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Kurzfassung

Die Auslegung, Simulation und Uberwachung von Prozessen der Kunststoffver-
arbeitung erfordert Kenntnis iiber die Vorginge, die wéihrend der thermischen
Beanspruchung stattfinden. Um diese beschreiben zu kénnen, wird bei Polyme-
ren die leistungskompensierende dynamische Differenzkalorimetrie eingesetzt.
Einblicke in den Zusammenhang zwischen Struktur und kalorischen sowie den
resultierenden mechanischen Figenschaften ermdoglicht die Wéarmekapazitét.
Prozesse, bei denen wihrend der thermischen Behandlung der Probe Wirme
freigesetzt oder zugefiihrt wird, erschweren die Bestimmung der ”wahren” Wirme-
kapazitit. Einflussfaktoren auf die Messung und die Messgenauigkeit wie proben-
spezifische Eigenschaften, Messprogramm, Messsignalaufbereitung sind Themen
einer groflen Anzahl wissenschaftlicher Diskussionen. Hilfreich sind dabei Erkennt-
nisse aus quasiisothermen Messungen und Messungen mit hohen Heizraten iiber
100 K/min.

Das kalorische Verhalten von Polyethylenterephthalat (PET), Polybuthylentereph-
thalat (PBT), Polyoxymethylen (POM) und Ecoflex als Funktion der eingebrach-
ten thermischen Vorgeschichte ist mittels eines leistungskompensierenden dyna-
mischen Differenzkalorimeters untersucht worden. Hierbei wird der Einfluss der
Probenvorbereitung, der Durchfiihrung der experimentellen Untersuchungen und
insbesondere des Temperns auf die Warmekapazitét dieser teilkristallinen Polymere
aufgezeigt. Die Temperzeiten betrugen von 2 min bis 120 min, vorwiegend 30 min,
bei Temperaturen nahe dem Glasiibergang bis zum Schmelzbereich.

Mit Zunahme der aufgenommenen Wassermenge vermindern sich im Allgemeinen
Festigkeit und Hérte, wihrend sich die Zahigkeit meist erhéht. Die durchgefiihrte
Studie hat gezeigt, dass Polymere, die zu einer Gruppe wie PET und PBT gehéren,
bei einem kleineren Kristallinitdtsgrad mehr Wasser bzw. Feuchtigkeit aufnehmen
kénnen.

Die Basislinienwdrmekapazitdt wird durch ein Zwei- und ein Dreiphasenmodell
bestimmt. Die Temperaturabhingigkeit der Kristallinitit wurde in der fiir diese
Zwekke entwickelten Matlab-Routine beriicksichtigt. Zur Bestimmung des Anteils
der beweglich-amorphen Phase des teilkristallinen Polymers wurde auch Tempe-
raturmodulierte Dynamische Differenzkalorimetrie (TMDSC) im Glasiibergangs-
bereich eingesetzt. Das Kristallisationsverhalten von POM ist durch isotherme
Kristallisation von 156 bis 159 °C ermittelt worden. Die Messergebnisse werden
mit Literaturwerten von der ATHAS-Datenbank verglichen.

Schlagworte: Teilkristalline Polymere, Wirmekapazitit, Dynamische Differenz-
kalorimetrie, Thermische Vorgeschichte



Abstract

The interpretation, simulation and monitoring of polymer processing require the
knowledge of the processes taking place during the thermal stress. To describe this,
for polymers often the achievement-compensating dynamic difference calorimetry is
used. The thermal capacity makes it possible to see the correlation between struc-
ture, caloric and the resulting mechanical characteristics. Processes with latent heat
set free during the thermal treatment of the sample make it more difficult to deter-
mine the ”real” thermal capacity. Factors of influence on the measurement and the
measuring accuracy like sample-specific characteristics, measuring program, sepa-
ration of the measurement singnal are thereby topics of a large number of scientific
discussions. For this quasi isotherm measurements and measurements with high
heating rates over 100 K/min are helpful.

The caloric behavior of polyethylene terephthalate (PET), Polybuthylenterephtha-
lat (PBT), Polyoxymethylen (POM) and Ecoflex as a function of the thermal
prehistory was examined using an achievement-compensating dynamic difference
calorimeter of the company Perkin Elmer (DSC 7, Pyris DSC or Diamond DSC).
Here the influence of sample preparation, measurement execution and in particular
annealing on the thermal capacity of these semi-crystalline polymers is shown. The
annealing times were from 3 over mostly 30 to 120 min at temperatures near the
glass-transition up to the melting-area. The base line thermal capacity is determi-
ned by a two- and a three-phase model. The temperature dependence of crystallinity
was considered in the Matlab routine developed for these purposes. For determi-
nation of the part of the mobile-amorphous phase of the semi-crystalline polymer
the temperature-modulated dynamic difference calorimetry (TMDSC) was used in
the glass transient area. The crystallization behavior from POM was determined
by isotherm crystallization with temperatures from 156 to 159 °C. The results of
the measurements were compared to literature values of the ATHAS data base.

Key words: semi-crystalline polymers, heat capacity, differential scanning calori-
metry, thermal history
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1 Einleitung 1

1 Einleitung

In den letzten Jahrzehnten ist die Bedeutung der Polymere durch die grossere Viel-
falt ihrer Einsatzgebiete deutlich gestiegen. Neuere Forschungen haben das Ziel,
ihre Eigenschaften zu definieren und technische Anwendungen vollstindig nutzbar
zu machen z.B. durch die Thermische Analyse. Die Methoden der Thermischen
Analyse umfassen eine Vielzahl von Verfahren zur Messung von Stoffeigenschaften
oder deren Anderung in Abhingigkeit von der Temperatur und der Zeit. Bei den
hier betrachteten Untersuchungen der Eigenschaften teilkristalliner Polymere wird
die dazu am besten geeignete Methode, die Dynamische Leistungskompensations-
Differenzkalorimetrie, verwendet.

Ziel dieser Arbeit ist die Bestimmung kalorischer Stoffdaten und insbesondere die
Bestimmung der spezifischen Wirmekapazitit der Reinstoffe Polyethylentereph-
thalat (PET), Polybuthylenterphthalat (PBT), Polyoxymethylen (POM) und vom
Copolymer Ecoflex. Die Eigenschaften dieser teilkristallinen Polymere sind von der
Art und dem zeitlichen Verlauf der auf sie wirkenden &ufleren Beanspruchungen
abhéngig.

Die mittels eines kalorimetrischen Experiments gewonnenen Daten geben Infor-
mationen iiber Glasumwandlung, Schmelz- und (Re-)Kristallisationsvorgénge, an-
hand derer auch Kristallinitdtsgrad und scheinbare spezifische Warmekapazitét
bestimmt werden kénnen. Diese Informationen dienen z.B. auch fiir das Aufstellen
von ”Stoffgleichungen” zum Zwecke der Modellierung von Produktionsprozessen
oder der Uberwachung von Produkteigenschaften. Bei der Durchfiihrung der expe-
rimentellen Untersuchungen ist deswegen eine DIN-gerechte und prézise Arbeits-
methode anzuwenden.

Als Teil dieser Arbeit wird auch der Einfluss der verschiedenen Arten der Pro-
benvorbereitung auf die Messergebnisse untersucht. Es sind die Probeneigenschaf-
ten und das Probenverhalten wéhrend einer thermischen Beanspruchung zu erfor-
schen, sowie die Massenverluste und die Fahigkeit der untersuchten Materialien,
Wasser/Feuchtigkeit aufzunehmen, zu bestimmen.

Durch viele Experimente ist ein Stiitzpunkt bei der Entwicklung einer allgemein an-
erkannten Theorie zur Beschreibung der Prozesse der Entstehung von teilkristallinen
Strukturen und ihren Schmelzen zu finden. Notwendige Informationen zur Entwick-
lung eines universellen Modells fiir die teilkristalline Morphologie auf molekularer
Ebene sind durch diese experimentelle Untersuchungen zu beschaffen.

Durch unterschiedlich langes Tempern bei unterschiedlichen Temperaturen im
Bereich des Glasiibergangs bis zum Anfang des Schmelzbereiches ist die Entste-
hung und Umorganisierung von stabilen, instabilen und metastabilen Kristallen zu
ermitteln. Im Weiteren sind Erkenntnisse iiber den Ablauf und die entstehende
Morphologie nach isothermer Kristallisation zu sammeln.

Des Weiteren hat diese Arbeit zum Ziel, die Basislinienwérmekapazitéit zu bestim-
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men. Dabei ist ein Vergleich zwischen einer zwei- und einer drei-Phasen-Modell-
vorstellung unter Beriicksichtigung der Temperaturabhéngigkeit des Kristallinitéts-
grades durchzufiihren. Eine direkte experimentelle Bestimmung der Basislinien-
warmekapazitit enthélt Informationen iiber die Prozesse, die sie bestimmen, wie
das Immobilisieren und Mobilisieren starr amorpher Bereiche teilkristalliner Poly-
mere.

Zur Bestimmung des Anteils der starr amorphen Bereiche ist die Temperaturmodu-
lierte Dynamische Leistungskompensations-Differenzkalorimetrie (TMDSC) anzu-
wenden. Diese Messmethode ermoglicht die Bestimmung der Exzesswéirmekapazitét
und das Abgrenzen reversibel und irreversibel ablaufender Prozesse. Die Varia-
tion der Temperaturmodulation ist gegeniiber der konventionellen Kalorimetrie ein
neuer, unabhéngiger Parameter.

Erkenntnisse aus der Literatur zur Anwendung eines erweiterten Tool-Narayanas-
wamy-Moynihan-Modells zur Beschreibung von Strukturrelaxationen im Glasiiber-
gangsbereich bei einer weiten Vielfalt von experimentellen Bedingungen und ther-
mischen Vorgeschichten fiir Polystyrol und Polycarbonat sind fiir die in dieser
Arbeit untersuchten Materialien zu verwenden.

Des Weiteren sind Standard-DSC-Experimente und Temperaturmodulierte-DSC-
Experimente zu vergleichen. Diese Messverfahren sind darzustellen und deren
Genauigkeiten, Vor- und Nachteile auszuarbeiten.



2 Eigenschaften teilkristalliner Polymere 3

2 Eigenschaften teilkristalliner Polymere

Bei der Bestimmung physikalischer Eigenschaften teilkristalliner Polymere ist es
unmoglich, deren Abhingigkeit von der Morphologie aufler Acht zu lassen. Das
folgende Kapitel enthiilt eine Darstellung der Struktur teilkristalliner Materialien
und die zu beobachtenden Ubergiinge (Phasen- und Glasiibergiinge). Die Betrach-
tung des Glasiibergangs bezieht sich auf die Arbeiten von Donth [1-3], Kovacs [4],
Adam und Gibbs [5], bei der Erkldrung der Entstehung von teilkristallinen Struk-
turen stehen die Theorien von Wunderlich [6], Gedde [7] und Strobl [8,9] im Vorder-
grund. Die in dieser Arbeit angewendete Methode zur Kristallinitdtsbestimmung
beruht auf der Darstellung von Mathot [10].

2.1 Teilkristalline Strukuren

Die Molekiilketten in erstarrten Polymeren kénnen in amorpher oder in kristalliner
Form vorliegen. In der Regel liegen beide Zustidnde parallel vor, wobei der Anteil
an kristallinem Erscheinungsbild Kristallinitdtsgrad £ genannt wird. Im Kapitel 2.3
wird niher auf die Definition, Bestimmungsmoglichkeiten und die Einflussparame-
ter des Kristallinititsgrades eingegangen.

Die teilkristallinen Strukturen kénnen unterschiedliche Erscheinungsformen anneh-
men. Die stabilen teilkristallinen Strukturen entstehen in Abhéngigkeit der
Kristallisationsbedingungen nach geniigend langer Zeit [11]. Diese Strukturen sind
vom Polymertyp, von seiner Molekularmasse sowie von den Kristallisationsbedin-
gungen abhingig und sind schematisch in Abb. 2.1 und 2.2 dargestellt.

a) o b) PR c)

\\(
\

_:L //;,\><<

—
s
( VR —J

Abbildung 2.1: Kristallstrukturen in teilkristallinen Polymeren (schematisch)
a)Fibrillen, b) Kristalllamellen, ¢) Fransenmizellen, d) Einkristall, e) Shish-kebab-
Struktur nach [12,13]
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Abbildung 2.2: Polymer-Sphérolith nach [14]

Eine schnelle Abkiihlung der Schmelze bedingt kleine Kristallite und somit geringe
Steifigkeit und Festigkeit, aber oft gréfiere Dehnbarkeit des Materials im Vergleich
zu einem Kunststoff gleicher Zusammensetzung mit groffer Kristallinitit [12]. Durch
Lichtmikroskopie lassen sich die supermolekularen Strukturen (Uberstrukturen) wie
Sphérolithe, Axialite oder Dendrite beobachten (Abb. 2.1 a), b), ¢) und Abb. 2.2).
Deren Bestandteile, die Lamellenstapel, lassen sich mittels Transmissionselektro-
nenmikroskopie bzw. Atomkraftmikroskopie nachweisen [11].

Im Folgenden werden die kristallinen Strukturen und Uberstrukturen in teilkristal-
linen Polymeren niher diskutiert. Einkristalle (Abb. 2.1 d)) kénnen unter idealen
Bedingungen aus verdiinnten Losungen von Polymeren wie Polyethylen und Poly-
oxymethylen entstehen. Die Molekiilketten in diesen Einkristallen liegen parallel zu
deren Dickenrichtung und miissen an den Deckschichten der Kristalle riickgefaltet
sein. Die Dicke der Kristalllamellen (Abb. 2.1 b)) entspricht der Dicke eines Ein-
kristalles und wéchst mit zunehmender Kristallisationstemperatur und -zeit sowie
mit steigendem Druck [12].

Langgestreckte Fibrillen bilden die Molekiile in den kristallinen Bereichen verstreck-
ter Fasern (Abb. 2.1 a)) bis Fransenmizellen (Abb. 2.1 ¢)) bei schlecht kristallisie-
renden Polymersystemen wie z.B. in Gelen oder oft auch in Faserstoffen wie in
natiirlicher Zellulose zu finden sind. Teile unterschiedlicher Molekiile lagern sich
zu Stabchen zusammen und wirken als Vernetzungspunkte fiir das iibrige amorphe
Material. Die Shish-kebab-(Schaschlik-)Strukturen (Abb. 2.1 e)) entstehen durch
unterschiedliche Kristallisationsgeschwindigkeiten in axialer und in radialer Rich-
tung bei geriihrten, verdiinnten, kristallisierenden Losungen.

Die beobachteten dendritischen Strukturen vereinen zwei Kristalltypen [12].
Zwischen den Kristalllamellen sind nichtkristallisierte bzw. nichtkristallisierbare

Segmente, Kettenenden und Verschlaufungen, die dem amorphen Material zuzu-
ordnen sind (Abb. 2.2).
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Anhand Abb. 2.3 ist die Struktur und die Entstehung von Fransenmizellen zu
entnehmen. Die nach einer Abkiihlung der Schmelze gebildeten Lamellen enthal-
ten Molekiile, die statisch aus der geordneten Struktur ein- oder austreten. Beim
Abschrecken der Schmelze konnen viele Ketten hoherer Molekularmasse nicht in
sich selbst zuriickfalten und laufen durch mehrere Lamellen [13].

Abbildung 2.3: Links: Historische Darstellung der Struktur von Fransenmizellen.
Rechts: ”Statistische Knéuel” aus Kettenfaltungen und kurzen geknéuelten Segmenten
in Faltungsmizellen nach [13]

In Abb. 2.4 ist die Kettenfaltung in Faltenmizellen dargestellt. Die Lamellen
bestehen aus einem hochkristallinen Kern und zwei weniger gut geordneten Deck-
schichten. Anhand der Art der Faltungen kann der Wiedereintritt in der Kette
scharf, durch lockere Schlaufen, zu weit entfernten Stimmen der eigenen Lamelle
(Schaltbrett) oder durch Kristallbriicken zu fremden Lamellen erfolgen, wobei die
letzten eine entscheidende Rolle bei den mechanischen Eigenschaften dieser Mate-
rialien haben. Die Dicken der Lamelle und der ”amorphen” Deckschicht sind einem
2-Phasen-Modell entsprechend dargestellt.
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Abbildung 2.4: Kettenfaltung in Faltenmizellen. R: Lamellen mit scharfen Falten und
Fehlstellen durch Kettenenden und Versetzungen; L: lockere Falten mit benachbartem
Wiedereintritt; S: Schaltbrett mit weit entferntem Wiedereintritt. L. - Lamellendicke,
L, - Dicke der "amorphen” Deckschicht, d - rontgenographische Langperiode nach [13]
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Durch Kalorimetrie, Rontgenkleinwinkelbeugungsuntersuchungen, NMR-, Raman-,
dielektrische- und mechanische Spektroskopie kénnen Informationen iiber die amor-
phe Phase gewonnen werden, wobei dadurch die Existenz beweglicher und starr
amorpher Bereiche nachgewiesen werden kann. Auf die Formen der Kristallisation
und die Entstehung der Sphérolithen wird im Kapitel 2.2.2 ndher eingegangen.
Abb. 2.5 bietet eine Ubersicht aller moglichen makroskopischen Phasen (gréfer als
1 pm) und die Mesophasen nach Wunderlich [15]. Unter den makroskopischen Pha-
sen wird die noch aus der Antike stammende Teilung der Materie in feste, fliissige
und gasférmige Phase verstanden. Die Existenz dreier Mesophasen (Fliissigkristal-
le, plastische Kristalle und konformativ-ungeordnete Kristalle) wurde erst in den
letzten 100 Jahren nachgewiesen.

Die Mesophasen besitzen mikroskopische Strukturen, die zwischen den von Kri-
stallen gebildeten Strukturen mit langreichender dreidimensionaler Ordnung und
den Strukturen bei amorphen Festkérpern oder Fliissigkeiten ohne vorliegende
Fernordnung einzuordnen sind [13]. Fliissigkristalle (Englisch: liquid crystals, LC)
haben einen kleinen Orientierungsgrad und zeigen deswegen fiir Kristalle typische
Ordnungserscheinungen, flieen aber wie Fliissigkeiten. Plastische Kristalle (E:
plastic crystals, PC) sind dagegen durch einen groflen Unordnungsgrad charak-
terisiert. Konformativ-ungeordnete Kristalle (E: condis crystals) sind Kristalle mit
einer teilweisen oder vollstindigen Konformationsunordnung.

Eigenschaften der Mesophasen

Phaseniibergénge
1. Ordnung:

Glasiibergange:

AS( fusion) =
AC, ~11 { Flisssigkristallines Glas ‘ nAS.+AS, +AS,
J /(Kmol)

(pro bewegliche {

(n = Anzahl der ,Einheiten®)

+Einheit’) Plastischkristallines Glas ASin

J I(Kmol)

Konformativ-ungeordnetes Glas

AS.=7-12

konformative
Entropie
pro ,Einheit*

AS, =20-50

Entropie der
Ausrichtung
pro Molekiil

AS, =7-14
Entropie der

Position
pro Molekdil

Konformativ-ungeordnete Kristalle

% Plastische Kristalle

{ Fliissigkristalle

zunehmend
fest

kondensierte
Phasen
Dampfphase

Abbildung 2.5: Mesophasen und klassische Phasen: schematische Darstellung der
Phaseniibergiinge nach Wunderlich [15]

AS(evaporation) =
113 J /(Kmol)
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In Abb. 2.5 sind die drei Mesophasen und deren Zusammenhéinge in Form von
Phaseniibergéngen zusammengestellt. Ein Vergleich wichtiger Eigenschaften dieser
Phasen ist Tabelle 2.1 zu entnehmen. Feststoffe konnen entweder Kristalle oder
Glaser sein. Bei Entdeckung der Mesophasen konnten Glasiibergéinge beobach-
tet werden, wodurch sich diese Mesophasen nach aufsteigendem Ordnungsgrad in
Glas, fliissigkristallines Glas (E: LC glass), plastischkristallines Glas (E: PC glass),

konformativ-ungeordnetes Glas (E: CD glass) und Kristall unterteilen liessen.

Tabelle 2.1: Zusammenfassung der typischen Eigenschaften der drei mobilen
Mesophasen nach Wunderlich [15]

2—-5 J/(Kmol)
4. 100 % kristallin

Anordnung, zum Teil
ausgerichtete Anordnung

7. vollig ungeordnete

Stab, Plattchen,
Scheibe

4. 100 % kristallin

wenig bis keine
ausgerichtete Anordnung

7. vollig ungeordnete

nahezu kugelférmig

Fliissigkristalle Plastische Kristalle Konformativ-
ungeordnete Kristalle

1. fliissig 1. plastisch 1. fest

2. Doppelbrechung 2. keine Doppelbrechung 2. Doppelbrechung

3. AS; gering, haufig 3. AS;: 7— 14 J/(Kmol) 3. AS;: 7—12 J/(Kmol)

fiir jede drehbare Bindung

. eingeschrankte Kristallinitét

der Makromolekiile

5. kleine und grofle 5. nur kleine Molekiile 5. kleine und grofle
Molekiile Molekiile
6. keine positionierte 6. positionierte Anordnung, | 6. positionierte und

ausgerichtete Anordnung

. teilweise bis

Konformation Konformation vollige konformative
(wie in der Schmelze) (wie in der Schmelze) Unordnung
8. Mesophase: 8. Mesophase 8. rotierende Isomere,

deren Ketten grofitenteils

parallel verlaufen

Hierbei ist zu beachten, dass nicht alle Kombinationen von diesen neun Phasen,
die in makroskopischen, mikroskopischen und Nanophasen auftreten konnen, fiir
alle drei Arten von Molekiilen nach Wunderlich ("kleine” Molekiile, bewegliche
und starre Makromolekiile) moglich sind [16]. So kénnen starre Makromolekiile (wie
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Glas, Keramik und Polymere wie Polyacetylen und Poly-p-Phenylen) nur Feststoffe
im glasigen oder kristallinen Zustand sein.

Die teilkristallinen Polymere stellen eine der interessanten Materiearten. Die Linge
eines Polymermolekiils hat die Groflenordnung von 1 pum - 1 mm und somit kann
eine Monomereinheit in unterschiedliche Nanophasen unterteilt werden [15]. Auf die
thermodynamischen Eigenschaften dieser Strukturen, die sich nicht in einem Gleich-
gewichtszustand befinden, wird bei der Beschreibung der thermischen Ubergiinge
im folgenden Kapitel 2.2 nidher eingegangen.

2.2 Thermische Uberginge

Im folgenden Abschnitt werden die im experimentellen Teil dieser Arbeit beobach-
teten Uberginge in teilkristallinen Polymeren erliutert. Es handelt sich dabei um
Phaseniibergénge wie Kristallisieren und Schmelzen, sowie um Relaxationsprozesse
wie der Glasiibergang.

2.2.1 Glasiibergang

Im Jahr 1933 hat Tammann die erste Veroffentlichung einer wissenschaftlichen
Studie iiber den Glaszustand geschrieben und diesen als ein universelles Phinomen
bezeichnet [17]. Seit dem wird am Glasiibergang bzw. am Glaszustand
geforscht. Es gibt eine Reihe von Vorstellungen aber keine geschlossene molekulare
Theorie [1,18,19].

Beschreibung des Phinomens

Der Begriff Glasiibergang gibt im Allgemeinen einen Einfrierprozess wieder, der
eine Substanz von ihrem fliefdhigen Zustand ohne Strukturdnderung kontinuierlich
in einen festen Zustand {iiberfiihrt. Dieses Relaxationsphénomen ist bei geniigend
tiefen Temperaturen in vielen Substanzen bzw. in den Unter- oder Teilsystemen
einer Substanz unter der Voraussetzung nachweisbar, dass eine gewisse molekulare
Beweglichkeit in positioneller oder orientierungsméfiger Hinsicht vorhanden ist [1].
In den Publikationen von Donth [1-3,20] wird bestiitigt, dass der Glasiibergang
nicht nur in silikatischen Glésern, sondern auch in amorphen und teilkristallinen
Polymeren, anorganischen und metallischen Glisern, Salzschmelzen und in einer
Reihe von niedermolekularen und oligomeren Fliissigkeiten sowie in fliissigen und
plastischen Kristallen zu beobachten ist (siche auch Abb. 2.5).

Von besonderem Interesse bei der Beschreibung des Glasiibergangs ist der
Zusammenhang zwischen den hervorgerufenen Stérungen und den Reaktionen
(Aktivitdten) des Phidnomens wihrend eines Experiments, der durch die
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zugehorige Verdnderung solcher thermodynamischer Gréfien wie Volumen, Wirme-
kapazitit, Enthalpie und Entropie nachweisbar ist. Die Art der Verdnderung der
oben erwidhnten Groflen hat zur falschen Behauptung gefiihrt, dass es sich um einen
Phaseniibergang erster Ordnung handelt [12].

Ein Vergleich der Anderung einiger physikalischer GréBen wie Volumen V', thermi-
sche Ausdehnung o, spezifische isobare Warmekapazitét c,, Wéarmeleitfahigkeit A
und G-Modul eines amorphen, eines kristallinen und eines teilkristallinen Kunst-
stoffs im Glasiibergangsbereich ist nach [21] in Abb. 2.7 dargestellt. Hierbei ist
anzumerken, dass die Anderung z.B. des spezifischen Volumens eines amorphen oder
teilkristallinen Polymers in einem diskreten Temperaturbereich erfolgt und nicht
sprungartig verlduft. Dieser Temperaturbereich wird durch die Glasiibergangsstem-
peratur T, charakterisiert. Durch die Methoden den Dynamischen Differenzka-
lorimetrie kann die Glasiibergangstemperatur experimentell als die Temperatur
bestimmt werden, bei der die Hilfte der Anderung der spezifischen Wirmekapa-
zitét erreicht ist, oder als die Temperatur des Schnittpunkts der Mittellinie zwischen
den extrapolierten Basislinien vor und nach dem Glasiibergang mit der Messkurve
(siehe Abb. 2.6) [22]. In dieser Arbeit wird anstatt T,,, die englische Bezeichnung
T, verwendet.

[
Lag

Warmestrom [VW/g]

v

Temperatur [°C]

Tiy | Anfangstemperatur

Teiq | extrapolierte Anfangstemperatur

T,y | Mittenpunktstemperatur

T.sq | extrapolierte Endtemperatur

Ty, | Endtemperatur

Abbildung 2.6: Charakteristische Temperaturen eines Glasiibergangs nach DIN EN ISO
11357-1 [22]
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Grund zur Entstehung des Glasiibergangs ist eine in der amorphen Phase vorhan-
dene bestimmte orientierungsmiflige oder positionelle molekulare Beweglichkeit.
Ein Glasiibergang ist in Einkristallen, die nur um eine fest definierte Ruhelage
schwingen konnen, ohne molekulare Beweglichkeit ihrer Teilchen unméglich [1].
Der Zustand einer unterkiihlten Schmelze entspricht einem metastabilen Gleichge-
wichtszustand, wéihrend der Glaszustand selbst einem Nichtgleichgewichtszustand
zuzuordnen ist.

