem SEBS-Gehalt leicht zu-
zunehmen. Die Sattigungskeimdichte My fiir das Blend iPP/LLDPE/{-SEBS
ist jedoch niedriger als fiir das Ausgangsblend iPP/LLDPE. Fiir das Blend
iPP/HDPE/SEBS durchlauft My bei 5 Gew.-% f-SEBS ein Maximum und

0Auf die Beziehung zwischen Schichtdicke d und mittlerem Sphérolithenradius » bei
der isothermen Kristallisationskinetik wird in einer anderen Untersuchung niher eingegan-
gen [170]. Durch Einfithrung 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-
tionseffekte von Heterogenitidten die Ursache der Abnahme der Keimdichte
der iPP-Matrix sind, so kann eine feiner verteilte PE- oder SEBS-Phase auf-
grund des héheren Anteils an Grenzphasenvolumen auch mehr Grenzflache fiir
die Diffusion zur Verfiigung stellen. Lichtmikroskopische Untersuchungen der
Diinnschnitte ergaben, dafl der mittlere Durchmesser D der HDPE-Einschliisse
grofler als der der LLDPE-Einschliisse ist (siehe Abb. 5.44). Dies weist auf eine,
gegeniiber dem LLDPE, schlechtere Verteilung der HDPE-Phase in der iPP-
Matrix hin und fithrt zu einer geringeren inneren Oberflache, durch welche die
Diffusion der Heterogenitiaten stattfinden kann. Die Zugabe von {-SEBS fiihrt,
unabhéngig vom PE-Typ zu einer Abnahme des mittleren Durchmessers der

PE-Einschliisse.
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Abb. 6.15: Sittigungskeimdichte My der iPP-Matrix fiir die Blends iPP/PE/SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts: a) iPP/LLDPE/SEBS, b) iPP/HDPE/SEBS (O: -
SEBS, O: nf-SEBS).

Der Verlauf der Sattigungskeimdichte My als Funktion des f-SEBS-Gehalts ist
durch die konstante Abnahme der mittleren Grofle der PE-Einschliisse und die
Verteilung der SEBS-Doménen zu erkléren. Die Abnahme von M, im Blend
iPP/LLDPE/SEBS bei Zugabe von {-SEBS wird durch die Segregation der He-
terogenitaten aus der iPP-Matrix erklart. Das Minimum bei 5 Gew.-% -SEBS
weist auf eine feine Verteilung der SEBS-Phase in der iPP-Matrix hin. Mit
steigendem SEBS-Gehalt werden im Mittel die SEBS-Doménen gréfler und der
Anteil des in der iPP/PE-Grenzphase lokalisierten SEBS nimmt zu. Es steht
somit weniger Grenzphasenanteil in der iPP-Matrix fiir Diffusionsprozesse zur
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Verfiigung. Als Konsequenz nimmt My mit zunehmendem f-SEBS-Gehalt zu,
bleibt jedoch deutlich unterhalb des Wertes fiir das Blend iPP/LLDPE. Analog
1483t sich der Verlauf von My fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS als Funktion des
{-SEBS-Gehalts erkléren. Die HDPE-Phase bildet in der iPP-Matrix im Ver-
gleich zum LLDPE grofiere Einschliisse. Zugabe von 5 Gew.-% {-SEBS fiihrt
wegen der Bildung von SEBS-Finschliissen in der iPP-Matrix zu zusétzlichem
Grenzvolumen, durch das Diffusionsprozesse stattfinden kénnen. Der Anstieg
von My zeigt, dafl sowohl SEBS als auch HDPE relativ grofie Einschliisse in der
iPP-Matrix bilden und eine geringere Diffusion der Heterogenitédten stattfindet.
Dies korreliert mit dem beobachteten Anstieg des Durchmessers D(HDPE) der
HDPE-Einschliisse in der iPP-Matrix fiir niedrigen {-SEBS-Gehalt. Mit zuneh-
mendem {-SEBS-Gehalt nimmt die Sattigungskeimdichte My ab, hier ist auch
eine Abnahme der D-Werte zu beobachten. Somit ist die Abnahme des Durch-
messers der PE-Einschliisse mit steigendem {-SEBS-Gehalt eine Erklarung fiir
die Abnahme von My. Die My-Werte in dem Blend iPP/HDPE/{f-SEBS lie-
gen immer oberhalb der My-Werte de Blends iPP/LLDPE/f-SEBS. Dies lafit
auf eine feinere Dispergierung der LLDPE-Phase gegeniiber der HDPE-Phase
in der iPP-Matrix schlieflen. Eine unterschiedliche Differenz der Grenzflachen-
energien zwischen den jeweiligen Komponenten iPP und SEBS mit LLDPE
sowie HDPE ist theoretisch moglich, aufgrund der gleichen chemischen Struk-
tur der PE-Typen aber unwahrscheinlich. Dies wird durch den in Abb. 6.17
dargestellten Verlauf des Produktes der Grenzflichenenergien oo, bestatigt.
Durch Zugabe von f-SEBS bleibt oo., unabhéngig von PE-Typ und SEBS-

Gehalt, nahezu konstant.

Wenn man neben der Dispergierung der SEBS-Phase in der iPP-Matrix noch
eine mogliche Anreicherung des SEBS in dem Grenzphasenvolumen zwischen
iPP und PE beriicksichtigt, andert sich das in der iPP-Matrix vorhandene
Grenzphasenvolumen ebenfalls. Eine gegeniiber dem HDPE feiner verteilte
LLDPE-Phase bietet mehr Grenzphasenvolumen zwischen iPP und PE. In
diesem Grenzphasenvolumen kann das SEBS lokalisiert sein und fiithrt zu einer
Vergroflerung des Grenzphasenvolumens zwischen den beiden nichtmischba-
ren Komponenten iPP und PE. Eine iiberwiegende Lokalisierung des SEBS
in der Grenzphase iPP/PE hat eine Abnahme des SEBS/iPP- Grenzphasen-
volumens zur Folge, kann aber aufgrund vertraglichkeitsmachender Wechsel-
wirkungen zwischen iPP und PE zu einer Verkleinerung des Durchmessers der
PE-Einschliisse fithren. Eine signifikante Verkleinerung der D-Werte fiir die
PE-Einschliisse ist, wie schon erwdhnt, nicht zu beobachten. Jedoch 1t sich
die Lokalisierung eines Anteils SEBS an der Grenzphase nicht ausschlieflen. Es
wird somit von einer dominierend in der iPP-Matrix entmischten SEBS-Phase
und nur von einem in geringem Mafle in der Grenzphase lokalisiertem SEBS
ausgegangen.

Die Zugabe von nf-SEBS fiihrt fiir beide PE-Typen zu einer Erhéhung der
Séattigungskeimdichte My. Der sehr starke Anstieg mit zunehmendem nf-SEBS-
Gehalt ist nicht allein mit einer verédnderten Dispergierung des nf-SEBS in
der iPP-Matrix zu erkldren. Ebenso kann die scharf ausgebildete Grenzphase
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zwischen iPP und den nf-SEBS-Finschliissen, wie schon bei den bindren Blends
iPP/nf-SEBS dargelegt, eine nukleierende Wirkung haben. In der Literatur
wurde z.B. auf die nukleierende Wirkung der scharf ausgebildeten Grenzflache
zwischen iPP und PS hingewiesen [93]. Ebenso wie fiir das f-SEBS kann auch
fiir das nf-SEBS eine dominierende Lokalisierung in der iPP/PE Grenzphase
ausgeschlossen werden. Die lichtmikroskopischen Untersuchungen zeigen aber,
dafl die Abnahme der Durchmesser der PE-Einschliisse bei Zugabe von nf-
SEBS grofer als bei Zugabe von {-SEBS ist. Gegentiber 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 Einflufl des SEBS auf die Wachstumsrate G der iPP-
Matrix in den Blends iPP/PE/SEBS diskutiert. Wie in Abb. 5.29 gezeigt,
bleibt fiir hohere Kristallisationstemperaturen die Wachstumsrate GG bei Zu-
gabe von SEBS nahezu konstant. Dies zeigt, daf} in diesem Temperaturbereich
kein Einflu} auf den Anlagerungsprozefl an der iPP-Wachstumsfront festzu-
stellen ist. Die kristallisierenden iPP-Ketten diffundieren in der Schmelze un-
gehindert an die Wachstumsfront, ein Einfluf} auf grenzflichenthermodynami-
sche Groflen kann ausgeschlossen werden [176]. Der Verlauf von (7 zeigt jedoch
bei der niedrigsten Kristallisationstemperatur T = 400 K einen vom PE- und
SEBS-Typ abhédngigen Verlauf. Dies spiegelt sich auch in dem in Abb. 6.16
dargestellten Verhalten der maximalen Wachstumsrate G, ,, der iPP-Sphéro-
lithe fiir die Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts wider. Ein
Vergleich von Abb. 5.29 mit Abb. 6.16 zeigt, dal die geméf Gl. 4.6 extrapolier-
ten (.- Werte die gleiche Tendenz aufweisen wie die experimentell bestimm-
ten G-Werte bei der niedrigsten Kristallisationstemperatur. Der Verlauf der
G nar-Werte zeigt also den Einflul des SEBS und des PEs auf die kinetischen

Prozesse wihrend des Wachstumsprozesses.

Am einfachsten ist das Verhalten von G,,,, bei Zugabe von f-SEBS zu er-
klaren. Wie schon in Kapitel 2 dargelegt, sollte sich die Wachstumsrate in
einem nichtmischbaren mehrkomponentigen System nicht &ndern. Genau die-
ses Verhalten ist fiir die Blends iPP/PE/f-SEBS bei Zugabe von f-SEBS zu
beobachten. Die Anderung von G4, bei Zugabe von nf-SEBS widerspricht
scheinbar der Nichtbeeinflussung der Wachstumsrate in nichtmischbaren mehr-
komponentigen Polymersystemen. In den bindren Blends iPP/SEBS war, un-
abhéngig vom SEBS-Typ, eine Abnahme von G,,,, zu beobachten. Dies wurde
durch die lokale Ausbildung eines SEBS-Netzwerks der fein verteilten SEBS-
Einschliisse erklart. Dadurch kann der Massentransport von iPP-Ketten an
die Wachstumsfront behindert werden. Ferner kénnen die fein verteilte SEBS-
Phase sowie die PE-Einschliisse die Wachstumsrate durch Verdrangungsspro-
zesse verdndern. Je kleiner die mittleren PE- bzw. SEBS-Einschliisse sind, d.h.
je feiner die Minorphasen in der iPP-Matrix verteilt sind, desto deutlicher ist
der Effekt ausgepragt [100, 99]. Eine Abnahme von G, ist auch fiir das Blend
iPP/HDPE /nf-SEBS zu beobachten. Warum bleibt ., jedoch unbeeinflufit
bei Zugabe von f-SEBS, obwohl {-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 ,,,, der iPP-Sphirolithe fiir die
Blends iPP/PE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts: a) iPP/LLDPE/SEBS,
b) iPP/HDPE/SEBS (O: £-SEBS, O: nf-SEBS).

den iPP- und SEBS-Ketten erhéht. Dies kann ein Verdrdngen der f-SEBS-
Einschliisse durch die iPP-Wachstumsfront bei niedrigen Kristallisationstem-
peraturen unterdriicken.

Eine Erklérung fiir die Zunahme der maximalen Sphérolitenwachstumsge-
schwindigkeit G, bei Zugabe von nf-SEBS fiir das Blend iPP/LLDPE/nf-
SEBS kann nicht eindeutig gegeben werden. Wie in Kapitel 2 erlautert, wird
die Wachstumsrate G durch die Schmelztemperatur Ty, und die Glasiiber-
gangstemperatur 7, der iPP-Matrix mit beeinfluflt. Nimmt 7, der iPP-Matrix
ab, so nimmt G aufgrund der gestiegenen molekularen Mobilitat der kristalli-
sierfahigen Ketten zu. Umgekehrt nimmt G bei Zunahme von T, ab, da nun die
Segmentmobilitat abnimmt [103]. Die Zugabe von f-SEBS fiihrt in dem Blend
iPP/LLDPE/SEBS gegeniiber der Zugabe von nf-SEBS zu hoheren Glasiiber-
gangstemperaturen fiir die iPP-Phase. Im Gegensatz dazu fithrt die Zugabe von
nf-SEBS in dem Blend iPP/HDPE/SEBS gegeniiber der Zugabe von f-SEBS
zu hoheren T,(iPP)-Werten. Somit kénnen die unterschiedlichen Tendenzen
von (., in den Blends iPP/LLDPE/SEBS im Prinzip erklart werden. Die
starkere Abnahme der Segmentmobilitét der kristallisierfédhigen iPP-Ketten an
der Wachstumsfront fiihrt fiir das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS gegeniiber dem
Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS zu niedrigeren G,,,,-Werten. Die iPP-Ketten be-
sitzen in dem Blend iPP/HDPE/nf-SEBS wegen der Zunahme der Glasiiber-
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gangstemperatur der iPP-Phase eine niedrigere Segmentmobilitdt und somit
gegeniiber dem Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS eine niedrigere Wachstumsrate.
Die in den Abb. 5.29 und 6.16 dargestellten Anderung von GG bzw. (G4, sind
jedoch kein Hinweis auf eine mégliche Mischbarkeit von iPP mit SEBS oder PE
auf molekularer Ebene. In mischbaren Blends mufl aufgrund des Verdiinnungs-
effektes des kristallisationsfahigem Materials mit der mischbaren Komponente,
in unserem Fall SEBS oder PE, bei der kritischen sekundéren Keimbildungsar-
beit AG? ein zusétzlicher Term beriicksichtigt werden. Die Wachstumsrate ¢
wird dann durch Gl. 2.23 bzw. Gl. 2.24 beschrieben. Im Falle der Mischbarkeit
der Komponenten sollte also (¢ unter anderem eine Funktion des iPP-Gehalts
sein und mit zunehmendem SEBS-Gehalt monoton abnehmen. Dies wird in
der vorliegenden Untersuchung fiir G, nicht beobachtet, die Anderungen

sind nahezu unabhéangig vom SEBS-Gehalt.

Abb. 6.17 zeigt den Verlauf des Produkts der Grenzflichenenergien oo, als
Funktion des SEBS-Gehalts. Die Zugabe von f-SEBS hat, unabhéngig vom
PE-Typ sowie der SEBS-Konzentration, nahezu keinen Einflufl auf den Ver-
lauf von oo.. Die Zugabe von nf-SEBS fithrt zu sehr geringen Anderungen,
oo, kann aber im Mittel als konstant angesehen werden. Dies bestétigt die
Nichtbeeinflussung der grenzflichenthermodynamischen Verhéltnisse bei Zu-
gabe von SEBS. Die extrapolierten kristallisationskinetischen Groflen sind im

Anhang in den Tabellen A.29 bis A.35 aufgelistet.

Die Diskussion der isothermen kristallisationskinetischen Frgebnisse fiir die

terndren Blends iPP/PE/SEBS zeigt, daf:

o das f-SEBS sich gegeniiber dem nf-SEBS feiner in der iPP-Matrix verteilt,

o die Funktionalisierung zu einer anderen Ankopplung der SEBS-Phase an

die iPP-Phase fiihrt,

o die Erhohung der Keimdichte des iPP durch Zugabe von nf-SEBS durch
die keimbildende Wirkung der PS-iPP-Grenzflichen an der iPP-nf-SEBS

Grenzphase in der iPP-Matrix verursacht wird,

e unterschiedliche kinetische Effekte an der iPP/SEBS-Grenzphase,
abhingig von der Funktionalisierung des SEBS, die Keimbildung beein-
flussen.

Die Ergebnisse der DTA-Untersuchungen stiitzen das aufgrund der isother-
men kristallisationskinetischen Ergebnisse entwickelte Konzept der Rolle des
SEBS in den Blends iPP/PE/SEBS. Die Abnahme der Schmelztemperatur
T der iPP-Matrix in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS bei Zugabe von {-SEBS
ist ein typisches Phanomen der Schmelzpunkterniedrigung und weist auf die
feine Verteilung des f-SEBS in der iPP-Matrix hin. Die Abnahme von T]fw ist
bei Zugabe von nf-SEBS nicht so stark ausgeprigt. Auch die vom SEBS-Typ
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Abb. 6.17: Produkt der Grenzflichenenergien oo, fiir die Blends iPP/PE/SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts: a) iPP/LLDPE/SEBS, b) iPP/HDPE/SEBS (O: -
SEBS, O: nf-SEBS).

abhingige Anderung der Peaktemperatur der Kristallisation T, weist auf eine
feinere Verteilung des f-SEBS gegeniiber dem nf-SEBS in der iPP-Matrix hin.
Die Verschiebung von T}, zu niedrigeren Temperaturen bei Zugabe von {~-SEBS
ist ein Indiz fiir eine verzégerte Kristallisation aufgrund der in der iPP-Matrix
feinstverteilten -SEBS-Einschliisse.

Die Verldufe der Keimdichte M und der Kristallisationstemperatur 7, zei-
gen die gleiche Konzentrationsabhangigkeit bei Zugabe von {~-SEBS. Dies wird
durch die segregationsbedingte Abnahme der Heterogenititen in der iPP-
Matrix erklart. Die Migration der Heterogenitaten aus der iPP-Phase heraus
fithrt bei der Kristallisation im Temperaturgradienten zu einer Verschiebung
des Kristallisationsprozesses zu niedrigeren Temperaturen. Die Verschiebung
von T}, zu héheren Temperaturen bei Zugabe von nf-SEBS ist eine Bestati-
gung sowohl fiir die Migration der Heterogenitaten aus der nf-SEBS- in die
iPP-Matrix als auch fiir die Ausbildung einer Grenzphase mit nukleierenden
Eigenschaften zwischen iPP und den in der iPP-Matrix vorhandenen nf-SEBS-
Einschliissen. Die unterschiedliche Beeinflussung des Kristallisationsverhaltens
der iPP-Matrix durch die unterschiedlichen PE- und SEBS-Typen zeigt sich
auch im Verhalten der Differenz von extrapolierter Onset-Temperatur der Kri-
stallisation und der Peaktemperatur der Kristallisation 7. — T,,. Diese Grofle
ist ein Maf fiir die Gesamtkristallisationsrate, je kleiner T, — T},, desto hoher
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ist die Gesamtrate [258, 259]. Nahezu unabhéngig vom SEBS-Typ fithrt in den
Blends iPP/LLDPE/SEBS die Zugabe von nf-SEBS zu einer Erhéhung der
Gesamtkristallisationsrate. Bei Zugabe von f-=SEBS bleibt die Gesamtkristalli-
sationsrate unbeeinflufit.

Ein analoges Verhalten des Kristallisations- und Schmelzverhaltens der iPP-
Matrix ist fir die Blends iPP/HDPE/SEBS zu beobachten. Jedoch ist auch
der Kristallisationsproze der HDPE-Phase zu beriicksichtigen, der die Kri-
stallisation der iPP-Matrix beeinflult [247]. Die in der vorliegenden Arbeit
verwendeten Polymere iPP und HDPE haben bei einer Abkiihlrate von 5 K
pro Minute ahnliche Kristallisationstemperaturen. Das HDPE besitzt jedoch
eine deutlich hohere Gesamtkristallisationsrate. Die im Temperaturgradienten
erzeugten kleinen HDPE-Kristallite wirken als Keimbildner fiir die noch nicht
vollstéandig auskristallisierte iPP-Schmelze und beschleunigen den Transfor-
mationsprozef [6]. Dies erklart die gegeniiber den Blends iPP/LLDPE/SEBS
niedrigeren T. — T,-Werte und fithrt in den Blends iPP/HDPE/SEBS auch
bei Zugabe von f-SEBS zu einer leichten Verschiebung der T,-Werte zu héher-
en Temperaturen. Unabhangig 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, abhéngig vom PE-Typ.

Die Ergebnisse der kristallisationskinetischen Untersuchungen zeigen den Ein-
flul des SEBS auf die Keimbildung und das Kristallisationsverhalten der iPP-
Matrix. Die Auswirkungen auf die Wechselwirkungen der PE-Phase werden
nicht erfafit. Fin 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-FEinschliisse bei Zugabe von nf-SEBS zu den Blends iPP/PE/SEBS gesehen
werden. Eine genaue Analyse des Verhaltens der y-Relaxation der PE-Phase
bei Zugabe von SEBS liefert weitere Informationen iiber eine mégliche Wech-
selwirkung zwischen PE und SEBS sowie der Lokalisierung des SEBS in der
PE/iPP-Grenzphase. Molekiilketten nehmen in der Grenzphase nichtmischba-
rer Polymere, wie iPP und PE, Nichtgleichgewichtszustande beziiglich ihrer
Kettenkonformation ein [49]. Durch die zusétzliche 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 Grenzflache zwischen SEBS und PE entste-
hen. Die y-Relaxation kann so schon bei niedrigeren Temperaturen stattfinden.
Der geringe Einflufl des SEBS auf die Temperatur der y-Relaxation der HDPE-
Phase T,(HDPE) gegentiber T,(LLDPE) wird durch den gegeniiber LLDPE
hoheren Kristall-Anteil X. der HDPE-Komponente erklart. Die Kristallite wir-
ken wie Vernetzungspunkte und beeintrachtigen die vollstandige Relaxation
der amorphen Phase. Aufgrund der hohen Kristallinitdt kann die amorphe
Phase des HDPE als quasi vernetzt angesehen werden. Dadurch tritt in HD-
PE erst bei hoheren Temperaturen die v-Relaxation auf. Durch den gegeniiber
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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-Molekiilen an der Phasen-
grenze kommen. Fine Beeinflussung des Relaxationsverhaltens zeigt sich erst
beim hochsten 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 Figenschaften, unter anderem im Verzwei-
gungsgrad und der Lange der Verzweigungen. Dies fiihrt, wie schon erwahnt,
zu unterschiedlichen Kristallanteilen. Durch das hohere Gesamtvolumen der
amorphen LLDPE-Phase und die bessere Dispergierung des LLDPEs in der
iPP-Matrix wird insgesamt ein grofieres Grenzphasenvolumen iPP/LLDPE zur
Verfiigung gestellt, in dem SEBS lokalisiert sein kann.

Welche Wechselwirkungen kénnen zwischen PE und SEBS stattfinden, die zu
einer Verschiebung der v-Relaxation der PE-Phase zu niedrigeren Temperatu-
ren fithren, die Glastibergangstemperatur der SEBS-Phase T,(SEBS) aber na-
hezu unbeeinfluft lassen? Eine ausgepragte Wechselwirkung zwischen den Sty-
roldoménen und den PE-Sequenzen ist unwahrscheinlich!!. Es wird daher von
einer Wechselwirkung zwischen den EB-Blocken und den PE-Sequenzen aus-
gegangen. Die mittlere Grenzschichtdicke einer fiktiven'? PE/EB-Grenzphase
kann unter Zuhilfenahme einiger wichtiger Parameter abgeschétzt werden. Bei
einer Temperatur von 413 K erhalt man nach Gl. 2.4 und Gl. 2.9 eine mittlere
Grenzschichtdicke von a; &~ 23 nm [41, 49]. Dieser Wert fiir «; ist unrealistisch
hoch, aber die dadurch charakterisierte breite Phasengrenze ist ein Hinweis
auf die gute Wechselwirkung zwischen PE und den EB-Blécken des SEBS an
der Phasengrenze. Diese Wechselwirkung ist lokal auf jeweils einzelne Sequen-
zen beschrankt und somit nur bei lokalen Relaxationen im Glaszustand des
PE festzustellen. Dieser lokale Relaxationsmodus ist bei den Ethylensequenzen
des EB-Blocks im mechanischen Relaxationsspektrum fiir SEBS'® sowie in den
Relaxationspektren der binaren Blends iPP/SEBS nicht beobachtet worden.
Eine Erkléarung kann die Fixierung der Ethylensequenzen durch das, eine hohe-
re Glasiibergangstemperatur vorweisende Butylen sein. Im Temperaturbereich
der y-Relaxation ist der EB-Block des SEBS noch im Glaszustand. Die Buty-
lensequenzen besitzen eine relativ hohe Glasiibergangstemperatur im Bereich
250 K. Dadurch sind y-Relaxationen der Ethylensequenzen im EB-Block sehr
stark eingeschrankt. Auf die Glasiibergangstemperatur des SEBS hat diese Art
der Wechselwirkung somit keinen Einflu}, da bei diesem Phdanomen aufgrund
des kooperativen Charakters die Relaxation léngerer Kettensequenzen nétig
ist. Es wird davon ausgegangen, dafl bei der Relaxation bei der Glasiibergang-

"Die Ausdehnung der Grenzphase zwischen PE und PS betrigt a; &~ 154 [58]. Dies weist
auf ein nichtmischbares System mit einer scharf ausgebildeten Phasengrenze hin.

12Die Grenzschicht ist deshalb fiktiv, weil nur die EB-Sequenzen des SEBS bei der Aus-
bildung der Grenzfliche beriicksichtigt werden.

13In Abb. 4.4 ist im mechanischen Relaxationsspektrums des SEBS im Temperaturbereich
der v-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 Segmentlénge b
im Bereich b = 5—7A [267, 268]. Die Temperaturen der y-Relaxation der PE-
Phase bei Zugabe von f-SEBS liegen oberhalb den T, (PE)-Werten bei Zugabe
von nf-SEBS. Dies zeigt 1), daff das SEBS teilweise in der Grenzphase loka-
lisiert ist, sonst wire eine Unterscheidung beider SEBS-Typen nicht moglich
und 2), dafl durch den Einbau der funktionellen Gruppen die Wechselwirkun-
gen zwischen PE und den EB-Sequenzen des SEBS erh6ht worden sind. Eine
durch die Funktionalisierung des SEBS stérkere Ankopplung des EB-Blocks
an die PE-Phase erklart die hoheren T, (PE)-Werte durch Zugabe von f-SEBS
gegeniiber Zugabe von nf-SEBS.

Im Gegensatz zu den binaren Blends iPP/SEBS; in denen die Glasiibergang-
stemperatur T,(iPP) gegeniiber dem Ausgangssystem iPP nahezu konstant
bleibt, nimmt in den terndren Blends iPP/PE/SEBS T,(iPP) bei Zugabe von
SEBS gegeniiber den Blends iPP/PFE deutlich zu. Als Ursache fiir dieses Ver-
halten kann die Féhigkeit des SEBS zur Ausbildung eines thermoreversiblen
Netzwerks angesehen werden. Dadurch werden der amorphen iPP-Phase bei
der Relaxation Beschrankungen auferlegt, so daf§ sich die T,(iPP) zu hoheren
Werten verschiebt. Das thermoreversible Netzwerk sollte sich aber ebenso in
den binaren Blends iPP/SEBS gebildet haben. Dies wird durch mechanische
Untersuchungen auch bestatigt [168]. Ferner weist die bisherige Diskussion
darauf hin, dal auch in den Blends iPP/SEBS das SEBS in der iPP-Matrix
fein dispergiert ist und eigene Doménen bildet. Wenn die Ausbildung eines
Netzwerkes die Ursache fiir die Verschiebung der T,(iPP)-Werte ist, dann soll-
te dies auch in den bindren Blends zu beobachten sein. Das ist aber nicht
der Fall. In den bindren Blends iPP/SEBS bleibt T,(iPP), nahezu unabhéngig
von der Zugabe von SEBS, konstant. Ein Vergleich der Glasiibergangstempe-
ratur des iPP des Ausgangssystems iPP, d.h. ohne PE oder SEBS, mit der
Glasiibergangstemperatur des iPP in den terniren Blends iPP/PE/SEBS bei
hohen SEBS-Gehalten zeigt, dafl sie gleich sind. Sie liegen um 275 K. Die
Zugabe von SEBS hebt die durch die PE-Komponente verursachte Herabsen-
kung der Glasiibergangstemperatur 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 T,(iPP) durch Zugabe von SEBS ist somit
ein weiteres Indiz dafiir, daf} ein Teil des SEBS in der Grenzphase lokalisiert
ist. Mit dieser Interpretation kénnen auch die unterschiedlichen Einfliisse der
Funktionalisierung des SEBS auf die Verlaufe der T,(iPP)-Werte in Abhangig-
keit vom PE-Typ erklart werden. In dem Blend iPP/LLDPE/SEBS liegen die
T,(iPP)-Werte bei Zugabe von {-SEBS oberhalb der T,(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 gegeniiber dem nf-SEBS besser in der Matrix. Bei geniigend hohem
Volumenanteil der iPP/PE-Grenzphase kann mit groferer Wahrscheinlichkeit
mehr -SEBS innerhalb dieses Grenzphasenvolumens lokalisiert sein. Aufgrund
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der gegeniiber HDPE besseren Dispergierung des LLDPE in der iPP-Matrix
wird fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS auch von einem grofieren Grenzpha-
senvolumen ausgegangen. Es sollte somit auch mehr SEBS in der Grenzphase
lokalisiert sein und die Glasiibergangstemperatur der iPP-Matrix beeinflussen.
Dies ist in dem Blend iPP/LLDPE/SEBS, nahezu unabhingig 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 Effekt auch klei-
ner. Ebenso wie in den bindren Blends liegen die T,(f-SEBS)-Werte oberhalb
der T,(nf-SEBS)-Werte. Dieses Verhalten ist unabhéngig vom PE-Typ. Die
Funktionalisierung erhoht die Wechselwirkung zwischen iPP und SEBS und
fiihrt so zu einer stéarkeren Ankopplung der SEBS-Phase an die iPP-Matrix.

Die Zugabe von SEBS fithrt zu einer Abnahme des Volumen-Kristallanteils
X, der Blends iPP/PE/SEBS. Der erwartete Kristallanteil X!"*° als Summe
von X.(iPP) und X.(PE) der jeweiligen Komponenten unter Beriicksichtigung
ihres Gewichtsanteils in den Blends stimmt jedoch mit dem experimentell be-
stimmten Verlauf von X. ausgezeichnet iiberein. Dies ist ein Indiz fiir die un-
gestorte Ausbildung der kristallinen iPP-Phase, unabhingig von der Zugabe
von SEBS oder PE. Der Volumen-Kristallanteil der iPP-Phase X.(iPP) in dem
Blend iPP/PE/SEBS bleibt konstant und bestatigt die in Kap. 6.1 erwahnte
ungestorte Koexistenz beider kristalliner Strukturen iPP und PE. Auch die
PE-Phase kristallisiert ungestért von der Zugabe des SEBS aus.

Durch Zugabe von SEBS #ndert sich die Uberstruktur der iPP-Matrix in den
terndren 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 Abstande
andern sich, abhdngig vom PE- und SEBS-Typ, dies ist aber nicht durch ei-
ne Lokalisierung des SEBS auf interlamellarer Ebene, d.h. im Nanometerbe-
reich, zuriickzufithren. Wére dies der Fall, so kénnte von einem mischbaren
oder in einem bestimmten Konzentrationsbereich teilweise mischbaren System
ausgegangen werden [270]. In der bisherigen Diskussion konnte jedoch gezeigt
werden, daf} alle Ergebnisse auf eine Nichtmischbarkeit der Komponenten hin-
weisen. Durch die Zugabe von SEBS kann es wéhrend der sekundaren Kri-
stallisationsprozesse zu leicht verinderten Uberstrukturparametern, wie z.B.
Anderung der lamellaren Dicke d. oder des interlamellaren Abstands d, kom-
men. Wie schon in Kap. 6.1 bei der Diskussion der Lamellenclusterstruktur des
Ausgangssystems iPP dargestellt, sind mogliche Mechanismen der sekundaren
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 fithrt bei mittlerem und hohem SEBS-
Gehalt zur Ausbildung einer bimodalen Clusterstruktur, da sowohl LLDPE
als auch SEBS die Lagekorrelationen innerhalb der grosseren Clusterstruktu-
ren aufheben. Da das f-SEBS gegeniiber 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 Beeinflussung der lamellaren iPP-
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Struktur nicht so stark, da das HDPE im Vergleich zum LLDPE nicht so fein
verteilt ist. Unabhéngig von SEBS-Typ und -Gehalt kann immer die trimodale
Clusterstruktur aufgelost werden.

Die Beeinflussung der lamellaren Abstiande durch die sekundéren Kristalli-
sationsprozesse bei Gegenwart einer interfibrillar verteilten PE- oder SEBS-
Phase ist schematisch in Abb. 6.18 dargestellt. Durch sekundéare Kristalli-
sationsprozesse werden neue Lamellengruppen in die wéhrend der priméren
Kristallisation entstandenen Lamellenstrukturen eingebaut. Die neuen Lamel-
lenstrukturen kénnen zu anderen Wachstumsrichtungen fithren, auch kénnen
Liicken entstehen, in die sich unkorreliert neu entstehende Lamellengruppen
orientieren. So kénnen durch die interfibrillar (d.h. auf gm-Skala) verteilte
SEBS- oder PE-Phase die lamellaren Dicken und interlamellaren Abstédnde
beeinfluft werden. Die multimodale Verteilung der verschiedenen Cluster-
strukturen der iPP-Matrix kann in eine breite bimodale Verteilung fiir das
Blend iPP/LLDPE/SEBS und in eine trimodale Verteilung fiir das Blend
iPP/HDPE/SEBS aufgelost werden.

Die KWRS zeigt, dafl das iPP trotz Zugabe von SEBS und PE in einer la-
mellaren Uberstruktur auskristallisiert. Die Anderung der Uberstrukturpara-
meter d. und d, werden durch sekundéire Kristallisationsprozesse verursacht.
Das SEBS ist in den ternéren Blends iPP/PE/SEBS interfibrillar 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 terndren Blends iPP/PE/SEBS sind unabhéngig vom PE- und SEBS-
Typ sowie SEBS-Gehalt nichtmischbare Systeme. Der Einflul des SEBS auf
das Kristallwachstum und die Strukturausbildung der iPP-Matrix ist komplex
und abhangig von der Funktionalisierung. Neben der Beeinflussung der iPP-
Matrix zeigen sich in den terniren Blends auch verschiedene Wechselwirkungen
zwischen SEBS und PE. Das SEBS ist zu einem gewissen Anteil in der iPP/PE-

Grenzphase lokalisiert.

Die Diskussion der kristallisationskinetischen Ergebnisse fithrt zu folgenden
Interpretationen:

e Durch die Zugabe von SEBS wird die Keimdichte M der iPP-Matrix
durch Segregationsphdanomene beeinflufit. Bei Zugabe von {-SEBS findet
eine Segregation von Heterogenititen aus der iPP- in die PE- und/oder
SEBS-Phase statt. Die Keimdichte ist abhdngig von der Verteilung der
PE-Phase. Bei Zugabe von nf-SEBS wird die Segregation von Heteroge-
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Abb. 6.18: a) interfibrillare Verteilung der PE- und SEBS-Phase in den iPP-Sphiro-
lithen, b) interfibrillar verteilte PE- und SEBS-Phase in der durch die primére Kri-
stallisation ausgebildeten lamellaren Ubestruktur und ¢) Einbau weiterer lamellarer
Strukturen wihrend der sekunddren Kristallisation (b) und ¢) gegeniiber a) stark
vergrossert).

nitdten aus der iPP-Phase kompensiert.

o Das Verhalten der Keimdichte M weist auf auf eine, gegeniiber nf-SEBS,
bessere Durchmischung des f-SEBS mit der iPP-Matrix. Die Grenzpha-
sen der nf-SEBS-Finschliisse in der iPP-Matrix zeigen eine keimbildende
Wirkung. Dies wird durch die Ausbildung einer scharfen Grenzphase zwi-
schen iPP und der Styrolphase der SEBS-Doménen verursacht.

e Die LLDPE-Phase ist gegeniiber der HDPE-Phase feiner in der iPP-

Matrix verteilt.

e Durch die Zugabe von SEBS wird die primédre Keimbildung der iPP-
Matrix nicht verdndert, es ist eine dominierend heterogene sporadische
Keimbildung zu beobachten.
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Abb. 6.19: Lokalisierung des SEBS in dem terniren Blend iPP/PE/SEBS: a) inter-
fibrillare Verteilung der PE- und SEBS-Phase in der sphirolithischen Uberstruktur
der iPP-Matrix, b) Lokalisierung des SEBS in der iPP/PE-Phasengrenze (stark ver-
grofert).