100% amorph 100% kristallin teilkristallin
T, I 7, | T, T,
T 1 T 1
1 I | I
| I I
> | > |
1 | I I
1 I | I
1 | 1 |
T» | T» |
I I
________________ e .
T I T | T T
1 | | | I I
| | - | F——
A |— ! A I Lo 'l’JJ Thermische
N ] I N I I N 1=~ Ausdehnung
: | : | L
T» : T» : T»
________________ e ————— e
T | | T
| 1 1 |
| | | [ o) .
N I/ I ! A r /- Spezifische
1 : o | : & i | Warmekap.
! I | | I I
L 1 1 1 1 1
T» | T» | T»
________________ R R R R R I ——————
| I
T T T T
I ! I ! \ o
: . : PN
4 | : 4 I : 4 N Warme-
| _._\\\4 crEsLs .
: : . : //, r\__ leitfahigkeit
T» : T» : T»
________________ |____________________|_________________________.
! I ! I
I I
| I
A oA ¢t G-Modul
g | g | g
= | | E | =
1 | |
I I
! !

Abbildung 2.7: Anderung einiger physikalischer Gréfien eines amorphen, eines kristalli-
nen und eines teilkristallinen Kunststoffs im Glasiibergangs- und im Schmelzbereich [21]

Durch die Anderung der physikalischen Gréfien im Glasiibergangsbereich kénnen
Riickschliisse zur Beschreibung dieses Phinomens gezogen werden. Abb. 2.7
begriindet die Entstehung der ersten Modellvorstellungen, nach der die Eigen-
schaften der teilkristallinen Polymere nach einem Zwei-Phasen-Modell aus den
Eigenschaften der amorphen und kristallinen Materialien berechenbar sind. Die
Unzulénglichkeit einer solchen Betrachtung ist in den Arbeiten von Donth
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besonders gut wiedergegeben [1,2]. Um den dynamischen Charakter des Prozesses
hervorzuheben, werden die Begriffe des thermischen und dynamischen Glasiiber-
gangs eingefiihrt 1,23, 24].

Abb. 2.8 beschreibt den thermischen Glasiibergang. Wie in Abb. 2.7 gezeigt
wurde, sind die Unterschiede zwischen dem glasartigen und dem kristallinen
Zustand bedeutend. Der kristalline Zustand unterliegt einer Fernordnung und ist
thermodynamisch stabil. Der Glaszustand hat wie eine Fliissigkeit nur eine Nah-
ordnung und ist kein Gleichgewichtszustand, er ist weder stabil noch metasta-
bil [25]. Der Glasiibergang steht in Abhéngigkeit zu der Geschwindigkeit, mit der
die Fliissigkeit abgekiihlt wird. Das beim Glasiibergang beobachtete ”Einfrieren”
der molekularen Beweglichkeit ist charakteristisch fiir amorphe Materialien und
wird als thermischer Glasiibergang bezeichnet [1].

QT 1) H
o V)
; H(0) 1+
H(t )+
| H(eo)1
i
T
T, T
H H 4a) a
(S.V) (S.V)
v
. i
c T i
-
et =TT d
1 1 1l
T T LI
T, T, T T, T, T
dH/dT 2b) dH/dT 4b)
(dS/dT ) (dS/dT )
dV/dT dV/dT} b
T, 7
C
1 1 11l
T T LI
T T/ T T'T, T

Abbildung 2.8: Thermischer Glasiibergang. 1) Thermogramm fiir eine konstante Kiihl-
rate T =| dT/dt |: Q/T - Wirmekapazitit, T, - kalorimetrische Glastemperatur, AT
- Ubergangsintervall; 2) Thermischer Glasiibergang in einem Enthalpie H (Entropie S,
Volumen V') - Temperatur 7' - Diagramm (2a) und deren Ableitungen nach der Tempe-
ratur (2b) fiir unterschiedliche Kiihlraten, | 71 |>| T5 |; 3) Instabilitiit des thermischen
Glasiibergangs (Erklidrung siehe Text): EL - Gleichgewichtslinie; 4) Thermodynamischer
Zyklus Fliissigkeit - Glaszustand - Fliissigkeit: a - Fliissigkeit (Schmelze), b - unterkiihlte
Schmelze, ¢ - Glas, d - Kristall, | T} |>| T |. Die Pfeile symbolisieren die Scanrich-
tung [3,26].
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Die Beispiele in Abb. 2.8 gelten fiir den Fall einer konstanten Heiz- bzw. Kiihl-
rate. Beim Abkiihlen mit einer konstanten Kiihlrate g wird das charakteristische
Verhalten des Volumens V im relevanten Temperaturbereich AT mit der
deutlichen Abnahme des linearen Ausdehnungskoeffizienten « bei konstantem
Umgebungsdruck p bei der Glasiibergangstemperatur 7, (Abb. 2.8 2a)):

a= % (‘%)p. (2.1)

Wie in Kapitel 2.1 erwiihnt, ist so eine Anderung mit einer Anderung der
mechanischen Eigenschaften dieser Stoffe verbunden, da die amorphe Phase bzw.
die amorphen Bereiche teilkristalliner Polymere dazu beitragen, dass sich ein
Material zéh und flexibel verhilt.

Beim Ubergang vom Zustand einer unterkiihlten Schmelze im Glaszustand &ndert
sich die Warmekapazitéit in einem Temperaturbereich AT. Die Glasumwandlungs-
temperatur ldsst sich auf diesem Prinzip durch eine kalorimetrische Messung
bestimmen [27,28]. Abb. 2.8-2a) und 2.8-2b) geben die Temperaturabhéngigkeit
der Enthalpie im Glasiibergangsbereich wieder. Beim Abkiihlen mit einer konstan-
ten Abkiihlrate ist ein Abknicken der Enthalpie zu beobachten und zwar an der
Stelle, wo die Ableitung der Enthalpie nach der Temperatur eine abfallende, stu-
fenformige Anderung aufweist.

Die praktische Bedeutung der Bestimmung des Glasiibergangsbereiches ist durch
die Anwendungsgrenzen der Materialien bedingt. So konnen Flaschen aus PET
wegen Erweichens des Polymers nicht bei Temperaturen iiber der Glasiibergang-
stemperatur angewendet werden. Dies beinhaltet die Lokalisierung der wichtig-
sten Faktoren, die zur Verdnderungen im Glasiibergangbereich fiihren kénnen. Die
Glastibergangstemperatur T} ist stoffspezifisch. Sie hdngt vom Verzweigungs- und
Vernetzungsgrad des Kunstoffs ab.

Abb. 2.8-3 zeigt die Instabilitit des Glasiibergangs. Der Punkt B kann durch
unterschiedliche Méglichkeiten erreicht werden: Durch ein Temperexperiment von
A nach B oder durch eine kleinere Kiihlrate. In diesem Fall ist der Enthalpiever-
lauf im Bereich des thermischen Glasiibergangs fiir zwei unterschiedliche Kiihlraten
und wihrend einer Temperung (Halten der Temperatur fiir eine bestimmte Zeit)
unterhalb T, dargestellt. Verursacht durch noch vorhandene, jedoch eingeschrénk-
te molekulare Beweglichkeit wird unterhalb T, im Glaszustand ein struktureller
Relaxationsprozess beobachtet, der als physikalisches Altern bezeichnet wird. Die
in Abb. 2.8-3) dargestellte Enthalpieretardation ist ein typisches Beispiel fiir ei-
ne Annéherung der ZustandsgroBen an den zugehorigen Gleichgewichtswert (Abb.
2.8-3), gestrichelte Linie), die durch das physikalische Altern hervorgerufen wird.
Die technisch wichtigen Polymere haben eine Molmasse, die grofler ist als die kriti-
sche Molmasse, unter der eine Molmassenabhéngigkeit von T}, zu beobachten ist [29].
So bleibt als einer der wichtigsten Faktoren die Abhéngigkeit der Glasiibergangs-
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temperatur von der Temperatur und der Temperaturdnderungsrate. In Abb. 2.8-
4a) und 2.8-4b) ist die Kiihlratenabhéngigkeit von T}, wiedergegeben. Bei Erhchung
der Abkiihlgeschwindigkeit verschiebt sich die Ubergangstemperatur T, zu hoheren
Temperaturen.

Experimentelle Untersuchungen von Weyer [26] haben die von Donth in [2] beschrie-
bene Hysterese beim Verlauf der Temperaturabhingigkeit der Enthalpie, Entropie
oder Volumen in einem Zyklus ”Fliissigkeit - Glaszustand - Fliissigkeit” (Kiihlen
- Heizen) bestétigt. Trotz der moglichen grofien Unterschiede in der Nihe von T,
(Abb. 2.8-4a) und 2.8-4b)), miissen die Flichen zwischen der Abkiihl- und der Auf-
heizkurve nach dem 1. Hauptsatz der Thermodynamik gleich sein (Abb. 2.8-4b)).
Wie oben erwidhnt nimmt die molekulare Beweglichkeit am Glasiibergang stark
ab. Die entstehenden Energie- und Raumvorteile werden besser genutzt. Ein star-
ker Anstieg ist bei der Kooperativitét der molekularen Bewegung zu beobachten [1].

Modellvorstellungen zur Beschreibung des Glasiibergangs

Es gibt bis heute noch keine befriedigende Theorie zur Beschreibung des Glasiiber-
gangs auf molekularer Ebene. Viele Autoren haben Modellvorstellungen und Kon-
zepte verdffentlicht, welche das Phédnomen iiber Struktur [17], Thermodynamik [25],
Viskositét [30-33] oder fiktive Temperatur und Strukturrelaxation [34,35] beschrei-
ben. Jedoch sind die neueren Konzepte zur theoretischen bzw. phidnomenologi-
schen Beschreibung des Glasiibergangs [3,36-38] nicht allgemein anerkannt. Da der
Glasiibergang in einer Vielzahl von Stoffen, von niedermolekularen Substanzen iiber
anorganische Gléser bis hin zu Oligomeren und Hochpolymeren, zu beobachten ist,
ist es unwahrscheinlich, dass spezielle stoffspezifische Eigenschaften dessen Ursache
sind. Folgende Aussagen gelten als erwiesen [39]:

# Der Glasiibergang ist ein universelles Phiinomen in unterkiihlten Fliissigkeiten
und nicht an bestimmte Strukturen gebunden.

# Der Glasiibergang ist kein Phaseniibergang im Sinne der Thermodynamik.

# Die fiir den Glasiibergang relevanten Umlagerungen beinhalten die Bewegung
vieler beweglicher Einheiten (kooperativer Prozess).

# Der thermische und der dynamische Glasiibergang sind Ausdruck ein und
derselben Relaxation.

# Die fiir die Relaxation verantwortlichen molekularen Bewegungen finden im
Sinne einer Brownschen Bewegung auch ohne duflere Storung statt.

Im Folgenden werden einige Modellvorstellungen zur Beschreibung des Glasiiber-
gangs nidher vorgestellt.
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e VFT-Gleichung

Vogel, Fulcher und Tammann (VFT) haben bei der Beschreibung der Temperatur-
abhéngigkeit der Viskositit 1 unabhéngig voneinander eine Gleichung erstellt, die
fiir viele leicht glasbildenden Materialien als Ursache fiir das Erstarren zum Glas
eine zu grofie Viskositit > 10" Pa s haben [1]:

B
T—-Ty

logn=A+ (2.2)
Die Parameter A, B und T, (Vogel-Temperatur) sind stoffspezifische Konstan-
ten [30-32].

Die Viskositit n stellt ein Maf§ fiir die molekulare Beweglichkeit in Fliissigkeiten
dar. Die VFT-Gleichung (2.2) erméglicht dadurch die qualitative Beschreibung der
Glasbildung. Je geringer die molekulare Beweglichkeit ist, um so gréfler ist die
Viskositédt. Dementsprechend findet bei Abkiihlvorgéngen von Fliissigkeiten, bzw.
Schmelzen mit einer sehr kleinen Abkiihlrate ein Phaseniibergang in einen kristal-
linen Zustand statt. Die Viskositéit der Fliissigkeit wird dann unendlich grof3. Die
Kristallisation kann durch Abkiihlung der Fliissigkeit mit einer hohen Abkiihlrat-
te unterhalb der Schmelztemperatur 7,, verhindert werden. Diese Tatsache ist die
Ursache fiir die Zunahme der Viskositét 7 im Glasiibergangsbereich und die Abhéin-
gigkeit der Glasiibergangstemperatur 7, von der Kiihlrate. Der Bereich festkérper-
dhnlicher, "unendlich” grofler Viskositit wird nach Tammann Glaszustand genannt
und der Ubergang von der Fliissigkeit in den Glaszustand Glasibergang [17,32].
Neben dem schon beschriebenen Begriff des thermischen Glasiibergangs existiert
der Begriff des dynamischen Glasibergangs. Der dynamische Glasiibergang (auch
Relazationsprozess) gibt das dynamische Verhalten der Materialien im Glasiiber-
gangsbereich wieder. Dieses dynamische Verhalten kann durch isotherme, frequenz-
abhéngige Messungen im Gleichgewichtszustand oberhalb von T, beschrieben wer-
den. In diesem Fall kann das Messsignal in einen Realteil (Speicheranteil) und einen
Imaginérteil (Verlustanteil) gespalten werden. Im Realteil ist eine Stufe wie beim
thermischen Glasiibergang und im Imaginérteil einen Peak zu beobachten. Der Peak
im Verlustanteil kennzeichnet dabei eine Dispersionszone im Arrhenius-Diagramm.
Die Verschiebung dieser Dispersionszone bei hoheren Temperaturen zu hoheren
Frequenzen hat Donth [3] in einen Frequenz-Temperatur (log w — T')-Diagramm
besonders gut veranschaulicht (Abb. 2.9).

¢ WLF-Gleichung

Die VFT-Gleichung (2.2) ist nicht geeignet, den dynamischen Charakter des Glas-
iibergangs wiederzugeben. Das hat Williams, Landau und Ferry (WLF) [19, 33]
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Abbildung 2.9: Dynamischer Glasiibergang. Darstellung des Glasiibergangs im
Frequenz-Temperatur-Diagramm [3]. 7T-Vogel-Temperatur, wg-Grenzfrequenz, T,-
Glastemperatur. logf2 und T, beschreiben das asymptotische Verhalten der WLF-
Gleichung nach Gl. (2.4).

bewegt, den Zusammenhang zwischen der Viskositdt 1 aus der VFT-Gleichung 2.2
und dem Relaxationsgebiet (Dispersionszone) in Abb. 2.9 zu beschreiben:

nNe~T = w_l_ (23)

7 ist die Relaxationzeit und w die Frequenz. WLF haben dieses Relaxationsgebiet
als universell und typisch fiir alle glasbildende Materialien betrachtet. Die Relaxa-
tionszeiten der WLF-Gleichung nehmen mit steigender Temperatur stark ab [1]:
w Cl (T — T(])
log— = ——~. 24
°9 Wo C’Q —-T - TO ( )
Die WLF-Parameter C; und C5 sind stoffspezifische Konstanten. Die Spurfrequenz
wp ist eine Bezugsfrequenz bei einer bestimmten Temperatur 7,. Die bekannte
Hyperbelform der WLF-Gleichung entsteht bei Einsetzen von C; = log(€2/w) und
CQ = T(] - Tool
Q Q
(T — Tw)log— = (To — Ts)log— = Bwr = konst. (2.5)
w Wo
Die Parameter logQ2 und T, entsprechen A und T, aus der VET-Gleichung (2.2),
die das asymptotische Verhalten von (2.5) wiedergeben. Fiir hohe Temperaturen ist
keine Frequenzverschiebung mehr zu beobachten. Der Grenzbereich fiir die Frequenz
w ist log(2/rads™") ~ +12...415. Ab einer bestimmten Temperatur T,, geht die
Relaxationszeit 7 gegen unendlich. Wird das Material weiter abgekiihlt, entstehen
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keine #uBere Anderungen und das System erscheint eingefroren. Die Temperatur-
asymptote T, ist die Vogel-Temperatur (Tt ~ T,—50 K) und die Konstante By 1
kennzeichnet die Kriimmung der Hyperbel [26].

e Freies Volumen

Eine Erkldrung zu den beim Glasiibergang beobachteten Vorgéingen gibt das freie
Volumen. Die Abnahme der Relaxationszeiten mit der Zunahme der Temperatur
nach der WLF-Gleichung (2.4) kann auch dadurch erklirt werden [1]. Modellvor-
stellungen nach dem Prinzip des freien Volumens beschreiben thermodynamisch den
Glasiibergang iiber das freie Volumen und erklidren somit die Temperaturabhingig-
keit der Viskositdt. So wird die starke Abnahme der molekularen Beweglichkeit bei
sinkender Temperatur darauf zuriickgefiihrt, dass eine hohere lokale Dichte eine
geringere lokale Beweglichkeit bewirkt. Nach Kovacs [4] gibt es zwei wesentliche
Aspekte im Konzept des freien Volumens:

(1.) Es gibt eine Relation zwischen dem freien Volumen und der Relaxationszeit.
Ausgehend vom Ansatz von Batchinski und Doolittle [55-57] kann die Viskositét 7
als Funktion einer einzigen Variablen f beschrieben werden:

B/

n(V,T) ~7~w" ~ e:vp(T), (2.6)
mit B’ als Konstante in der Gréflenordnung 1 und f als das mit dem Gesamt-
volumen reduzierte freie Volumen. Das freie Volumen hat einen Einfluss auf die
molekulare Beweglichkeit und stellt nur einen geringen Teil des Gesamtvolumens
dar: f < 1. Der grosste Teil des Gesamtvolumens besteht aus dem Volumen der
Molekiile selbst, deren Platzbedarf fiir hochfrequente Schwingungen und von den
fiir relevante Umlagerungen nicht zugénglichen Volumenteilen [26]. Geht das freie
Volumen gegen Null, konvergiert die Relaxationszeit gegen unendlich:

f—=0=7— 0. (2.7)

(2.) Es gibt eine Relation zwischen dem freien Volumen und der Temperaturinde-
rung. Ein MaSR fiir die Vergroflerung des freien Volumens mit der Temperatur gibt
die thermische Ausdehnung:

f=a(T-T). (2.8)

oy ist der thermische Ausdehnungskoeffizient fiir f. Ist kein freies Volumen vorhan-
den, wird die Vogel-Temperatur erreicht:

F=0=>T="T,. (2.9)
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Die Gleichungen (2.6) und (2.8) iiber die Modellvorstellung des freien Volumens
lassen sich auf die VF'T- und die WLF-Gleichung zuriickfithren. Der zweite Aspekt
zur Betrachtung des freien Volumens griindet auf der Modellvorstellung der fiktiven
Temperatur, deren Wirkung etwa dem ”eingefrorenen” freien Volumen entspricht.
Nach Tool dhnelt das Momentbild der temporédren Struktur der fliissigen Phase
eines Materials im Gleichgewicht bei einer bestimmten Temperaur, fiktiver Tempe-
ratur Ty, der fixierten Struktur im Glaszustand [1].

e Kooperativitdtszugang nach Adam und Gibbs

Adam und Gibbs konnten durch die Einfiithrung des Begriffes des kooperativen
Umlagerungsbereiches eine Relation zwischen dem strukturellen, thermodynami-
schen und kinetischen Aspekt des Glasiibergangs ziehen. Im (log w—T~!)-Diagramm
entspricht das Verhalten der glasbildenden Medien nicht einer Geraden, sondern
einer stark gekriimmten Kurven. Diese Tatsache ldsst darauf schliessen, dass die
molekularen Bewegungen, die zu den unterschiedlichen Relaxationsfrequenzen
gehoren, nicht unabhéngig von einander sind (Abb. 2.8 und 2.9) [1]. Bei geringen
freien Volumina sind die lokalen molekularen Bewegungen nicht ausreichend. Ein
Relaxationsprozess ist Folge von Umlagerungsbewegungen von Teilchen, wobei das
einzelne Molekiill sich gemeinsam mit seinen benachbarten Molekiilen
bewegt. Ein kooperativer Umlagerungsbereich (cooperatively rearranging region -
CRR) entspricht einem Teilsystem, das bei ausreichenden thermischen Fluktuatio-
nen (chaotische Wérmebewegung von Teilchen bzw. Molekiilen) unabhéngig von
der Umgebung des CRR’s, Konfigurationséinderungen vornehmen kann [26]. Die
Grofe eines CRR’s (Volumen V,, Teilchenzahl NN, ) ist durch den rdumlichen Aspekt
der statistischen Unabhéngigkeit der thermischen Fluktuationen bestimmt [3]. Die
Grofle der CRR's steigt umgekehrt proportional zur Temperatur. Bei einer Anzahl
der benachbarten Teilchen gegen unendlich ist die Vogel-Temperatur 7T, erreicht:

No(T) = o0 bei T = Ty (2.10)

Wichtig fiir die Modellvorstellung von Adam und Gibbs ist die Definition von
Teilsystemen. Die kooperative Umlagerungsbereiche stehen in mechanischem und
thermischem Kontakt und bestehen aus unabhéngigen Teilsystemen. Ein Teil von
diesen erlaubt kooperative Umlagerungen, ein anderer nicht. Die Teilsysteme
beinhalten die Wahrscheinlichkeit fiir kooperative Umlagerungen, die ihrerseits bei
dynamischen Experimenten die Temperaturabhéngigkeit der Relaxationszeiten
bestimmen [5,26]. Die Adam-Gibbs Korrelation besagt:

)
TS.”

T = Texp( (2.11)
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7p ist die Referenzzeit, S, die Konfigurationsentropie (S, = S(ligiud)—S(crystal)).
Bei C' = konst. und T'S, in T — T, geht Gleichung (2.11) in die WLF- bzw. VFT-
Gleichung der Relaxationszeit 7 iiber.
Die Konfigurationsentropie S. der Adam-Gibbs Korrelation (2.11) ist durch die
messbare Wiarmekapazitiat des Materials direkt berechenbar:

equilAC
S, = / AG(D) o, (2.12)

T

AC,, entspricht der Differenz zwischen der Wirmekapazitét der Fliissigkeit C),(liquid)
und der des Kristalls C,(crystal) [5].

e Fluktuationszugang nach Donth

Ausgehend von den Grundkonzepten des Kooperativitédtszugangs nach Adam und
Gibbs entwickelte Donth eine phidnomenologische Theorie zum Glasiibergang, die
als Fluktuationszugang bekannt ist [1-3]. Die Fluktuationen beinhalten die spontan
ablaufenden, irreguliren Zufallsbewegungen als Folge der chaotischen Warmebewe-
gung der Teilchen bzw. der Molekiile. Diese Zufallsbhewegungen sind im System
vorhanden, auch bei der Abwesenheit einer dufleren Storung. Thermische Fluktua-
tionen physikalischer Groéflen wie Volumen, Dichte, Temperatur usw. iiberwiegen
im Groflenordnungsbereichs eines CRR’s (nm-Bereich).

Die Teilsysteme werden in Teilvolumina V; zerlegt. Die Verbindung der Teilvolu-
mina mit den Fluktuationen erfolgt iiber eine charakteristische Frequenz w;. Durch
die Verteilung aller Frequenzen entsteht ein Spektrum thermischer Fluktuationen
innerhalb eines CRR’s. Die Fluktuationen sind statistisch unabhingig von der
Umgebung. Das charakteristische Volumen V,, berechnet sich zu:

kgT?A(1/Cy)
Va=& = 2.13
60& p(STQ Y ( )
und die Teilchenanzahl N, eines kooperativen Umlagerungsbereiches [3]:
RT?*A(1/Cy)
Ny=——"—"—+—" 2.14
“ My6T? ( )

mit & als charakteristische Liange; C, als spezifische isochore Wiarmekapazitit; p als
Dichte; R als universelle Gaskonstante; M, als Molmasse der Teilchen und kg als
Boltzmann Konstante.

Das Schema der linearen Reaktion [40] und das Fluktuations-Dissipations-Theorem
[41,42] ermoglichen, aus den im System vorhandenen Fluktuationen Schlussfolge-
rungen iiber die makroskopischen Eigenschaften zu ziehen. Diese beiden Modellvor-
stellungen werden im Folgenden erldutert.
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e Das Schema der linearen Reaktion

Kubo [40] hat das Schema der linearen Reaktion als Modellvorstellung eingefiihrt,
um die Relation zwischen der Reaktion auf duflere Storungen und den Prozessen,
die im Material in Abwesenheit dieser Storungen ablaufen, wie z.B. Fluktuatio-
nen infolge chaotischer Molekularbewegung, wiederzugeben. Eine lineare Reaktion
entspricht einer so kleinen Storung des Materials durch eine thermodynamische
Variable, dass die Antwort des Systems proportional zur Amplitude der Stérung
ist. Diese Modellvorstellung beruht auf folgenden Annahmen:

# Beriicksichtigt werden nur in der Vergangenheit liegende Ereignisse (Kausa-
litét).

# Die Gesamtreaktion des Systems besteht aus der Summe der Einzelreaktionen
- Boltzmannsches Superpositionsprinzip (Linearitét).

Das Schema der linearen Reaktion kann in die Fundamentalgleichung der Thermo-
dynamik implementiert werden. Die Anderungen der inneren Energie dU sind mit
Aktivititen verbunden, welche Anderungen des Systems beziiglich kalorimetrischer
(T'dS ), volumenspezifischer ( —pdV ), scherspezifischer ( —Vody), dielektrischer
(VEdP ) oder anderen Eigenschaften bewirken [26]:

dU =TdS — pdV —Vody+ VEdP + ... = ifidx;. (2.15)

f; entsprechen den intensiven und z; den zu f; thermodynamisch konjugierten,
extensiven Groflen. Die linearen Reaktionen konnen unterschiedlich sein. Ausgleich
von Storungen extensiver Groflen wird als Retardation bezeichnet und der Ausgleich
von Storungen intensiver Groflen als Relaxation. Die Reaktion eines Mediums auf
eine duflere Storung bei den oben aufgefiihrten Voraussetzungen fiihrt zu folgenden
Materialgleichungen:

t

o(t) = [ xolt=1)j(t)dt' = xc + | (2.16)
£(t) = /XM(t—t’):i:(t’) dt' = o * (2.17)

Wobei xc die Nachgiebigkeit beziiglich einer Storung, hervorgerufen durch eine
intensive Variablen f, ist. x,s entspricht dem Modul, das auf die Stérung einer
extensiven Variablen z zuriickzufiihren ist.

Eine lineare Beziehung zwischen Storung und Antwort wird durch die Zerlegung
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einer zeitabhéngigen periodischen Stérung und der dazugehorigen Antwort in ihre
Fourier-Komponenten ermoglicht:

ww) =xef(lw)  flw)=xur(w) (2.18)

Xc und x s sind Proportionalititsfaktoren und Funktionen der Frequenz der Stérung
w sowie der Materialeigenschaften. Unter x wird die verallgemeinerte dynamische
Nachgiebigkeit und unter xj, das verallgemeinerte dynamischen Modul verstanden.
Bei 7 =t —t' > 0 lassen sie sich wie folgt darstellen:

Xc(w) = /)'(C(T)e_im dr Xu(w) = —/XM(T)em dr (2.19)
0 0
und als komplexe Groflen:
Xo(w) = xe(w) —ixe (W) Xy(w) = Xy (W) +ixy (W) (2.20)

X (w) und x',(w) entsprechen dem Realteil, x7(w) und xj;(w) dem Imaginérteil.
Real- und Imaginérteil sind durch die Kramers-Kronig-Relation [41] miteinander
verbunden:

o

(=t [XO e L]

s E—w s

X'(§)
é'_

de. (2.21)

Der Realteil x'(w) gibt die Beweglichkeit und x'(w) die Energie wieder, die reversibel
im System gespeichert wird. Der Realteil einer Suszeptibilitit wird haufig als Spei-
cheranteil und der Imaginérteil x”(w) als Verlustanteil definiert. Der Imaginirteil
ergibt sich von der dissipativen Arbeit, die zur Entropieinderung des Gesamtsys-
tems fiihrt.

e Das Fluktuations-Dissipations-Theorem (FDT)

Das Fluktuations-Dissipations-Theorem beschreibt makroskopische Systeme im
Gleichgewicht und geht davon aus, dass die dieses System beschreibende thermo-
dynamische Groéflen mit sehr grofler Genauigkeit gleich ihren Mittelwerten sind.
Durch die chaotische Bewegung der Teilchen entstehen kleinere Abweichungen vom
Mittelwert. Die thermodynamischen Grofien fluktuieren [41]. Das FDT stellt eine
Verbindung zwischen den Phdnomenen der linearen Reaktion und der Fluktuation
dar.

In einem Teilsystem korreliert die Zeitabhéngigkeit einer Fluktuation im Gleich-
gewicht, z.B. die einer extensiven, stochastischen, messbaren, physikalischen Grofie
X (t) zu verschiedenen Zeitpunkten. Die folgende Beziehung zeigt diese Korrelation
gemittelt iiber die Zeit:

¢o(T) = Ax?(1) = Ax(t) Azt + 1), (2.22)
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¢,(7) ist die Korrelationsfunktion und gibt die Korrelation zwischen Fluktuationen
zum Zeitpunkt ¢ zu denen zum Zeitpunkt ¢+ 7 wieder. Bei ¢,(7) = 1 stimmen diese
Fluktuationen iiberein und bei ¢,(7) = 0 nicht.

Die Fourier-Komponente der Korrelationsfunktion legt die Spektraldichte der Fluk-
tuationen fest:

17 .
Ar?(w) = = / Ax*()e" dr. (2.23)
m

Aussagen iiber die Dynamik des molekularen Systems konnen durch ¢,(7) und
Az?(w) gemacht werden. Die obenbeschriebenen Beziehungen wurden fiir extensive
Groflen abgeleitet. In dieser Weise kénnen Korrelationsfunktion ¢(7) und Spek-
traldichte A f?(w) fiir intensive Grofien festgelegt werden.

Aus den Fluktuationen thermodynamisch extensiver bzw. intensiver Grofien
(molekulare Bewegungen) lassen sich makroskopische Messgrofien bestimmen:

e = 20w AP = 2 ), (22
W Tw

Bei kleiner Stérung des Systems gegeniiber den Fluktuationen im kleinsten
repriasentativen Teilsystem sind nur die systemeigenen Bewegungsmechanismen
aktiv.
Die Storungen konnen unterschiedlicher Natur sein: thermisch, mechanisch, dielek-
trisch usw. und bewirken unterschiedliche Fluktuationen in einem Teilsystem. Das
kénnen z.B. Entropie-, Scherwinkel-, Polarisationsfluktuationen sein. Nachgiebig-
keit und Modul sind iiber x¢ - x3, = 1 verbunden. Weil sie verschiedene koope-
rative Bewegungsmechanismen hervorrufen, sind unterschiedliche Aktivitdten im
Arrhenius-Diagramm durch unterschiedliche Lage und Form der Maxima wieder-
gegeben [26].

e Tool-Narayanaswamy-Moynihan-Modell (TNM)

Es gibt zwei Aspekte bei der Betrachtung des Glasiibergangs: der thermische und
der dynamische Glasiibergang. Bei der Beschreibung dieser beiden Seiten des Phéno-
mens gewinnt in den letzten Jahren das Tool-Narayanaswamy-Moynihan-Modell
[34,35,43,44] mehr an Bedeutung, erfolgreich angewendet in [26,45-49]. Wobei im
Bereich der thermischen Glastemperatur nur wenige Messdaten mit Modellrech-
nungen verglichen worden sind.

Die Vorteile des TNM-Modells liegen in der Moglichkeit seiner Anwendung bei
der Beschreibung von Nichtgleichgewichtsprozessen. Die komplexe Wérmekapazitét
ldsst sich gut dadurch wiedergeben: die Stufe des Realteils der Warmekapazitét,
den Peak des Imaginérteils der Wéarmekapazitit sowie deren Verschiebung mit der
Frequenz sind gut zu erkennen. Das TNM-Modell ist ein phidnomenologisches
Modell und beriicksichtigt sowohl die Temperaturabhingigkeit der Relaxationszeit
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als auch die fiktive Temperatur [26].
Um die Temperaturabhingigkeit der Warmekapazitét des Materials zu beschreiben,
wird im TNM-Modell die reduzierte Wérmekapazitit c, ,.q eingefiihrt:

Cp(T) —Cpyg

Cp red(T) = PR
P Py

(2.25)
¢p | ist die spezifische Warmekapazitdt der Probe in der Fliissigkeit und ¢, , die
spezifische Warmekapazitdt der Probe im Glaszustand. Ac, entspricht der Stufe
des Glasiibergangs. Diese drei Groflen sind notwendig fiir Berechnungen mit dem
TNM-Modell.
Die Relaxationszeit 7rxyas berechnet sich zu:

TAh* (1 —2)Ah*

— — < 1. 2.2
TINM = €exp {lnTU+R(T—TOO) R(Tf_Too)}’ 0<zx< (2.26)

Die fiktive Temperatur 7 kann durch numerische Iteration in n Sequenzen und j
geeignet gewdhlten Zeitintervallen bestimmt werden:

B
Tin=To+ > AT; |1—exp{ — (Z b ) , (2.27)

i=1 j=1 TTNM,j

Ah* ist die scheinbare Aktivierungsenergie. 7y ist ein Parameter des TNM-Modells
mit der gleichen Bedeutung wie Q! in der WLF-Gleichung. Ah*, 7 und Ty, sind
weitere Ausgangswerte fiir Berechnungen nach dem TNM-Modell. Fiir ihre Be-
stimmung sind Anpassungen von VFT-Parametern an experimentell gewonnene
Ergebnisse durch die Wirmekapazitiatsspektroskopie notwendig. x und 3 sind Ko-
effizienten, die ebenfalls an experimentell gewonnenen Ergebnisse anzupassen sind.
Die komplexe Wérmekapazitéit folgt nach nach einer Fourier-Transformation der
Zeitabhingigkeit des Warmestroms aus:

¢(w) = ’ZF;F(S‘;) = _‘jfj;‘(’i). (2.28)

At p(w) ist die Fourier-Komponente des Wéarmestroms, A% - die Fourier-Komponente
der Temperatur, A - die Fourier-Komponente der Heizrate (der zeitlichen Ablei-
tung der Temperatur), und ATf die Fourier-Komponente der zeitlichen Ableitung
der fiktiven Temperatur. Diese GroBlen werden iiber eine Modulationsperiode ()
gemittelt. Dadurch lasst sich die totale Warmekapazitét c, ;ota1 berechnen:

(HF) (Ty) (dTy)
Cp total = =c¢, .+ Ac,——— =c, , +Ac,~——. 2.29
p total /80 P g p<T> P9 p<dT> ( )
Das TNM-Modell ldsst sich gut mit der Methode der Temperaturmodulierten
Dynamischen Differenzkaloriemetrie (TMDSC) kombinieren. So kénnen der Betrag
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der komplexen Wirmekapazitit |c;(w)| und der Phasenwinkel zwischen Wérme-
strom und Heizrate d(w) nach (3.29) und (3.30) errechet werden. Mehr Details
iiber die Messgrofien eines TMDSC-Experiments enthilt Kapitel 3.2.

2.2.2 Kristallisation

In diesem Abschnitt werden die theoretischen Vorstellungen zur Entstehung
kristalliner Bereiche in teilkristallinen Strukturen erldutert. Im Kapitel 2.1 wur-
de auf die Arten von Kristalliten und die Methoden zu deren Charakterisierung
eingegangen. In Abhingigkeit der beobachteten Kristallformen werden vereinfacht
folgende Kristallisationsarten unterschieden [50]:

# Finkristalle entstehen aus verdiinnten Losungen als pliattchenartige Kristalle
einer ganz bestimmten Stufenhohe. Unter bestimmten Bedingungen werden
auch Stédbchen (Whisker) erzeugt.

# Sphdrolithe entstehen bei Erstarrung aus der Schmelze. Diese kristalline Uber-
strukturpartikel bestehen aus Lamellen und haben eine Gréfie von bis zu
1/10 mm Durchmesser.

# Verstreckungsgefiige entstehen bei Verstreckung von teikristallinen Kunst-
stoffen im Bereich der Kristallisationstemperatur. Dabei konnen keine Sphéro-
lithe entstehen, vorhandene werden zerstort. Trotz Abwesenheit einer Uber-
struktur wird ein héherer Kristallisationsgrad erreicht.

# Weitere Kristallisations- bzw. Uberstrukturformen konnen in verschiedenen
Modifikationen in Abhéngigkeit der Abkiihlbedingungen entstehen.

Zahlreiche Kunststoffe sind wegen ihres regelméfiigen molekularen Aufbaus in der
Lage zu kristallisieren. Bis zu welchem Grad das moglich ist, hingt von der
chemischen Zusammensetzung, der Konfiguration und auch von der Konformation
des betreffenden Kunststoffmolekiils ab. Am besten kristallisieren Kunststoffe mit
unverzweigten Molekiilketten und regelméflig angeordneten Seitengruppen. Auch
gut kristallisierende Kunststoffe kristallisieren nie vollstindig, sondern
immer nur partiell, weil sich ihre langen Kettenmolekiile im beweglichen Zustand
der Schmelze gegenseitig durchdringen. Mit Hilfe der Nichtgleichgewichtsthermody-
namik lésst sich der Kristallisations- oder Schmelzvorgang durch Einfiihrung eines
inneren Ordnungsparameter ¢ deuten. Die Gibbsche Grundgleichung eines homo-
genen geschlossenen Einstoff-Systems lautet dann:

G = G(T,p, ). (2.30)
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Das System befindet sich im Gleichgewicht, wenn:

oG 0°G
— =0 d —=>0. 2.31
o€ un e ( )
Die erste Bedingung setzt den Gleichgewichtswert des Ordnungsparameters £ als
Funktion der unabhéngigen Variablen T, p fest:

e =&(T, P). (2.32)

Werden zwei voneinander getrennte Phasen angenommen, kann der Ordnungspa-
rameter zu:
N¢

g:J\flmuj\fc

mit  Np + N¢ = N = konst (2.33)

definiert werden, wobei N¢ die Stoffmenge der kristallinen Phase und Ny die der
fliilssigen Phase bezeichnen. Der Gleichgewichtswert betrigt oberhalb der Kristal-
lisationstemperatur (I' > T¢) & = 0 und unterhalb der Kristallisationstemperatur
(T <Te) & = 1.

An der Kristallisationstemperatur durchliuft das System eine Phasenumwandlung
1. Ordnung, der Ordnungsparameter nimmt einen beliebigen Wert zwischen 0 und
1 an. Aus der letzten Gleichung folgt, dass bei der Kristallisationstemperatur die
fliilssige und kristalline Phase im Gleichgewicht koexistieren konnen. Bei jeder
anderen Temperatur kann nur eine Phase im Gleichgewicht sein. Die Kristallisati-
on von teilkristallinen Polymeren wie z.B. von PET findet jedoch nicht bei einer
bestimmten Temperatur statt, da sich unterschiedliche Kristallite unterschiedlicher
Grofle und Morphologie bilden. Bei zunehmender Kiihlrate bilden sich Kristalle
mit einem hoheren Defektgrad, metastabile Kristalle deren Gibbs-Energie grofier
als die des perfekten Gleichgewichtskristalls ist. In kristallinen Bereichen der teil-
kristallinen Polymeren sind Lamellen aus gefalteten Molekiilketten, zwischen denen
Kettenschlaufen, freie Kettenenden und die Lamellen verbindende Kettenbogen,
welche amorphe Bereiche bilden, zu finden. Eine hidufige Erscheinung sind kristalli-
ne Strukturen in Form von Sphérolithen, in denen die Lamellen radial angeordnet
sind. Thermodynamisch kann das Schmelzen bzw. Kristallisieren von Polymeren als
Umwandlung erster Ordnung betrachtet werden, weil im Umwandlungsbereich zwei
voneinander getrennte Phasen existieren. Eine solche Umwandlung erfolgt immer
iiber eine Keimbildung, die zur Unterkiihlung der Schmelze fiihren kann.

In dieser Arbeit wird der Verlauf folgender Kristallisationsarten dargestellt:
Kristallisation in der Abkiihlphase (bei isothermen und nicht isothermen Abkiihlbe-
dingungen) und Kristallisation in der Aufheizphase (Rekristallisation) [?]. In Abb.
2.10 und 2.11 sind die Umwandlungstemperaturen nach DIN EN ISO
11357-1 [22] dargestellt.
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Abbildung 2.10: Charakteristische Temperaturen einer Kristallisationskurve nach DIN
EN ISO 11357-1 [22]
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Abbildung 2.11: Charakteristische Temperaturen einer Rekristallisationskurve nach
DIN EN ISO 11357-1 [22]

Bei der Anfangstemperatur 7. beginnt die Kristallisation bzw. die Kaltkristalli-
sation. In der Praxis wird die extrapolierte Anfangstemperatur 7,;. als die wich-
tigste Temperatur der Kristallisationskurve herangezogen. Die Peaktemperatur 7).
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kennzeichnet die Temperatur, bei der die Kristallisationsgeschwindigkeit maximal
ist. Die extrapolierte Endtemperatur 7, s, und die Endtemperatur 7%, kennzeichen
das detektierbare Ende der Kristallisation. Die Menge, der bei der Kristallisation
freigesetzten Warme AH, wird aus der Fliche zwischen der Messkurve und der
Basislinie zwischen der Anfangstemperatur 7}, und der Endtemperatur 7%, berech-
net. Die Lage der Kristallisationskurve auf der Temperaturskala und die daraus
bestimmten Kennwerte werden von der Abkiihlrate beeinflusst. Mit zunehmender
Abkiihlrate wird die Kristallisationskurve in Richtung niedriger Temperatur ver-
schoben [51].

Eine Kristallisation aus der Schmelze ist nur bei Unterkiihlung moglich. Die not-
wendigen Kristallisationskeime bilden sich entweder selbst, und/oder werden durch
bewusste Zugabe bestimmter Substanzen initiiert.

Wihrend einer DSC-Messung wird die Gesamtkristallisationsgeschwindigkeit regi-
striert. Keimbildungs- und Wachstumsgeschwindigkeitsprozesse laufen parallel und
sind stark von der Unterkiihlung AT = T —T. abhingig, wobei T die theoretische
Schmelztemperatur ist [29]. Sogar nach langen Temperzeiten ist die Gleichgewichts-
schmelztemperatur eines vollkommen kristallinen Polymers T unerreichbar. Fiir
den Schmelzpunkt dieses perfekten, unendlich groflen Kristalls sind die Temperatu-
ren T, und T, gleich, dies ermoglicht eine Ermittlung der Gleichgewichtsschmelz-
temperatur 7° anhand DSC-Messungen.

Kristallisationskinetik

Im Abschnitt ”Kristallbildung” werden die neuen Modelle zur Beschreibung der
Kristallisationskinetik dargestellt. Vollstindigkeitshalber wird im Folgenden auch
der Hintergrund der Avrami-Gleichung erldutert, die eine verbreitete Methode zur
Schéitzung der Kristallisationskinetik darstellt.

Hierbei ldsst sich die Kristallisation in drei zeitlich aufeinanderfolgende Phasen
einteilen:

# Die Induktionsphase (Keimbildung, thermisch oder athermisch),

# Die Hauptkristallisation (wesentlicher Prozess, beschreibbar durch spezielle
Ansitze der Kristallisationskinetik),

# Die Nachkristallisation (Temper- und Relaxationsprozesse, langsame Umord-
nung fehlgeordneter Bereiche, vorzugsweise an den Deckflichen kristalliner
Bereiche).

Die Kristallisationskinetik beschreibt die zeitliche Anderung des Kristallinitiits-
grades proportional zu einer treibenden Kraft. Ein hiufig untersuchter Spezialfall
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ist die isotherme Kristallisation. Das polymere System wird aus einem Gleichge-
wichtszustand oberhalb des Schmelzbereiches schnell auf die gewiinschte Kristalli-
sationstemperatur abgekiihlt und die zeitliche Anderung des Kristallinitiitsgrades
bestimmt. Die isotherme Kristallisation ist durch eine s-formige Zunahme des Kri-

stallinitdtsgrades iiber dem Logarithmus der Kristallisationszeit gekennzeichnet
(siehe Abb. 2.12).

o

Kristallinitat —

Zeitt—

Abbildung 2.12: Zeitliche Zunahme der Kristallinitéit eines teilkristallisierenden
Polymers

Zwei Hauptfaktoren beeinflussen die Geschwindigkeit der Kristallisation bei
einer gegebenen Temperatur, ndmlich die Geschwindigkeit der Keimbildung und die
Geschwindigkeit, mit der das sich hieran anschlieBende Wachstum der Keime zu
makroskopischen Dimensionen ablduft. Die Bildung geordneter Wachstumszentren
aus der Schmelze durch die Parallelisierung von Kettenstiicken wird als spontane
(thermische) Keimbildung bezeichnet [52]. Liegt die Temperatur bei der Kristalli-
sation sehr nahe an der Schmelztemperatur, so tritt die Keimbildung nur vereinzelt
auf und nur sehr wenige, grofle Sphérolithe wachsen unter diesen Bedingungen.
Bei niedrigen Temperaturen verlduft die Keimbildung sehr schnell. Diese kann in
einer, zwei oder auch drei Dimensionen ablaufen. Die Geschwindigkeit des radialen
Wachstums wird bei jeder Temperatur als linear angenommen.

Die Avrami-Gleichung ist ein guter Ausgangspunkt fiir die n#herungsweise
Beschreibung der Kristallisationskinetik. Sie stellt eine Beziehung zwischen der
Dichte der kristallinen und geschmolzenen Phase und der Zeit dar. Diese liefert
ein Maf§ der Bruttokristallisationsgeschwindigkeit. Es wird vorausgesetzt, dass die
Sphérolithe ausgehend von Keimen wachsen, die ihre relative Lage in der Schmel-
ze nicht dndern. Ein eventueller Zusammenstof§ zweier wachsender Scheiben wird
jedoch beriicksichtigt. Die Avrami-Gleichung, die diesen Prozess beschreibt, kann
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in folgender Form zusammengefasst werden:

YL eap(—kt"), (2.34)

Wo
wobei k die Geschwindigkeitskonstante und wy und w; die Masse der Schmel-
ze zum Zeitpunkt Null bzw. nach Ablauf der Zeit ¢ sind. Der Exponent n wird
Avrami-Exponent genannt. Er ist immer eine gerade Zahl und liefert Informationen
iiber die geometrische Form des Wachstums. Der Avrami-Exponent ist die Summe
aus der Ordnung des Geschwindigkeitsprozesses und der Anzahl an Dimensionen,
welche die morphologische Einheit besitzt. Der sekundire Kristallisationsprozess,
der bei Polymeren beobachtet wird, entspricht einer langsamen Umorientierung
der kristallinen Bereiche, die zur Ausbildung wesentlich vollkommenerer Kristallite
fiihrt.
Eine Anpassung der Parameter der Avrami-Gleichung, sowie eine Validierung sei-
ner Anwendung zur Beschreibung von Kristallisationsprozessen bei PET, ist in der
Dissertationsschrift von Adamietz [53] ausfiihrlich beschrieben.

Kristallbildung

Die Modelle zur Beschreibung der Kristallisation geben diesen Prozess entweder
als einschrittigen oder als mehrschrittigen Pozess wieder [54]. Arbeiten von Wurm
und Schick [11,55,56] zeigen, dass die Beschreibung der Kristallisation als mehr-
schrittiger Prozess genauer ist. Als wichtig wird das Strobl-Modell erachtet. In
diesem Modell wird die Stabilisierung des Kristallwachstums hinter der Wachs-
tumsfront beriicksichtigt.

Von den vielen Modellen, die die Kristallisationsmechanismen von Makromolekiilen
beschreiben, wird im Folgenden auf die Modelvorstellungen von Hoffmann und
Lauritzen, Wunderlich, Sadler und Strobl niher eingegangen.

e Modellvorstellung von Hoffmann und Lauritzen

Das Modell von Hoffmann und Lauritzen stammt aus dem Jahr 1960 [57] und
dominiert bis heute. Die Kristallisation wird in diesem Modell als ein zweistufiger
Prozess beschrieben. Im ersten Schritt werden durch heterogene bzw. homogene
Keimbildung stabile, priméire Keime gebildet. Im zweiten Schritt wichst der Kri-
stall mit der sekundiren Keimbildung an. Zum einen durch Bildung einer glatten
Wachstumsfront und zum anderen durch laterales Wachstum (Abb. 2.13). Die Kiri-
stalloberfliche wird durch seitliches Anlagern und Riickfalten der Polymerkette
abgeschlossen.

Die Freie Enthalpie kann in diesem Fall folgendermaflen dargestellt werden:

AG, = 2bly, + 2naby, + nabl Agy, (2.35)
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mit Agy als Anderung der Freien Enthalpie per Volumeneinheit wihrend der Keim-
bildung des Kristallisationskerns und v, und vg als Oberflichenenergien der gefal-
teten Polymermolekiile bzw. jeder Lamelle, die sich auf einem Sphérolithen befin-
det. Hierbei sind n Molekiile auf der Lénge [ aneinander gebunden. Im Falle einer
Unterkiihlung lésst sich die Freie Enthalpie zu:

AT
AG,, = 2blvy, + 2naby, — nablLfT—O (2.36)

bestimmen. Bei einer ”kritischen” Lénge [, ist AGy = 0:

Q’Yeng
l(] — T

=T (2.37)

Die experimentellen Ergebnisse zum Kristalllamellendickenwachstum, der Einschub-
kristallisation und dem reversiblen Schmelzen konnen durch dieses Modell nicht
ausreichend beschrieben werden.

Abbildung 2.13: Modell nach Hoffmann und Lauritzen [57, 58] zur sekundiren Ober-
flichenkeimbildung und zum Wachstum der Kristalle zu riickgefalteten Ketten

e Modellvorstellung von Wunderlich

Die Modellvorstellung von Wunderlich konzentriert sich auf den Einfluss der mole-
kularen Fraktionierungseffekte, welche die Polymerkristallisation oft begleiten. Im
Unterschied zum oben vorgestellten Modell nach Hoffmann und Lauritzen nimmt
jedes einzelne Molekiil vor der Kristallisation an einer sekundédren Keimbildung teil.
Dabei muss nicht ein sekundirer Keim fiir jede Ebene an der Wachstumsfront vor-
handen sein. Die Keimbildung kann heterogen oder homogen sein. Eine heterogene
Keimbildung erfordert das Vorhandensein von Keimen in der Schmelze oder in der
Losung, bis die homogenen Keime spontan entstehen.
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Abbildung 2.14: Abhingigkeit der Freien Enthalpie von der Temperatur beim Kristal-
lisieren und Schmelzen von Polyethylen nach Wunderlich [16]

In seinen Veroffentlichungen hebt Wunderlich [6,15,16,59,60] die Unterschiede zwi-
schen der Reaktionskinetik und der Kinetik zur Beschreibung des Kristallwachs-
tums hervor. Dieser Prozess, der in mindestens zwei Schritten - Keimbildung und
Kristallwachstum - verlduft, kann durch einen dritten Schritt der Kristallperfek-
tionierung begleitet werden. Ein Beispiel hierfiir wire die niedermolekulare Ver-
bindung LiPOj3 [16]. In diesem Fall beginnt die Kristallisation mit der homogenen
Keimbildungsphase. Nach einer gewissen Zeit, entstehen langsam die ersten Kei-
me, die wie im Falle einer heterogenen Kristallisation eine maximale Anzahl in der
Schmelze erreichen. Danach erfolgt die Phase des Kristallwachstums. Bevor aus
jedem Keim eine Struktur entsteht, die fdhig ist zu einem makroskopischen Kristall
zu wachsen, vergeht einige Zeit.
Es wird zwischen thermischer und athermischer Keimbildung unterschieden. Bei
der thermischen Keimbildung entstehen neue Kristalle in der Phase, in der Kri-
stallwachstum in der Schmelze beobachtet wird. Sie wird durch folgende Gleichung
beschrieben:

N =b(t — 1), (2.38)

wobei N die Anzahl der Keime, ¢y die Induktionszeit und b die Geschwindigkeits-
konstante der Keimbildung ist. Im Falle einer athermischen, heterogenen Keimbil-
dung ist N = konst.

Eine schematische Darstellung der Temperaturabhéngigkeit der Freien Enthalpie
beim Kristallisieren und Schmelzen enthilt Abb. 2.14. Die Differenz zwischen den
Kurven der Gleichgewichts- und metastabilen Kristallen wird durch folgenden Term
beschrieben, der die freie Oberflichenenergie o enthilt:

2m.o

pl

G, = meg. + (2.39)
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wobei G, G, die Freie Enthalpie des Kristalls bzw. der Schmelze, m,, m, die Masse
der Kristalle bzw. der Schmelze, p die Kristalldichte und [ die Lamellendicke ist.
Die durch ein DSC-Experiment bestimmte Schmelzentropie liasst sich durch:

_ dQ. + dQa

d.S v

(2.40)
beschreiben.