Die Ergebnisse der DTA-Untersuchung bestétigen das aufgrund der Ergeb-
nisse der isothermen Kristallisationskinetik entwickelte Konzept der Rolle des
SEBS unter Beriicksichtigung des SEBS-Typs. Die DTA-Ergebnisse spiegeln
die gegeniiber nf-SEBS feinere Verteilung des {-SEBS in der Matrix sowie die
Beeinflussung des Kristallisationsverhaltens der iPP-Phase durch die iPP/S-
Grenzflachen bei Zugabe von nf-SEBS wider.

Die Ergebnisse der TSA zeigen, dali das SEBS teilweise in der iPP/PE-
Grenzphase lokalisiert ist und das zwischen der SEBS- und der PE-Phase
Wechselwirkungen auftreten. Abhdngig von der Funktionalisierung des SEBS
kann von verschiedenen Wechselwirkungen zwischen iPP, SEBS und PE aus-
gegangen werden:

e Die Verdnderung der Temperatur der ~-Relaxation der PE-Phase,
abhéngig vom PE- und SEBS-Typ, ist ein Indiz fiir das Auftreten von
Wechselwirkung zwischen SEBS und PE. Durch die Funktionalisierung
des SEBS ist eine Erhéhung der Wechselwirkung zu beobachten.

e 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 zuriickzufithren.

o Die hoheren Glasiibergangstemperaturen des f-SEBS gegeniiber den Wer-
ten des nf-SEBS bestéatigen die verbesserte Wechselwirkung zwischen iPP
und f-SEBS.
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e Der Anstieg der Glasiibergangstemperatur T,(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-Einschliisse
bestatigt, wobei der mittlere Durchmesser der PE-Einschliisse bei der Zugabe
von nf-SEBS gegentiber der Zugabe von {-SEBS starker abnimmt.

Durch die Zugabe von SEBS nimmt der Gesamtkristallanteil in den Blends
iPP/PE/SEBS ab. Jedoch kristallisieren sowohl iPP als auch PE ungestort
aus. Der lineare Kristall-Anteil der iPP-Phase bleibt konstant. Dies zeigt, dafl
sich die lamellare Struktur der iPP-Matrix ungestort ausbildet. Trotz einer
geringen Anderung der lamellaren Dicken und interlamellaren Abstinde der
iPP-Lamellencluster aufgrund der Beeinflussung sekundérer Kristallisations-
prozesse der iPP-Matrix durch die Verteilung der PE- und SEBS-Komponente
wird, unabhéngig von SEBS-Gehalt und -Typ, die charakteristische Lamel-
lenclusterstrukter der iPP-Matrix nachgewiesen. Die Uberstruktur der iPP-
Matrix bleibt also qualitativ unverdandert.
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6.4 Der Einflul des SEBS auf Modellgrenz-
flachen

In den ternéren Blends iPP/PE/SEBS ist ein Anteil des SEBS in der iPP/PE-
Grenzphase lokalisiert. Verschiedene Wechselwirkungen von SEBS mit iPP
oder PE, abhdngig von der Funktionalisierung des SEBS, fithren zu unter-
schiedlichen Mechanismen in der Phasengrenze, z.B. bei mechanischer Bela-
stung oder wiahrend der Kristallisation. Um die Rolle des SEBS in den Blends
iPP/PE/SEBS besser interpretieren zu koénnen, wird der Einfluf des SEBS
auf die Modellgrenzflichen iPP/SEBS/iPP und HDPE/SEBS/HDPE disku-
tiert [272].

Durch das gewdhlte Temperaturprogramm wéhrend der Herstellung der Mo-
dellgrenzflachen konnte die Haftung in den Modellgrenzflachen auf ein domi-
nierend adhésionskontrolliertes Phdnomen beschrankt werden. Die Presstem-
peraturen Tp,.s; bei der Herstellung der Modellverbunde lagen unterhalb der
Schmelztemperatur des iPP bzw. HDPE. Es ist bekannt, dafl bei Werten von
T'press oberhalb der Schmelztemperatur T]fw des Materials Interdiffusionspro-
zesse und wahrend des Abkiihlvorgangs und der Ausbildung der Grenzphase
zusatzlich Kristallisationsprozesse auftreten konnen [273, 274]. Eine Wahl von
Tpress nahe dem Schmelzpunkt des betreffenden Materials fithrt, abhéngig vom
Selbstdiffusionsprozefl der an der Grenzphase lokalisierten Ketten, zu zwei Ex-
tremfallen: (1) Es findet keine Verschlaufung der in der Grenzphase lokalisier-
ten Ketten statt, die Grenzflache weist ein adhésionskonrolliertes Verhalten
auf. (2) Es kommt es zu einem starkem Verschlaufen der in der Phasengren-
ze lokalisierten Ketten, die Grenzflache weist dann ein kohésives Verhalten
auf [275]. Durch die Wahl Tp,...s < T]fw kann von dominierend adhasiven Wech-

selwirkungen in der Grenzfliche ausgegangen werden'*.

Die Schilfestigkeit der Modellgrenzflichen wurde mit dem 90°-Schilversuch
nach DIN 53282 bestimmt. Dazu wurden die Proben in einer Zugpriifmaschine
mit einer Geschwindigkeit von 10 mm/ Min. gezogen. Die mittlere Schélkraft
F,, wurde grafisch anhand des Schreiberausdrucks bestimmt. Der Schélwi-
derstand p, wurde gemafl Gl. 4.26 (p, = F,,b7'), die mittlere Schélener-
gie pro Einheitsfliche E,, wurde gemaf Gl. 4.27 (E,, = F,,[/bl) bestimmt.
Die Ergebnisse der mechanischen Schilversuche' sind in Abb. 6.20 darge-
stellt. Die nichtmodifizierten Grenzflichen iPP/iPP und HDPE/HDPE be-
sitzen einen sehr niedrigen Schilwiderstand p, ~ 5- 107 Nmm™'. Dies ist
ein Hinweis auf eine schlechte Adhésion an der Grenzflache. Die Zugabe von
SEBS fiithrt zu einer deutlichen Erhéhung des Schélwiderstandes. Die Modell-
grenzflichen iPP-SEBS/iPP besitzen Schilwiderstinde um 1-107* Nmm ™!, die

Dies wird auch durch den niedrigen Schilwiderstand der unmodifizierten Modellgrenz-
flachen iPP/iPP und HDPE/HDPE bestatigt.

5Herrn Dipl.-Ing. Guang-Xin Lin wird fiir die freundliche Unterstiitzung bei der
Durchfithrung der Zugversuche gedankt.
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Werte fiir die Modellgrenzflachen HDPE-SEBS/HDPE sind ca. fiinfmal grofer.
Auch zeigt sich ein Einfluff der Funktionalisierung des SEBS. Fiir HDPE-nf-
SEBS/HDPE liegt p, um 2,6 - 107! Nmm™!, firxt HDPE-f-SEBS fast doppelt
so hoch (p, ~5-107" Nmm™!).

[ 1iFP
4004 [] HDFE

[

hicht rmodifiziert tmodifizier mit modifiziert mit
fSEBS nfSEEBS

Abb. 6.20: Schilwiderstand p, der Modellgrenzflichen 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- gegeniiber den
iPP/SEBS-Modellverbunden [276]. Dies wird durch die Ergebnisse der vor-
liegenden Untersuchung bestétigt. Die mittlere Schéilenergie pro Einheits-
fliche F£,, wurde gemafi Gl. 4.27 bestimmt. Die F,,-Werte der HDPE-
SEBS/HDPE-Modellgrenzflachen sind gegeniiber den F,,-Werten der iPP-
SEBS/iPP-Modellgrenzflachen doppelt so grol. Dieser Unterschied ist fiir das
funktionalisierte SEBS noch grofler. Es a8t sich aufgrund des Verlaufs von
p, bzw. E,, 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 Schilwiderstandes p7°?/p® bestitigt, wo-
bei p°? den Schélwiderstand der modifizierten Modellgrenzfliche A-X/A und
pY den Schilwiderstand der unmodifizierten Modellgrenzfliche A/A darstellt.
Der Verlauf von p¢/p® weist auf eine gute Wechselwirkung zwischen HDPE
und f-SEBS hin. Die Modifizierung der Grenzflachenfestigkeit fiir die 1PP-
Modellgrenzflachen ist nahezu unabhingig vom SEBS-Typ und liegt im Be-
reich der Resultate der Modellgrenzfliche HDPE-nf-SEBS/HDPE. Dies zeigt,
das die Funktionalisierung des EB-Blocks keine signifikante Verbesserung der
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Grenzflachenfestigkeit der iPP/SEBS-Grenzflache bewirkt. Untersuchungen
haben gezeigt, dafl durch die Funktionalisierung polare sauerstoffhaltige Grup-
pen, die Carboxylgruppen (COO™) des Succinats, in den EB-Block eingebaut
werden [260]. Die Ergebnisse zeigen, dal eine Wechselwirkung zwischen iPP
und den C'OO~-Gruppen zu keiner Erhohung der Adhésion in der Grenz-
phase fithrt. Das ist insofern interessant, als in einigen Fallen auch iPP mit
Maleinsdure behandelt wird, um das Eigenschaftsprofil von iPP gezielt zu

verdndern [277].
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Abb. 6.21: Relative Zunahme p7°?/p? des Schilwiderstandes p, der Modellgrenz-
flichen (p7*°? Schilwiderstand der modifizierten und p? der unmodifizierten Modell-
grenzflache).

Um weitere Informationen tiber die Wechselwirkungen zwischen iPP und SEBS
sowie HDPE und SEBS zu erhalten, wurden die Modellgrenzflichen nach den
Schélversuchen lichtmikroskopisch untersucht [272]. Fir die unmodifizierten
iPP- bzw. HDPE-Grenzflachen zeigen sich gegeniiber den Referenzoberflichen
der iPP- und HDPE-Folien keine qualitativen Unterschiede. Es wird die typi-
sche sphérolithische Morphologie und eine aufgrund der Aluminiumfolie auf-
gedriickte feinste Rillenstruktur festgestellt. Es kann lichtmikroskopisch kein
Einflul des Schélprozesses nachgewiesen werden.

Auf beiden Innenflichen des geschédlten Modellverbundes HDPE-f-
SEBS/HDPE befinden sich homogen verteilt Uberreste des SEBS-Films.
Es kann keine Unterscheidung zwischen Gief- und Druck-Seite festgestellt
werden. Dies weifit auf einen homogenen Versagemechanismus innerhalb der
Grenzphase hin. Die Adhésion zwischen HDPE und {-SEBS kann neben
der Wechselwirkung zwischen HDPE und den EB-Blocken zuséatzlich durch
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den mechanischen Kraftschlufl erhoht worden sein. Nach dem Abdampfen
des Losungsmittels liegt ein homogener SEBS-Film auf der Innenseite, der
Gieflseite, einer Folie vor. Durch die niedrige Viskositat der SEBS-Losung
konnte das SEBS auch in die Rillentextur der Folie eindringen. Dadurch ist
der SEBS-Film, dhnlich einem Druckknopf, in den Rillen der Folie verzahnt.
Dies bewirkt einen Kraftschluff [278]. Das homogene Versagen innerhalb der
modifizierten Grenzphase weist auf die Verbesserung der Wechselwirkung
von HDPE und {-SEBS hin. Auch kann die homogene Verteilung des -SEBS
auf beiden Innenseiten nach dem Schélprozefl ein Indiz fiir die bessere
Verteilung des f-SEBS in der Grenzphase sein. Wéhrend des Pressens der
Modellgrenzflachen verteilt sich das f-SEBS auch auf der Druck-Seite in den
feinen Rillen der HDPE-Folie.

Fiir die Modellgrenzflaiche HDPE-nf-SEBS/HDPE zeigt sich ein ungleichférmi-
ges Versagen in der Grenzflache. Die Innenseiten weisen eine klare Unterschei-
dung in Guf- und Druck-Seite auf. Dies 148t auf einen inhomogenen Versageme-
chanismus schlieflen. Der SEBS-Film haftet nach dem Schélversuch zu einem
iiberwiegenden Teil auf der Gief-Seite. Gegeniiber {-SEBS fithrt die Zugabe von
nf-SEBS zwar auch zu einer Erhéhung der Grenzflichenfestigkeit, jedoch nicht
in dem MaBe, wie dies bei einem Kraftschlul moglich ist. Die Verbesserung
der Adhésion ist nur aufgrund der Wechselwirkung zwischen den EB-Blécken
und HDPE gegeben. Fiir beide Modellgrenzflichen ist keine Anderung der
Struktur der unter dem SEBS-Film liegenden HDPE-Fléche festzustellen. Das
Versagen in der Grenzflache findet durch Bruch des SEBS-Films oder Ablésen
des SEBS-Films an der HDPE-Folie statt.

Die Morphologie der geschdlten iPP-SEBS/iPP Grenzflachen unterscheidet
sich deutlich von der der HDPE-Modellverbunde. Beim iPP zeigen sich, un-
abhéngig vom SEBS-Typ, Mikrorisse innerhalb der iPP-Folien bzw. SEBS-
Filme. In den unmodifizierten Modellgrenzflachen iPP/iPP wurde das Auf-
treten von Mikrorissen nicht beobachtet. Diese Risse verlaufen senkrecht zur
Schéalrichtung. Auch findet nur in einem geringen Mafle eine Ablésung 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 fiir die mit f-SEBS modifizierte Grenzfliche ein homogenes Versagen
in der Grenzflache. Fiir die mit nf-SEBS modifizierten Grenzflichen ist wieder-
um eine deutliche Unterscheidung zwischen Gief- und Druck-Seite festzustel-
len. Die Grenzflichenfestigkeit ist durch die Zugabe von SEBS deutlich erhéht,
jedoch zeigen die Werte fiir den Schilwiderstand nur eine geringe Abhangigkeit
vom SEBS-Typ. Das zeigt, dal die Wechselwirkungen zwischen iPP und SEBS
in den Modellgrenzflachen nur gering durch die Funktionalisierung des SEBS
beeinfluit werden, im Gegensatz zu den HDPE-Modellverbunden. Das Auftre-
ten von Mikrorissen in den iPP-Folien kann zu der Schluifolgerung fithren, daf
das SEBS die mechanische Belastung aus der Grenzflache fort in die iPP-Folie
transferiert. Dies geschieht so lange, bis die Belastung durch den Schélprozefl
groBer als die Adhision zwischen iPP und SEBS ist. Das ist in Ubereinstim-
mung mit der Fahigkeit des SEBS, ein thermoreversibles Netzwerk aufzubauen.



Ve LJCL L/l1IUY UCo JL/ DO aul lvivdtclisiclialialliicit ERV N

6.4.1 Zusammenfassung

Aus den Ergebnissen der Untersuchungen an den Modellgrenzflichen werden
folgende Schluffolgerungen gezogen:

e Das SEBS zeigt verschieden starke Wechselwirkungen mit iPP und HD-
PE. Die EB-Sequenzen im SEBS zeigen eine sehr gute Wechselwirkung
mit HDPE. Dies bestétigt die Vermutung der Lokalisierung des SEBS in
der iPP/PE-Grenzphase und der Wechselwirkungen zwischen PE- und
SEBS-Phase.

o Die Zugabe von f{-SEBS fiithrt gegeniiber der Zugabe von nf-
SEBS zu einer stérkeren Erhéhung der Grenzflachenfestigkeit in den
HDPE-Modellgrenzflichen. Auf die Adhésionseigenschaften der iPP-
Modellgrenzflachen hat die Funktionalisierung nur einen geringen Ein-

flub.

e Die Funktionalisierung des SEBS fithrt zu einem homogenen Versagen in
der jeweiligen Grenzfliche. Dies erklart die gegeniiber nf-SEBS bessere
Dispergierung des f-SEBS in den Systemen.

e Die unterschiedlichen Morphologien der iPP- bzw. HDPE-
Modellgrenzflachen weisen auf unterschiedliche Versagensmechanismen
innerhalb der Grenzfléche hin.



Kapitel 7

Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde untersucht, wie die Zugabe eines zusétzlichen
Polymers, eines Styrol-Ethylen/Butylen-Styrol Triblock-Copolymers (SEBS),
als sogenannter Vertraglichkeitsmacher die Eigenschaften eines thermodyna-
misch unmischbaren Polymersystems' aus isotaktischem Polypropylen (iPP)

und Polyethylen (PE) beeinflufit.