Die ”"wahre” Entropieproduktion d;S ist nicht direkt messbar. Sie kann durch drei
Terme bestimmt werden, die ersten beiden geben den Aufschmelzvorgang bis zur
letzten Reorganisation der Molekiile wieder:

_ Agpdm, B 20dmg n 2m.odl

dyS : 2.41
T Tpl Tpl? (241)
it Al AT
Agy = — 2, 2.42
Ohne Rekristallisation, Reorganisation oder Uberhitzung:
20
Ag¢p = — 2.43
In =" (2.43)
so dass sich AT
20
T = “ 2.44
Ah,,pl (244)

ergibt.
In Abhéngigkeit der Lamellendicke [ und der Werte fiir d;S kénnen folgende Grenzfille
unterschieden werden (siche Abb. 2.14):

1 grofle Lamellendicke [:
Schmelzen und Kristallisation unter Gleichgewichtsbedingungen (d;S = 0)
Kristallisation bei Unterkiihlung (d;S > 0)
Schmelzen bei Uberhitzung (d;S > 0)

2 kleine Lamellendicke I:
nur Reorganisation (d;S > 0)
Kristallisation und Schmelzen (d;S > 0)
Schmelzen ohne Entropieerzeugung (d;S = 0)

Die kleinen Kreise geben die Prozesse wieder, bei denen d;S = 0 ist. In analoger
Weise gilt Abb. 2.15 fiir Prozesse, bei denen zusétzlich Tempern, Reorganisation,
Rekristallisation und Deformation stattfinden.
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Abbildung 2.15: Abhéingigkeit der Freien Enthalpie von der Temperatur bei Tempern,
Reorganisation, Rekristallisation und Deformation von Polyethylen nach Wunderlich [16]

e Modellvorstellung von Sadler

Fiir Sadler besteht das Polymermolekiil aus kristallisierbaren Einheiten, welche
aneinander angeordnet sind. Die Kettensegmente sind als unabhéingige Einheiten
zu betrachten, weil sie in der Regel aus einigen Monomeren gebildet sind. Es ist
nach dieser Modellvorstellung nicht zu erwarten, dass sich die Kettensegmente
wihrend der Kristallisation bevorzugt an der Wachstumsfront anlagern. Es ist so-
gar moglich, dass bereits angelagerte Segmete sich von der Wachstumsfront ablosen.
Diese

Betrachtungsweise stellt die Kristallistion als ein dynamischen Prozess dar, bei
dem ermals " falsch” eingebaute Kettensegmente nach dem Ablésen "richtig” an den
Kristall angelagert werden konnen. An der Wachstumsfront fluktuieren die Segmen-
te so lange zwischen Kristall und Schmelze, bis sie eine thermodynamisch stabile
Position eingenommen haben [11]. Diese Fluktuationen sind bei der Beschreibung
des reversiblen Schmelzens von Bedeutung (siehe Kapitel 2.2.3).

e Modellvorstellung von Strobl

Nach Strobl entstehen die Kristalllamellen wihrend eines dreistufigen Prozesses
(sieche Abb. 2.16). Als Erstes entsteht aus nicht vollstéindig gestreckten und riickge-
falteten Ketten eine Schicht mit mesomorpher innerer Struktur, welche in
ihren thermodynamischen Eigenschaften eher der isotropen Schmelze als dem Kri-
stall &hnelt. Wenn eine Mindestdicke dieser Schichten vorhanden ist, sind sie in
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der umgebenden Schmelze stabil. Das Wachsen dieser Schichten in lateraler Rich-
tung findet durch Anlagerung teilweise gestreckter Kettensegmente entsprechender
Lange statt. Durch kontinuierliche Umlagerungen von beweglichen Ketten werden
die Schichten dicker und perfekter. Nach einer kritischen Dicke erstarrt die Schicht
und das Dickenwachstum endet [11].

Zeitfortschritt

Kristallen mit granulare Kristallschicht mesomorphe Schicht
Lamellenstruktur

-— SRR

Kristallwachstum Erstarrung durch
Phaseniibergang 2. Ordnung

Abbildung 2.16: Skizze des Mechanismusses zur Bildung einer Kristalllamelle nach
Strobl [61]

In der zweiten Stufe werden granulare, blockchenartige Schichten gebildet. Diese
Annahme wird durch kraftmikroskopische Untersuchungen (AFM) unterstiitzt [62].
Nach Strobl handelt es hierbei um einen Phaseniibergang 2. Ordnung, der spon-
tan und ohne Keimbildung ablaufen kann. Die gebildeten Strukturen befinden sich
im thermodynamischen Gleichgewicht mit der sie umgebenden Schmelze. Polymer-
segmente konnen zwischen Schmelze und Blockchen bei konstanter Temperatur
wechseln. Die dritte Stufe der Kristallisation beinhaltet das Zusammenwachsen der
im zweiten Schritt entstandenen Blockchen. Durch die Stabilisierung der Struktur
kann die Erhchung der Schmelztemperatur im Vergleich zur Kristallisationstempe-
ratur erklart werden.

Die Annahme von lokalen Gleichgewichten zwischen Kristall und Schmelze, in den
frithen Stadien der Kristallisation ist ein wichtiger Schritt bei der Beschreibung
von Effekten wie Einschubkristallisation, Dickenwachstum der Kristalllamellen mit
Erhohung der Temperatur und reversiblem Schmelzen.

Beim Schmelzen bzw. Kristallisieren von Polymermolekiilen oder Kettensegmenten
andert sich die Zahl der inneren Freiheitsgrade des Systems. Durch die Wérme-
kapazitit lassen sich Aussagen iiber die inneren Freiheitsgrade eines Systems und
iiber die molekulare Beweglichkeit der Polymerketten machen. Demzufolge kénnen



34 2 Eigenschaften teilkristalliner Polymere

reversible und irreversible Schmelz- bzw. Kristallisationsprozesse auf molekularer
Ebene durch die Wiarmekapazitit erkliart werden [11].

2.2.3 Schmelzen

Das Schmelzen einer vollig kristallinen Substanz entspricht einem Gleichgewichts-
prozess und kann wie die Kristallisation nach Ehrenfest durch eine Umwandlung 1.
Ordnung wiedergegeben werden [?7,?,63]. Das Schmelzen findet immer bei gleicher
Temperatur statt und &uflert sich durch eine deutliche Volumenéinderung.

Bedingt durch die Polymermorphologie kann das Schmelzen nicht durch die Ansétze
der klassischen Thermodynamik beschrieben werden. Ein idealer Polymerkristall,
der sich im inneren Gleichgewicht befindet, besteht aus ausgedehnten, parallel ge-
ordneten Molekiilen. Bei hohen Temperaturen wird die Anzahl der entropiebeding-
ten Defekte grofler. In makroskopischen Dimensionen ist es nicht moglich, solche
Kristalle zu erzeugen. Die Polymermolekiile sind lang und beweglich und kristallisie-
ren in der Wirklichkeit bei normalen Bedingungen nie ganz. Der Kristallinitdtsgrad
liegt normalerweise zwischen 40 % und 75 %. Polymere wie Polytetrafluorethylen
konnen einen Kristallinititsgrad von 90 % erreichen, wihrend Polyvinyl Chlorid
oft nur ca. 15 % erreicht [64].

Fiihrt man einem festen Polymer, das aus unvernetzten Makromolekiilen besteht,
Wiérmeenergie zu, so schmilzt es nicht wie eine niedermolekulare Verbindung bei
einer bestimmten Temperatur (dem Schmelzpunkt), sondern es erweicht allméhlich.
Die Formbestéindigkeit nimmt fortschreitend ab. Es werden Zustéinde unterschiedli-
cher Verformbarkeit durchlaufen, bis schliefilich eine klare Schmelze (Fliissigkeit mit
noch hoher Viskositit) vorliegt. Diese Zustandséinderungen laufen beim Abkiihlen
einer Schmelze in umgekehrter Reihenfolge ab.

Das Schmelzen von Polymeren entspricht einer Umwandlung 1. Ordnung, trotz-
dem lassen sich nicht alle experimentellen Befunde mit der Gleichgewichtsthermo-
dynamik beschreiben. Infolge ihrer geringen Beweglichkeit erreichen die langen Ket-
tenmolekiile ihre Gleichgewichtskonfiguration nicht innerhalb endlicher Zeiten. Zur
vollstdndigen Zustandsbeschreibung sind daher neben den {iblichen Zustandsvaria-
blen noch innere, von der thermischen Vorgeschichte abhéingige Ordnungsparameter
erforderlich. Der Gleichgewichtszustand eines gleichzeitig isothermen und isobaren
Systems ist durch ein Minimum der freien Enthalpie gekennzeichnet:

G=H-TS — Minimum, (2.45)

dG = dH — TdS = 0. (2.46)

Dieser Zustand kann auf zwei verschiedene Weisen erreicht werden: durch Mini-
mierung der inneren Energie (bzw. der Enthalpie H) oder durch Maximierung
der Entropie S. Im Festkorperzustand einer kristallisierbaren Substanz {iberwiegt
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die Tendenz zur Minimierung der inneren Energie, wihrend im Schmelzzustand
das Bestreben zur Maximierung der Entropie dominiert. Aus der Gleichgewichts-
bedingung folgt, dass unterhalb des Schnittpunktes nur der Kristall und oberhalb
nur die Schmelze stabil ist. Die Temperatur, bei der beide Phasen stabil sind, wird
als Gleichgewichtsschmelzpunkt 77 bezeichnet:

0 AHO
T, = AS,” (2.47)
Die Schmelzwirme AH, bzw. die Schmelzentropie AS; stellen die Anderungen der
Zustandsgrofen beim Ubergang eines Mols aus dem Kristall- in den Schmelzzustand
dar. Teilkristalline Polymere befinden sich gew6hnlich nicht im thermodynamischen
Gleichgewicht. Ein Schmelzpeak ist ein endothermer Peak, der sich auf der Auf-
heizkurve befindet. In Abb. 2.17 ist ein Schmelzpeak mit den charakteristischen
Temperaturen nach DIN EN ISO 11537-1 dargestellt.
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Tt | Endtemperatur

Abbildung 2.17: Charakteristische Temperaturen einer Schmelzkurve nach DIN EN
ISO 11357-1 [22]

Im Gegensatz zu Metallen haben Kunststoffe einen relativ breiten Schmelzbereich
(siehe Abb. 2.17). Bei der Anfangstemperatur Tj, beginnt der Schmelzvorgang,
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d.h. die diinneren oder weniger perfekt aufgebauten Kristallite beginnen zuerst
zu schmelzen. Die Anfangstemperatur 7}, ist die erste nachweisbare Abweichung
von der Nulllinie. Die extrapolierte Endtemperatur 7¢y,,, ist der Schnittpunkt des
extrapolierten linearen Teils der aufsteigenden Peakflanke mit der oberhalb des
Peaks extrapolierten Nulllinie. Die Temperatur des Peakmaximums 7}, kennzeich-
net die Temperatur, bei der die meisten Kristallite aufschmelzen. Die extrapolierte
Endtemperatur wird durch den Schnittpunkt der abfallenden Peakflanke mit der
unterhalb des Peaks extrapolierten Nulllinie dargestellt. Der messbare Endpunkt
des Schmelzens, bei dem alle Kristallite aufgeschmolzen sind und die kristalline
Ordnung aufgelost ist, ist die Endtemperatur T%,,. Diese wird auch experimentelle
Schmelztemperatur 7;, genannt.

Bestimmung der Schmelzenthalpie

Die Schmelzenthalpie kennzeichnet die notwendige Energie, um vorhandene kri-
stalline Anteile aufzuschmelzen. Sie wird aus der Fliche zwischen der Messkurve
und der Basislinie zwischen der Anfangstemperatur und der Endtemperatur berech-
net. Die Heizrate hat einen Einfluss auf den Schmelzpeak. Mit erh6hten Heizraten
wandert der Peak in Richtung hoherer Temperatur mit Einfluss auf die aus der
Schmelzkurve zu bestimmenden Kennwerte.

Van Krevelen [21] und insbesondere die Arbeitsgruppe von Wunderlich
(E: Advanced THermal Analysis System (ATHAS)-Datenbank) [65] haben fiir vie-
le zu 100 % kristallisierte Polymere die Schmelzenthalpien aufgelistet. Diese Wer-
te lassen sich anhand préziser DSC-Messungen in Analogie zur Bestimmung der
Gleichgewichtsschmelztemperatur T2, ermitteln (sieche Kapitel 6).

Die ATHAS-Datenbank ist eine freizugéngliche Online-Datenbank [65] mit dem Ziel
die Warmekapazitét einer grolen Anzahl von Polymeren zu beschreiben. Sie enthélt
Informationen iiber die spezifischen molaren Wirmekapazititen der kristallinen
und amorphen Phasen (experimentell oder berechnet), sowie deren Enthalpien und
Entropien, Glasiibergangstemperaturen und andere wichtige Parameter wie Gleich-
gewichtsschmelztemperatur oder -enthalpie.

Das Schmelzen ist von der Heizrate Gy des DSC-Experiments im grofien Mafle
abhingig. Kleine Heizraten begiinstigen die Reorganisation von metastabilen Kri-
stallen und fithren zu multiplen Schmelzpeaks. Die in diesem Fall ablaufenden Pro-
zesse lassen sich mit der Thermodynamik irreversibler Prozesse beschreiben.

Der Begrift "reversibles Schmelzen” hat Wunderlich [15] eingefiihrt bei dem Ver-
such durch quasi-isotherme Messungen die Basislinienwirmekapazitét (die ” wahre”
Wirmekapazitit der Probe) zu bestimmen (N#heres zur Basislinienwérmekapazitét
ist Kapitel 4.2 zu entnehmen). Es sind keine reversiblen Prozesse an den Phasen-
grenzflichen zwischen den amorphen und den kristallinen Phasen eines Polymers
zu erwarten. Es existiert kein Gleichgewicht an diesen Grenzflichen aufgrund der
erforderlichen Unterkiihlung fiir die Kristallisation. Alle ablaufenden irreversiblen
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Abbildung 2.18: Reversibles Schmelzen von PET, kristallisiert nach Abkiihlen aus der
Schmelze zu 44 % nach Wunderlich [15]

Prozesse werden nach geniigend langer Zeit bei einer bestimmten Temperatur be-
endet und die gemessene Wirmekapazitéit entspricht dann der Basislinienwarme-
kapazitdt. Das Abklingverhalten der irreversiblen Prozesse enthélt Aussagen iiber
die bei dieser Temperatur und Vorgeschichte eingestellten Morphologie der Probe.
Abb. 2.18 enthéilt das Ergebnis der ersten quasi-isothermen TMDSC-Messung im
Schmelzbereich von PET, die Wunderlich und Mitarbeiter im Jahre 1996 durch-
gefithrt haben [15]. Es ist zu sehen, dass die quasi-isotherm bestimmte Wérmeka-
pazitit im Schmelzbereich von PET nicht nur durch die Basislinienwéarmekapazitit
bestimmt wird. Durch die Existenz mindestens eines zusétzlichen reversiblen Pro-
zesses, der eine Exzesswiarmekapazitét liefert, lasst sich der hohere als der erwartete
Wert der Basislinienwirmekapazitit ab einer Temperatur von 470 K im gesam-
ten Schmelzbereich erkldren. Ab einer Temperatur von 500 K ist die gemessene
Wirmekapazitit bei den genannten Bedingungen hoher als die Wiarmekapazitét
der Schmelze bei der selben Temperatur. Die Ursache und der molekulare Prozess
des reversiblen Schmelzens sind seitdem Gegenstand der Forschung verschiedener
Arbeitsgruppen [11,55, 66-68].

Einige Arbeitsgruppen suchen den Grund im so genannten "reversiblen Oberflichen-
schmelzen”. So Strobl und Mitarbeiter bei Polymeren, die einen a-Prozess aufwei-
sen [9, 61, 69]. Bei einem a-Prozess ist eine gleitende Diffusion von gestreckten
Ketten durch den Kristall senkrecht zum Lamellenstapel zu beobachten. Bei Po-
lyethylen und Poylethylenoxid konnte dieser Prozess anhand von Vergleichen von
Rontgenbeugungsexperimenten gezeigt werden [70,71]. Da diese Hypothese nur eine
begrenzte Anzahl von Polymeren betrifft, die diesen a-Prozess aufweisen, forschen
andere Gruppen [11,55,67,72,73] auf dem Gebiet der lokalen Gleichgewichte an
den Grenzflichen zwischen Kristall und amorpher Phase.
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2.3 Kristallinitdtsbestimmung

In Abhéngigkeit der Abkiihlbedingungen entstehen bei den Polymeren unterschied-
liche Morphologien. Ein Maf fiir die Kristallisierbarkeit der Polymere ist der Kri-
stallinitdtsgrad. Mit steigender Molmasse nimmt der Kristallinitdtsgrad ab. Die
Ursache liegt in den zunehmenden kinetischen Schwierigkeiten, aus den in der
Schmelze vorliegenden, miteinander verhakten, ungeordneten Knéueln regelméflige
Strukturen wie z.B. Faltenmizellen zu bilden. Der Kristallinitdtsgrad kann nach
einem 2-Phasen-Modell berechnet werden. In dieser Modellvorstellung besteht der
polymere Werkstoff aus perfekt kristallinen Bereichen und ungeordneten Struktu-
ren [13]. In Abhéngigkeit vom Messverfahren ldsst sich der Kristallinitdtsgrad auf
unterschiedliche Weise bestimmen [13,29, 74, 75].

Der Kristallinitédtsgrad kann durch den Massen-, bzw. Volumenanteil des kristal-
lisierten Bereiches zu der Gesamtmasse bzw. dem Gesamtvolumen bestimmt wer-
den. Ebenso ist in der Kalorimetrie das Verhéltnis der experimentell bestimmten
Kristallisations- bzw. Schmelzenthalpie zu der Kristallisations- bzw. Schmelzenthal-
pie eines zu 100 % kristallisierten Polymers zu berechnen. Der Kristallinitdtsgrad
wird oft in Prozent angegeben:

Ah,,
X = A—hgnl()(] [%] (248)

Die spezifische Schmelzenthalpie des 100 %-igen kristallinen Materials ist fiir eine
grofle Anzahl von Polymeren schon bestimmt. Solche Werte sind in der ATHAS-
Datenbank zu finden oder nach der Gruppenbeitragsmethode von van Krevelen
[21] abzuschétzen. Durch Extrapolation der linearen Abhéngigkeit der spezifischen
Schmelzenthalpie von der Kristallisationstemperatur nach einer isothermer Kri-
stallisation lassen sich die Werte der spezifischen Schmelzenthalpie der 100 %-
igen kristallinen Phase anhand kalorimetrischer Untersuchungen ermitteln. Der so
bestimmte Kristallinitdtsgrad ist temperaturunabhéngig und wird als ”Standard”-
Kristallinitatsgrad bezeichnet. Tabelle 2.1 enthélt die Werte dieser Schmelzenthal-
pien fiir die in dieser Arbeit untersuchten Stoffe.

Oft verdndert sich die Kristallinitit wihrend des Aufheiz- oder Abkiihlvorganges
eines Messprogramms, so dass es notwendig ist, ihre Temperaturabhingigkeit zu
bestimmen. In dieser Arbeit wurde die Temperaturabhéngigkeit der Kristallinitit
durch die Pyris-Software der Firma Perkin Elmer ermittelt. Das von Mathot [10]
entwickelte Auswerteverfahren berechnet die massebezogene Kristallinitéit nach ei-
nem 2-Phasen-Modell ((w,(T)+w.(T) = 1 ) mittels der spezifischen Enthalpien der
kristallinen und amorphen Phase aus der ATHAS-Datenbank und der gemessenen
Enthalpie des teilkristallinen Polymers.
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Tabelle 2.2: Gleichgewichtsschmelzenthalpien und Gleichgewichtsschmelztempe-
raturen nach [76]

Gleichgewichtsschmelz- | Gleichgewichtsschmelz-
Polymer enthalpie temperatur
ARY ATO,
[J/g] (K]
PET 140,0 553,0
PBT 1455 518,2
POM 326,3 457,2

Die Temperaturabhéngigkeit der Enthalpie der Probe kann nach diesem Prinzip
durch folgende Beziehung wiedergegeben werden:

h(T) = wa(T)ha(T) + wc(T)hc(T)' (249)

Der Index a steht fiir die amorphe und c fiir die kristalline Phase.

Es muss gewihrleistet werden, dass die Anderung des gemessenen Wirmestroms
mit der Temperatur keine gerdtespezifischen Eigenschaften beherbergt, sondern nur
eine Funktion der Verdnderungen in der Probe ist. Nach der Nulllinienkorrektur
muss der Teil der Messung nach dem Beenden des Schmelzens oder Kristallisierens
eine lineare Abhéngigkeit des Warmestroms von der Temperatur aufweisen [10]. Der
Massenanteil der kristallinen Phase wird von der spezifischen Enthalpie des Stoffes
aus der DSC-Messung und der spezifischen Enthalpie zweier Bezugszustinde gebil-
det. Die 100 %-ig amorphe und 100 %-ig kristalline Phase werden zu:

ha(T) — h(T)
ha (T) - hc(T)
bestimmt. Mathot zeigt in [10], dass die Enthalpiedifferenz im Zihler von Glei-

chung 2.50 aus den Flichen der Warmekapazititskurven durch Extrapolation der
Schmelze bestimmt werden kann.

w(T) = 100 [%] (2.50)

ho(T) — B(T) = [A1 — Asr (2.51)

In Abb. 2.19 ist diese Abhingigkeit schematisch dargestellt.

Die Extrapolation kann durchgefiihrt werden auch wenn keine Warmekapazitéts-
bestimmung erfolgt ist, sondern nur die nulllinienkorrigierte Abhéngigkeit des
Wiérmestroms von der Temperatur bekannt ist. In diesem Fall ist es unbedingt
notwendig, dass im Messignal kein geritespezifischer Einfluss vorhanden ist, bis
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Abbildung 2.19: Kristallinitdtsbestimmung nach Mathot [10]

das Messsignal eine lineare Temperaturabhéngigkeit aufweist.

In dieser Arbeit wird durch Extrapolation aus der Schmelze der Massenanteil der
kristallinen Phase anhand der Anderung des gemessenen Wirmestroms withrend
eines Heizvorganges mit der Temperatur bestimmt (siehe Kapitel 3). Berechnun-
gen in analoger Weise konnen auch beim Abkiihlen durchgefiihrt werden.

Bei einer bestimmten Temperatur 7' wird fiir den Fall, dass T' > T* (T* entspricht
dem Schnittpunkt der extrapolierten Linie aus der Schmelze mit dem Messsignal
der Aufheizkurve) die Fliche A; — A, bestimmt als [A; — As)h., T = Ay, h., T
und bei T < T* [A; — Aglhe, T = Ay, he, T* — Ay, he,T. T = T* entspricht
[Ay — Aglhe, T = Ay, he,T*, was ho(T*) — hh(T*) liefert (siehe Abb. 2.19). Es
ist zu bemerken, dass sich diese Methode von der iiblichen Methode der Flichen-
bestimmung unterscheidet. Bei der sonst iiblichen Methode werden zwei Punkte
vor und nach dem Peak ausgesucht und verbunden und die Peakfliche als Fliche
zwischen der DSC-Kurve und dieser Linie bzw. Kurve bestimmt.

Bei der Anwendung der Auswertemethode von Mathot ist Folgendes zu beriicksich-
tigen:

# Ein kritischer Schritt dieser Methode ist die Korrektur der gerédtespezifischen
Einfliissse. Die Praxis hat bewiesen, dass das Abziehen einer Nulllinienmes-
sung mit leeren Tiegeln von der Probenmessung oft nicht geniigt. Es muss
eine isoperibole Umgebung gewéhrleistet sein. Dies beinhaltet eine konstante
Labortemperatur, keine Temperaturschwankungen der Kiihleinheit so wie ein
ordnungsgeméfl kalibriertes DSC-Geriit.

# Aufgrund der Extrapolation aus der Schmelze ist ein breiter Teil der Messung
im Schmelzbereich durchzufiihren.

# Es miissen chemische Reaktionen (wie Veresterung und Amidierung), die das
Aufheizen bzw. das Abkiihlen begleiten konnen, beriicksichtigt werden.
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# Wenn moglich muss die Anfangstemperatur eines Autheizvorganges bzw. die
Endtemperatur eines Abkiihlvorganges so gewahlt werden, dass ein Zustand
mit einem konstanten Kristallinitiitsgrad erreicht wird, um eine Uberpriifung
des Kristallinitédtsgrades bei diesen tiefen Temperaturen zu gewéhrleisten.
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3 Messmethoden zur Wirmekapazitits-
bestimmung

Im folgenden Kapitel werden die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten experi-
mentellen Methoden zur Wérmekapazititsbestimmung vorgestellt. Als Messme-
thode wurde die Thermische Analyse (TA) gewihlt, die gemifi DIN 51007 der
Oberbegriff der Methoden ist, bei denen physikalische und chemische Eigenschaf-
ten eines Stoffes als Funktion der Temperatur und der Zeit gemessen werden. Der
Stoff ist einem kontrollierten Temperaturprogramm unterworfen. Das Temperatur-
programm besteht aus einer vorgewahlten Aufeinanderfolge von Stufen, die Messun-
gen beim Aufheizen, Abkiihlen oder bei konstanter Temperatur umfassen [77]. Zu
den thermo-analytischen Methoden gehéren: die Dynamische Differenzkalorimetrie
(DDK), die Thermogravimetrie (TGA), die Thermomechanische Analyse (TMA)
die Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA) und die Thermodielektrometrie (Di-
elektrische Analyse DEA). Die Thermoanalytischen Verfahren haben nach [7§]
gegeniiber anderen analytischen Verfahren folgende wichtige Vorteile:

# das Verhalten der Probe kann iiber einen groflen Temperaturbereich stu-
diert werden, indem sie unterschiedlichen Temperaturprogrammen unterwor-
fen wird,

# die Vielfalt der Probenbehilter und des Messgerdtezubehdrs ermoglichen das
Vermessen von Proben fast aller physikalischer Formen,

# es werden nur kleine Probenmengen benétigt.

Die Dynamische Differenzkalorimetrie hat sich bei der Bestimmung von Schmelz-
temperaturen, Schmelzwirmen, Kristallinitdt, Kristallisationstemperaturen,
Kristallisationswéirmen, Glasiibergangstemperaturen und spezifischen Wirmekapa-
zitdten bewidhrt. Eine vereinfachte Betrachtung des Hintergrundes der Kalorime-
trie ist die Messung von Warme mittels Kalorimeter. Die breite Anwendung die-
ser Gerdte erkliart die Entwicklung unterschiedlicher Kalorimeterausfithrungen. Sie
kénnen je nach Arbeitsprinzip in zwei Gruppen aufgeteilt werden: Gerite, bei de-
nen die Zeitabhéngigkeit (z.B. standard DSC, adiabate, isotherme Kalorimeter) im
Vordergrund steht und Geréte, bei denen die Frequenzabhingigkeit (z.B. TMDSC,
AC-, 3w-Kalorimeter) im Vordergrund steht.

Bedingt durch das Messprinzip der Thermischen Analyse kann wihrend einer Mes-
sung ein thermodynamischer Gleichgewichtszustand des Messsystems angenéhert
aber nie erreicht werden. Die experimentell gewonnenen Ergebnisse sind demzufolge
von den Versuchsbedingungen abhéingig. Als unvermeidbar erweisen sich wegen der
endlichen Abmessung, der Warmeleitfahigkeit und der Warmekapazitéit der Probe
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Temperaturgradienten und bei chemischen Reaktionen Konzentrationsgradienten
innerhalb der Probe. Eine Erhohung der Aufheizgeschwindigkeit oder der Proben-
masse oder eine Abnahme der Wéarmeleitfihigkeit der untersuchten Materialien
fithren generell zu einer Erhohung dieser Gradienten [79].

Im Folgenden werden die Messprinzipien der in dieser Arbeit angewendeten Mess-
methoden erldutert. Im Kapitel 5.3 wird ndher auf die méglichen Fehlerquellen
wiahrend einer Messung eingegangen.

3.1 Konventionelle Dynamische Differenzkalori-
metrie (Standard DSC)

Die Dynamische Differenzkalorimetrie (DDK) ermoglicht die Messung der Wérme-
kapazitit in einem groflen Temperaturbereich von ca. -150 °C bis zu 600 °C. Im
Folgenden wird anstelle der Abkiirzung DDK die englische Variante DSC (differen-
tial scanning calorimetry) benutzt.

Wihrend bei der Dynamischen Warmestrom-Kalorimetrie die Temperaturdiffe-
renz zwischen Probe und Vergleichsprobe ein Maf} fiir die Warmestromdifferenz
ist, wird bei der Dynamischen Leistungskompensierenden-Differenzkalorimetrie die
Temperaturdifferenz zwischen Probe und Vergleichsprobe elektrisch kompensiert
und auf nahezu Null geregelt. Die Wirmestrom-Differenzkalorimeter weisen hiufig
eine

robuste Bauart auf, so dass grofile Probenmassen (ca. 150 mg) und ausgasende
Proben untersucht werden kénnen. Sie werden durch eine grofle Zeitkonstante und
eine kleine Heiz- bzw. Kiihlrate charakterisiert. Weiter ermdglicht die leistungs-
kompensierende DSC die schnelle Untersuchung von kleinen Probenmengen (ca. 10
mg). Die Masse der Probe ist in Abhéngigkeit der zu bestimmenden Grofle genormt.
Beim Vermessen von Umwandlungstemperaturen sind das 5-10 mg bei Warmeka-
pazitdtsmessungen 10-20 mg [80]. Die Probenmasse hat einen Einfluss auf die zu
wihlende Heizrate.

Messgroflen eines Standard DSC-Experiments

Die in dieser Arbeit verwendeten leistungskompensierenden Kalorimeter sind Geréte
der Firma Perkin Elmer (DSC 7, Pyris DSC und Diamond DSC). Die Messzelle
besteht aus zwei getrennten kleinen Ofen, die unabhingig voneinander nach
einem definierten Grundleistungsheizprogramm: T'(t) = Ty + (ot geregelt werden.
Mit diesem Programm konnen geheizte, gekiihlte oder isotherme Bereiche aus-
gewéhlt werden. Kommt es beim Aufheizen durch eine exotherme (z.B. Kristal-
lisation, Hartungsverlauf, Zersetzen) oder endotherme (z.B. Schmelzen, Verdamp-
fen, Glasiibergang) Reaktion der Probe zu einer Temperaturdifferenz AT zwischen
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Referenz- und Probenofen, wird diese durch stérkeres oder schwécheres Heizen des
Probenofens idealerweise zu Null ausgeglichen [29, 81]. Die gegeniiber der Refe-
renzheizleistung Pr ermittelte Heizleistungsdifferenz AP entspricht der Wérme-
stromédnderung AQ. Die Wirmekapazitéit der Probe ergibt sich aus der Differenz
der Warmestréme:

(3.1)

wobei K (T) der Kalibrierfaktor, Q(T') der korrigierte Wirmestrom und £y der kon-
stanten Rate der Temperaturdnderung d7'/dt entspricht. Beim Heizen ist das die
positive Heizrate Sy und beim Kiihlen die negative Kiihlrate (.

Die Proben- und Referenzmesssysteme bestehen aus kleinen Ofen was eine kleine
Zeitkonstante (ca. 1-2 s) bedingt, die das Vermessen schneller Reaktionsabliufe
ermoglicht. Das Proben- und Referenzmesssystem miissen gleich sein. In der Praxis
existiert immer eine Unsymmetrie zwischen beiden, die durch eine Nulllinienmes-
sung ausgeglichen wird. Die Nulllinienmessung entspricht einer Leermessung. Die
Vergleichsprobe, auch Referenz genannt, kann ein Stoff mit bekanntem thermischen
Verhalten oder wie in dieser Arbeit ein leerer Tiegel sein. Bei der Leermessung wird
in diesem Fall anstatt der Probe ein leerer Tiegel identisch mit der Vergleichspro-
be vermessen. Um hdéchste Prézision zu erzielen ist es erforderlich, Tiegel gleicher
Art und Masse zu benutzen. Durch das Abziehen des gemessenen Differenzwirme-
stroms der Nulllinienmessung von der Probenmessung wird die Unsymmetrie des
Messsystems korrigiert.

Eine schematische Darstellung des Messkopfes eines DSC 7 Gerétes der Fa. Per-
kin Elmer ist in Abb. 3.1 dargestellt. Die neueren Gerite der Firma Perkin Elmer
(Pyris 1 DSC und Pyris Diamond DSC) unterscheiden sich vom DSC 7 vor allem in
der regelungstechnischen Ausfiihrung und des Messkopfoberteils, weswegen auf ein
Schema der Funktionsweise dieser Gerite verzichtet wurde. Der Messkopf stellt ei-
ne isoperibole Umgebung fiir die Messzellen dar. Die Zwischenrdume zwischen den
Messzellen und dem Messkopf sind mit einem Spiilgas beaufschlagt, um eine be-
stimmte Atmosphire einzustellen. Standardméfig werden die Zwischenrdume mit
Stickstoff inertisiert. Nédheres iiber das Spiilgas als Einflussfaktor auf die Messung
ist im Kapitel 5.2.1 und unter 5.3 zu entnehmen. Die Eintrittséffnungen des Spiilga-
ses befinden sich unterhalb der Messzellen. Der Austritt ist als zusammenhéngende
Nut im Messkopfoberteil ausgefiihrt. Zwischen den Messzellen und dem Messkopf
befinden sich Schutzringe, die die mechanisch empfindlichen elektrischen Zuleitun-
gen zu den Messzellen schiitzen. Das Messkopfunterteil steht iiber eine Koppelplatte
mit einem Kiihlkopf in thermischen Kontakt. Mit Hilfe einer Regelung und eines
externen Kiihlsystems (siehe Kapitel 5.2.1) wird das Messkopfunterteil auf einer
einstellbaren konstanten Temperatur gehalten.
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Abbildung 3.1: Messkopf des DSC 7 bestehend aus den Komponenten: 1 Isolier-
haube, 2 Messkopfoberteil, 3 Probenmesssystem, 4 Spiilgasaustritt, 5 Schutz-

ringe (nicht dargestellt), 6 Referenzmesssystem, 7 O-Ring, 8 Manschette,

9 Gehéusedeckel, 10 Isolierung, 11 Messkopfunterteil, 12 Koppelplatte,

13 Halteplatte, 14 Kiihlkopf, 15 Isolierung, 16 No-Auslafl (Kiihlung),

17 Temperaturmessstelle, 18 No-Zufuhr (Kiihlung, Darstellung 90° gedreht) nach [53].
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Abbildung 3.2: Prinzipieller Aufbau des Probenmesssystems mit Probenbehélter und
Probenkoérper. Das Referenzmesssystem soll vollkommen symmetrisch zum Probenmess-
system aufgebaut sein [53].

Zwischen dem System, bestehend aus Mess- und Kiihlkopf, und dem Laborraum
sind Elemente zur Warmeisolierung angeordnet. Ein vorgegebenes Temperaturpro-
gramm wird durch eine Messsystemtemperaturregelung realisiert. Diese Regelung
besteht aus zwei alternierend arbeitenden Regelkreisen:

# dem Mittelwertregelkreis, der dafiir sorgt, dass beide Messzellen dem Tem-
peraturprogramm folgen, indem ihnen jeweils die gleiche Leistung zugefiihrt
wird und
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# dem Differenzregelkreis, der die Gleichheit der Temperaturen der Messsysteme
bewirken soll.

Eine prinzipielle Wirkungsweise der Messsystemtemperaturregelung ist in der
Arbeit von Adamietz [53] beschrieben.

Einige der wichtigstenn Einflussfaktoren der Messung sind die Einwaage der Pro-
ben, die Heizrate, die Spiilgasart, oder -strom, die Probenvorbehandlung, die Start-
bzw. Endtemperatur, der Tiegel und die Referenzsubstanz. Im Kapitel 5.3 sind diese
potenziellen Fehlerquellen beschrieben. Mittlerweile sind durch Normen und Richt-
linien die Probenvorbehandlung, das Kalibrieren der Gerédte und die Durchfiihrung
der Messungen normiert [?,?7,7,22,77,80]. Die deutschen Normen besagen, dass die
Wiedergabe von endothermen Effekten in positiver Achsenrichtung erfolgen muss,
wahrend die ISO- und ASTM-Normen das Aufzeichnen von endothermen Effekten
in negativer Achsenrichtung vorschreiben. In dieser Arbeit werden die endothermen
Prozesse in positiver Achsenrichtung dargestellt. In DIN EN ISO 11357-1 [22] ist bei
der Definition von endothermen und exothermen Peaks ausdriicklich hingewiesen,
dass nach der Konvention der Thermodynamik eine negative Enthalpieinderung
bei exothermen Reaktionen oder Umwandlungen zu verzeichnen ist und die Rich-
tungen exotherm und/oder endotherm an der DSC-Kurve anzugeben sind.

In Abb. 3.3 ist das erste Aufheizen einer PET-Probe dargestellt. Es werden Glasiiber-
gang, Rekristallisation und Schmelzen detektiert. Die DIN-normgerechte Bezeich-
nung dieser Vorginge wurde im Kapitel 1 erldutert.
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Abbildung 3.3: Erstes Aufheizen von PET, aufgenommen nach DIN 53765 [80]
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Ziel dieser Arbeit ist es nicht messtechnische Unvollkommenheiten zu lokalisieren
und zu diskutieren, sondern moglichst genaue Messungen mit der vorhandenen
Messtechnik zu erzielen. Ndhere Information {iber die messtechnische Ausfiihrung,
den gerétespezifischen Fehlerquellen und Méglichkeiten zur Verbesserung der Mess-
genauigkeit ist Kapitel 5.3 und der Dissertationschrift von Adamietz [53] zu ent-
nehmen.

Die Messungen wurden mit einer Heizrate von 10 K/min durchgefiihrt. In letz-
ter Zeit erhoht sich die Anzahl der Verdffentlichungen iiber Messungen mit hoher
Heizrate. Der urspriigliche Zustand der Probe soll wihrend der Messung nicht bein-
flusst werden und um Prozesse kinetischer Natur, wie Kaltkristallisation, zu unter-
driicken, eine Umorganisation in der Probe zu verhindern, eine kurze Versuchsdauer
oder herstellungsnahe Bedingungen zu erzielen. Auf solche Anwendungen wurde in
dieser Arbeit verzichtet.

Die Abwesenheit von Normen fiir Messungen mit hohen Heizraten ist ein Grund
fiir die Grenzen dieser Anwendung. Andere wichtige Nachteile sind:

# die hohen Temperaturgradienten in der Probe und die dadurch resultierende
geringe Probenmenge, die nicht unbedingt die Eigenschaften des Probenma-
terials wiedergibt,

# der groflere Einfluss des Kontaktes zwischen Probe und Tiegel,
# die erforderliche kleinere Tiegelmasse,

# das Verschieben der Peaks zu hoheren Temperaturen, was zur Zersetzung der
Probe fiihren kann.

Bilanzierung des Messsystems

Die Bilanzierung des Messsystems erfolgt nach [81] und [53]. Gleichzeitig wird
genauer auf das Messprinzip der Dynamischen Leistungskompensierenden Differenz-
Kalorimeter eingegangen.

Im Kalorimeter sind innerhalb einer temperaturkonstanten (isoperibolen) Umge-
bung zwei gleichartige Heizelemente mit je einem Temperaturfithler angeordnet.
Diese scheibenférmigen Elemente dienen als Auflage fiir die Probe P und die Ver-
gleichsprobe R. Uber den Regler wird die elektrische Heizleistung Pp und P ein-
gestellt, die notwendig ist, um die gewéhlte Heizrate einzuhalten und die Tempe-
raturen der beiden Proben Tp und Ty auszugleichen.

Bei thermischer Symmetrie gilt Pp = Pg. Gibt die untersuchte Probe aufgrund
einer Reaktion oder Umwandlung einen Wirmestrom frei, so nimmt der Regler
die elektrische Leistung Pp automatisch um den Betrag ®, zuriick. So werden die
Temperaturen von Probe und Vergleichsprobe immer gleich gehalten. Diese Ande-
rung von Pp entspricht dem zu messenden Reaktionswirmestrom. Es wird nicht die
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Anderung von Pp gemessen, sondern die Differenz Pp— Pg. Somit wird die ” Grund-
last” der Heizleistung unterdriickt, die zum Aufheizen von Probe, Vergleichsprobe,
Halterungen und Zufiihrungen benétigt wird. Die Heizleistungsdifferenz AP wird
als elektrische Spannung angezeigt. Sie ist das Messsignal und kann analog oder
digital aufgezeichnet werden.

Das Messprinzip wird durch zwei Regelkreise apparativ realisiert. Der erste Kreis
(Mittelwertregler) sorgt dafiir, dass die mittlere Temperatur von Probe und Ver-
gleichsprobe dem gewihlten Programm entspricht. Dabei wird beiden Proben die-
selbe Leistung zugefiihrt. Der zweite Regelkreis gleicht auftretende Unsymmetrien
aus. Die Differenzleistungen, die der zweite Regelkreis steuert, sind viel kleiner als
die Basisheizleistung, die mit zunehmender Temperaturdifferenz zwischen Mess-
system und isoperiboler Umgebung stark anwachsen muss (Strahlung).

Der Wirmetransport zwischen den Messsystemen und der Umgebung soll nur von
der Temperaturdifferenz abhingen, um den Einfluss anderer Zustandsgréflen, die
sich mit dem Wechsel der Probensubstanz dndern kénnen, auszuschliessen. Beide
Regelkreise arbeiten alternierend mit einer hohen Umschaltfrequenz. Bei der ther-
mischen Tragheit der Messsysteme wirkt dies wie eine kontinuierliche Heizung. Die
Leistungsbilanz fiir das Probenmesssystem lautet:

dt

Pyp = Cyp + Pp + Ryjpy(Tup — Tv), (3.2)
mit Py p - dem Probenmesssystem zugefiihrte Heizleistung; C'yp - Warmekapa-
zitdt des Probenmesssystems ohne Probe; def‘fp - Heizrate By; Pp - Warmestrom,
der aus dem Messsystem in die Probe flie3t; Ry;py - pauschaler ”Wéirmewider-
stand” zwischen Probenmesssystem und Umgebung; T,p - Temperatur des Pro-
benmesssystems (Messfiihler); Ty - Temperatur der Umgebung (wird als konstant
angenommen).

Die allgemeine Funktion f(Typ,Ty), die den Wiarmestrom zwischen dem Mess-
system und der Umgebung beschreibt, wurde hier fiir Warmeleitung mit Rypy =
konst in Naherung als (T p —Ty7) angesetzt. Bei Konvektion oder Strahlung ist der
Wirmestrom héherer Potenzen der Temperaturen proportional. In diesen Fillen ist
der Wiarmewiderstand temperaturabhéngig. Es gilt fiir den Strahlungswéarmestrom:

Typ+Ty

dg = B(Typ—Tp) ~ 8B( 5

) (Tnp — Ty). (3.3)
Der gesamte Ausdruck 8 B(T22H1)3 kann wiederum als reziproker Wirmewider-
stand interpretiert werden. Es kann fiir Warmeleitung und Strahlung mit einem
pauschalen Warmewiderstand Ry;py gearbeitet werden , der von Thp und Ty
abhingt. Dann ist:

Pup = CupBu + Pp + Ry py (Tae, Ty) (Tup — To). (3.4)
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Analog gilt fiir das Vergleichsprobenmesssystem:

Pur = CyrBi + Pr+ Ry/py(Tarrs To) (Tur — Ty)- (3.5)

Fiir die Heizleistungsdifferenz beider Messsysteme (die als elektrische Spannung
gemessen wird) gilt mit Ty p = Tyr =T

AP = Pyp — Pyr (3.6)
AP = (Cyp—Cumr)Br+(Pp—Pr)+(Ryfpy (T, Tv) = Ry (T, To) (T =Ty) (3.7)

Sind die Wiarmestrome in die Probe und in die Vergleichsprobe Null oder gleich
grof}, so ergibt sich ein Messsignal AP, das sich aus 2 Beitrigen zusammensetzt:
erstens ein Beitrag, der aus dem Unterschied der Warmekapazitidten der leeren
Messsysteme resultiert und mit der Heizrate zunimmt; zweitens ein mit der Mess-
temperatur zunehmender Beitrag, der vom Unterschied der Wirmewiderstinde
Rypy und Ry gy abhéngig ist. Dabei sind die Warmewiderstinde temperatur-
abhingig. Beide Beitrige konnen elektronisch kompensiert werden, so dass eine
temperaturunabhéngige Nulllinie AP = 0 aufgezeichnet wird. Voraussetzung ist,
dass die Geriiteeigenschaften von reproduzierbaren Betriebsparametern abhingen.
Fiir die folgende Betrachtung liegt eine ideal symmetrische Konstruktion mit
Cup(T) = Cyr(T) und Rypy(T) = Rupu(T) oder eine elektronische Unter-
driickung der Grundlinie vor. Dann ist das Messsignal:

Der Wirmestrom in der Probe ist im Falle einer Reaktion insgesamt:
dT
PP = Cp% + (I)r, (39)

wobei Cp die Wirmekapazitéit der Probe und @, der Reaktionswérmestrom (nega-
tiv bei exothermer Reaktion) ist. Fiir die inerte Vergleichsprobe gilt:

&:%%:%@ (3.10)

mit Cr als Wiarmekapazitit der Vergleichsprobe. Damit wird:
AP:PP—PR:CP%+®T — CrBy (3.11)
Da wihrend einer Reaktion % # (3 ist, muss diese Unbekannte eliminiert werden.

Dazu wird beriicksichtigt, dass die Differenzleistung AP als Warmestrom vom Heiz-
element des Probenmesssystems zum Temperaturfiihler (Temperatur Ty;p) und von
dort tiber einen Warmewiderstand R;p zur Probe fliefit:

_ TyP —Tp

AP
Ryp

(3.12)
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Wird diese Beziehung nach der Zeit abgeleitet, ist die Elimination von 422 erlaubt.

dt
Mit der Ndherung % = [y ergibt sich:

dAP
dt

AP = (I)r + (Cp — CR)ﬁH — CPRMR (313)
Das ist die Grundgleichung des idealen leistungskompensierenden Differenzkalori-
meters. Das Messsignal AP setzt sich aus drei Teilen zusammen. Erstens aus
dem Reaktionswirmestrom ®,, zweitens einem Beitrag, der von der Differenz der
Wirmekapazititen von Probe und Vergleichsprobe abhéingt und drittens einem Bei-
trag, der von der Zeitkonstanten 7 = R;pCp und der Steigung der Messkurve dﬁ—tp
abhingt. Der dritte Beitrag beriicksichtigt die zeitliche Verzogerung zwischen dem
Reaktionswirmestrom und der Leistungsidnderung im Heizelement. Bei leistungs-
kompensierenden Differenzkalorimetern, die adiabatisch betrieben werden, hat der
Unterschied der Wérmewiderstéinde keine Bedeutung mehr. Aus der Grundglei-
chung folgt, dass bei positivem Wirmestrom (endotherme Reaktion) die Anderung

des Messsignals AP positiv ist.
Bestimmung der Wiarmekapazitit der Probe

Die Warmekapazitéit der Probe geht aus der Messkurve hervor. Aus der Messung
von Enthalpiedifferenzen lisst sich die mittlere spezifische Wirmekapazitéit der Pro-
be bestimmen [82]. Ein Messsystem enthélt in einem Tiegel die Probe, das andere
einen gleichartigen leeren Tiegel oder eine Vergleichsprobe. Von der Messtempe-
ratur 7Ty aus wird die Programmtemperatur um AT erhéht. Der Regler heizt die
Messsysteme auf die neue Temperatur Ty + AT auf. Die Peakfliche, der sich dabei
ergebenen Messkurve, entspricht der der Probe zugefiihrten Warme Aq = CpAT.
Dabei ist Cp die mittlere Warmekapazitit der Probe zwischen den Temperaturen
Ty und Ty+AT. Nach Erreichen des neuen Gleichgewichtszustands bei T' = To+ AT
wird die Solltemperatur stufenweise erhoht.

Wird eine Vergleichsprobe bekannter Warmekapazitidt verwendet, so lassen sich
Differenzmessungen vornehmen. So kann entweder mit dem geschilderten stufen-
weisen Aufheizverfahren die mittleren Wirmekapazitéit in einem kleinen Tempera-
turinterval AT bestimmt werden oder mit kontinuierlichem Autheizbetrieb wird die
Wairmekapazitit als Funktion der Temperatur aufgenommen. Das zweite Verfahren
wird im folgenden beschrieben.

Wenn keine Probenreaktion auftritt, ist:

AP = (Cp — Cgr)fu + (Crup — Cur)Ba- (3.14)

Es wird zunéchst die Grundlinie AP, ohne Probe gemessen. Sie spiegelt die Unsym-
metrie der Warmekapazititen beider Messsysteme wieder. Die zweite Messung wird
mit Probe durchgefiihrt. Das zweite Messsystem bleibt entweder leer oder enthélt
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eine Vergleichsprobe bekannter Warmekapazitéit. Daraus ergibt sich:

AP — AP, AP — AP,
== =0 puw. C’p:CR—FiO.
B B

Durch Integration der gemessenen Cp(7T)- Funktion werden Enthalpiedifferenzen
aus Flachenmessungen bestimmt:

Cp (3.15)

AH = / Cp(T)dT. (3.16)

Das Messverfahren fiir C'p lasst sich mehrfach variieren:

a) Die erste Messung mit Vergleichsprobe, die zweite mit Probe und Vergleichs-
probe. Es ist:
AP - ARR

Bu

b) Erste Messung ohne Probe, zweite Messung mit Probe im Probenmesssystem,
dritte Messung mit Vergleichsprobe im Probenmesssystem und jeweils leerem
Vergleichsprobenmesssystem. Dann gilt:

Cp . (3.17)

Cp AP — AP,

- =7 1
Cr APr—APF (3.18)

Die Messung von Cp erfolgt hier iiber die Messung des Verhéltnisses zweier
Messsignale. Unsicherheiten unter 0,5% werden als erreichbar angegeben. Eine
Verringerung der Messunsicherheit durch eine bessere Festlegung der Basisli-
nie ist mdglich, wenn bei jeder Messung mit niedriger Heizrate kleine Tempe-
raturintervalle nacheinander durchfahren werden. Nach jedem durchlaufenen
Intervall wird die Riickkehr des Messsignals zur Basislinie abgewartet.

¢) Durch Verwendung zweier Vergleichsproben lésst sich die Messgenauigkeit
erhohen. Die Vergleichsproben und die Probe sollen in etwa die gleiche Warme-
kapazitéit haben. Dann ist bei jeder der beiden Differenzmessungen das Mess-
signal klein, so dass es mit hoher Empfindlichkeit registriert werden kann. Es

gilt dann:
APy = (Cr1 — Cra)fBu — APy (3.19)
APy, = (Cp — Cre) Py — AP, (3.20)
daraus folgt:
Cp=Cpy — DDA (3.21)

Bu
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3.2 Temperaturmodulierte DSC (TMDSC)

Eine Erweiterung der DSC ist die Temperaturmodulierte DSC (TMDSC). Die
ersten TMDSC-Experimente wurden von Gobrecht und Mitarbeitern im Jahre 1971
durchgefiihrt [83]. Die verbreitete Anwendung dieser Methode gelang nach 1993, als
Reading und TA Instruments die Kombination aus linearer Auftheizung und peri-
odischer Temperaturstérung anboten [84]. Durch die TMDSC wurde das Trennen
von sich iiberlagernden Effekten moglich [73,85-87]. So kann diese Methode auch
bei schlecht definierbaren (schlecht sichtbaren) Glasiibergéingen angewendet wer-
den. Ein Ausblick auf die fortschrittliche Einfiihrung der TMDSC gegeniiber der
konventionellen DSC ist [68] zu entnehmen.

Es geht hierbei nicht um eine neue Geriteausfithrung, sondern um eine Messrouti-
ne, die das Trennen von reversibel und irreversibel verlaufenden Prozessen in der
Probe ermdéglicht und dadurch wichtige Informationen bei der thermodynamischen
Charakterisierung des Materials liefert. Die Einfithrung der TMDSC mit dem Ziel,
die wahre Warmekapazitiat der Probe zu bestimmen, wirft eine Reihe von Frage-
stellungen bei der Interpretation der Messsignale und der Kalibrierung der Geréte
auf [88-95]. Dieses Messverfahren ist daher noch nicht normiert. Wegen der sehr be-
grenzten Moglichkeit mit dem am Institut vorhandenen Geridt TMDSC-Messungen
durchzufiihren, wurde die konventionelle DSC-Methode bevorzugt.

Dem linearen Temperaturprogramm einer Standard DSC Messung wird bei der
TMDSC eine periodische Temperaturdnderung hinzugefiigt. Das erlaubt das Tren-
nen beider Aspekte des Glasiibergangs (siehe Kapitel 2.2). Der thermische Glasiiber-
gang ergibt sich als Antwort auf die lineare Temperaturstérung. Der dynamische
Glasiibergang ist eine Reaktion auf die Temperaturmodulation. Durch Fourier-
Analyse wird aus dem gemessenen periodischen Differenzwiarmestrom die Ampli-
tude des Wiarmestroms der betrachteten Frequenz errechnet [96]. Diese frequenz-
selektive Auswertung des Messsignals verbessert das Verhéltnis zwischen Messsi-
gnal und Rauschen. Die Messung kann als nahezu unabhéngig von der Stabilitét
der Basislinie betrachtet werden [26]. Fiir die Interpretation der Messdaten eines
TMDSC-Experiments sind aus der Literatur unterschiedliche Auswerteroutinen be-
kannt wie die Separation der Daten in reversierende und nicht reversierende Kom-
ponenten [97] oder die Bestimmung der komplexen Wéirmekapazitit [26, 98, 99].
Nachfolgend werden die TMDSC-Messmethode und die in dieser Arbeit verwende-
ten Auswerteroutinen der experimentell gewonnenen Ergebnisse beschrieben.

Messgroflen eines Temperaturmodulierten DSC-Experiments
Bei der Beschreibung der Messgrofien eines TMDSC-Experiments stehen die Mess-

und Auswertungsmoglichkeiten im Vordergrund. Diese sind ein Teil der Pyris Soft-
ware der Firma Perkin Elmer. Wie bereits erwidhnt ermoglicht eine TMDSC-Messung
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die Bestimmung der Frequenzabhéngigkeit der Wérmekapazitit, indem das linea-
re Temperaturprogramm eines Standard DSC-Experimentes durch eine periodische
Temperaturinderung iiberlagert wird. In der Pyris Software ist die Durchfiihrung
einer TMDSC-Messung in einem StepScan-Modus oder im Steplso-Modus vorpro-
grammierbar. Messungen im StepScan-Modus verlaufen nach dem StepScan-DSC-
Prinzip der Firma Perkin Elmer, das vereinfacht folgendermaflen dargestellt werden
darf:

dT
HF = ¢y + f(T.1). (3.22)

In Analogie zu den zahlreichen Bezeichnungen dieser Messtechnik existieren fiir
die erlangten Messgroflen eine Vielzahl von Namen. Diese sind anhand [26] im
Folgenden zusammengefasst und erldutert:

# Totaler Wiarmestrom H Fy,,; (E: total heat flow rate) bzw. totale Wirme-
kapazitit C, ;uu, (E: total heat capacity): Der totale Wirmestrom ent-
spricht dem {iber eine Periode der Modulation gemittelten Warmestrom. Die
totale Warmekapazitét ist die daraus wie beim DSC berechnete Warmekapa-
zitét. Beide Groflen sind im Allgemeinen heiz- bzw. kiihlratenabhéngig.