Um den Einfluf} 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 Gewichtsverhéltnis 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, fithrte dies auf die Analyse des Kristalli-
sationsverhaltens und der Strukturausbildung der iPP-Matrix hinaus. Es wur-
den sowohl binére Blends iPP/SEBS als auch ternire Blends iPP/PE/SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts analysiert, um unterschiedliche Einfliisse des
SEBS auf die iPP-Matrix in den jeweiligen Blends nachweisen zu koénnen. Es
wurden zwei verschiedene SEBS-Typen eingesetzt, ein durch die Behandlung
mit Maleinsdure 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

I'Thermodynamisch 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
jewelligen Phasen haften nur schlecht aneinander, und dies fiihrt fiir das als Werkstoff zu
betrachtende Blend in der Regel zu einem schlechten Eigenschaftsprofil. Die Zugabe von Ver-
traglichkeitsmachern kann diese unerwiinschten Effekte vermindern oder beseitigen. Haufig
werden als Vertriaglichkeitsmacher Block-Copolymere eingesetzt, sie besitzen in der Regel zu
den jeweils unmischbaren Phasen A und B die dazu vertraglichen Polymerblécke A und B.
Die genauen Mechanismen der Vertrédglichkeitsverbesserung an der Phasengrenze sind noch
nicht vollstandig geklart und z.B. abhingig von dem jeweiligen Polymersystemen und dem
eingesetzten Vertraglichkeitsmacher.
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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
konnen, wurden an speziell praparierten Modellgrenzflachen iPP/SEBS/iPP
und PE/SEBS/PE die Festigkeitsanderungen der iPP- bzw. PE-Grenzflachen
durch Modifikation mit SEBS untersucht.

Als Untersuchungsmethoden kamen die Kleinwinkel- und Weitwinkelrontgen-
streuung (KWRS, WWRS), die Torsionsschwingungsanalyse (TSA), die Diffe-
rentielle Thermo-Analyse (DTA) sowie die Polarisationslichtmikroskopie zum
Einsatz. Die mechanische Festigkeit der Modellgrenzflachen wurde {iber den
90°-Schéltest bestimmt.

Von besonderer Bedeutung fiir die Bestimmung der Uberstruktur der iPP-
Matrix war die KWRS. Um ein aussagekréftiges Modell entwickeln zu kénnen,
wurde neben dem Standardpraparationsverfahren ein weiteres Abkiihlverfah-
ren angewandt. So konnten gezielt unterschiedliche Uberstrukturen fiir die iPP-
Matrix hergestellt werden. Darauf basierend wurde ein erweitertes Uberstruk-
turmodell fiir die iPP-Matrix aufgestellt und verifiziert. Das Auftreten einer
multimodalen Lamellenclusterstruktur wurde durch sekundére Kristallisati-
onsprozesse wiahrend des Abkiithlprozesses erklart. Die multimodale Verteilung
der iPP-Lamellenclusterstruktur konnte in drei mittlere Clusterstrukturen auf-
gelost werden.

Die isothermen kristallisationskinetischen Experimente wurden auf den Kri-
stallisationsbereich der iPP-Matrix beschrankt. Es konnte gezeigt werden, dafl
in dem untersuchten Temperaturbereich fiir alle Blends die priméare Keimbil-
dung der iPP-Matrix eine dominierend heterogene sporadische Keimbildung
ist. Die Zugabe von PE und/oder SEBS hatte auf den priméren Keimbildungs-
prozeB keinen qualitativen, jedoch einen quantitativen EinfluB. Die Anderung
der Keimdichte M der iPP-Matrix durch Zugabe von PE und SEBS wurde
durch Segregationseffekte von Heterogenitéten (d.h. mikroskopisch kleine Ver-
unreinigungen) aus der iPP-Phase in die jeweilige Fremdphase PE und/oder
SEBS erklart. Der vom SEBS-Gehalt und -Typ abhéngige Verlauf der Keim-
dichte M wurde durch eine unterschiedlich feine Verteilung des SEBS in der
iPP-Matrix, abhéngig von der Funktionalisierung des SEBS, erklart. 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 bestatigt.
Die Kristallmodifikation sowie der Kristallanteil der iPP-Phase blieben un-
verdndert. Das iPP kristallisierte, unabhangig von PE- und SEBS-Typ sowie
SEBS-Gehalt, in der a-Modifikation aus. Der Volumen-Kristallanteil der iPP-
Phase blieb konstant. Die Ergebnisse der KWRS wiesen auf eine ungestorte
Ausbildung der lamellaren Uberstruktur der iPP-Matrix hin. Fiir alle Blends
blieb der innere Kristallanteil innerhalb der iPP-Lamellencluster konstant. Dies
zeigte, dafl das SEBS nicht in den zwischenlamellaren Bereichen des iPP loka-
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lisiert war. Es wurde daher von einer iiberwiegend interfibrillaren Verteilung

des SEBS in der iPP-Matrix ausgegangen.

Die Blends iPP/PE/SEBS bildeten in allen untersuchten Konzentrations-
verhéltnissen nichtmischbare heterogene Polymersysteme. Es konnte nachge-
wiesen werden, dafl ein Teil des SEBS auch in der iPP/PE-Phasengrenze lo-
kalisiert ist. Zusétzlich 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-
flichen bestétigt. Beide SEBS-Typen fiihrten zu einer merklichen Verbesse-
rung der Adhésion in den Modellgrenzflichen. Die Wechselwirkungen zwi-
schen £-=SEBS und HDPE waren gegeniiber den Wechselwirkungen zwischen
f-SEBS und iPP deutlich besser. Die angenommene feinere Verteilung des f-
SEBS gegeniiber dem nf-SEBS konnte durch ein homogeneres Versagen in der
mit f-SEBS modifizierten Grenzphase sowohl fiir die HDPE- als auch die iPP-
Modellgrenzflachen bestatigt werden.

Eine Lokalisierung des SEBS in der iPP/PE Phasengrenze konnte somit fiir die
Blends iPP/PE/SEBS nachgewiesen werden. Die spezifische Grenzphasenakti-
vitat des SEBS wurde in der guten Wechselwirkung zwischen den EB-Blocken
des SEBS und dem PE gesehen. Die Funktionalisierung verbesserte diese Wech-
selwirkung zusdtzlich. Jedoch zeigte sich aufgrund der iiberwiegenden interfi-
brillaren Verteilung des SEBS in der iPP-Matrix auch eine Beeinflussung des
Kristallisationsverhaltens und der Strukturausbildung der iPP-Matrix. Dies
weist auf die Dualitét des SEBS hin. In der iPP-Matrix verteilt, zeigt es die
typischen Einfliisse eines thermoplastischen Elastomers auf. In der Grenzphase
lokalisiert, beeinflufit es das Verhalten des PEs und somit die Phasenmorpho-
logie des Blends. Aufgrund der Untersuchung konnte ein zusammenfassendes
Konzept fiir SEBS in der iPP-Matrix aufgestellt werden:

o SEBS wirkt als Grenzflachenmodifikator und

o SEBS wirkt als Matrixverstarker durch Ausbildung eines physikalischen
Netzwerkes.

Abhéangig vom Durchmesser der SEBS-Einschliisse und der Lokalisierung so-
wie der Verteilung des SEBS in der iPP-Matrix wurden beide Konzepte,
die Matrixverstarkung durch Ausbildung eines physikalischen Netzwerkes und
die Wirkung als Vertraglichkeitsmacher durch Lokalisierung in der iPP/PE-
Grenzphase, bestatigt.



Literaturverzeichnis

1]

[11]

[12]

[13]

[14]

Polymer Blends, Bd. 1, (Hrgs.: D. R. Paul, S. Newman), Academic Press,
New York 1978.

Polymer Blends, Bd. 2, (Hrgs.: D. R. Paul, S. Newman), Academic Press,
New York 1978.

L. A. Utracki, Polymer Alloys and Blends: Thermodynamics and Rheo-
logy, Hanser Publishers, New York 1990.

Multiphase Polymers: Blends and lonomers, (Hrgs.: L. A. Utracki, R. A.
Weiss), ACS Symposium Series 395, American Chemical Society, Wa-
shington, DC 1989.

Polypropylene: Structure, blends and composites Bd. 2, (Hrg.: J. Karger-
Kocsis), Chapman and Hall, London 1995.

A. Lovinger, M. Wiliams, J. Appl. Polym. Sci., 25, 1703 (1980).

D. W. Bartlett, J. W. Barlow, D. R. Paul, J. Appl. Polym. Seci., 27, 2351
(1982).

O. F. Noel, J. F. Carley, Polym. Eng. Sci., 15(2), 117 (1975).
J. W. Teh, J. Appl. Polym. Sci., 28, 605 (1983).

R. Fayt, R. Jerome, P. Teyssie, J. Polym. Sci.: Part B: Polym. Phys.,
27,775 (1989).

R. Fayt, R. Jerome, P. Teyssie, J. Polym. Seci.: Polym. Lett. Fd. I, 19,
79 (1981).

A. P. Plochocki, S. S. Dagli, R. D. Andrews, Polym. Eng. Sci., 30(12),
741 (1990).

D. R. Paul in Polymer Blends Bd. 2, (Hrgs.: D. R. Paul, S. Newman),
Kap. 12, Academic Press, New York 1978.

G. Maglio, R. Palumbo in Proceedings of the Second Polish-Italien Joint
Seminar on Multicomponent Polymeric Systems, Sep. 1982 in Lodz,
Poland, (Hrgs.: M. Kryszewski, A. Galeski, E. Martuscelli) Plenum Press,
New York 1984.



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 ERV AV

[15]

[16]

[17]
[18]

[19]

[20]
[21]

[22]

23]
[24]

[25]

[26]

[27]

28]

[29]
[30]

31]

32]

33]

R. Fayt, R. Jerome, P. Teyssie, J. Polym. Sci.: Part B: Polym. Phys.,
19, 1269 (1981).

R. Fayt, R. Jerome, P. Teyssie, J. Polym. Sci.: Part B: Polym. Phys.,
20, 2209 (1982).

R. Fayt, R. Jerome, P. Teyssie, Makromol. Chem., 187, 837 (1986).

G. H. Michler, Kunststoff-Mikromechanik: Morpholohie, Deformations-
und Bruchmechanismen, Carl Hanser Verlag, Miinchen 1992.

J. J. Elmendorp, Dissertation, Technische Hochschule Delft, Niederlande
1986.

V. Flaris, Dissertation, Universitdt Melbourne, Australien 1993.
A. K. Gupta, S. N. Purwar, J. Appl. Polym. Sci., 30, 1799 (1985).

M.C. Schwarz, J.W. Barlow, D.R. Paul, J. Appl. Polym. Sei., 37, 403
(1989).

K.R. Srinivasan, J.K. Gupta, J. Appl. Polym. Sci., 53, 1 (1994).

D. W. Bartlett, D. R. Paul, J. W. Barlow, Modern Plastics, 58(12), 60
(1981).

T. Appleby, F. Cser, G. Moad, E. Rizzardo, C. Stavropoulos, Polymer
Bulletin, 32, 479 (1994).

V. Flaris, M. D. Zipper, G. P. Simon, A. J. Hill, Polym. Eng. Sci., 39,
125 (1993).

D. R. Paul in Thermoplastic Elastomers: A comprehensive Review,
(Hrgs.: N. R. Legge, G. Holden, H. E. Schroeder) Kap. 12/6, Hanser
Publisher, New York 1987.

N.N., Technical Bulletin SC, 165-177, Shell Chemical Company, Houston
TX (1987).

A.L. Bull, G. Holden, J. Elastomers and Plastics, 9, 281 (1977).

T. D. Traugott, J. W. Barlow, D. R. Paul, J. Appl. Polym. Sci., 28, 2947
(1983).

U. Plawky, W. Wenig, Structure Development during Polymer Proces-
sing, EPS Conference on Macromolecular Physics (Bd. 18C), Eindhoven
(Niderlande), July 4-7, 1994.

U. Plawky, W. Wenig, 13th [UPAC conference on chemical thermodyna-
mics, Clermont-Ferrand, France July 17-22, 1994.

U. Plawky, W. Wenig, Macromol. Sympos., 102, 183-190 (1996).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 ERVE

[34]

[35]

[36]

[43]

[44]

[45]

[46]

[47]
[48]

[49]

[50]

[51]

[52]

U. Plawky, M. Schlabs, W. Wenig, J. Appl. Polym. Sci., 59, 1891-1896
(1996).

[.C. Sanchez in Polymer Compatibility and Incompatibility: Principles
and Practices (Hrg.: K. Solc), MMI Press Symposium Series; Harwood
Academic Publishers New York 1982.

B. Léwenhaupt, A. Steurer, G.P. Hellmannn, Y. Gallot, Macromolecules,
27,908 (1994).

G.E. Molau, Kolloid 7. Z. Polym., 238, 493 (1970).

J. Noolandi, K. M. Hong, Macromolecules, 15, 482 (1982).

J. Noolandi, K. M. Hong, Macromolecules, 17, 1531 (1984).
M.D. Whitmore, J. Noolandi, Macromolecules, 18, 657 (1985).

W.P. Gergen, R.G. Lutz, S. Davison in Thermoplastic Flastomers: A
Comprehensive Review (Hrg.: N.R. Legge, G.Holden und H.E. Schro-
eder), Kap. 14, Carl Hanser Verlag Miinchen 1987.

D.J. Meier in Thermoplastic Elastomers: A Comprehensive Review (Hrg.:
N.R. Legge, G.Holden und H.E. Schroeder), Kap. 11, Carl Hanser Verlag
Miinchen 1987.

S. Krause in Polymer Blends, Bd. I (Hrgs.: D. R. Paul, S. Newman),
Kap. 2, Academic Press, New York 1978.

L. A. Utracki in Polymer Alloys and Blends: Thermodynamics and Rheo-
logy, Kap. 2.3, Hanser Publishers, New York 1990.

P.J. Flory, Principles of Polymer Chemistry, Cornell University Press,
Ithaca, New York 1953.

O. Olabisi, L.M. Robeson, M.T. Shaw, Polymer-Polymer Miscibility,
Academic Press New York 1979.

P.J. Flory, J. Chem. Phys., 10, 51 (1942).
M. Huggins, J. Phys. Chem., 46, 151 (1942).

R.P. Wool, Polymer Interfaces: Structure and Strength Hanser Verlag
Miinchen 1995.

J.H. Hildebrand, R.L. Scott The Solubility of Non-FElectrolytes, Dover,
New York 1964.

S. Wu in Polymer Blends, Bd. I (Hrgs.: D. R. Paul, S. Newman), Kap.
6, Academic Press, New York 1978.

J. Nolaandi, Polym. Eng. Sci., 24, 70 (1984).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 4V0

[53]
[54]

[.C. Sanchez, Polym. Eng. Sci., 24, 79 (1984).

E. Helfand in Polymer Compatibility and Incompatibility: Principles and
Practices: Polymer Interfaces (Hrg.: K. Solc), MMI Press Symposium
Series, Harwood Academic Publishers New York 1982 .

L. Bohn, Rubber Chem. Technol., 41, 495 (1968).

. Helfand, Y. Tagami, Polym. Lett., 9, 741 (1971).

. Helfand, Y. Tagami, J. Chem. Phys., 56, 3592 (1972).
. Helfand, A.M. Sapse, J. Chem. Phys., 62, 1327 (1975).
. Helfand, J. Chem. Phys., 63, 2192 (1975).

. Helfand, Macromolecules, 9, 307 (1976).

. Helfand, T.A. Weber, Macromolecules, 9, 311 (1976).

B o @ @ O O @

. Helfand in Advances in Polymer Blends, Grafts and Blocks, (Hrg.:
L.H. Sperling), Plenum Press New York 1974.

P. Smith, M. Hara, A. Fisenberg in Current Topics in Polymer Science,
Bd. 2: Rheology and Polymer Processing/Multiphase Systems, (Hrg.:
R.M. Ottenbrite, L.A. Utracki, S. Inoue), Carl Hanser Verlag Miinchen
Wien New York 1987.

A.V. Tobolski, M.C. Shen, J. Chem. Phys., 67, 1886 (1963).

T.R. Earnest, W.J. MacKnight, J. Polym. Sci., Polym. Phys. Fd., 16,
143 (1978).

E.P. Otocka, F.R. Eirich, J. Polym. Seci., Part A-2, 6, 921 (1968).
E.P. Otocka, F.R. Eirich, J. Polym. Seci., Part A-2, 6, 933 (1968).

K.C. Frisch in Polymer Alloys: Blends, Blocks, Grafts and Interpenetra-
ting Networks, (Hrg.: D. Klemper, K.C. Frisch ) Plenum Press New York
1977.

S. van der Ven, Polypropylene and other Polyolefins, Kap. 6, Elsevier
Science Publishers B.V. Amsterdam Niederlande 1990.

P. Galli, S. Danesi, T. Simonazzi, Polym. Eng. Sci., 24, 544 (1984).
L. D’Orazio, R. Greco, C. Mancarella, Polym. Eng. Sci. 22, 536 (1982).
H.K. Ficker, D.A. Walker, Plast. Rub. Process. Appl. 14, 103 (1990).

P. Galli, J.C. Haylock, T. Simonazzi in Polypropylene: Structure, blends
and composites (Hrsg. J. Karger-Kocsis), Bd. 2 Kap. 1, Chapman & Hall
London 1995.



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 ERV AV

[74]
[75]

[76]

[77]

78]

[79]

[30]

[81]
[82]

[83]
[84]
[85]
[36]
[87]
[33]
[89]

[90]
[91]

[92]

[93]
[94]
[95]

S.N. Sathe, G.S.S. Rao, S. Devi, J. Appl. Polym. Sei., 53, 239 (1994).

R.E. Taylor-Smith, R.A. Register, J. Polym. Sci.; Polym. Phys. Fd., 53,
239 (1994).

S.P. Ting, B.J. Bulkin, E.M. Pearce, T.K. Kwei, J. Polym. Sci., Polym.
Chem. Fd., 19, 1451 (1991).

D.R. Paul, J.W. Barlow, A.C.S., Div. Org. Coat. Plas. Chem. Prepr. 40,
745 (1979).

B. Wunderlich Macromolecular Physics Bd. 2: Crystal Nucleation, Grow-
th, Annealing Academic Press, New York, San Fransisco, London 1976.

M.L. Williams, R.F. Landel, J.D. Ferry, J. Am. Chem. Soc. 77, 3701
(1955).

J.G. Fatou in Encyclopedia of Polymer Science and Engineering Supple-
ment Volume, Wiley & Sons Interscience Publication New York 1989.

P.J. Phillips, Rep. Prog. Phys. 53, 549 (1990).

K. Armitstead, G. Goldbeck-Wood in Advances in Polymer Science, Bd.
100, Springer-Verlag Berlin Heidelberg 1992.

F.L. Binsbergen, Kolloid-Z. u. Z. Polym., 237, 289 (1970).
F.L. Binsbergen, Kolloid-Z. u. Z. Polym., 238, 389 (1970).
F.L. Binsbergen, Polymer, 11, 253 (1970).

F.L. Binsbergen, B.G.M. de Lange, Polymer, 11, 309 (1970).
F.L. Binsbergen, J. Polym. Sci., 11, 117 (1973).

J.P. Mercier, Polym. Eng. Seci., 30, 270, (1990).

K.-H. Moos, B.-J. Jungnickel, Angew. Makromol. Chem., 132, 135
(1985).

D. Turnbull, J.C. Fisher, J. Chem. Phys., 17, 71 (1945).

J. D. Ferry, Viscoelastic Properties of Polymers, John Wiley and Sons,
New York 1980.

L. Mandelkern Crystallisation of Polymers, McGraw-Hill Inc., New York
1964.

7. Bartczak, A. Galeski, N.P. Krasnikova, Polymer 28, 1627 (1987).
J. Varga, J. Mat. Sci., 27, 2557 (1992).
S.N. Omenyi, A.W. Neumann, J. Appl. Phys., 47, 3956 (1976).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 441U

[96]
[97]

(98]

[99]

[100]

[101]
[102]
[103]
[104]

[105]

[106]
[107]
[108]

[109]
[110]

[111]

[112]
[113]
[114]
[115]
[116]

[117]

S.N. Omenyi, A.W. Neumann, J. Appl. Phys., 47, 3956 (1976).

S.N. Omenyi, A.W. Neumann, C.J. van Oss, J. Appl. Phys., 52, 789
(1981).

S.N. Omenyi, A.W. Neumann, W.W. Martin, G.M. Lespinard, R.P.
Smith, J. Appl. Phys., 52, 796 (1981).

7. Bartczak, A. Galeski, E. Martuscelli, Polym. Fng. Sci., 24, 1155
(1984).

A. Galeski, M. Pracella, E. Martuscelli, J. Polym. Sci., Polym. Phys.
Fd., 22,739 (1984).

J. Boon, J.M. Azcue, J. Polym. Sci., A2, 885 (1968).

T.G. Fox, Bull. Am. Phys. Soc., 1, 123 (1956).

B.S. Hsiao, B.B. Sauer J. Polym. Sci., Polym. Phys. Fd., 31, 901 (1993).
G.C. Alfonso, T.P. Russell, Macromolecules, 19, 1143 (1986).

L.H. Sperling Introduction to Physical polymer Science John Wiley &
Sons New York 1986.

A.N. Kolmogoroff, lzvest. Akad. Nauk. SSR, Ser. Math., 1, 335 (1937).
W.A. Johnson, R.F. Mehl, Trans. AIMFE, 135, 416 (1939).

M. Avrami, J. Chem. Phys., 7, 1103 (1939); ibid 8, 212 (1940); ibid 9,
177 (1941).

U.R. Evans, Trans. Faraday Soc. 41, 365 (1945).

M.C. Tobin, J. Polym. Sei., Polym. Phys. Fd., 12,399 (1974); ibid 14,
2253 (1976); ibid 15, 2269 (1977).

N. Billon, J.M. Escleine, J.M. Haudin, Colloid Polym. Sci., 267, 668
(1989).

N. Billon, J.M. Haudin, Colloid Polym. Sci., 271, 343 (1993).

A. Wasiak, Chemtracts - Macromolecular Chemistry, 2, 211 (1991).
A. Ziabicki, Colloid Polym. Sci., 252, 433 (1974).

R.D. Icenogle, J. Polym. Sci., Polym. Phys. Fd.,, 23, 1369 (1985).

J.J.C. Cruz-Pinto, J.A. Martins, M.J. Oliveira, Colloid Polym. Sci. 272,
1 (1994).

D. Grenier, R.E. Prud’'Homme, J. Polym. Sci., Polym. Phys. Ed., 18,
1655 (1980).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 44 1

[118] J.M. Escleine, B. Monasse, E. Wey, J.M. Haudin, Colloid Polym. Sci.,
262, 366 (1954)

[119] R. Bréimer, Kolloid Z. u. Z. Polym., 250, 1034 (1972).

[120] R. Briimer, Colloid & Polym. Sci., 252, 504 (1974).

[121] W. Wenig, R. Briimer, Colloid & Polym. Sci., 256, 125 (1978).
[122] R. Brimer, W. Wenig, Colloid & Polym. Sci., 257, 606 (1979).

[123] R. Bramer, Ch. Gerdes, W Wenig, Colloid & Polym. Sci., 261, 293
(1983).

[124] G.H. Michler Kunststoffmechanik: Morphologie, Deformations- und
Bruchmechanismen, Kap. 8, Carl Hanser Verlag Miinchen Wien 1992.

[125] G.H. Michler, I. Maumann in Morphology of Polymers (Hrsg. B. Sedla-
cek) W. de Gruyter & Co, Berlin, New York 1986.

[126] F.J. Balta-Calleja, F.J. Vonk in Polymer Science Library Bd.. 8: X-Ray
Scattering of Synthetic Polymers, Kap. 7, Elsevier Science Publishers
Amsterdam B.V. Niederlande 1989.

[127] H.-W. Fiedel, Dissertation, Gerhard-Mercator Universitat-Gesamthoch-
schule-Duisburg 1988.

[128] H.-W. Fiedel, W. Wenig, Colloid & Polymer Sci., 267, 389 (1988).
[129] C.G. Vonk, G. Kortleve, Koll. Z. Z. Polym., 220, 19 (1967).

[130] G. Kortleve, C.G. Vonk, Koll. Z. Z. Polym. 225, 124 (1968).

[131] W. Ruland, Colloid & Polym,er Sci. 255, 417 (1977).

[132] N. Stribeck, W. Ruland, J. Appl. Crystallogr., 11, 535 (1978).

[133] W. Wenig, T. Schéller, Progr. Colloid & Polym. Sci., 71, 113 (1985).

[134] B. Monasse, J.M. Haudin in Polypropylene Bd. 1: Structure, blends and
composites (Hrsg. J. Karger-Kocsis), Kap. 1, Chapman & Hall London
1995.

[135] G. Natta, P. Corradini, Nuovo Cimento, Suppl., 15, 40 (1960).

[136] A. Turner-Jones, J.M. Aizlewood, D.R. Beckett, Makromol. Chem., 75,
134 (1964).

[137] P. Corradini, G. Guerra, Adv. Polym. Sci. 100, 183 (1992).
[138] D.R. Norton, A. Keller, Polymer, 26, 704 (1985).

[139] A.J. Lovinger, J.0.Chua, C.C. Gryte, J. Polym. Sci., Polym. Phys. Fd.,
15, 641 (1977).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 41 &

[140]

[141]
[142]

[143]

[144]

[145]

[146]

[147]
[148]

[149]

[150]

[151]
[152]

[153]

[154]

[155]

[156]

[157]

[158]

[159]

J.D. Hoffman, G.T. Davis, J.I. Lauritzen in Treatise on Solid State Che-
mistry (Hrsg.: N.B. Hannay),Bd. 3, Plenum Press New York 1976.

E.J. Clark, J.D. Hoffman, Macromolecules, 17, 878 (1984).
B. Monasse, J.M. Haudin, Colloid Polym. Sci., 263, 822 (1985).

S.7.D. Cheng, J.J. Janimak, A.Zhang, H.N. Cheng, Macromolecules, 23,
298 (1990).

J.R. Burns, D. Turnbull J. Appl. Phys., 37, 402 (1966).

H.S. Wu, S.Z. Cheng, B. Wunderlich, Makromol. Chem. Rap. Com., 9,
76 (1988).

J. Varga in Polypropylene Bd. 1: Structure and Morphology (Hrsg.: J.
Karger-Kocsis), Kap. 3, Chapmann & Hall London 1995.

J.D. Hoffman, J.I. Lauritzen, J. Res. Natl. Bur. Std., A64, 73 (1960).
R. Hingmann, J. Rieger, M. Kersting, Macromolecules, 28, 3801 (1995).

K. Mezghani, R. Anderson-Campbell, P.J. Phillips, Macromolecules, 27,
997 (1994).

A. Galeski in Polypropylene Bd. 1: Structure and Morphology (Hrsg.: J.
Karger-Kocsis), Kap. 4, Chapmann & Hall London 1995.

H.N. Beck, H.D. Ledbetter, J.Appl. Polym. Sci., 9, 2131 (1965).
H.N. Beck, J. Appl. Polym. Seci., 11, 673 (1967).

N.N., Vestolen P - Polypropylen, Technische Informationschrift der Ve-
stolen GmbH, Gelsenkirchen Deutschland (1994).

S. van der Ven, Polypropylene and other Polyolefins, Kap. 9/10, Elsevier
Science Publishers B.V. Amsterdam , Niederlande 1990.

L.A. Utracki in Multiphase Polymers: Blends and Ionomers (Hrsg.: L.A.
Utracki, R.A. Weiss) Kap. 7, ACS Symposium Series Bd. 395 1989.

L.A. Utracki in Polymer Alloys and Blends: Thermodynamic and Rheo-
logy Kap. 3.7, Carl Hanser Verlag Miinchen 1990.

A.P. Plochocki in Polymer Blends, Bd. 2 (Hrsg.: D.R. Paul, S. Newman)
Kap. 21, Academic Press New York 1978.

N.N., Vestolen A - Polyethylen, Technische Informationschrift der Vesto-
len GmbH, Gelsenkirchen Deutschland (1994).

M. Morton in Thermoplastic Elastomers: A comprehensive review (Hrg.:
N.R. Legge, G. Holden und H.E. Schroeder), Kap. 4, Carl Hanser Verlag
Miinchen 1987.



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 ERN Y

[160]
[161]

[162]

[163]

[164]

[165]

[166]

[167]

[168]

[169]

[170]

[171]
[172]
[173]
[174]
[175]
[176]

[177]
[178]
[179]

D.J. Meier, ACS Polymer Preprints, 11, 400 (1970).

N.N., Kraton G for polymer modification, Technische Informationschrift,
Shell International Chemical Company, Shell Centre London UK (1988).

N.N., Kraton G Rubber: Kompounds und Verarbeitung, Technische In-

formationschrift, Shell International Chemical Company, Shell Centre
London UK (1986).

N.N., Kraton G 1701: Thermoplastic Rubber, Technical Bulletin, Shell
Chemical Company, Shell USA (1984).

N.N., Kraton G 1726X: Thermoplastic Rubber, Technical Bulletin, Shell
Chemical Company, Shell USA (1987).

N.N., Kraton FG 1901X: Rubber as a coating for metal, Technical Bulle-
tin, Shell Chemical Company, Shell USA (1988).

N.N., Kraton FG 19101 X Rubber, Technical Bulletin, Shell Chemical
Company, Shell USA (1989).

N.N.,Kraton D and Kraton G Rubber, Technische Information, Deut-
schen Shell Chemie GmbH, Eschenborn (1989).

C. Koster, Diplomarbeit, Gerhard-Mercator-Universitat-Gesamthoch-
schule-Duisburg (1995).

M. Schlabs, Diplomarbeit, Gerhard-Mercator-Universitat-Gesamthoch-
schule-Duisburg (1993).

C. Feldhiisen, Diplomarbeit, Gerhard-Mercator-Universitat-Gesamthoch-
schule-Duisburg (1996).

H. Elias, Chicago Med. School Quart., 12, 98 (1951).

G. Bach, 7. wiss. Mikr., 64, 265 (1959).

G. Bach, 7. angew. Math. und Phys., 15, 205 (1964).

J.D. Hoffman, J.I. Lauritzen, J. Res. Natl. Bur. Std., A65, 297 (1961).
J.D. Hoffman, Polymer, 24, 3 (1983).

G.C. Alfonso in Integration of Fundamental Polymer Science and Tech-
nology (Hrsg.: P. Lemstra, L. Kleintles), Bd. 5, Elsevier Amsterdam,
Niederlande 1985.

N. Okui, Polymer Bulletin, 23, 111 (1990).
J.H. Magill, H.M. Li, A. Gandica, J. Cryst. Growth, 19, 361 (1973).

D.W. van Krevelen, Properties of Polymers Kap. 19 Elsevier Amsterdam,
Niederlande 1976.



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 44T

[180]
[181]

[182]

[183]

[184]

[185]

[186]
[187]
[188]

[189)]

[190]

[191]

[192]

193]

[194]

[195]

[196]

[197]

193]
[199]

J.D. Hoffman, J.J Weeks, J. Chem. Phys., 37 1723 (1962).

R.L. Miller in Flow-Induced Crystallizationin Polymer Systems (Hrsg.:
R.L. Miller) Gordon and Breach London 1979.

M.L. Williams, R.F. Landel, J.D. Ferry, J. Am. Chem. Soc., 77 3701
(1955).

N.N., Technisches Handbuch Wirmeflufkalorimeter DSC 444, Netzsch
Gerédtebau GmbH Selb, Deutschland 1984.

N.N., Technisches Handbuch Datenerfassungssystem 414/1, Netzsch
Gerédtebau GmbH Selb, Deutschland 1984.

N.N., Technisches Handbuch Temperatursteuersystem 410, Netzsch
Gerédtebau GmbH Selb, Deutschland 1984.

J.D. Hoffman, J.J. Weeks. J. Res. Natl. Bur. Std., 66A, 13 (1962).
J.G. Fatou, Fur. Polym. J., 7, 1057 (1971).

R. Kosfeld, J. Mansfeld, S. Schifer, E. Schulz, Rheol. Acta, 18, 576
(1979).

S. Schéfer, Dissertation, Gerhard-Mercator Universitdt-Gesamthoch-
schule-Duisburg 1988.

F.R. Schwarzl, Polymermechanik, Springer Verlag Berlin Heidelberg
1990.

[LM. Ward, Mechanical Properties of Solid Polymers 2nd Edition John
Wiley & Sons, Ltd. 1985.

L.C.E. Struik, Rheologica Acta 6, 119 (1967).

E.-J. Donth, Relazation and Thermodynamiks in Polymers: Glass Tran-
sitions, Akademie-Verlag, Berlin 1992.

R.E. Wetton in Development in Polymer Characterisation (Hrsg.: J.V
Dawkins), Bd. 5 Kap. 5, Elsevier Applied Science Publishers, London
and New York 1986.

N.G. McCrum, J. Polym. Sei., 27, 555 (1958).

H. Suzakai, I. Grebowicz, B. Wunderlich, Macromol. Chem., 186, 1109
(1986).

L. Mandelkern in Crystallisation of Polymers (Hrsg.: M. Dosiere), Kluwer
Academic Publishers 1993.

P. Huo, P. Cebe, J. Polym. Sci., Part B: Polym. Phys., 30, 239 (1992).

B.E. Read, G. Williams, Trans. Faraday Soc., 57, 1979 (1961).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 41

200]
201]

[202]

203]

[204]

205]

206]

207]

[208]
[209]
[210]
[211]
[212]
[213]

[214]

[215]
[216]
[217]
[218]
[219]

[220]

[221]

N.N., Service Manual, Philips Eindhoven, Niederlande (1981).

N.N., Operators Manual: Amplifier/TSCA  Model 2015, Meridan,
Connecticut, USA (1983).

B.A. Weidinger, P.H. Hermans, Macromol. Chem., 50 A8, 98 (1963).

C. Baumgértner, Diplomarbeit, Gerhard-Mercator-Universitat-Gesamt-

hochschule-Duisburg (1992).

C.G. Vonk in Polymer Science Library 8: X-Ray Scattering of Synthetic
Polymers (Hrsg.: A.D. Jenkins), Kap. 5, Elsevier Amsterdam, Nieder-
lande 1989.

L.E. Alexander, X-Ray Diffraction Methods in Polymer Science, Kap. 3,
Robert E. Krieger Publishing Company, Huntington New York 1979.

S. Polizzi, G. Fagherazzi, A. Benedetti, M.Battagliarin, T. Asano, J.
Appl. Cryst., 23, 359 (1990).

R. Hosemann, A.M. Hindeleh, J. Macromol. Sci., Phys. Fd., B34 (4),
327 (1995).

W. Ruland, Acta Cryst., 14, 1180 (1961).

R. Gehrke, H.G. Zachmann, Makromol. Chem., 182, 627 (1981).
B.A. Weidinger, P.H. Hermans, Macromol. Chem., 50 A8, 98 (1963).
A.M. Hindeleh, D.J. Johnson, J. Phys. D: Appl. Phys., 4, 259 (1971).
S. Rabiej, Fur. Polym. J., 27, 947 (1991).

S. Rabiej, Eur. Polym. J., 29, 625 (1993).

X.-H. Liang, R.-X. Lin, L.-Z. Gu, H. Tao, J.-M. Lin, J. Macromol. Sci.-
Phys., B30(1&2), 171 (1991).

R. Bonart, R. Hosemann, R.L. McCullough, Polymer, 4, 199 (1963).
B.E. Warren, B.L. Averbach, J. Appl. Phys., 21, 595 (1950).
D.R. Buchanan, R.L. Miller, J. Appl. Phys., 37, 4003 (1966).
R. Hosemann, W. Wilke, Faserf. Textiltechn., 15, 521 (1964).
W. Wenig, G. Hagenbeck, Angew. Makromol. Chem., 119, 1 (1983).

J.I Wang, [.R. Harrison in Methods of Experimental Physics Bd. 168,
(Hrsg.: in Chief: L. Marton, C. Marton, Hrsg. Bd. 16: R.A. Fava), Aca-
demic Press, New York 1980.

N.N., Technisches Handbuch zur Kratky Kompaktkamera Graz, Oster-
reich 1992.