# Betrag der komplexen Wiarmekapazitit |C;,‘|, komplexe Wiarmekapa-
zitét ), dynamische Wiarmekapazitat C), 4, (E: reversing heat capaci-
ty Cp reversing): Diese Grofle ist als Quotient der Amplitude des periodischen
Teils des Warmestroms und der Amplitude der periodischen Heizrate zu be-
stimmen. Im Allgemeinen héngt sie von der Modulationsfrequenz ab.

Durch Multiplikation von |Cy| mit der unterliegenden Heizrate kann der
reversierende Warmestrom H Fjcyersing, (E: reversing heat flow) berechnet
werden. Diese formale Vergleichbarkeit mit H Fj;,; erlaubt durch die Differenz
zwischen HF,q und HF,cpersing die Berechnung des nicht reversierenden
Wiarmestroms HF,o, reversing, (E: non-reversing heat flow).

Der Begriff "reversing” darf nicht mit dem thermodynamischen Begriff ”rever-
sibel” verwechselt werden. Er wird als ”reversierend” iibersetzt und beschreibt
die Umkehrbarkeit eines Prozesses im Zeitrahmen der Modulationsperiode.

# Phasenwinkel (E: phase angle): Der Phasenwinkel gibt die zeitliche Verschie-

bung zwischen Storung (Heizrate, Temperatur) und Antwort (Wirmestrom)
wieder. Ein Phasenwinkel entsteht einerseits durch mit dem Warmetransport
verbundene Probleme und andererseits durch zeitabhingige Prozesse in der
Probe selbst. Er ist immer frequenzabhéngig.
Durch Multiplikation des Betrages der komplexen Wérmekapazitit mit dem
Kosinus bzw. dem Sinus des Phasenwinkels konnen Real- (C)) bzw.
Imaginérteil (C)) der komplexen Wirmekapazitit bestimmt werden. Wenn
der Phasenwinkel sehr klein ist, z.B. am Glasiibergang, entspricht C} etwa
1C5l.
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In Abb. 3.4 ist ein Auszug einer TMDS-Messung zur Veranschaulichung des Tempe-
raturprogramms eines solchen Experiments im StepScan-Modus der Pyris Software
dargestellt. Der Unterschied zwischen Programm- und Probentemperatur ist in die-
sem Fall gut zu erkennen.

Zur vereinfachten Erkldrung wird bei der folgenden Betrachtung die Tempera-
turdnderungsrate 3y durch die Heizrate By ersetzt. Das Temperaturprogramm eines
TMDSC-Experiments liasst sich beschreiben durch:

T(t) = T(] + ﬁHt + AT sin wt. (323)

Ty ist die Starttemperatur, w die Frequenz und A7 die Temperaturamplitude des
modulierten Signals. Die Amplitude muss so gewihlt werden, dass sie ausreichend
klein ist und die Grundvoraussetzungen der linearen Antwort beibehalten werden.
Die Heizrate (y(t) kann analog zur Temperaturdnderung 7'(¢) dargestellt werden
als :

Bu(t) = By + wAr coswt. (3.24)
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Abbildung 3.4: Temperaturprogramm eines TMDSC-Experiments

[Bm ist eine nicht oszillierende Komponente der Heizrate und w A7 cos wt eine oszil-
lierende, periodische Komponente der Heizrate 3y (t). Der gemessene Wirmestrom
HF kann analog in eine nicht oszillierende Komponente H Fjy, (Antwort auf die
Heizrate () und eine oszillierende, periodische Komponente H F),oquiers (Antwort
auf die Temperaturmodulation der Frequenz w) unterteilt werden [26,98,99]:

HF = HFtotal + HFmodulie'rt- (325)
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Abb. 3.5 zeigt einen Auszug des gemessenen Wérmestroms. Die periodische Kom-
ponente des Warmestroms H F),,oquiiers kKann nach zwei Auswerteroutinen bestimmt
werden: durch die Auswertung des gemessenen Gesamtwirmestroms H F' oder durch
die getrennte Auswertung der Komponenten H Fj, und H Fioquiiers- Die zweite
Auswerteroutine ist von Schawe [26,98,99] aus den Uberlegungen der Superpositi-
on der Komponenten entwickelt worden.
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Abbildung 3.5: Temperaturprogramm eines TMDSC-Experiments

Die experimentell gewonnenen Ergebnisse der oben gezeigten Messung sind in Form
der Temperaturdnderung des Warmestroms bzw. der totalen Wirmekazitét einer
PBT-Probe in Abb. 3.6 dargestellt. Der gemessene totale Wirmestrom H Fjyq
entspricht dem Wéarmestrom eines Standard DSC-Experiments mit der Heizrate
Or. Er kann aus dem gemessenen Differenzwéirmestrom HF' gemittelt iiber eine
Modulationsperiode errechnet werden:

t+tp

HFtotal = ﬂ, ’

tp

HE(t1)dt. (3.26)

Die totale Warmekapazitit C), ot kann dargestellt werden als:

C _<HF>_HFtotal
otal — — .
P By Bo

C) totar ist in guter Ndherung mit der Wiarmekapazitéit, die in einem Standard
DSC-Experiment mit gleicher Kiihl- bzw. Heizrate (3; gemessen wird, gleichzuset-
zen. HF,oquiiers entspricht der Differenz zwischen dem gemessenen Wiarmestrom

(3.27)
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Abbildung 3.6: Ergebnisse einer TMDSC-Messung, vorprogrammiert im StepScan-
Modus

HF und HF,y;,. Die komplexe Wirmestromamplitude A% (w) ist durch Fourier-
Transformation des Warmestroms H Fi,oquiiert Zu bestimmen. Gleichermaflen ergibt
sich die komplexe Heizratenamplitude A} (w) durch Auswertung der Heizrate (.
Bei bekannten A} (w) und A} (w) kann die komplexe Wérmekapazitit C(w)
berechnet werden nach:

Arp(Ww) Ay

Chw) = L = A (3.28)

P Ax(w) —iwAr(w)

Fiir den Betrag der komplexen Wérmekapazitit |C;(w)| und des Phasenwinkels
d(w) zwischen Wiarmestrom und Heizrate gilt:

C(w))] :mod{%(c(;;)} :mod{%}, (3.29)



3.2 Temperaturmodulierte DSC (TMDSC) 57

3(w) = arg {Aiig‘)’)} = arg {%} . (3.30)

q
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die Auswertung der TMDSC-Experi-
mente nach der Auswerteroutine von Schawe [98, 99] vollbracht. Die TMDSC-
Experimente wurden vorwiegend im Glasiibergangsbereich durchgefiihrt. Das von
Weyer [26] entwickelte Auswertungsprogramm, das einen Abzug der Leermessung
vom periodischen Wiarmestrom vorsieht, wurde hier aufgegriffen. Nach dieser Me-
thode werden die Amplitude des Warmestroms und die der Heizrate bestimmt.
Anschlieflend konnen aus diesen Daten der Betrag der komplexen Warmekapazitét
und der Phasenwinkel zwischen Wiarmestrom und Heizrate bzw. der Real- und Ima-
gindrteil der komplexen Wiarmekapazitit errechnet werden.
Im Folgenden wird die Auswertung der Messgroflen im Glasiibergangsbereich
erldutert. In dieser Arbeit werden nur einige wenige TMDSC-Messungen dissku-
tiert, so dass auf eine ausfiihrliche Beschreibung der Hintergriinde verzichtet wurde.
Néheres zur Messungsdurchfiihrung und Gerétekalibrierung ist [26,92] zu entneh-
men.
Die TMDSC-Experimente geben die Antwort der Probe auf zwei unabhingige
Storungen wieder. Die Antwort auf die Temperaturénderung ist C}, 4ozq;. Sie ist kiihl-
bzw. heizratenabhéngig. Die Antwort auf die periodische Heizratenéinderung ist in
C, zu finden, sie ist frequenzabhéngig. Messungen im Glasiibergangsbereich veran-
schaulichen diese deutlichen Unterschiede [49, 56, 100]. Der Imaginérteil der kom-
lexen Wérmekapazitit C}) wird im Glasiibergangsbereich durch einen Peak darge-
stellt. Die fiir den Glasiibergang charakteristische Stufe ist bei der totalen Wiarme-
kapazitit C ot und dem Realteil der komplexen Wiarmekapazitét C’]’J zu finden.
Beide Stufen sind auf der Temperaturskala versetzt. Das wird durch die unter-
schiedlichen Zeitskalen der zugehorigen Storungen hervorgerufen. Beim thermischen
Glasiibergang bestimmt die Kiihl- bzw. die Heizrate (; und beim dynamischen
Glasiibergang die Modulationsperiode der Temperaturstérung ¢, (t, = 2rw™") die
Lage des Glasiibergangs. Der fiir dieses Phinomen charakteristische Einfriervorgang
wird durch C} o10)(T") wiedergegeben und hingt von der Temperaturdnderungs-
rate ab T,(f). Der durch die komplexe Wirmekapazitét beschriebene dynamische
Glasiibergang héingt von der Frequenz T,(w) ab.
Die konventionelle Heizrate Sy hingt von der ihr zugeordneten Frequenz im Glas-
iibergangsbereich w nach der Fluktuationstheorie von Donth [3] ab [2,26,101]:

Bu

Die mittlere Temperaturfluktuation wird mafigeblich durch die Konstante a und
0T charakterisiert. Gleichung (3.31) vereinigt die Zeitskalen vom dynamischen Glas-
iibergangs (a-Prozess) und dem thermischen Glasiibergang (Einfrierprozess). Somit
ist 07" direkt aus der Dispersionszone des dynamischen Glasiibergangs und der Brei-
te AT des Einfriervorgangs zu errechen [27,56]. In der Arbeitsgruppe von Schick
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und Mitarbeitern [26, 27, 56] ist fiir eine Reihe von Stoffen a mit 6 + 3 bestimmt
worden. In anderen Literaturquellen wie in Publikationen von Hutchinson und Mit-
arbeitern [46,102] weichen diese Werte ab.

Die so genannte "fiktive” Temperatur 7y kann als thermische Glastemperatur der
TMDSC- bzw. Standard DSC-Messungen betrachtet werden [34, 103, 104]. Uber
die Regel der Flichengleichheit [103,104] ist Ty berechenbar. Dabei ist die Wahl
der oberen und unteren Temperaturgrenze so zu treffen, dass die Tangenten ober-
bzw. unterhalb des Ubergangsintervalls die Temperaturabhiingigkeit der Wirme-
kapazitdt in der Fliissigkeit Cp(7T) und im Glaszustand C,,(7") ausreichend genau
wiedergeben. Folgende Abhéingigkeit ist zu gewéhrleisten [26]:

T>>T, T>>T,
| Cu=Gar = [ (G- GaT, Ty =T, (332)
T, T<<T,

Der gebildete Mittelwert aus den fiktiven Temperaturen der Kiihl- und Heizmessung
ergibt die heizratenabhéngige Glastemperatur. Das gilt bei betragsmiflig gleich
grofiler Temperaturverschiebung beim Kiihlen und Heizen [81]. Die Kalibrierung
der angewendeten Kalorimeter ist auf eine zu 0 K/min extrapolierte Heiz- bzw.
Kiihlrate durchzufiihren. Im Gleichgewicht kann der Verlauf des Imaginérteils, des
Phasenwinkels der komplexen Wirmekapazitét und die Ableitung d|c;|/dT in guter
Niaherung durch eine Gauss-Kurve wiedergegeben werden:

c,(T) = ﬁex}) {—2 (TQSJTO‘)Q} . (3.33)

A entspricht der Fliache unter der Gauss-Kurve und 7, die zum Maximalwert der
Gauss-Kurve gehorige Temperatur (7, und T,(w) sind identisch). 67 ist gleich der
halben Dispersionsbreite der Gauss-Kurve bei 60 % des Maximalwertes [2]. Als
dynamische Glastemperatur kann in Analogie zu den Auswerteroutinen anderer
dynamischer Messverfahren die Temperaturlage des Peakmaximums von ¢; bzw. d,
angenommen werden [26].

Das gleichzeitige Erfassen bei den TMDSC-Messungen des thermischen und dyna-
mischen Glasiibergangs erfordert eine gute Kenntnis der Einflussfaktoren auf die
Messung. Der dynamische Glasiibergang kann bei partiellen Einfrierungen in Folge
von hohen Kiihlraten beeinflusst werden. Eine genaue Bestimmung der dynami-
schen Glastemperatur ist nur dann moglich, wenn die Gaussanpassung in einem
Temperaturbereich erfolgt, der nicht durch das partielle Einfrieren der Probe be-
eintdchtigt wird. Als Alternative kann bei der 7,(w)-Bestimmung die Halbstufen-
regel angewendet werden. In diesem Fall ist T, (w) durch die halbe Stufenhthe des
Betrages bzw. des Realteils der komplexen Wirmekapazitit vorgegeben (siehe Ka-
pitel 2.2.1). Diese Methode ist von Vorteil, wenn das Rauschen kleine Absolutwerte
des Imaginérteils bzw. des Phasenwinkels iiberdeckt. FEin Nachteil der Halbstufen-
regel birgt die Tatsache, dass das Anlegen der Tangenten der Warmekapazititen in
der Fliissigkeit Cp; bzw. im Glaszustand Cp, vom Anwender abhéngt.
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3.3 Kombinierte DSC-TG-Analyse

Um Fragestellungen beziiglich Einflussfaktoren bei der Probenvorbereitung fiir die
DSC-Experimente zu beantworten wurde die Thermogravimetrie (TG) angewendet.
Als eine der Methoden, die zur Thermischen Analyse gehoren, lésst sich die TG mit
DSC durch simultane Thermowaagen technisch kombinieren.

Abb. 3.7 enthélt eine schematische Darstellung des benutzten Gerites STA 449
Jupiter der Firma NETZSCH und Abb. 3.8 zeigt eine Darstellung des benutzten
Satzes zur Wirmekapazitdtsmessungen fiir diesen Gerétetyp.

a2 — (3asausgang

Sensor
Ofen
Schutzrohr

Hubvorrichtung

Gaseinlass
Vakuum —

Waage

Abbildung 3.7: Schematische Darstellung des STA 449 Jupiter der Firma NETZSCH [?]

Messgroflen eines kombinierten TG-DSC-Experiments

Bei der Thermogravimetrie wird auf die Probe ein Temperaturzeitprogramm aufge-
prigt und aufgenommen, welche Massenénderungen in Abhéngigkeit von der Tem-
peratur und der Zeit in der Probe auftreten. Wichtige Normen fiir dieses Messver-
fahren sind DIN EN ISO 11358 [22] und DIN 51006 [77]. Ursachen fiir Massenénde-
rungen konnen z.B. Verdampfung, Zersetzung, chemische Reaktionen, magnetische
oder elektrische Umwandlungen sein. Durch das kombinierte Messverfahren und die
aufgenommene Wirmestrominderung wihrend des Aufheizens lésst sich die fest-
gestellte Massenénderung leichter zuordnen.



60 3 Messmethoden zur Wérmekapazititsbestimmung

%3
{

Abbildung 3.8: Satz zur Wirmekapazititsmessungen STA 449 Jupiter der Firma
NETZSCH [7]

Wegen der untergeordneten Rolle der TG im experimentellen Teil dieser Arbeit wird
auf eine ausfiihrliche Beschreibung dieser Methode verzichtet. Niahere Informatio-
nen iiber mogliche Fehlerquellen, Probenvorbereitung und Messungsdurchfiihrung
konnen [29] entnommen werden.
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Abbildung 3.9: Kombiniertes TG-DSC Signal beim Aufheizen einer PET- und einer
PBT-Probe in Granulatform ohne Vorbehandlung

In Abb. 3.9 ist das erste Auftheizen zweier Proben teilkristalliner Polymere darge-
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stellt. Die Proben aus PET und PBT sind ohne Vorbehandlung in Granulatform
bis 350 °C erwiirmt worden. Uber 300 °C ist eine Zersetzung der PBT-Probe zu
beobachten wéhrend die PET-Probe erst bei 330 °C erste Zersetzungsmerkmale an-
deutet. Die Massenverluste bei niedrigeren Temperaturen sind auf das Ausdampfen
von eingeschlossenem Wasser zuriickzufiihren. Es ist festzustellen, dass das vorlie-
gende DSC-Signal aufgrund der héheren Empfindlichkeit des Gerétes ein stérkeres
Rauschen aufweist, als das Signal eines konventionellen DSC-Gerites. Per Definiti-
on beinhaltet die Thermogravimetrie die Messung der Anderung der Probenmasse
wahrend des Aufheizens in einem geeigneten Heizsystem unter definierter Atmo-
sphére [105]. Die Massenabnahme M), in % bei einer einstufigen Massenidnderung
kann berechnet werden nach:

My =" 00[%). (3.34)
S

ms ist die Masse der Probe vor dem Aufheizen und m; die Masse der Probe
nach der einstufigen Massenéinderung bestimmt nach DIN EN ISO 11358 [106].
Anallog wird der Massenverlust bei einer mehrstufigen Masseninderung als Sum-
me der Massendnderungen der einzelnen Stufen errechnet.
Ziel dieser Arbeit ist, mogliche Massenédnderungen im relevanten Temperaturbe-
reich der Experimente festzustellen. In diesem Bereich finden keine stufenférmige
Massendnderungen statt. Beobachtete Massendnderungen hervorgerufen z.B. durch
Wasseraufnahme wurden nach Gleichung (3.34) aus der Masse der Probe vor und
nach der Messung beurteilt. Weitere Messergebnisse sind im Anhang zu finden.
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4 Modellvorstellungen zur Warmekapa-
zitit teilkristalliner Polymere

Die Warmekapazitét, die durch DSC-Messungen bestimmt wird, wird auch schein-
bare Warmekapazitit genannt. Sie hat die Einheit einer Warmekapazitét, ist aber
eine komplexe Grofle, die nicht der wahren Warmekapazitit der Probe entspricht.
Die scheinbare Warmekapazitét entspricht der Auswirkung aller gleichzeitig ablau-
fender Prozesse reversibeler und irreversibeler Natur, wie z. B. Glasiibergang, Kri-
stallisation und Schmelzen. Dabei sind die schnell ablaufenden Prozesse auf moleku-
larem und atomarem Niveau (Vibrationen, Rotationen und interne
Rotationen von Atomen bzw. Molekiilen im Frequenzbereich von 102 bis 104
Hz [11]) nicht zu vernachléssigen.

Bei der Beschreibung von Phaseniibergéingen wie Kristallisation und Schmelzen ist
es notwendig, die Anteile dieser Prozesse in der gemessenen Wirmekapazitit zu
unterscheiden. Das wird moglich durch die Bestimmung der Basislinienwiarmekapa-
zitdt ¢, », der Wirmekapazitét, die durch die Wéarme berechnet wird, welche nur
zur Erhohung der Temperatur der Probe gebraucht wird [107]. Dabei werden der
Beitrag der Schmelzenthalpie, bzw. der Kristallisationsenthalpie so wie die Ent-
halpieinderungen aller ablaufenden Vorginge, die zusitzlich zu Temperaturéinde-
rungen in der Probe fithren kénnen, beim Kristallisieren und Aufschmelzen nicht
beriicksichtigt. Das bedeutet, dass der Kristallinitdtsgrad der Probe unverdndert
bleibt. Die Beitrége, die nicht zur Basislinienwérmekapazitit c, , gehoren, sum-
mieren sich zur Exzesswirmekapazitit ¢, eqzess- Die gemessene Warmekapazitit c,
entspricht der Summe aus Basislinienwiarmekapazitiat und Exzesswirmekapazitit:

cp(T; t) =Cp b(T: t) + Cp emzess(T: t) (41)

In diesem Sinne entspricht die scheinbare Wirmekapazitéit der totalen Wirmeka-
pazitit, beschrieben in Kapitel 3.2. Wichtige Einflussfaktoren auf die Basislinien-
und Exzesswiarmekaparzitit sind die Temperatur, das aufgeprigte Messprogramm
und die thermische und mechanische Vorgeschichte der Probe. Zur Berechnung der
Basislinienwirmekapazitit werden zwei Modellvorstellungen (das 2-Phasen und das
3-Phasen Modell) benutzt, die im Folgenden erldutert werden. Mehr Information
tiber die Anwendung dieser Modellvorstellungen ist [11,55,67,72] zu entnehmen.

4.1 2-Phasen Modell zur Bestimmung der Basis-

linienwirmekapazitét

Beim so genannten 2-Phasen Modell wird die Probe als nur aus amorphen und
kristallinen Bereichen bestehend betrachtet. Im Temperaturbereich oberhalb der
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Glasumwandlungstemperatur 7, ist die Basislinienwérmekapazitidt durch den An-
teil und die Wéarmekapazitit der jeweiligen Phase zu errechnen:

Cp b(T7 t) = X(T7 t)cp c(T) + (1 - X(T: t))cp Z(T)' (4'2)

x entspricht dem Kristallinitidtsgrad der Probe. Die Warmekapazitéiten des fliissigen
¢y 1(T) bzw. kristallinen Materials ¢, .(7') konnen fiir eine Reihe von Polymeren in
einem breiten Temperaturbereich der ATHAS-Datenbank [15] entnommen werden.

kristallin

Abbildung 4.1: Die Struktur eines teilkristallinen Polymers nach dem 2-Phasen Modell

Bei der Bestimmung der Warmekapazitdten der unterschiedlichen Phasen sind drei
Temperaturbereiche zu differenzieren:

# unterhalb der Glasumwandlungstemperatur,

# oberhalb der Glasumwandlungstemperatur und unterhalb der Schmelztempe-
ratur,

# oberhalb der Schmelztemperatur.

Im Folgenden wird die Quantifizierung der Wiarmekapazitiit in jedem dieser Berei-
che erldutert. Unterhalb der Glasumwandlungstemperatur unterscheiden sich die
Wirmekapazititen des Glases (amorphen Festkorpers) und des kristallinen Poly-
mers weniger als die vorgegebene Unsicherheit in der ATHAS-Datenbank von 5 %
und konnen als gleich angenommen werden. Die Giiltigkeit dieser Annahme wird
durch Abb. 4.2 bestitigt, wo die spezifischen Wirmekapazititen der amorphen
und kristallinen Phasen einiger in dieser Arbeit untersuchten Polymere iiber einer
normierten Temperaturachse dargestellt sind. Die spezifische Warmekapazitit des
amorphen Polymers entspricht bei positiven normierten Temperaturen der Wérme-
kapazitiat der Fliissigkeit und bei negativen der des Glases. Neben den Werten
fiir die Warmekapazitit der Schmelze und des amorphen Festkorpers konnen aus
der ATHAS-Datenbank Werte fiir die Wirmekapazititen der Kristalle entnom-
men werden. Schwierigkeiten kann die Bestimmung der Warmekapazitét der kri-
stallinen Phase bereiten, weil sie aufgrund der unvollstindigen Kristallisation der
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Abbildung 4.2: Spezifische Wirmekapazitit fiir amorphe (—) und kristalline (- -)
Zusténde verschiedener Polymere [68]

meisten Polymere nicht messbar ist. In diesem Fall kann die unterhalb der Glasum-
wandlungstemperatur gemessene Wérmekapazitit bis unterhalb der Schmelztem-
peratur extrapoliert werden. Die Bestimmung der Warmekapazitdt der amorphen
Phase im Bereich zwischen Schmelztemperatur und Glasiibergangstemperatur, falls
nicht direkt messbar, erfolgt in analoger Weise durch Extrapolation der gemessenen
Wirmekapazitit der Fliissigkeit nach dem vollsténdigen Aufschmelzen des Materi-
als zu tieferen Temperaturen.

Die Wirmekapazitéten des fliissigen (amorphen) und des kristallinen Materials
konnen bei Bedarf aus Messungen der Wiarmekapazititen unterhalb der Glasum-
wandlungstemperatur und oberhalb der Schmelztemperatur ndherungsweise be-
stimmt werden. Dies ist von besonderem Interesse bei Polymeren, die in der ATHAS-
Datenbank nicht enthalten sind. Es ist aber zu priifen, ob in den oben erwihnten
Temperaturbereichen keine Prozesse stattfinden, die nicht zur Basislinienwérmeka-
pazitit zugeordnet werden koénnen.

Wenn fiir die Wirmekapazititen ¢, ;(T) und ¢, .(T') die ATHAS-Datenbankwerte
benutzt werden, ist bei der Berechnung der Basislinienwérmekapazitit die Berech-
nung des Kristallinitétsgrades entscheidend. In dieser Arbeit wurde der Kristalli-
nitdtsgrad anhand des Gesamtenthalpieverfahrens bestimmt (siehe Kapitel 2.3).

_ (1) = W(T)

D) = 5w (@)

(4.3)

Die Differenz hy(T) — h(T') kann durch Integration der experimentell gewonnenen
Wairmekapazitéitsdifferenz zwischen Schmelze und Probe errechnet werden. Die spe-
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zifischen Enthalpien der amorphen und kristallinen Referenzzustéinde h(7T") bzw.
he(T) konnen der ATHAS Datenbank entnommen werden.

4.2 3-Phasen Modell zur Bestimmung der Basis-
linienwarmekapazitit

Kalorimetrische Untersuchungen an teilkristallinen Materialien haben gezeigt, dass
die infolge des amorphen Anteils eines 2-Phasen-Modells bestimmte Glasiibergangs-
stufe, oft hoher ist als die gemessene Stufe der Wirmekapazitit (siche Abb. 4.2). Um
diesen Unterschied zu erkléren, wurde ein dritter Anteil eingefiihrt - der so genann-
te ”starr amorpher Anteil” - der das 2-Phasen-Modell zu einem 3-Phasen-Modell
erweitert [108]. Dieser Anteil hat keinen Einfluss auf die Kristallisations- bzw.
Schmelzwédrme und wird im Bereich des Glasiibergangs nicht immobilisiert bzw.
mobilisiert. Die Einfiihrung eines starr amorphen Anteils beruht auf der Annahme,
dass die Mobilitédt der Molekiile bzw. Molekiilsegmente, die diesem amorphen Anteil
angehoren, eingeschrinkt ist und sie somit keinen Beitrag zur Warmekapazititsstu-
fe im Glasiibergangsbereich liefern [11,109]. Die Richtigkeit dieser Annahme wird
durch Réntgenbeugungsuntersuchungen bestéirkt [110]. Diese Messungen belegen,
dass die ungeordnete Struktur dieses Anteils der amorphen Phase dhnelt [23, 39,
111-113]. Diese Tatsache zeigt, dass dieser Anteil beim Schmelzen wéhrend eines
DSC-Experiments nicht zur Schmelzwirme beitrégt [114,115]. In einem 3-Phasen-
Lamellenstapelmodell, als Erweiterung des 2-Phasen-Lamellenstapelmodells (siehe
Abb. 4.1) ist dies an den Faltenoberflichen der Kristalle gewihrleistet. Die drit-
te Phase, die ”"starr amorphe Phase”, verhilt sich wie die eingefrorene Fliissigkeit
(sieche Abb. 4.3).