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 44V

[222] O. Kratky, H. Stabinger, Colloid & Polymer Sci., 262, 345 (1984).

[223] C.G. Vonk in Polymer Science Library 8: X-Ray Scattering of Synthetic
Polymers (Hrsg.: A.D. Jenkins), Kap. 7, Elsevier Amsterdam, Nieder-
lande 1989.

[224] C.G. Vonk, G. Kortleve, Kolloid 7. Z. Polym., 220, 19 (1967).
[225] G. Kortleve, C.G. Vonk, Kolloid 7. Z. Polym., 225, 124 (1968).
[226] C.G. Vonk, J. Appl. Crystallogr., 6, 81 (1973).

[227] G.R. Strobl, N. Miiller, J. Polym. Sci., Polym. Phys. FEd., 11, 1219
(1973).

[228] H.G. Kilian, W. Wenig, J. Macromol. Sci. Phys., B9(3), 463 (1974).

[229] D.Y. Tsvankin, Y.A. Zubov, A.I. Kitaigorodskij, J. Polym. Sci., Part C,
16, 4081 (1968).

[230] D.R. Buchanan, J. Polym. Sci., Part A-2, 9, 645 (1971).
[231] B. Christ, J. Polym. Sci., Polym. Phys. Fd., 11, 635 (1973).

[232] R. Kleinitz, Diplomarbeit, Gerhard-Mercator-Universitéit-Gesamthoch-
schule-Duisburg (1993).

[233] G. Porod, Kolloid 7., 124 83 (1951).
[234] J.T. Koberstein, B. Morra, R.S. Stein, J. Appl. Cryst., 13 34 (1980).

[235] A. Guinier, X-Ray Diffraction in crystals, imperfect crystals and amor-
phous bodies, W.H. Freeman & Company London England 1963.

[236] O. Glatter, O. Kratky, Small Angle X-ray Scattering, Academic Press,
London England 1982.

[237] N.N., DIN 53282 Winkelschilversuch, Beuth Verlag GmbH Berlin
(1979).

[238] B. von Falkei, H.A. Stuart, Kolloid Zeitschrift, 162 138 (1959).
[239] B. von Falkei, Macromol. Chem., 41 86 (1960).

[240] J.H. Magill, Nature, 191, 1092 (1961).

[241] U. Johnson, G. Spilgies, Kolloid Z. Z. Polym., 250, 1174 (1972).
[242] J. Majer, Kunststoffe, 50, 560 (1960).

[243] J. Rault, CRC Crit. Rev. Solid State Mat. Sci., 13, 57 (1986).
[244] G.C. Alfonso, A. Ziabicki, Colloid Polym. Sci., 273, 273 (1995).
[245] F. Rybnikar, J. Appl. Polym. Seci., 27, 1479 (1982).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 444

[246] 7. Bartczak, A. Galeski, M.Pracella, Polymer, 25, 1323 (1984).
[247] 7. Bartczak, A. Galeski, M.Pracella, Polymer, 27, 537 (1986).
[248] 7. Bartczak, A. Galeski, Polymer, 31, 2027 (1990).

[249] H.-G. Kilian, Kolloid Z. Z. Pol., 231, 534 (1969).

[250] W.J. O’'Kane, R.J. Young, A.J. Ryan, J. Macromol. Sci.-Phys., B34(4),
427 (1995).

[251] H.G. Zachmann, C. Wutz in Crystallisation of Polymers (Hrsg.: M. Do-
siere) Kluwer Academic Publishers 1993.

[252] R. Bramer, Dissertation, Universitat Ulm 1973.
[253] F. Rybnikar, J. Macromol. Seci.-Phys., B27, 125 (1988).

[254] L. D'Orazio, C. Mancarella, E. Martuscelli, G. Sticotti, J. Mat. Sci., 26,
4033 (1991).

[255] C. Reckinger, F.C. Larbi, J. Rault, J. Macromol. Sci.-Phys., B23, 511
(1985).

[256] Y. Long, Z.H. Stachurski, R.A. Shanks, Polymer International, 26, 143
(1992).

[257] G. St-Jean, M.C. Barreto, G.R. Brown, Polym. Eng. and Sci., 30, 1098
(1990).

[258] A.K. Gupta, S.N. Purwar, J. Appl. Polym. Sei., 29, 1595 (1984).
[259] U. Plawky, W. Wenig, J. Mat. Seci. Let., 13, 863 (1994).

[260] C.-J. Wu, C.-Y.- Chen, W. Woo, J.-F. Kuo, J. Polym. Sci. Part A:
Polym. Chem., 31, 3405 (1993).

[261] E. Martuscellei, C. Silvestre, L. Bianchi, Polymer, 24, 1458 (1983).

[262] E. Martuscelli in Polymer Blends and Mixtures, (Hrsg.: D.J. Walsh, J.S.
Higgins und A. Maconnachie), Martinus Nijhoff, Dordrecht Niederlande
1985.

[263] L. D'Orazio, C. Mancarella, E. Martuscelli, F. Polato, Polymer, 32, 1186
(1991).

[264] G.R. Strobl, The Physics of Polymers, Springer Verlag Berlin Heidelberg
1996.

[265] J.D. Hoffman, Polymer, 23, 656 (1982).
[266] B. Monasse, J.M. Haudin, Colloid Polym. Sci., 266, 679 (1988).

[267] R.F. Boyer, J. Polym. Sei., Part C, 14, 267 (1966).



A0 8 B0 8 VALY BJILZ10 N1 N1 4410

268]
269]

[270]

271]

272]

[273]

[274]
[275]

[276]
[277]
[278]

R.W. Warfield, B. Hartmann, Polymer, 21, 31 (1980).

H. Verhoogt, J. van Dam, A. Posthuma de Boer, Integration of Funda-
mental Polymer Science and Technology 57, 357 (1989).

L. D'Orazio, C. Mancarella, E. Martuscelli, G. Sticotti, P. Massari, Po-
lymer, 34, 3671 (1993).

E. Martuscelli in Polymer Blends: Processing, Morphologie and Proper-
ties, (Hrsg.: E. Martuscelli, R. Palumbo, M. Kryszewski), Plenum Press
New York 1979.

U. Plawky, W. Wenig, J. Mat. Sei, 32 (1997).

R.P. Wool in Polypropylene: Structure, blends and composites (Hrsg. J.
Karger-Kocsis) Bd. 1 Kap. 8, Chapman & Hall London 1995.

B.-L. Yuan, R.P. Wool, Polym. Eng. Sci., 30, 1454 (1990).

G. Menning in Polypropylene: Structure, blends and composites (Hrsg. J.
Karger-Kocsis) Bd. 1 Kap. 7, Chapman & Hall London 1995.

J.D. Keitz, J.B. Barlow, D.R. Paul, J. Appl. Polym. Sci., 29,3131 (1984).
S. Sathe, G.S.S. Rao, S. Devi, J. Appl. Polym. Sci., 53, 239 (1994).

R. Bischoff, Dissertation, Technische Universitdt Berlin 1988.



Danksagung

Die vorliegende Arbeit entstand wahrend meiner Tatigkeit als wissenschaftli-
cher Mitarbeiter im Fachbereich 10 im Laboratorium fiir Angewandte Physik
an der Gerhard-Mercator-Universitat-GH-Duisburg. Sie wurde in der fachbe-
zogenen Arbeitsgruppe Angewandte Rontgenstrukturanalyse unter Leitung von

Herrn Prof. Dr. Werner Wenig durchgefiihrt.

Herrn Prof. Dr. Werner Wenig gilt mein besonderer Dank fiir die Anregung zu
dieser Arbeit, die Uberlassung des Themas und seine stete und wohlwollende
Unterstiitzung. Er hat mit vielen Diskussionen und Anregungen zum Gelingen
dieser Arbeit entscheidend beigetragen.

Herrn Prof. Dr. Wiebren S. Veeman vom Fachbereich 6, Fachgebiet Physika-
lische Chemie danke ich sehr herzlich fiir die Erlaubnis, einige wichtige Expe-
rimente in seinem Labor durchfithren zu kénnen und fiir die Ubernahme des
Korreferats.

Herrn Prof. Dr. Wolfgang Kleemann danke ich sehr herzlich fiir die freundliche
Aufnahme in das Laboratorium fiir Angewandte Physik und sein Interesse an

der Arbeit.

Bei allen Freunden und Kollegen im Laboratorium fiir Angewandte Physik
sowie im Fachbereich Physik-Technologie, die mich bei der Durchfiihrung der
Arbeit tatkraftig unterstiitzt und fachkundig beraten haben, méchte ich mich
herzlich bedanken. Namentlich erwdhnen méchte ich Dipl.-Phys. Robert Pod-
gorsek, Dr. Martin Osterfeld, Dipl.-Phys. Jiirgen Tappert, Dipl.-Phys. Marcus
Thielen und Dipl.-Phys. Alexandra Perschke. Danke.

Ausdriicklich méchte ich mich bei den Mitarbeitern der Arbeitsgruppe Ange-
wandte Rontgenstrukturanalyse bedanken, die mit ithren Forschungsergebnissen
und Diplomarbeiten sowie mit viel Elan und Begeisterung zum Gelingen der
Arbeit beigetragen haben. Danke (in chronologischer Reihenfolge) an Dipl.-
Phys.-Ing. Markus Ambold, Dipl.-Phys.-Ing. Ralf Kleinitz, Dipl.-Phys.-Ing.
Matthias Schlabs, Dipl.-Phys.-Ing. Christoph Késter, Dipl.-Ing. Guang Xin
Lin, Dipl.-Phys.-Ing. Stephan Drescher und Dipl.-Phys. Claudia Feldhiisen.

Herrn Dr. Reinhard Hammel von der Vestolen GmbH, Gelsenkirchen danke
ich fiir sein Interesse an dieser Arbeit. Die Unterstiitzung durch Bereitstellung
der Ausgangspolymere sowie die FErfiilllung einiger Sonderwiinsche hat in einem
hohen Mafle zum Gelingen der Arbeit beigetragen.



Anhang A

Tabellen

A.l

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 Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik

fiir das Ausgangssystems iPP.

TIK] [ to[s] | tuls] | M [mm™] | G[107% pm s7 | Tk [3] | nHw: | "D
200 | 489 | 26 7300 20,5 180 | 2.8 | 2.1
203 | 508 | 68 1006 9.9 195 | 26 | 2.4
106 | 546 | 135 | 2563 5.1 1275 | 2.7 | 2.1
208 | 592 | 186 | 3121 3.4 1755 | 2.8 | 2.1
A1 | 563 | 509 | 1762 17 1427 | 27 | 21

Tabelle A.2: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik
fiir das Ausgangssystem iPP/LLDPE.

TIK] | to[s] | tals] | M [mm™] | G 1072 pm s | Tk [s] | ngw: | nDin
200 | 504 | 32 1813 18,2 365 | 25 | 2.1
403 507 38 1066 10,5 788 2,6 2,0
206 | 461 | 228 536 3.5 2352 | 2.6 | 2.2
208 | 481 | 294 350 3.5 1034 | 26 | 22
A1 | 476 | 962 240 1.9 6472 | 2.7 | 2.5
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Tabelle A.3: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik
fiir das Ausgangssystem iPP/HDPE.

TIK] | to[s] | tals] | M [mm™] | G 1072 pm s | Tk [s] | ngw: | nDin
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
108 | 480 | 292 264 3.7 1516 | 26 | 2.1
A1 | 573 | 798 154 1.9 12054 | 2.6 | 2.2

Tabelle A.4: Extrapolierte Gréfien aus den isothermen kristallisationskinetischen
Experimenten fiir die Ausgangsysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System MO TM0/2 U~ Cl - R (e Gm(w TGm(w
[mm™2] | [K] | [JMol™'] | [JMol™'] | [J?em™] | [pms™'] | [K]

iPP 9517 401,8 | 19,2 - 10° | 16,9 - 10° | 1,23 - 107! 1,9 3722
iPP/LLDPE | 3040 | 400,7 | 23,0 - 10° | 21,5 - 10® | 1,18 - 10~ 0,9 378,2
iPP/HDPE | 2700 | 401,0 | 23,0 - 10° | 20,3 - 10° | 1,24 - 10~** 1,2 377.3

Tabelle A.5: Charakteristische Daten aus der Torsionsschwingungsanalyse fiir die
Ausgangssysteme iPP, iPP/HDPE und iPP/LLDPE.

Polymersystem | T,(iPP) [K] | T, [K] | T,(PE) [K]
iPP 274 325 -
iPP/LLDPE 272 320 147¢
iPP/HDPE 272 324 150°

oT, (100 Gew -% LLDPE) = 148 K
b, (100 Gew.-% HDPE) = 154 K

Tabelle A.6: Relaxationsstirke S und Aktivierungsenergie AH™ fiir die Ausgangs-
systeme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System S| AH* [kJmol™
iPP 0,83 36,8
iPP/LLDPE | 0,96 35,9
PP/HDPE | 0,85 31,5

Tabelle A.7: Charakteristische Temperaturen aus der Kristallisationskurve der Aus-
angssysteme iPP, iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System | 1y [K] | T2 [K] | Tonset [K] | 1o — T, [K] | AT [K]
iPP 3945 | 3986 | 406,9 41 A48
iPP/LLDPE | 3924 | 396,7 | 405,0 43 472
iPP/HDPE | 392.2 | 3953 | 4023 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 TV K] | T K] | Togpse [K] | T =T, [K] | AH [Jg7']
PP 1393 | 4451 | 4480 53 97,0
PP/LLDPE | 4396 | 4472 | 45138 G =960
PP/HDPE | 4385 | 4462 | 4504 77 100,0

Tabelle A.9: Kristallanteil und Mikrostrukturparameter der Ausgangssysteme iPP,
iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System XH%] | X2 %] nguo) [nm] ng) [nm] | gr1 [%)]
iPP 72 71 10,8 11,7 2.5
iPP/LLDPE*® 66 68 12,0 13,6 2.5
iPP/HDPE? 68 69 11,6 13.8 2.4

%X, von LLDPE =~ 40 %.

®X. von HDPE ~ 70 %.

Tabelle A.10: Charakteristische Uberstrukturparameter der Ausgangssysteme iPP,
iPP/LLDPE und iPP/HDPE.

System cluster 1 [nm]* | cluster 2 [nm] | cluster 3 [nm]
PP 2.2/6,0/82 | 6,0/6.0/12,0 | 6,0/9,4/15.4
PP/LLDPE | 2.6/5.4/3,0/ | 54/54/108 | 54/7,7/13,1
PP/HDPE | 3,2/7,1/10.3 | 7,1/7.1/14,2 | 3.2/11,2/14.4

“Die Zahlen geben die Werte fiir den interlamellaren Abstand d,, die lamellare Dicke d.

und die Langperiode L fiir die jeweilige Lamellenclusterstruktur an.

Tabelle A.11: Uberstrukturparameter fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE

und iPP/HDPE.

System ro [nm] | ro [nm] | L, [nm] | d. [nm] | X; [%]
PP 1.0 | 135 155 14 61
iPP/LLDPE 9,1 11,1 13.6 0.9 59
PP/HDPE | 7,7 9.1 144 1 60

Tabelle A.12: Mittlerer iPP-Sphirolitenradius und mittlere Grofie der PE-
Einschliisse in der iPP-Matrix fiir die Ausgangssysteme iPP, iPP/LLDPE und

iPP/HDPE.

System r [gm] | D [pm]
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 fiir die
rasch-abgekithlten Proben iPPLAL und iPP/HDPE(A),

Polymersystem | 1,(iPP) [K] | T, [K] [ 1%, K]
PP(A) 280 313 | -
PP/HDPE(A) | 278 ~320 | 146

Tabelle A.14: Volumen-Kristallanteil und Mikrostrukturparameter der rasch ab-

sekiihlten Proben {PRLA) und (PP /HDPE(A). -
System XA X2 AT | Doy nm] | D) [nm] [ gir [A]

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 Binire Blends iPP/SEBS

Im folgenden Unterkapitel werden die Ergebnisse zu den bindren Blends

iPP/SEBS in den Tabellen A.15 bis A.27 aufgelistet.

Tabelle A.15: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik

fiir das Blend

=1

=1

iPP/ESEBRS als Funktion des SEBS-Gehalts.
M

to n lg | "Hwz | "DIn
SEBS 1) | [s) | [s) | mm?) | (1072 - pms] | ]
400 | 489 26 7300 20,5 180 2.8 2.1
403 | 508 68 4006 9.9 495 2.6 2.4
0 [406 | 546 | 135 | 2563 5.1 1275 | 2,7 | 2.1
108 | 592 | 186 | 3121 3.1 1755 | 2.8 | 2.1
111 | 563 | 509 | 1762 1,7 27 27 | 2.1
100 | 476 | 55 | 3272 17,2 109 | 2,1 | 2.0
403 | 467 | 185 1737 9,88 1007 | 2,2 2.3
5 406 | 579 | 120 2603 481 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
400 | 478 | 73 | 1755 18,10 41 | 22 | 23
103 | 481 | 166 | 1567 9,10 926 | 2.4 | 2.1
10 406 | 560 | 189 1579 4,97 1536 | 2.6 2.0
108 | 651 | 243 | 1460 311 2551 | 2,6 | 1.9
411 | 847 | 697 1621 2,36 5630 | 2.5 1,9
400 | 517 | 84 2839 17,45 378 2.5 2.0
103 | 565 | 125 | 2718 9,34 625 | 2.6 | 2.1
15 406 | 593 | 225 2466 5,13 1205 | 2.6 1,7
108 | 616 | 420 | 2081 2,99 2105 | 2,7 | 2.1
411 | 1008 | 818 2820 1,35 4305 | 2.8 2.0
100 | 490 | 72 | 2404 16,3 363 | 2.4 | 2.2
403 | 545 98 2413 10,90 586 2.6 2.3
20 | 406 | 627 | 174 | 2442 1,12 1277 | 2.8 | 2.1
108 | 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 Grossen aus der isothermen Kristallisationskinetik fiir
Lunktion - des SEBS-Gehalts.

asBlend iPP/ESERS als

Tebt

SEBS 0 Mo/2 U= 1 oo, Grae | Tamas
[mm=2] | [K] | [JMol™'] | [J Mol='] | [J2em™] |[ums™']| [K]

0 9517 | 401,8 | 19,2 -10° | 16,9 - 10° | 1,23 - 1071 1,9 3722
5 | 3200 | 401,3 | 19.3-10° | 24,0 -10° | 1,34 - 101 1,0 | 3793
10 | 2837 | 4020 | 26,3 - 10° | 23,0 - 10° | 1,28 - 10-° | 0.0 | 3793
15 | 2844 | 402,0 | 17,7 - 10° | 17,0 - 10° | 1,15 - 101 12 | 3753
20 | 2440 | 402,0 | 184 -10° | 17,0 - 10° | Li4-107 | 1,0 |3753
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Tabelle A.17: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik
fiir das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

T to tn M G tK NHwz N pin
SEBS 1K) | ) | 18] | fmm=®) | 1072 - poms™] | [8]
400 | 489 | 26 7300 20,5 180 2.8 2.1
403 | H08 | 68 4006 9.9 495 2.6 2.4
0 [ 406|546 | 135 | 2563 5.1 1275 | 2.7 | 2.1
108 | 592 | 186 | 3121 3.1 1755 | 2.8 | 2.1
111 | 563 | 509 | 1762 1,7 27| 2,7 | 2.1
400 | 487 | 19 H85H& 20,85 229 2.1 1.8
403 | 365 | 133 2063 10,36 904 2,2 2.3
5 4006 | 433 | 132 1694 5,78 1848 2.3 2.0
408 | 459 | 301 794 3,80 3340 2.4 2.1
A1 353 [ 629 | 521 2.15 6582 | 2.6 | 2.3
400 [478 | 73 | 1755 18,10 41 | 22 | 1.8
403 | 481 | 166 1567 9,10 926 2.4 1.8
10 406 | 560 | 189 1579 4,97 1536 2.6 1.8
108 | 651 | 278 | 1460 311 2551 | 2.6 | 2.1
411 | 847 | 696 1621 2,36 5630 2.5 2.1
400 | 492 | 15 13586 16,53 101 3,2 1.8
403 | 489 | 40 4703 10,38 347 2.8 1,9
15 406 | b36 | 68 2419 5,63 362 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
400 | 500 | 19 10080 19,43 113 3.3 1.8
403 | 523 | 45 6444 13,98 278 3,6 1,6
20 [ 406 | 567 | 111 | 1662 5,15 1135 | 2.8 | 1,8
108 | 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 Grossen aus der isothermen Kristallisationskinetik fiir

das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS MO TM0/2 U~ Cl - R (e Gm(w TGm(w
[mm=2] | [K] | [JMol™'] | [J Mol='] | [J2em™] |[ums™']| [K]

0 9517 | 401,8 | 19,2 - 10° | 16,9 - 10° | 1,23 - 10~* 1,9 372,2
5 | 7451 | 401,0 | 23,2 - 10° | 20,7 - 10° | 1,24 - 10°" | 12 | 377.3
10 7450 | 402,0 | 26,3 - 10° | 23,1 - 10° | 1,27 - 10~ 0,9 379,3
15 14567 | 402,0 | 24,3 - 10° | 23,9 - 10° | 1,14 - 10~ 0,5 383,0
20 14674 | 402,0 | 19,4 - 10° | 19,6 - 10° | 1,11 - 10~ 0,8 379,3
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Tabelle A.19: Daten aus der DTA fiir das Blend iPP/f-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS [ T, [K] | Tonset [K] | 1. — T, K] | T [K] [ AT [K] | AH [Jg ]
0 | 3945 | 4069 11 4393 | 44,8 97
5 | 393,9 | 4041 13 4376 | 43,7 114
10 | 394,7 | 4050 11 1380 | 433 97
15 | 394,0 | 4039 15 4382 | 44,2 110
20 | 3943 | 4043 13 4383 | 44,1 105

Tabelle A.20: Daten aus der DTA fiir das Blend iPP/nf-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS [T, [K] [ Tonse: [K] [ 1. — T, K] [ T [K] [AT [K] [ AH [Jg ]
0 | 3945 | 4069 41 4393 | 448 97
5 | 3945 | 406.7 3,4 439.8 | 45,2 103
10 | 395,1 | 403,7 3.4 4399 | 44,6 126
15 | 395,6 | 406,1 3.4 4398 | 443 128
20 | 3955 | 4042 3.2 4397 | 44,2 138

Tabelle A.23: Volumenkristall-Anteil und Mikrostrukturparameter fiir das Blend

iPP/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

Tabelle A.22: Extrapolierte Daten aus der TSA fiir das Blend iPP/SEBS als Funk-

tion des SEBS-Gehalts.

SEBS 3 AH* [kJ mol™1]
[Gew.-%] [ TSEBS | nf.SEBS | £SEBS | nf-SEBS
0 0,33 0,33 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

SEB Xcl [%] ngno) [nm] ng) [nm] gir [%]
TSEBS | nf-SEBS | LSEBS | nf-SEBS | £LSEBS | nf-SEBS | £-SEBS | nf-SEBS
0 P P 10,8 108 11,7 11.7 25 25
5 61 67 10,3 10,1 10,3 115 2.1 2.2
0 | 67 61 9.3 10,5 9.3 114 2.3 2.2
5 | 64 50 10.1 0.1 10.1 11,7 2.1 2.2
20 | 60 60 9.5 10,6 9.5 10,9 2.6 2.1
Tabelle A.21: Daten aus der TSA fiir das Blend iPP/SEBS.
T,(SEBS)[K] T,GPP)[K] T.GPPYK]
SEBS T oRBS Tnf-SEBS | £.SEBS | nf.SEBS | £SEBS | nf-SEBS
0 - - 2740 | 2740 | 3250 | 325.0
5 | 2180 | 2164 | 27390 | 2755 | 317.0 | 3445
10 | 2181 | 2047 | 2740 | 2745 | 328 | 3275
5 | 2192 | 2061 | 2743 | 2741 | 3249 | 3205
20 | 2185 | 2174 | 2742 | 2743 | 3102 | 3189



L 2o RI11IALT BJiITIIUAD 14 1 / [Sp DR D JN

14019

Tabelle A.24: Charakteristische Uberstrukturparameter fiir das Blend iPP/f-SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS | cluster 1 [nm] | cluster 2 [nm] | cluster 3 [nm]
0 | 2.2/60/82 | 6.,0/6,0/12,0 | 6,0/9.4/154
5 | 2,0/6,0/80 | 6,6/6,0/12,0 | 6,0/9,5/15,5
10 | 2.4/7,0/94 | 7,0/7,0/14,0 | 7.0/11,0/18,0
15 | 2.2/6,2/84 | 6,2/62/12.4 | 62/9,1/15,3
20 | 2,6/5.6/32 | 5,6/5,6/12.4 | 6,0/9,6/15,6

Tabelle A.25: Charakteristische Uberstrukturparameter fiir das Blend iPP /nf-SEBS
als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS | cluster 1 [nm] | cluster 2 [nm] | cluster 3 [nm]
0 | 2.2/60/82 | 6.,0/6,0/12,0 | 6,0/9.4/154
5 | 2,4/62/3.6 | 62/6,2/124 | 2,4/103/12,7
10 | 4,3/3,4/127 | 8,4/8,4/16,8 | 4,3/11,9/16,2
15 | 3,6/6,3/10,4 | 6,3/63/13,6 | 3,6/11,2/14,8
20 | 2.9/5.6/85 | 5,6/5,6/11,2 | 5.6/9.8/15.4

Tabelle A.26: Zusitzliche Uberstrukturparameter fiir das Blend iPP/SEBS als
Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBY rg [nm)] L, [nm] d. [nm] X [%]
f-SEBS | nf-SEBS | f-SEBS | nf-SEBS | f-SEBS | nf-SEBS | {-SEBS | nf-SEBS
0 11.0 11.0 15,5 15,5 1,4 1,4 61 61
5 | 8.2 10,2 135 13.9 15 14 62 67
0 | 68 10,1 | 133/18,0 | 14,3 14 0.6 66 63
5 1 7.0 33 153 15.0 1 1.0 61 61
0 | 7.0 7.0 15,2 16,0 1.0 0.6 60 60

Tabelle A.27: Mittlerer iPP-Sphirolitenradius fiir das Blend iPP/SEBS als Funk-
tion des SEBS-Gehalts.

o]
SEBS I SFBS [nf-SEBS
0 [33+4 33+4
5 [38L3| 37 £3
0 [34L2] 3542
5 3512 3242
20 [33+3] 31+3
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A.3 Ternire Blends iPP/PE/SEBS

Im folgenden werden die Ergebnisse fiir die ternéren Blends iPP/PE/SEBS in
den Tabellen A.28 bis A.52 aufgelistet.

Tabelle A.28: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik

fir dasBlend {1PP/LLDPE/E SEBZTQZ‘QJS unktion des SEBS-Gehalts.
SEBS T to n B , | Ik | "Hws | "DIn
K| 1 | B | o] | 002 ems™) |
400 | 504 | 32 1813 18,2 365 25 | 2,1
03 | 507 | 58 1066 10,5 788 2,6 | 2,0
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
400 | 514 | 97 423 17,42 712 24 | 2,1
403 | 511 | 224 339 9,62 1527 | 24 | 2.2
5 406 | 471 | 566 192 4,85 3286 | 2,5 | 24
408 | 573 | 811 231 3,23 5303 | 2,6 | 24
411 | 868 | 1382 197 1,72 11256 | 2,6 | 2,3
400 | 511 79 1078 18,23 444 24 | 2,3
403 | 596 | 154 914 9,57 798 2,7 | 23
10 406 | 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 | 24
400 | 527 | 86 1220 18,08 399 25 | 25
403 | 532 | 96 710 9,96 965 25 | 2,0
20 406 | 640 | 640 1423 5,17 1566 | 2,6 | 2,4
408 | 830 | 539 851 3,63 2627 | 2,6 | 2,3
411 |1 1089 | 1578 654 1,67 5939 | 26 | 2,3

Tabelle A.29: Extrapolierte Gréfien aus den isothermen kristallisationskinetischen
Experimenten fiir das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBY M, Ty /2 U~ Ci-R oo Gras T s
[mm=2] | [K] | [JMol™'] | [J Mol='] | [J2em™] |[ums™']| [K]

0 3040 | 400,7 | 23,0 -10° | 21,5 -10° | 1,18 - 107! 0.9 3782
5 | 5351 | 401,0 | 21,8 -10° | 20,1 - 10° | 1,19 - 10-T| 0.9 | 377.3
10 | 1131 | 4040 | 21,6 -10° | 20,1 - 10° [ 1,20 - 10-* | 0.9 | 377.3
20 | 1500 | 4010 | 21,4 -10° | 20,0 - 10° | LIS - 10-T | 0.9 | 377.3
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Tabelle A.30: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik

fiir das Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

T | to | s M G Kk | "Hw: | "DIn
SEBS () | [s) | [s) | fmm®] | 1072 pms™] | [s]
400 | 504 | 32 | 1813 18,2 365 | 2.5 | 2,1
03 | 507 | 58 1066 10,5 788 2.6 2.0
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
400 | 489 | 12 | 6368 21,13 151 | 28 | 1,9
403 | 487 | 21 | 2865 10,47 434 | 28 | 2,0
5 406 | 490 | 33 1858 5,85 797 3,0 2,2
408 | 506 | 59 1434 3,70 1804 | 2.8 2.1
A11 | 585 | 143 | 1047 1,98 3707 | 2,8 | 2,1
400 { 493 | 13 7H88 21,98 127 3.3 1,9
403 { 499 | 16 4192 10,55 338 2.9 2.0
10 | 406 | 495 | 46 | 2067 5,83 833 | 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
400 | 509 | 11 14169 20,53 103 3.5 1.8
403 | 497 | 19 7420 10,71 288 2.9 1,9
20 406 | 516 | 51 3627 5,78 i 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 Gréfien aus den isothermen kristallisationskinetischen
Experimenten fiir das Blend iPP/LLDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBY M, Ty /2 U~ Ci-R oo Gras T s
[mm=2] | [K] | [JMol™'] | [J Mol='] | [J2em™] |[ums™']| [K]

0 3040 | 400,7 | 23,0 -10° | 21,5 -10° | 1,18 - 107! 0.9 3782
5 | 12640 | 400,0 | 21,4 -10° | 16,3 - 10° | 117 - 10-T | 1,7 | 373.7
10 | 14100 | 400,0 | 204 - 10° | 18,0 - 10° | 1,24 - 107 | 1.8 | 3745
20 | 27000 | 400,0 | 21,4 -10° | 16,2 - 10° | 114 - 101 | 1.5 | 373,8
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Tabelle A.32: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik
fiir das Blend iPP/HDPE/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

T | to Ly, M G x| "Hwz | "Din
SEBS () | ) | ) | B | 1072 ms™] | [
400 | 455 69 755 20,5 529 2.3 2.1
403 | 454 83 918 10,3 956 2.5 2.0
0 406 | 426 | 198 382 5,9 2566 2.6 2.0
408 [ 480 | 292 | 264 3,7 4516 | 2,6 | 2.1
A11 [ 573 | 798 | 154 1.9 12154 | 2,6 | 2.2
400 [ 501 | 24 | 4072 20,46 171 | 34 | 1.9
403 | 512 64 2688 10,84 356 3.1 2.0
5 406 | 513 | 183 1641 5,39 1058 2,7 2.0
408 | 538 | 377 | 1614 1,14 1314 | 25 | 2.5
411 | 547 | 735 1489 2,00 3552 2,7 2,2
400 | 508 32 1763 21,38 305 2.4 2.0
403 {490 | 110 1094 10,94 661 2,7 2.0
10 406 | 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
400 [ 511 | 61 | 1100 20,89 313 | 2.7 | 2.2
403 [ 528 | 166 | 875 10,98 722 | 2.7 | 2.2
20 [ 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 Gréfien aus den isothermen kristallisationskinetischen
Experimenten fiir das Blend iPP/HDPE/f-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS MO TM0/2 U~ Cl - R (e Gm(w TGm(w
[mm=2] | [K] | [JMol™'] | [J Mol='] | [J2em™] |[ums™']| [K]

0 2700 | 401,0 | 23,0 - 10° | 20,3 - 10° | 1,24 - 10~** 1,2 377.3
5| 4318 | 4026 | 22,6 - 10° | 20,6 - 10° | 1,22 - 10" | 1,1 | 377,70
10 | 2818 | 4022 [ 20,0 - 10° | 19,0 -10° | Li6 - 10-' | 1.1 | 377.7
20 | 1113 | 4048 | 20,9 - 10° | 19,1 - 10° | 121 - 10" | 1,3 | 3763
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Tabelle A.34: Charakteristische Gréssen aus der isothermen Kristallisationskinetik
fiir das Blend iPP/HDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

T | o | ts M G x| nHw: | "Din
SEBS () | [s) | [s) | fmm?) | 1072 poms™] | [
400 | 455 | 69 755 20,5 529 2.3 2.1
403 | 454 | 83 918 10,3 956 2.5 2.0
0 406 | 426 | 198 382 5,9 2566 2.6 2.0
408 | 430 | 202 | 264 3,7 4516 | 2.6 | 2.1
A11 [ 573 [ 798 | 154 1.9 12154 | 2,6 | 2.2
400 | 485 | 20 5429 16,71 133 4.0 2.1
403 | 475 | 50 3671 10,42 348 3,0 2.1
5 406 | 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
400 [ 495 | 21 | 4711 16,88 144 | 34 | 24
403 | 537 | 39 2741 9,14 355 3.4 1,9
10 [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
400 [ 496 | 15 22403 16,89 91 4.0 2.0
403 | 464 | 44 13390 11,48 290 2.4 2.3
20 406 | 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 Gréfien aus den isothermen kristallisationskinetischen
Experimenten fiir das Blend iPP/HDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS MO TM0/2 U~ Cl - R (e Gm(w TGm(w
[mm=2] | [K] | [JMol™'] | [J Mol='] | [J2em™] |[ums™']| [K]

0 2700 | 401,0 | 23,0 - 10° | 20,3 - 10° | 1,24 - 10~** 1,2 377.3
5 7630 | 402,2 | 24,1 - 10° | 23,6 - 10° | 1,14 - 107** 0,5 383.3
10 6500 | 402,3 | 24,7 - 10° | 23,1 - 10° | 1,20 - 10~** 0,6 381.,3
20 31150 | 402,2 | 24,2 - 10% | 24,2 - 10° | 1,12 - 107! 0.5 383.3

Tabelle A.36: DTA-Ergebnisse fiir das Blend iPP/LLDPE/f-SEBS als Funktion des
SEBS-Gehalts.

SEBS [T, [K] [ Tonse: [K] [ 1. — T, K] [ T [K] [AT [K] [ AH [Jg ]
0 | 3924 | 4050 13 4396 | 472 96
5 | 3905 | 400,9 12 4371 | 46,6 88
10 | 391,9 | 4009 3, 378 | 45,9 87
20 | 3915 | 4002 10 4372 | 46,0 88
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Tabelle A.37: DTA-Ergebnisse fiir die Systeme iPP/LLDPE/nfSEBS als Funktion
des SEBS-Gehalts.