An dieser Stelle muss folgende Bemerkung gemacht werden: Die iibliche Bezeich-
nung des starr amorphen Anteils der amorphen Phase als starr amorphe Phase ist
thermodynamisch gesehen nicht korrekt.

:| beweglich amorph
starr amorph
kristallin

Ty

UL

Abbildung 4.3: Die Struktur eines teilkristallinen Polymers nach dem 3-Phasen Modell
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Die Wiarmekapazitit des starr amorphen Anteils ¢, , , (E: rigid amorphous) ent-
spricht der Wéarmekapazitét des Glases ¢, 4. Es gilt also wieder die Annahme, dass
die Wirmekapazitéten ¢, = ¢, c = ¢ » o« = ¢p 4 unterhalb der Glasumwandlungs-
temperatur in guter Ndherung gleich sind. Unter dieser Voraussetzung kann ein
fester Anteil x, als Summe der kristallinen Anteile y. und der starr amorphen
Anteile y, , definiert werden:

Xs = Xe + Xr a- (44)

Der Anteil y, dieser festen Phase am Polymer ergibt sich zu:

Xs = 11— Xi- (45)

Der Anteil der beweglich amorphen Phase kann aus dem Verhiltnis der Stufenhchen
der Warmekapazitit des teilkristallinen Ac, und des vollstdndig amorphen Poly-
mers Ac, , am Glasiibergang errechnet werden:

Ac
Xl:A L
Cp a

(4.6)

Der starr amorphe Anteil ist aus dem experimentell bestimmten kristallinen Anteil
und den beweglich amorphen Anteil nach folgender Beziehung darzustellen:

Xra=1—Xec— Xi- (4.7)

Nach einem 3-Phasen-Modell ldsst sich die Basislinenwiarmekapazitéit eines teil-
kristallinen Polymers aus der Wirmekapazitit des fliissigen und der des festen
Anteils berechnen:

¢ o(T51) = Xs(Ts t)cp o(T) + (1 = x5(T' 1)) e o(T)- (4.8)

Bei genauer Kenntnis des Verlaufs der Basislinienwédrmekapazitit kénnen Schluss-
folgerungen iiber die Exzesswiarmekapazitit gemacht werden. Die Funktion fiir die
Exzesswirmekapazitit ldsst sich aus der gemessenen Warmekapazitit und der Ba-
sislinienwarmekapazitit errechnen und hingt entscheidend von der Vorgeschichte
des vermessenen Materials und den Messbedingungen ab.

In Abb. 4.4 ist die spezifische Wirmekapazitéit einer schnell abgekiihlten Probe
aus Polybuthylenterephthalat (PBT) in Abhéngigkeit der Temperatur dargestellt.
Die Vorteile der Verwendung eines 3-Phasen-Modells werden bei der Basislini-
enwiarmekapazititsbestimmung sichtbar. PBT kristallisiert schnell. Eine vorgege-
bene Abkiihlrate von 300 K /min ist nicht gro8 genug, um eine Probe mit einem
kleineren Kristallinitdtsgrad und einer besser ausgeprigten Glasiibergangsstufe zu
erzeugen. Die Hohe der Glasiibergangsstufe deutet auf einen kleinen Anteil der
beweglich amorphen Phase hin. Der zwischen den Kristallen eingeschlossene starr
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amorphe Anteil wird erst bei 130 °C beweglich. Die Vorstellung, dass die Probe nur
aus amorphen und kristallinen Bereichen besteht, fiihrt in diesem Fall zu einem um
0,3 J/(gK) erhthten Wert der Basislinienwérmekapazitit nach dem Glasiibergang.

JI(gK) 1 PBT
Perkin Elmer Pyris 1 DSC
81 B, 10 K/min

\\

¢, (1(T)

spezifische Warmekapazitat
(98]
|

1=0,37 T=314K
1% ¢, (0 (T) 1 (T )=0.73

T T T T T T T T T T T T T
225 270 315 360 405 450 495 K 540

Temperatur

Abbildung 4.4: Darstellung der spezifischen Wirmekapazitét als Funktion der Tempe-
ratur fiir eine PBT-Probe beim Aufheizen nach vorheriger Abkiihlung mit 300 K/min

4.3 Gruppenbeitragsmethode

Nach der Gruppenbeitragsmethode, beschrieben von van Krevelen [33], werden
die Polymere anhand deren chemischer Zusammensetzung als bestimmte Grund-
gruppen betrachtet. Die stoffspezifischen Eigenschaften werden nach dem Additions-
prinzip bestimmt. Diese Methode ist eine Niherungsmethode. Sie ermoglicht die
schnelle und einfache Bestimmung von Stoffdaten ohne zusétzliche Experimente.
Ein grofler Nachteil der Methode ist, dass die Wirkung einer Gruppe in einer be-
stimmten Verbindung mit anderen Gruppen nicht zwingend die gleiche ist wie in
einer anderen Umgebung. Das Additionsprinzip ist nur dann giiltig, wenn von Sei-
ten der anderen Gruppen in der Verbindung keine Wirkung zu beobachten ist.

Bei der Bestimmung der Warmekapazitit nach der Gruppenbeitragsmethode, wer-
den zuerst die Werte der molaren Warmekapazitit bei 25 °C fiir das Polymer im

festen (¢f) und fliissigen (c,) Zustand berechnet. Die Vorhersage der Gruppen-
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beitriige fiir die molare Warmekapazitit des Feststoffes erfolgt nach der im Jahre
1948 entwickelten Methode von Satoh und fiir die Schmelze nach der Methode
von Shaw (1969). Die relative Abweichung zwischen den vorhergesagten und expe-
rimentell gewonnenen Werten der Gruppenbeitrige zur Bestimmung der molaren
Wirmekapazitit sind 2 % fiir ¢} und 3,5 % fiir cé.

Die Monomereinheit eines Makromolekiils aus Polyethylenterephthalat ist:

Die daraus resultierenden Gruppen und deren Beitriige zur Berechnung der molaren
Wirmekapazitit dieses Polymers sind in Tabelle 4.1 aufgelistet.

Tabelle 4.1: Gruppenbeitrige zur Berechnung der molaren Wirmekapazitit eines
PET-Molekiils bei 25 °C

Gruppe Anzahl | ¢5(298), [J/[molK)] | ¢/(298), [J/[molK)]
oo > (46) 65,0

1 788 113,1
en,— 2 25,35 30,4
Summe - 2215 303,9

Es wird im Weiteren von einem 2-Phasen Modell ausgegangen. Das Polymer besteht
nur aus amorphen und kristallinen Bereichen mit der molaren Wiarmekapazitét c;f,
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bzw. c;. Bei einem Kristallinitdtsgrad von 37 % kann die molare Warmekapazitit
der Probe nach Gleichung (4.9) berechnet werden.

cPT(298) = 0,37 %221, 5+ (1 — 0,37) % 303,9 = 273,4 J/(molK) (4.9)

Durch die Molmasse einer Monomereinheit ldsst sich die spezifische Wiarmekapa-
zitdt der Probe bestimmen:

) T(298) /Mppr = 273,4/192,17 = 1,42 J/(gK). (4.10)

Eine Beriicksichtigung der Temperaturabhéingigkeit der Warmekapazitit nach die-
ser Methode ist mit einer Erhohung der relativen Abweichung zwischen experi-
mentellen und vorhergesagten Werten verbunden. Fiir die Warmekapazitit der
Schmelze kann wegen der verallgemeinerten Vorgabe der Steigung der Anderung
der Wirmekapazitit mit der Temperatur diese Abweichung 30 % oder mehr be-
tragen. Die Wiarmekapazitit im festen Zustand wird im Gegensatz dazu mit einer
relativen Abweichung von 5 % vorhergesagt. Anhand dessen ist diese Methode in
diesem allgemeinen Fall nur dann anzuwenden, wenn keine experimentell gewonnen
Daten vorhanden oder nur schwer zu gewinnen sind.

Eine Erweiterung dieser Berechnungsroutine ist von Wunderlich im Jahre 1988 [16]
erarbeitet worden. Er hat die Temperaturabhingigkeit der Wirmekapazitit der
fliilssigen Phase fiir unterschiedliche Strukturgruppen in linearen Makromolekiilen
bestimmt. Eine tabellarische Darstellung dieser Ergebnisse ist [21] zu entnehmen.

e (T) = ¢(298)[1 + 3 % 1073(T — 298)] = ¢3(298)[0, 106 + 3+ 107°T]  (4.11)

P

A (T) = ¢ (298)[1 + 1,2+ 107(T — 298)] = ¢}, (298)[0,64 + 1,2« 107*T]  (4.12)

P

Basierend auf der Lochertheorie der Fliissigkeiten hat Wunderlich [6] angenommen,
dass die Differenz c]lg — ¢, bei der Glasumwandlungstemperatur fiir eine Struktur-
einheit konstant sein muss. In diesem Fall wird die Struktureinheit als der klein-
ste Teil eines Molekiils angesehen, der sich als eine Einheit in Innenrotation be-
wegt. Dabei existieren "kleine” und ”grofie” Struktureinheiten. Die ersten (wie
O—,CO0—,CH,) weisen eine Anderung der molaren Wirmekapazitit um 11,3
J/(Kmol) auf, die zweiten (wie CgHy—, C¢H4O—) verursachen eine zwei- oder drei-
mal so groBe Anderung.

Ergebnisse der Berechnungen anhand der Gruppenbeitragsmethode fiir die in dieser
Arbeit untersuchten Polymere sind im Kapitel 6.5 aufgelistet. Trotz ihrer Einfach-
heit ist diese Methode nicht zu unterschitzen. Sie hat eine empirische Natur, die
durch einige fundamentale Regeln wie die Anwendung der Ansétze von Debye und
Einstein [16] bei tiefen Temperaturen, Ergebnisse mit einer akzeptablen Ungenau-
igkeit liefern. Die Idee von den Gruppenbeitrigen bildet auch die Grundlage zur Be-
rechnung der in dieser Arbeit verwendeten Literaturwerte fiir die Warmekapazitét
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nach der ATHAS-Datenbank [76]. Unter Beriicksichtigung der verschiedenen Arten
von Vibrationen und Rotationen der Molekiile und der Strukturgruppen, der An-
wendung der Funktion von Debye und der Gleichung von Tarasov zur Berechnung
der Vibrationen des Skeletts des Polymermolekiils, ldsst sich die Warmekapazitét
dieser Stoffe bestimmen. Die Genauigkeit betrigt 3 % fiir die Warmekapazitit des
Feststoffes und 5 % fiir die Wiarmekapazitét der Fliissigkeit. Die ATHAS-Datenbank
enthilt auch Werte fiir die Tarasov-Parameter und Informationen iiber die Struk-
turgruppen und die Anzahl der Zustéinde der Vibrationen des Molekiilskeletts.

Eine Zusammenstellung der verschiedenen Arten der Warmekapazitét fiir Polyethy-
len und aliphatische Polyoxide in Form von Feststoffen ist Abb. 4.5 zu entnehmen.

T T
! Wélrmekarlaazitétlvon felstem ! totale ¢,
Polyethylen |
C, | -~
i(Kmol)] ///, totale ¢, 7
gemessene |
40 Warmekapazitat /'/ |
~ Gruppenschwingung ¢, |
30 —— T
20 / ~T_ Kettenschwingung c,
v gung
10
0
0 200 400 600 800 1000

Temperatur [K]

Abbildung 4.5: Ergebnisse der Berechnung der Warmekapazitédt von Polyethylen und
aliphatischen Polyoxide im festen Aggregatzustand nach [16]
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5 Durchfithrung der Messungen

Im folgenden Kapitel wird der experimentelle Hintergrund dieser Arbeit diskutiert.
Neben den untersuchten Materialien wird die Durchfiihrung der Messungen néher
erldutert, sowie eine Fehleranalyse vorgenommen. Bei der Durchfithrung der Mes-
sungen wurden die aktuellen DIN-Normen und Standards beachtet [22,77].

Einige Messungen wurden in der Arbeitsgruppe von Herrn Prof. C. Schick durch-
gefiihrt. Der grofite Teil der Auswertungen stammt von dem am Institut fiir Ther-
modynamik vorhandenen Kalorimeter DSC 7 der Firma Perkin Elmer, weshalb sich
die ausfiihrliche Beschreibung und Fehlerbetrachtung vor allem auf die mit diesem
Gerit durchgefiihrten Messungen beziehen.

5.1 Untersuchte Materialien

Zur Bestimmung der Wirmekapazitét teilkristalliner Polymere wurden folgende
Stoffe ausgesucht: PET, PBT, POM und Ecoflex. Alle Materialien liegen in Gra-
nulatform vor.

PET ist ein gut bekanntes und weit verbreitetes Polymer, das eine gut ausgeprégte
Glasiibergangsstufe nachweist. Es kristallisiert nicht so schnell aus und es sind kei-
ne besonders hohen Abkiihlraten beim Aufprigen der thermischen Vorgeschichte
notwendig. Es kann mehrmals aufgeschmolzen und abgekiihlt werden ohne dabei
strukturelle Verdnderungen und/oder Zersetzung zu erfahren.

PET wird seit den fiinfziger Jahren mit groflem anwendungstechnischen und wirt-
schaftlichen Erfolg produziert. Es wird u.a. zur Herstellung von Verpackungen,
mafhaltigen, technischen Funktionsteilen mit guten Gleiteigenschaften bei gerin-
gem Verschleifl in der Feinwerktechnik, sowie im Maschinen- und Fahrzeugbau ver-
wendet.

PET und PBT sind Vertreter einer Funktionalgruppe, charakterisieren sich aber
durch unterschiedliche thermische und mechanische Eigenschaften. Diese beide Ma-
terialien wurden ausgesucht, um den Einfluss der kleinen, strukturellen Unterschie-
de auf das kalorimetrische Verhalten dieser beiden Polymere zu zeigen.

POM hat eine einfache Struktur. Als Strukturgruppe ist er in den oben erwihnten
Materialien (sowie Ecoflex) zu finden. Das Material hat hohe Kristallinitéit, die beim
Homopolymerisat etwa 80 % betrigt und zeichnet sich durch hohe Festigkeit, Hérte,
Steifigkeit, Warmeformbestdndigkeit, Abriebfestigkeit, niedriger Reibungskoeffizi-
ent und geringe Wasseraufnahme. POM ist ein verbreiteter technischer Werkstoff
besonders fiir Schnapp- und Pressverbindungen im Maschinen- und Gerétebau wie
Geh#useteile, Zahnriader, Lager, Muttern, Pumpenteile usw. In der Elektrotechnik
findet er Ansatz als Isolator, in Kleinmotorteilen, Steckverbindungen. Andere An-
wendungsgebiete kommen aus dem Bereich des Fahrzeug- und Mé&belbaus sowie
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in der Verpackungsindustrie wie bei Aerosoldosen, Gasampulen und Feuerzeug-
tanks [116].

Ecoflex ist ein Copolyester, das biologisch abbaubar ist und &dnnliche mechanische
Eigenschaften wie die Polymere aus der Gruppe der Terephthalte hat, sich aber
durch seine thermischen Eigenschaften dhnlich wie POM verhélt. Es besteht aus
PBT und Adipinsdure mit einem Zusatz von Kettenverlangerer oder -verzweiger.
In Tabelle 5.1 sind Eigenschaften und Herstellerdaten dieser Polymere aufgelistet.
Eine Molmassenbestimmung wurde in dieser Arbeit nicht durchgefiihrt. Die fehlen-
den Werte fiir die Glasumwandlungstemperatur fiir POM und Ecoflex sind bei der
Diskussion der experimentell gewonnen Ergebnisse in Kapitel 6 zu finden.

Tabelle 5.1: Details zum Probenmaterial

Polymer Abk. | Hersteller | Trade name Mw T, | T
[g/mol] | [K] | [K]
Polyethylen- PET KOSA® PET 43560 | 342 | 553
terephthalat
Polybuthylen- PBT BASF? Ultradur k.A. 248 | 518
terephthalat B 4500
Polyoxymethylen | POM BASF Ultraform k.A. k.A. | 440
N 2320003
Ecoflex BASF Ecoflex k.A. k.A. | 363
FBX 7011

Die Proben wurden freundlicherweise zur Verfiigung gestellt von:

oT. Wehrmeister, KOSA GmbH &Co. KG, Gersthofen, Deutschland
1. Henning, BASF, Ludwigshafen, Deutschland

5.2 Ablauf der Messung

Im Folgenden wird der Ablauf einer Messung mit dem am Institut vorhandenen
DSC 7 beschrieben. Unterschiede der neueren Perkin Elmer DSC-Gerite sind in
der Genauigkeit und beim Kalibrieren der Kalorimeter aber nicht wihrend der
Messung festzustellen und werden an den entsprechenden Stellen vermerkt. Die
Auswertung der Messergebnisse erfolgt mit der Software der Firma Perkin Elmer
Pyris Version 3.8.
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Die praktische Durchfiihrung einer Messung besteht aus folgenden Schritten:

# Vorbereitung einer Messung: Inbetriebnahme des Kalorimeters, Wahl des zu
untersuchenden Materials, Probenvorbereitung, Massenbestimmung, Vorbe-
reitung der Proben- und Referenztiegel, Wahl des Temperaturprogramms,
des Spiilgases sowie die zu den experimentellen Zwecken passende Kiihlung

# Kalibrierung oder Uberprifung der Temperatur- und Enthalpiekalibrierung
des Geridtes

# Vermessen einer Substanz mit bekannter spezifischer Warmekapazitit: im Fal-
le einer Messung zum Zwecke der Wérmekapazititsbestimmung werden als
Kalibriersubstanzen Materialien vermessen, deren spezifische Warmekapa-
zitdt bekannt ist. Das meist verwendete Material ist synthetischer Saphir
(o — Al,O4) wegen der guten Ubereinstimmung der Ergebnisse verschiedener
Autoren [81].

# Nulllinienmessung
# Probenmessung

# Messsignalauswertung: Bildung der Differenz zwischen Probenmessung und
Nulllinienmessung, Bestimmung der Umwandlungstemperaturen und Enthal-
pien und des Kristallinitdtsgrades, Berechnung der spezifischen Warmekapa-
zitéit der Probe oder Auswertung der Messergebnisse zum Zwecke der Unter-
suchung anderer Abhéngigkeiten.

5.2.1 Vorbereitung einer Messung

Die Vorbereitung einer Messung wird in Abhéngigkeit des zu untersuchenden Ma-
terials durchgefiihrt. Der in Frage kommende Temperaturbereich bedingt die Wahl
der Kiihlung und somit die Wahl des Spiilgases.

Kiihlung

Fiir Anwendungen, bei denen keine hohen Kiihlraten ben6tigt werden und die Mes-
sung ab Raumtemperatur starten kann, wird das DSC 7 mit Glysantin gekiihlt,
dessen Temperatur mit Hilfe eines Lauda RK20 Thermostats geregelt wird. Auf
diese Art werden Messungen in einem Temperaturbereich unterhalb der Labortem-
peratur und die Realisierung verschiedener Kiihlraten moglich. An Pyris 1 DSC und
Diamond DSC wurde eine Kiihlung eingebracht, die eine Kiihlkopftemperatur von
-80 °C gewdhrleistet und somit Messungen ab -50 °C moglich waren. Messungen
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mit fliissiger No-Kiihlung weisen bei DSC 7 ein hohes Rauschen auf und werden bei
der Diskussion der Messergebnisse ausgeschlossen.

Spiilgas

Das Verwenden von Spiilgas verhindert Reaktionen, wie z.B. Oxidation, zwischen
der Probe und der Umgebung. Die inerte Atmosphére, die durch die Verwendung
von Stickstoff als Spiilgas geschaffen wird, verhindert die Zersetzung der untersuch-
ten polymeren Werkstoffe. Diese Zersetzung kann sonst bei einigen Werkstoffen
bereits wihrend oder kurz nach Abschliessen des Schmelzvorgangs beginnen (z.B.
PET). Der Spiilgasdruck und damit die Durchflussmenge sind je nach Gerét un-
terschiedlich. Nach [29] haben experimentelle Untersuchungen ergeben, dass die-
ser Unterschied einen geringen Einfluss auf die Peaktemperatur und die Schmelz-
enthalpie hat. Die spezifische Wirmekapazitit dagegen ist definitionsgemafl vom
Druck abhéngig, also auch vom Spiilgasdruck. Temperaturgradienten durch das
Spiilgas werden verhindert, indem das Gas vor dem Einstromen in die Messzelle
vorgewarmt wird. Fiir Tieftemperaturmessungen wird Helium anstelle von Stick-
stoff benutzt. Aufgrund seiner giinstigeren Warmeleitung im Tieftemperaturbe-
reich, ermoglicht dieses Gas eine schnellere Temperaturkonstanz in der Messzelle.

Massenbestimmung

Die Massenbestimmung ist ein wichtiger Punkt im Bezug auf die Erhéhung der
Messgenauigkeit. In der Kalorimetrie werden die gemessenen Groflen spezifisch dar-
gestellt, um den Einfluss der Masse auf das Messsignal auszuschlieflen und den
Vergleich von Experimenten zu ermoglichen. Benutzt wurde eine Waage der Firma
Mettler AT 261 DeltaRange mit einer Ablesgenauigkeit von 0,01 mg bis zu einer
Hoéchstlast von 62,0 ¢g. Die Standardabweichung der Reproduzierbarkeit betrigt
0,015 mg im Lastbereich von 0 bis 50 g. Bei den Messungen in der Arbeitsgruppe
von Prof. Schick stand eine analytische Sartorius Omnil.ab Waage mit einer Ge-
nauigkeit von 0,001 mg zur Verfiigung.

Die Massenbestimmung erfolgte nach den Empfehlungen des Herstellers Mettler
Toledo. Durch eine Einwaage der abgekiihlten Probe wurden mogliche Massenver-
luste aufgenommen.

Auswahl der Tiegel

Bedingt durch das Temperaturprogramm und die Masse der Probe sind passende
Tiegel auszuwihlen. Die Tiegel dienen als Schutz fiir die Messsysteme. Sie ermogli-
chen den leichten Umgang mit den Proben und verwirklichen die thermische An-
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kopplung von Probe und Messsystem.
Alle Gerétehersteller bieten eine Pallete unterschiedlicher Tiegelarten. Es gelten
folgende Grundprinzipien bei der Auswahl:

# Bei Messungen unterhalb 600 °C bis zu Driicken von 2 bar werden stan-
dardmafBig Tiegel aus Aluminium verwendet.

# Bei Messungen oberhalb 200 °C sind perforierte Tiegel zu empfehlen.

# Um die Messgenauigkeit zu erhéhen sind méglichst kleine Massendifferenzen
zwischen den Massen der Tiegel im Probe- und Referenzmesssystem, sowie
bei einer Nulllinien- und einer Probenmessung zu gewihrleisten.

# In Abhéngigkeit der Probenmasse ist der passende Tiegel zu wéhlen. Bei
Messungen im Glasiibergangsbereich ist die empfohlene Masse der Probe 10-
20 mg. Bei Wiarmekapazitidtsmessungen sind das 20-40 mg. Geritespezifisch
kann die Masse der Probe von iiber 1 mg bis zu 100 mg variiren, was eine
Variation der Masse der Tiegel von 25 mg bis zu 1000 mg entspricht [29].

5.2.2 Kalibrierung

Bei der Kalibrierung wird zwischen Temperatur-, Enthalpie- und Warmestromka-
librierung unterscheiden. Das DSC 7 bietet in seiner Standardausfiihrung software-
bedingt die M6glichkeit der so genannten ”Zweipunkttemperaturkalibrierung” und
”Einpunktenthalpiekalibrierung”. Bei der Temperaturkalibrierung wird die Schmelz-
temperatur zweier Kalibriersubstanzen gemessen, wobei die Schmelztemperatur der
einen Substanz moglichst am oberen Rand des relevanten Temperaturbereichs an-
gesiedelt sein sollte und die andere am unteren. Die bestimmten Umwandlung-
stemperaturen werden in der Kalibrierdatei angegeben und durch den Unterschied
zu den Literaturwerten wird der Kalibrierfaktor bestimmt. Die neueren Perkin
Elmer Geriite ermoglichen eine Kalibrierung im ganzen Temperaturbereich, was
den GEFTHA-Empfehlungen entspricht. Diese Warmestromkalibrierung wurde mit
synthetischem Saphir durchgefiihrt.

Die Kalibriermessung ist von der Heizrate abhéngig. Um Messungen heizratenun-
abhéngig durchzufiihren ist es notwendig, einen heizratenunabhingigen Kalibrier-
faktor zu errechnen. Um die Genauigkeit dieser Messungen beizubehalten, wurden
die Messungen vorwiegend mit der Standard Heizrate von 10 K /min durchgefiihrt.
Auf eine Kalibrierung beim Kiihlen wurde verzichtet, da nach dem nach den Emp-
fehlungen von Sarge [117-119] kontrolliert wurde, ob die Kiihlvorginge mit einer
Ungenauigkeit von weniger als 5 % verlaufen, was hier der Fall war.

Neben der Kalibrierung der Temperatur erfolgt auch eine Kalibrierung der gemes-
senen Enthalpien. Die Enthalpiekalibrierung beinhaltet die Bestimmung der Ka-
librierfunktion oder der Gerdteempfindlichkeit als Funktion der Temperatur. Die
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Gerdteempfindlichkeit gibt an, wie stark sich das elektrische Ausgangssignal des
Geriites bei einer Anderung des von der Probe abgegebenen oder aufgenommenen
Wirmestroms dndert. Der reziproke Wert der Empfindlichkeit ergibt den Kalibrier-
faktor. Die Linearitit des Messsystems kennzeichnet den funktionalen Zusammen-
hang zwischen dem Messsignal und der Messgréfie - bei Kalorimetern zwischen der
Ausgangsspannung des Messsystems und dem zu messenden Wérmestrom. Wenn
der Kalibrierfaktor eine Konstante ist, so verhilt sich das Messsystem ”ideal line-
ar”. In der Praxis hingt der Kalibrierfaktor von der Temperatur ab.