SEBS [T, [K] [ Tonse: [K] [ 1. — T, K] [ T [K] [AT [K] [ AH [Jg ]
0 | 3924 | 4050 43 439.6 | 47,2 96
5 | 3947 | 4035 3.5 439.6 | 44,9 120
10 | 3948 | 404,83 3.3 4390 | 44,2 108
20 | 395,0 | 402.8 3.2 4390 | 44,0 82

Tabelle A.38: DTA-Ergebnisse fiir das Blend iPP/HDPE/{-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS [T, [K] | Tonset [K] [ 1. — T, [K] [ T [K] [ AT [K] | AH [Jg 7]
0 | 3922 | 4023 3,2 4385 | 464 ~100
5 | 3938 | 4031 3,0 1388 | 45,0 127
10 | 393,0 | 4025 2,9 4383 | 45,8 95
20 | 392,7 | 4017 2,6 38,7 | 44,9 ~100

Tabelle A.39: DTA-Ergebnisse fiir das Blend iPP/HDPE/nf-SEBS als Funktion des

SEBS-Gehalts.

SEBS [T, [K] [ Tonse: [K] [ T. = T, [K] [ T [K] [AT [K] [ AH [Jg 7]
0 | 3922 | 4023 3.2 4385 | 46,4 “100
5 | 3942 | 4018 3.3 439.1 | 44,9 115
10 | 3944 | 4021 3.2 4389 | 444 145
20 | 3955 | 4075 3.2 4393 | 438 114

Tabelle A.40: Charakteristische Temperaturen aus der Torsionsschwingungsanalyse

fiir das Blend iPP/LLDPE/SEBS.

T.(LLPE)[K] T,(SEBS)[K] T,(iPP)[K] T.GPPYK]
SEBS ST BS [nf-SEBS | T.SEBS | nf-SEBS | £SEBS | nf.SEBS | £.SEBS | nf-SEBS
0 | 147.0 | 147.0 - - 272.0 | 272.0 | 3198 | 319.8
5 | 1458 | 1441 | 2229 | 2198 | 2750 | 2753 | 314.0 | 319.6
10 | 144.6 | 1434 | 2227 | 2200 | 2766 | 275.7 . 312.1
20 | 1445 | 1422 | 2228 | 22090 | 2754 | 275.0 - -
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Tabelle A.41: Charakteristische Temperaturen aus der Torsionsschwingungsanalyse

fiir das Blend iPP/HDPE/SEBS.

7. (HDPE)[K] T,(SEBS)[K] T,(iPP)[K] T.GPPYK]
SEBS ST BS [nf-SEBS | £-SEBS | nf-SEBS | £SEBS | nf.SEBS | £.SEBS | nf-SEBS
0 | 150.0 | 1500 - - 272.0 | 2720 | 3235 | 3235
5 | 1500 | 1500 | 2223 | 2158 | 2726 | 2745 | 317.2 | 3094
10 | 1493 | 1493 | 220.8 | 2104 | 2740 | 2758 | 3095 | 307.5
20 | 1470 | 1460 | 2223 | 2212 | 2751 | 2747 | 2988 | 306.6

Tabelle A.42: Relaxationsstirke S fiir die S-Relaxation der iPP-Phase und Akti-

vierungsenergie AH* fiir die Blends iPP/PE/SEBS.

S AH* [kJmol™!]
SEBS LLDPE HDPE LLDPE HDPE
f-SEBS | nf-SEBS | £-SEBS | nf-SEBS | £-SEBS | nf-SEBS | {-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 Réntgenweitwinkeluntersuchungen der Blends
iPP/LLDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.
SEBRS X [7)] ngno) [nm] ng) [nm] grr [%]
f-SEBS | nf-SEBS | -SEBS | nf-SEBS | {-SEBS | nf-SEBS | {-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 Réntgenweitwinkeluntersuchungen des Blends
iPP/HDPE/SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.
SEBRS X [7)] ngno) [nm] ng) [nm] grr [%]
f-SEBS | nf-SEBS | -SEBS | nf-SEBS | {-SEBS | nf-SEBS | {-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

iPP/LLDPE/nf-SEBS als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS | cluster 1 [nm] | cluster 2 [nm] | cluster 3 [nm]
0 | 2.6/54/80 | 5.4/54/108 | 5.4/7.7/13.1
5 | 2,7/53/80 | 53/53/10.6 | 53/9.4/14,7
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 -

des Blends

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 | 3.2/7.1/103 | 7.1/7,1/14.2 -
5 | 24/55/7.9 | 5.5/55/11,0 | 5.5/8,6/14.1
10 | 2,2/6,2/84 | 6,2/6.2/12,4 | 6,2/10,0/16,2
20 | 2.3/5.4/32 | 5.4/5,4/108 | 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 | 3.2/7.1/103 | 7.1/7,1/14,2 -
5 | 2.9/64/93 | 6,4/6,4/12.8 | 6,4/10,6/17,0
10 | 1,5/5.6/7,0 | 5.6/5,6/11,2 | 5,6/83/14.4
20 | 2.4/6,7/91 | 6,7/6,7/13.4 | 6,7/10,4/17,1
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Tabelle A.49: Weitere Uberstrukturparameter fiir die Blends iPP/LLDPE/SEBS

als Funktion des SEBS-Gehalts.

SEBS ro [nm] L, [nm] d. [nm] X [%]
f-SEBS | nf-SEBS | £SEBS | nf-SEBS | {-SEBS | nf-SEBS | £=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 fiir die Blends iPP/HDPE/SEBS als
Funktion des SEBS-Gehalts.
SEBS ro [nm] L, [nm] d. [nm] X [%]
f-SEBS | nf-SEBS | £SEBS | nf-SEBS | {-SEBS | nf-SEBS | £=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: Gefiigestrukturparamter fiir die Blends iPP/LLDPE/SEBS als Funk-

tion des SEBS-Gehalts.

SEBS r [pm] D [pm]
-SEBS [ nf-SEBS | -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 | H5E£1 | 4L1

Tabelle A.52: Gefiigestrukturparamter fiir die Blends iPP/LLDPE/SEBS als Funk-

tion des SEBS-Gehalts.

r [pm] D [pm]
SEBS I SFRS [nf.SEBS | £SEBS | nf.SEBS
0 [B6 L1356 L13| 651 ] 641
5 (3644 4343 | 721 ] 641
0 [ 39+4 ] 36+£3 | 821 ] 641
20 [ 3244 3445 [5+1 ] 341




Anhang B

Abkiirzungsverzeichnis

Fiir die in der vorliegenden Arbeit bestimmten experimentellen Gréflen sind
die physikalischen Einheiten in eckigen Klammern [...] in der nachfolgenden
Tabelle mit angegeben.

Tabelle B.1: Verzeichnis hdufig verwendeter Abkiirzungen und Symbole

Symbol  Bezeichnung

A Grenzphasenflache
A; Homopolymer A;
Ao Beobachtungsflache
a; Ausdehnung der Grenzschicht- bzw. Phase
B analytische Funktion fiir den amorphen
Untergrund (Halo) des Weitwinkelrontgenspektrums
b mittlere Segmentlange
bo Dicke eines molekularen Bausteins
Cq, Cy,Cs empirische Konstanten
Cy-R Maf fiir die Aktivierungsenergie des Transportprozesses

aus dem nichtlinearen Fit zur Bestimmung von G4,

siehe Gl. 4.6 [J Mol™"]

D mittlerer Durchmesser der PE-Einschliisse in der
iPP-Matrix aus der lichtmikrospopischen Analyse [pm]

D Mosaikblockgrofle in hkl-Richtung

Do Mosaikblockgrofie in 110-Richtung

nguo) MosaikblockgroBe in (110)-Richtung der kristallinen

iPP-Phase nach Scherrer [nm]

ng) MosaikblockgroBe in (110)-Richtung der kristallinen
iPP-Phase nach Hosemann [nm]

d, interlamellarer Abstand

d, Lamellendicke

d, eindimensionaler mittlerer Ladngenparamter
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Fortsetzung der vorigen Seite

Symbol Bezeichnung

dhi Netzebenenabstand

d, Grenzschichtdicke nach Porod [nm]

DTA Differentielle Thermo-Analyse

EB Ethylen/Butylen

Ey und F, zwei aufeinanderfolgende gleichgerichtete
Amplituden aus der TSA

Fu, mittlere Schilenergie pro Einheitsfliche [Jm ™

F eindimensionale Fouriertransformation

Foy mittlere Schilkraft [Nmm™!]

f-SEBS funktionalisiertes Styrol-/Butylen/Ethylen-Styrol

G Wachstumsgeschwindigkeit der iPP-Sphérolite
bzw. lineare Wachstumgeschwindigkeit [1072pm s7]

Gew.-% Gewichtsprozent

G Wachstumsrate in mischbaren Polymersystemen

Gras extrapolierter Wert der maximalen Wachstumsgeschwindigkeit
der iPP-Matrix nach Gl. 4.6 [um s™]

Gl relaxiertes Speichermodul

Gl unrelaxiertes Speichermodul

Glo Vorfaktor der Wachstumsrate

G (s) eindimensionale Interferenzfunktion

g1(r) eindimensionale Grenzflichenverteilungsfunktion

grr parakristalliner Gitterstorungparameter nach Hosemann [%]

G* komplexe Darstellung des Schermodul, G* = G' + G”

G’ Speichermodul

G" Verlustmodul

HB-Bindungen
HDPE

I(s)

I(s)

I4(s)
[1(8)
iPP

Wasserstoffbriickenbindungen

Polyethylen hoher Dichte

Intensitatsverteilung, unverschmierte Streuintensitat
gemessene Intensitidtsverteilung

der Weitwinkelréntgenmessung

Intensitét einer Standardprobe

eindimensionale Streuintensitét

isotaktisches Polypropylen

Ratenkonstante der Gesamtkristallisation
Boltzmannkonstante

Term fiir die Transportrate der kristallisierfadhigen
Segmente durch die Phasengrenze fliissig-fest
eindimensionales Aquivalent der Porodschen
Invarianten oder

Rate, mit der die kristallisierfadhige

Komponente an die Wachstumsfront diffundiert
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Symbol  Bezeichnung

ks Rate, mit der sich die nichtkristallisierféhige
Komponente von der Wachstumsfront entfernt

KWRS Kleinwinkel-Réntgenstreuung

LLDPE lineares Polyethylen niedriger Dichte

LDPE Polyethylen niedriger Dichte

L, experimenteller Wert der Langperiode [nm]

M Keimdichte der iPP-Matrix [Anzahl Keime pro mm?|

m Reflexordnung

MFEIT SchmelzflieBindex (Melt Flow Index)

mg Milligramm

M; Molekulargewicht der Species i

Mw Gewichtsmittel des Molekulargewichts

Mw /My  Polydispersitatsgrad

M, Sattigungskeimdichte der iPP-Matrix [Keime pro mm?|

N Keimbildungsrate

N(T) die Keimbildungsrate zum Zeitpunkt 7 pro Einheitsvolumen
des nicht-transformierten Volumens

N mittlere Anzahl parallel angeordneter
Lamellen in einem Lamellencluster

N; Teilchenzahl der Komponente ¢

N Din Avrami-Exponent bestimmt nach der
doppeltlogarithmischen Auftragung, siehe Gl. 4.4

N Hws Avrami-Exponent bestimmt nach der
Keimbildungshalbwertszeit, siche Gl. 4.3

nf-SEBS nichtfunktionalisiertes Styrol-Butylen/Ethylen-Styrol

PC Polycarbonat

PE Polyethylen

PP Polypropylen

PS Polystyrol

Py Schilwiderstand [Nmm™]

Qi
Qi(rv tv I'())

ry
e
ro

Peakfunktion fiir die Reflexe des
Weitwinkelréntgenspektrums
Wahrscheinlichkeit, dafl t Segmente einer
Polymerkette der mittleren Segmentlange b
ein Ende bei rg und ein Ende bei r haben
allgemeine Gaskonstante

mittlerer Sphérolitenradius in der iPP-Matrix
aus der lichtmikrospopischen Analyse [pm)]
Anfangs-Ortsvektor

End-Ortsverktor

Streumassenradius unter der Annahme
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Fortsetzung der vorigen Seite

Symbol  Bezeichnung
zylindrischer Streubausteine [nm]
S Relaxationsstarke [%)]
S Styrol
s Streuvektor s = 252
SEBS Styrol-Butylen /Ethylen-Styrol Triblock-Copolymer
T Kristallisationstemperatur [K]
t mittlere Stapelhdhe der Lamellenpakete oder
Zeit [s]
T. extrapolierte Onset-Temperatur der Kristallisation [K]
T.-1T, Differenz zwischen extrapolierter Onset-Temperatur 7.
und Kristallisationstemperatur T, [K]
™ extrapolierte Offset-Temperatur des Schmelzprozesses [K]
™ — T]fw Differenz zwischen extrapolierter Offset-Temperatur TM
und Schmelztemperatur TM [K]
Te Glasiibergangstemperatur, bestimmt {iber tan ¢ [K]
Te, ... Temperatur, bei welcher die maximale
Sphéarolitenwachstumsrate erreicht wird [K]
Te(iPP)  Glasiibergangstemperatur des iPP,
bestimmt {iber tan § [K]
tr Kristallisationshalbwertszeit [s]
Ty Schmelztemperatur [K]
Triisch Temperatur, bei der ein Mischprozef}
durchgefithrt wird
Ty /2 Temperatur, bei welcher 50 % der
Sattigungskeimdichte My erreicht werden [K]
i Keimbildungshalbwertzeit der iPP-Matrix [s]
Tofset Offset-Temperatur des Schmelzbereichs [K]
Tonset Onset-Temperatur der Kristallisation [K]
T, Peaktemperatur der Kristallisation [K]
M Peaktemperatur des Schmelzbereichs [K]
T, Temperatur der a-Relaxation des iPP,
bestimmt tiber G" [K]
T,(PE) Temperatur der v-Relaxation des
PE im Blend iPP/PE, bestimmt iiber tan ¢ [K]
to Induktionszeit der Keimbildung der iPP-Matrix [s]
teo charakteristische Temperatur, bei der alle
mit dem viskosen Flufl in Verbindung stehenden
Bewegungen aufthéren
tan d Verlustfaktor, tan é = G" /G’
TPE Thermoplastisches Elastomer
TSA Torsionsschwingungsanalyse
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Fortsetzung der vorigen Seite

Symbol Bezeichnung

Ui(r) externes Potentialfeld

U Aktivierungsenergie fiir den Transportprozefl der
Wachstumsrate G der iPP-Sphérolithe

UHMWPE ultrahochmolekulares Polyethylen

V molares Volumen oder Volumen

v(t,T) das wihrend des Zeitintervalls [t — 7|
transformierte freie Volumen ohne Uberlappung der
Spharolithe

w; Gewichtsanteil der Komponente i

WWRS Weitwinkelréntgenstreuung

WWRM Weitwinkelréntgenmessung

X, Y funktionelle Gruppen

x(t) transformiertes Volumen zum Zeitpunkt t

X, Volumen-Kristallanteil [%)]

Xtheo erwarteter Volumen-Kristallanteil [%]

X! Volumen-Kristallanteil, bestimmt nach Verfahren 1 [%]

X? Volumen-Kristallanteil, bestimmt nach Verfahren 2 [%]

X linearer Kristallanteil unter Beriicksichtigung des
aufgestellten Lamellencluster-Modells [%]

Y., experimenteller Verlauf des Weitwinkelrontgenspektrums

Yineo berechneter Verlauf des Weitwinkelrontgenspektrums

VA Polymerisationsgrad

A Angstrom

o Ubergangswahrscheinlichkeit

¢ ein Maf fiir die Breite der Verteilung
der Aktivierungszeiten fiir die Keimbildung
g =1/0cV2r

o(t) Diracsche Delta-Funktion

da, Loslichkeitsparamter der Komponente A;

AG Anderung der Gibbschen freien Enthalpie

AG* kritische Keimbildungsarbeit

AG, Aktivierungsenergie

AGT kritische sekundére Keimbildungsarbeit

AGT, kritische sekundare Keimbildungsarbeit
in mischbaren Polymersystemen

AH Anderung der Schmelzenthalie [.Jg~']

AH* Mittlere Aktivierungsenergie [k.J mol™!]

AH, Gleichgewichtsschmelzenthalpie

AS Anderung der Konformationsentropie

(08)eap Peakbreiten der unkorrigierten Reflexe

(08)st Peakbreiten der Reflexe des Goldstandard
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Fortsetzung der vorigen Seite

Symbol Bezeichnung

(6s)e Peakbreiten der korrigierten Reflexe

Ao %'(0‘ - (ohs + Oni))

AT Unterkithlung [K]

ATy MafB fiir die zeitliche Dauer der priméren
Keimbildung, A7y =17 — 7

€A, Ay Wechselwirkungsenergie zwischen den Segmenten
der verschiedenen Komponenten A; und A,

ol Grenzflichenspannung

KA, A, Flory-Huggins Wechselwirkungsparamter
zwischen den Homopolymeren A; und A,

A logarithmisches Dekrement, A = In g—;

i, (r) chemisches Potential der Komponente A;

v Aktivierungsfrequenz

b, Volumenanteil der Komponente i

P Dichte bei 296 K [g/cm?]

p(2) Elektronendichte

pi(r) Elektronendichte des Lamellenstapels

PA, Dichte der Phase A;

Po mittlere Dichte in der Grenzphase

,212 Autokorrelationsfunktion von p;

A;? Korrelationsfunktion gemafl Vonk & Kortleve,
A;? =p—<p>=h

o spezifische Grenzflachenenergie

Ohk spezifische Grenzflichenenergie zwischen
Heterogenitit und Kristall

Ohs spezifische Grenzflichenenergie zwischen
Heterogenitdt und Schmelze

o0 Produkt der Grenzflachenenergien, bestimmt aus dem
nichtlinearen Fit zur Bestimmung von Gyu, [J? em™]

T Zeit

T die mittlere Zeit bis zur Aktivierung
eines potentiellen Keims
T = u

To zeitlicher Beginn des Keimbildungsprozesses

T zeitliches Ende des Keimbildungsprozesses

< ...>; lber den gesamten Lamellenstapel gemittelt