Dem Messsignal bzw. der Peakflache soll durch die Enthalpiekalibrierung der wah-
re Reaktionswirmestrom bzw. die wahre Reaktionswéirme zugeordnet werden. Da
die Reproduzierbarkeit der Reaktionsenthalpiemessung im Bereich von 1 % liegt,
sollten die Stoffwerte der Kalibriersubstanzen auf 0,1 % genau sein. Die wichtigsten
apparativen Voraussetzungen der Kalibrierung sind:

# gleich bleibende Geometrie des Messsystems,

# nur von der Temperatur abhéingige, thermophysikalische Eigenschaften des
Messsystems,

# préazise Temperaturmessungen und

# moglichst weitgehende Unabhéngigkeit des Messsignals von Probenparame-
tern.

Die in dieser Arbeit benutzten Kalibriersubstanzen sind in Tabelle 5.2 dargestellt.
Fiir die Enthalpiekalibrierung wurde nur Indium benutzt. Die Umwandlungsenthal-
pien der anderen Kalibriersubstanzen sind vollsténdigkeitshalber angegeben [120)].
Die Kalibrierung wird beendet, wenn die Messwerte und Literaturwerte mit weniger
als 1 % iibereinstimmen. Die Wiederholgenauigkeit der Temperatur- und Enthalpie-
kalibrierung sollte besser als 2 % sein, sonst ist eine neue Kalibrierung des Gerétes
notwendig.

Tabelle 5.2: Verwendete Kalibriersubstanzen

Kalibriersubstanz | Abk. | Schmelztemperatur | Schmelzenthalpie
°C] [J/g]

Quecksilber Hg -38,1 11,715

Galium Ga 29,78 80,12

Indium In 156.6 28,45

Bismut Bi 271,4 53,1

Zinn Sb 231,88 60,46

Zink Zn 419,47 108,37
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Indium ist als Kalibriersubstanz bestens geeignet. Kalibriersubstanzen wie Galium,
Zinn und Bismut reagieren in der Schmelze mit Aluminium. Sie diirfen nicht mehr-
mals verschmolzen werden. Quecksilber und Zink sind nicht geeignet fiir eine Ent-
halpiekalibrierung. Je mehr Kalibriersubstanzen vermessen werden, desto genauer
ist die Kalibrierung. Mit jeder Kalibriersubstanz sind mindestens jeweils zwei Pro-
benmessungen durchzufiihren.Weitere Regeln zum Kalibrieren sind [10,29,81,121]
zu entnehmen.

5.2.3 Durchfithrung einer Nulllinienmessung

Es gibt drei Begriffe, die das Verhalten des Messsystems eines Kalorimeters wieder-
geben: Nulllinie, Grundlinie und Basislinie. Die Nulllinie entspricht einer Messkurve
bei leerem Gerit (ohne Proben und Probenbehilter) und représentiert somit das
thermische Verhalten des Messsystems allein. Die Nulllinie ist temperaturabhingig
und ihr Wiederholstreubereich (Reproduzierbarkeit) kann bei bestimmten Messun-
gen als Unsicherheit in das Messergebnis eingehen. Die Grundlinie ist die Mess-
kurve des Gerits mit leeren Probenbehéltern [81]. Der Begriff wird heutzutage
seltener angewendet und anstelle der Grundlinienmessung wird von Nulllinienmes-
sung gesprochen. In dieser Arbeit wird unter Nulllinienmessung eine Messung mit
einem bestimmten Temperaturprogramm und leeren Probenbehilter verstanden.
Das Ergebnis ist eine temperatur- bzw. zeitabhéingige Differenzleistung, welche die
thermische, kalorische Unsymmetrie des Messaufbaus wiedergibt. Sie reprisentiert
das thermische und kalorische Verhalten des Messsystems. Obwohl die Warme-
iibergéinge zwischen den Messsystemen und dem Messkopf und die Wiarmekapa-
zititen der Messsysteme (kalorischer Anteil) nicht genau gleich sind.

Die Basislinie im Gegensatz zur Nulllinie ist Teil einer Probenmessung und ent-
spricht erstens dem Teil der Messkurve, bei dem keine Probenreaktionen stattfin-
den und zweitens dem Kurventeil, der im Bereich einer Reaktion (Peak) interpoliert
wird und der die Messkurve vor und nach dem Peak so verbindet, als wire keine
Reaktionswirme freigesetzt worden. Bei Verwendung von Proben- und Vergleichs-
probensubstanzen aus einem inerten Material wie Al,Oy kénnen Aussagen iiber
die Temperaturabhéingigkeit und Konstanz der Geriteeigenschaften in Anwesen-
heit von Probenhéltern und Proben durch den Verlauf der Basislinie im gesamten
Temperaturbereich und ihre Streuung bei Wiederholungsmessungen gemacht wer-
den [81].

5.2.4 Probenvorbereitung

Alle Proben sind in Granulatform vorhanden. Fiir diese Arbeit wird vorausgesetzt,
dass sie homogen in ihrer Struktur sind. Im untersuchten Temperaturbereich sind
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keine Zersetzungsvorginge beobachtet worden. Die festen Granulatkorper (Masse
ca. 30-35 mg) werden mechanisch zerkleinert, um Probenkorper mit einer Mas-
se von 10-15 mg zu erhalten. Diese Probenkorper werden anschliefend in einem
Zylinder mit beweglichem Kolben und Gewicht entweder iiber die Glasiibergang-
stemperatur erwirmt und gepresst oder aufgeschmolzen, damit sie die Form einer
Scheibe mit dem Durchmesser des Tiegels und einer Hohe von ca. 1-2 mm anneh-
men. Das Einschmelzen der Probenkorper vor dem Verschlielen der Probenbehélter
(Tiegel) gewihrleistet eine gute und auf optischem Wege iiberpriifbare Ankopp-
lung der Probenkdrper an die Probenbehilter. Nach dem Einschmelzen wurden die
Behilterunterteile (aus Aluminium, perforiert bei Messungen iiber 200 °C, Volu-
men in Abhéngigkeit der Probe meistens 30 p/) mit Behilteroberteilen (Al, Dicke
0,1 mm) unter Verwendung einer Verschlusspresse kalt verschweif}t.
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Abbildung 5.1: Probenvorbereitungssatz zum Erstellen von Proben gleicher Geometrie
mit guter Kontaktfliche

Behélterunterteil, Behélteroberteil, verschlossene Probe und der beim Kaltverschwei-
Ben abgescherte Al-Ring werden je fiinf mal gewogen und anschliefflend die empiri-
sche Standardabweichung berechnet. Als Messwert wird der Mittelwert dieser Mes-
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sungen genommen. Bei den Messungen in Rostock wurden oft Tiegel verwendet,
bei denen kein Ring abgeschert wurde und dadurch die Unterschiede zwischen den
Proben- und Referenzmessbehélter leichter zu minimieren waren.

5.2.5 Durchfithrung einer Probenmessung

Unter Probenmessung wird das Einbringen des Probenbehilters mit Probenkorper
und des Referenzbehélters in die jeweiligen Messsysteme und die Durchfiihrung der
Probenmessung mit dem Temperaturprogramm der Nulllinienmessung verstanden.
Die Ofentemperatur steigt wihrend eines Heizlaufs linear mit der Zeit. Da die
Wirme eine gewisse Zeit bendétigt, um vom Ofen iiber die wirmeleitende Scheibe
an die Probe und die Vergleichsprobe zu gelangen, sind deren Temperaturen im
dynamischen Betriebszustand niedriger als die Ofentemperatur. Die Differenz ist
der Heizgeschwindigkeit direkt proportional. Solange in der Probe weder Wirme-
verbrauch noch Wérmeproduktion stattfindet, ist wihrend des Heizens (Kiihlens)
die Temperaturdifferenz zwischen Probe und Referenz konstant und nahezu Null.
Findet in der Probe ein endothermes oder exothermes Ereignis (Phasenumwand-
lung oder chemische Reaktion) statt, entsteht zwischen Probe und Referenzprobe
eine Temperaturdifferenz. Wéahrend des endothermen Schmelzens einer Probe muss
deren Temperatur solange konstant bleiben (2. Hauptsatz der Thermodynamik),
bis die gesamte Probe geschmolzen ist. Da wihrend dieser Zeit die Temperatur
der Referenzsubstanz weiter der des Ofens folgt, nimmt diese linear zu. Nach be-
endetem Schmelzen nimmt diese wieder ab, die Temperatur der Probe néihert sich
asymptotisch (geméf einer Exponentialfunktion) der Temperatur der Referenzsub-
stanz. Naheres iiber die Funktion eines DSC-Geréites und die Auswertung der Mess-
daten ist Kapitel 3 zu entnehmen.

5.2.6 Messsignalauswertung

Wiéhrend der Messsignalauswertung wird mit der gemessenen Differenzleistung
die Wiarmekapazitit der Probe berechnet. Dies erfolgt mit Hilfe der Software des
Gerite-Herstellers und durch eine selbst entwickelte Matlab-Routine. Im Folgenden
werden die einzelnen Schritte der Messsignalauswertung naher erklért.

Die praktische Erfahrung hat gezeigt, dass das Abziehen der Werte der experi-
mentell gewonnenen Nulllinie wihrend der Messung zu einer Erhéhung der Mess-
unsicherheit fiihrt. Deshalb wurde die Nulllinienkorrektur erst bei der Berechnung
der Warmekapazitéit der Probe durchgefiihrt. Die Durchfiihrung einer Messung mit
Saphir als Referenzsubstanz hat sich als notwendig zur Bestimmung der Warme-
kapazitit der Probe erwiesen. Uber die nulllinenkorrigerten Werte des gemessenen
Wiérmestroms wurde der Kristallinitdtsgrad berechnet.
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In dieser Arbeit wurde ein Matlabprogramm zur Berechnung der Basislinienwérme-
kapazitdt mit einem 2- und einem 3-Phasen Modell unter Beriicksichtigung der Tem-
peraturabhingigkeit des Kristallinidtsgrades entwickelt. Diese Temperaturabhéngig-
keit erfolgt nach der von Mathot [10] entwickelten Methode, basierend auf Flichen-
bestimmung durch Extrapolation der Warmekapazitit des Probenmaterials oder
des gemessenen Wirmestroms aus der Schmelze (siehe Kapitel 2.3). In Abb. 5.2
ist die Temperaturabhéngigkeit des Kristallinitédtsgrades einer 120 min bei 200 °C
getemperten PBT-Probe dargestellt.
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Abbildung 5.2: Temperaturabhiingigkeit des Kristallinitdtsgrades einer PBT-Probe
nach 120 min Temperzeit bei 200 °C

Die Bestimmung der Temperaturabhéngigkeit des Kristallinitdtsgrades wird durch
das Vorhandensein von zusédtzlichen Rekristallisations- oder multiplen Schmelz-
peaks erschwert. Der errechnete Kristallisationsgrad nach der oben beschriebenen
Methode folgt in diesem Fall dem Verlauf des Peaks. In dieser Matlab-Auswerte-
routine wird die charakteristische Stufe des Kristallinitéitsgrades beim Schmelzen
bzw. Kristallisieren durch Extrapolation der Warmekapazitdt der Probe vor und
nach dem Peak und Bestimmung des Wendepunkts zwischen den beiden extrapo-
lierten Linien bestimmt.

Das Auswertungsprogramm ist iiber das Institut fiir Thermodynamik zu beziehen.
Es ermdglicht neben der grafischen Darstellung der experimentell gewonnen Ergeb-
nisse den Vergleich mit Literaturwerten der ATHAS-Datenbank. Fiir diese Zwecke
wird eine Interpolation der Warmekapazititswerte der ATHAS-Datenbank, die in
einem Schritt von 10 K aufgelistet sind, zwischen den Temperaturdnderungsschrit-
te des Messprogramms gemacht, .

Ein Teil dieses Programms ist die Berechnung des Anteils der ”starr amorphen
Phase” (sieche Abb. 5.3). Damit kann das Immobilisieren und Mobilisieren dieses
Anteils ndher untersucht werden.
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Abbildung 5.3: Starr amorpher Anteil einer PBT-Probe nach 120 min Temperzeit bei

200 °C

Eingangsdaten fiir die Berechnung sind Werte iiber die Temperaturabhéngigkeit der
Wirmekapazitdat der Probe, moglichst in einem breiten Bereich ab unterhalb der

Glasumwandlungstemperatur bis

Abb. 5.4).
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Abbildung 5.4: Scheinbare spezifische Wirmekapazitéit einer PBT-Probe nach 120 min

Temperzeit bei 200 °C
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Die bestimmten Werte der Warmekapazitdt der Probe unterhalb des Glasiiber-
gangs und in der Schmelze dienen als Maf} fiir die erzielte Messgenauigkeit. Bei
Abweichungen dieser Werte von den Literaturwerten der ATHAS-Datenbank fiir
das untersuchte Material ist die Durchfiihrung einer neuen Messreihe empfehlens-
wert,.

Préazise Messungen sind wichtig fiir die Fehlerreduzierung der Berechnung, da die
Basislinienwédrmekapazitit aus den experimentell gewonnenen Ergebnissen berech-
net wird. Im Folgenden wird auf die Fehlerquellen einer DSC-Messung eingegangen.

5.3 Fehleranalyse

Das Messprinzip der leistungskompensierenden Kalorimeter ist einfach, die appa-
rative Realisierung aufwendig. Da die gesamte Heizleistung fiir das Aufheizen der
Proben, der Behilter und der Auflagen sowie fiir die Warmeverluste zur isope-
ribolen Umgebung von den Auflagenheizungen erbracht wird, miissen die kleinen
Anderungen der Heizleistungsdifferenz, die aus einer Probenreaktion resultieren,
moglichst genau gemessen werden.

Einige der wichtigsten Einflussfaktoren bei der Messung sind die Einwaage der Pro-
be, die Heizrate, Spiilgasart/-strom, die Probenvorbehandlung, die
Start-/Endtemperatur, der Tiegel und die Referenzsubstanz. Im Folgenden wer-
den diese nidher diskutiert.

# FEinwaage: Die Einwaage der Probe und des Tiegels ist von grofler Bedeutung
fiir die Messgenauigkeit. Die maximale Abweichung der Einwaage darf + /-
0,01 mg nach [22] nicht iiberschreiten. Damit sind die, durch die am Institut
vorhandene analytische Waage gewonnenen Werte an der Grenze der vorge-
schriebenen Messgenauigkeit. Die analytische Waage von Sartorius OmnilLab
mit einer Genauigkeit von 0,001 mg iibertrifft die vorgegebenen Anforderun-
gen. Mit dieser Waage lassen sich auch Abweichungen in der Masse der Tiegel
sicher bestimmen und die Unsymmetrie des Messsystems kann somit korri-
giert werden.

# Probenvorbereitung: Durch die Vorbereitung von Proben nach einer bestimm-
ten Probenvorbereitungsroutine wird eine hohere Reproduzierbarkeit der
Messergebnisse gewihrleistet. Einfliisse der mechanischen und thermischen
Vorgeschichte der Proben, so wie der Wasser- und Feuchtigkeitsaufnahme
werden im folgenden Kapitel erldutert. Bis die Wirkung der thermischen und
mechanischen Vorbehandlung der Probe nach dem ersten Aufheizen abge-
klungen ist, kann die durch Massenverluste aufgrund fliichtiger Komponenten
verursachte Anderung der Probenmasse withrend der Messung nicht korrigiert
werden. Um den Einfluss solcher Faktoren zu umgehen, wurden die Proben in
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dieser Arbeit 8 Stunden unter Vakuum getrocknet. Fiir diese Zwecke wurde
folgende Vakuumpumpe verwendet: XDC10 der Firma BOC Eduards.

# Empfindlichkeit des Gerdtes: Vom Gerétehersteller wird die Empfindlichkeit,
das kleinste messbare Signal, vorgegeben. Damit ein Effekt erkennbar ist,
muss das Rauschverhalten des Gerétes bekannt sein. Das Rauschen ist tem-
peraturabhingig. Fiir das DSC 7 liegt der Wert bei 10 pW fiir einen Tem-
peraturbereich oberhalb 250 °C [122]. Fiir Pyris 1 DSC und Diamond DSC
betrigt das Rauschen 1 puW.

# Kalibrierung: Um eine Reproduzierbarkeit der Reaktionsenthalpien um 1 %
zu gewihrleisten, sollten die Stoffwerte der Kalibriersubstanzen mit einer Un-
sicherheit von 0,1 % gemessen werden.

# Spiilgas: Temperaturinderungen im Labor bewirken eine Anderung des Vo-
lumenstroms des Spiilgases, falls keine geeignete Regelung vorliegt. Der Ein-
fluss des Spiilgases ist bei der Bestimmung von Umwandlungstemperaturen
und Enthalpien gering. Bei Messungen zur Bestimmung der Warmekapazitét
der Probe hingegen ist dieser Einfluss bedeutsam und kann bis zu 0,5 % die
Reproduzierbarkeit der Messergebnisse verschlechtern.

Tabelle 5.3: Liste der benutzen Messgerite und deren Genauigkeit

Messgerat Hersteller Genauigkeit

Mettler AT 261 DeltaRange | Mettler Toledo | 0,01 im Lastbereich 0 - 50g
Sartorius OmniLab Sartorius 0,001

DSC7 Perkin Elmer | 10 uW oberhalb 250 °C
Pyris 1 DSC Perkin Elmer | 1 puW

Pyris Diamond DSC Perkin Elmer | 1 uW

STA 449 Jupiter NETZSCH 0,001 g

Die durchgefiihrte Fehleranalyse hat gezeigt, dass die Werte der Reaktionsenthalpi-
en beim Aufheizen im Temperaturbereich von -30 bis 300 °C mit einer Genauigkeit
von ca. 2 % bei Verwendung des DSC 7 und 1 % bei Pyris 1 DSC oder Pyris
Diamond DSC bestimmt worden sind.
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6 Diskussion der Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die wichtigsten Erkenntnisse, die durch die durchgefiihr-
ten Messungen gewonnen worden sind, diskutiert. Im Anhang der vorgelegten Ar-
beit befindet sich zusétzlich eine Auflistung ausgewéhlter Messungen, die einen
guten Ansatzpunkt fiir weitere Forschungsarbeiten darstellen.

6.1 Probenbehandlung

Trotz einigen Normen und Richtlinien so wie Empfehlungen von Geréteherstellern,
existiert keine universelle Losung fiir die Vorbereitung der zu vermessenden Proben.
Besonders Materialien in Granulatform bereiten einige Schwierigkeiten, so auch
die Herstellung einer Probe, die mit einer zylindrischen Form der Abmessungen
2,524,521 mm? (L x B x H) genau den Boden des Tiegels bedeckt. In Kapitel 5.2.4
wurde ein Probenvorbereitungssatz bestehend aus einem Zylinder mit einem be-
weglichen Kolben bereits vorgestellt. Fiir Materialien wie PET, die nicht so schnell
kristallisieren und somit einen gut ausgeprigten Glasiibergang nachweisen, geniigt
ein Erwédrmen bis zu einer Temperatur knapp oberhalb der Glasumwandlungstem-
peratur, um den gewiinschten Probenkérper zu bekommen. Bei anderen Stoffen wie
PBT, POM und Ecoflex ist ein deutliches ” Erweichen” der Probe nicht festzustel-
len. Sie kénnen nicht auf diese Weise verformt werden. Diese Materialien miissen
im Probenvorbereitungssatz aufgeschmolzen werden. Dabei besteht Zersetzungs-
gefahr bei zu langen Haltezeiten im Schmelzbereich, falls keine Schutzatmosphire
vorhanden ist.

6.1.1 Mechanische Vorgeschichte

Die mechanische Vorgeschichte gibt die mechanische Beanspruchung der Probe vor
der Messung wieder. Wihrend eines DSC-Experiments selbst findet keine zusétz-
liche mechanische Beanspruchung statt. In den Arbeiten von Ehrenstein und Mit-
arbeitern [29] sind Einfliisse der mechanischen Préparation von Proben einer Poly-
ethylenplatte beziiglich der Schmelzenthalpie beschrieben. Im Zuge der Probenvor-
bereitung wurde festgestellt, dass eine mechanische Behandlung der Probe einen
grofleren Einfluss auf die kalorischen Eigenschaften von PET-Proben hat als erwar-
tet.

Die Messsignale des ersten Aufheizens einer gequetschten, einer geraspelten und
einer langsgeschnittenen Probe werden miteinander in Abb. 6.1 verglichen. Dabei
wird deutlich, dass die mechanische Behandlung der Probe sich kaum beim Schmel-
zen sondern eher im Glasiibergangsbereich bemerkbar macht. Die geraspelte Probe
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weist eine gute Verteilung im Tiegel auf. In diesem Fall wird die niedrigste Glasiiber-
gangstemperatur detektiert. Der Schmelzpeak ist 3 K niedriger im Vergleich zu an-
deren Proben, die dhnliches Kristallisations- und Schmelzverhalten aufweisen. Die
lingsgeschnittene Probe hat allerdings den héchsten Wert der spezifischen Enthal-
pie beim Rekristallisieren.

Durch Quetschen der Probe entsteht eine gute Auflagefliche, wie es nach [22] em-
pfohlen ist. Allerdings ist dadurch im Glasiibergangsbereich ein Rauschen des Mess-
signals zu beobachten. Das Auftheizen von solchen Proben in einem gedffneten Tiegel
zeigt, dass in diesem Bereich durch ein so genanntes ”Erinnerungsvermogen” die
Probe ihre ursprungliche Form anstrebt bzw. annimmt [123].
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Abbildung 6.1: Vergleich der Messsignale des ersten Aufheizens einer gepressten, einer
geraspelten und einer langsgeschnittenen PET-Probe

6.1.2 Wasseraufnahme

Bei Einwirkung von Wasser oder feuchter Luft nehmen die Polymere Wasser auf,
wobei die aufgenommene Wassermenge stark vom chemischen Aufbau und der Zu-
sammensetzung des Polymers abhéngt [124]Jabarin:87. Die Geschwindigkeit der
Wasseraufnahme ist erheblich vom Verhéltnis Oberfliche zu Volumen des Polymers
abhéingig [125,126]. Daher miissen bei Vergleichsversuchen die Probenabmessungen
genau eingehalten werden. Das gleiche gilt fiir die Beschaffenheit der Oberfliche.
So nehmen durch spanende Bearbeitung entstandene Oberflichen schneller Was-
ser auf als durch Spritzgieflen oder Pressen entstandene, dichte Oberflichen. Mit
steigender Temperatur erhoht sich ebenfalls die Wasseraufnahme. Auch eine schon
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im Probekorper oder Formteil enthaltene Feuchte beeinflusst das weitere Eindrin-
gen von Wasser, so dass der Zustand des Priifobjekts vor der Bestimmung der
Wasseraufnahme festgehalten sein muss, z.B. Anlieferungszustand, Trockenzustand
oder Zustand nach einer bestimmten Lagerung oder Konditionierung [127]. Durch
Aufnahme von Wasser éndern sich die Eigenschaften der Polymere. Im Allgemei-
nen sinken die Festigkeitseigenschaften und die Hérte, wihrend die Zahigkeit meist
steigt. Das Aussehen des Polymers kann durch die Bildung von matten oder milchi-
gen Stellen beeintriachtigt werden. Die elektrischen Isolierungseigenschaften werden
verschlechtert. Nicht zuletzt fiihrt die Wasseraufnahme zu Quellung und damit zur
Massednderung. Durch Herausl6sen von Bestandteilen aus dem Polymer kann es
zum Auftreten von Oberflichenrauhigkeiten und Poren kommen.

Die Wasseraufnahme einer PET-Probe bei 25 °C entspricht ca. 0,5 % ihres Ge-
wichts. Wasser auf der Oberfliche des Probenkorpers tritt besonders beim ersten
Aufheizen der Probe auf. Das Verdampfen des Wassers fiihrt nicht zu zusétzlichen
Peaks im Messsignal fiihrt. Die dadurch entstehende Massednderungen erhohen
die Messungenauigkeit. Die am Anfang der Messung eingegebene Masse der Probe
kann bei der Auswertung mit der Software des Geriteherstellers nicht mehr korri-
giert werden, so dass alle spezifischen Grofien fehlerhaft sind.

In Abb. 6.2 ist das kalorimetrische Verhalten dreier unterschiedlicher, in Bezug auf
die Wasseraufnahme, behandelter Proben dargestellt. Das vom Polymer aufgenom-
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Abbildung 6.2: Erstes Auftheizen von drei PET-Proben mit unterschiedlicher Proben-
vorbereitung: Lagerung 7 Tage in Wasser, 7 Tage an der Luft und 10 Stunden im Vakuum
bei 90 °C getrocknet
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mene Wasser hat einen Einfluss auf den Glasiibergang, der zu tieferen Temperatu-
ren verschoben wird, vor allem aber auf die Rekristallisation der Probe. Die Form
des Rekristallisationspeaks dndert sich. Der Peak wird breiter und die Phase des
Kristallwachstums und der Perfektionierung ist besser ausgeprigt. Der in Abb. 6.2
gezeigte Trend wurde durch Vergleichsmessungen mit Proben, die unterschiedlich
lange mit Wasser in Kontakt waren ndher untersucht. Die Ergebnisse dieser Mes-
sungen sind in Abb. 6.3 dargestellt.
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Abbildung 6.3: Erstes Autheizen von drei PET-Proben mit unterschiedlicher Proben-
vorbereitung: Lagerung 2, 3 und 6 Tage in Wasser bei Raumtemperatur; Gerdt Perkin
Elmer Pyris 1 DSC; 5, = 10 K/min

In dieser Studie wurde teilweise auf die Berechnung der scheinbaren spezifischen
Wairmekapazitéit verzichtet, weil das Interesse auf die Bestimmung der Umwand-
lungstemperaturen und -enthalpien gerichtet war. Im Anhang der vorgelegten Ar-
beit sind weitere Messungen zu diesem Thema aufgelistet. Wie stark der Einfluss
von Wasser auf das kalorische Verhalten von PET ist, zeigt Abb. 6.4. Diese Pro-
be wurde nach zwei Tagen in Wasser vermessen. Vor dem Verschliessen im Tiegel
wurde das Material nur mit Filterpapier getrocknet. Das nah an der Probeno-
berfliche vorhandene Wasser verursacht einen kleinen exothermen Peak bei ca.
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Tabelle 6.1: Auswertung der Messsignale der PET-Proben nach unterschiedlich
langer Wasseraufnahme

Dauer der Wassergehalt, | T,, | Acy(T,), | Tpm rekrs | Dhrekrs
Wasseraufnahme [%] [°C] | [J/(9K)] [°C] [J/g]
8 Tage 0,69 64,5 | 0,297 1165 .32
6 Tage 0,71 673 | 0,276 116,9 236
3 Tage 0,63 66,9 0,311 117,8 -44
9 Tage 0,54 67,0 | 0,291 118,9 42

105 °C. Ein zweites Aufheizen dieser Probe nach Abkiihlen mit 50 K /min weist
einen um 12 °C hohergelegenen Glasiibergang. Die Hohe der Glasiibergangsstufe
ist in diesem Fall kein Maf} fiir den Einfluss der Wasseraufnahme, da die gewéhlte
Abkiihlgeschwindigkeit nicht grofi genug ist um ein fast 100 %-ig amorphes Materi-
al entstehen zu lassen. Mit den konventionellen Geréten ist so eine Abkiihlung zur
Zeit noch nicht moglich.
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Abbildung 6.4: 1. und 2. Aufheizen einer PET-Probe, die 7 Tage in Wasser bei Raum-
temperatur gelagert wurde
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Trotz des erhohten Kristallinitdtsgrades beim zweiten Aufheizen der Probe, wird
eine hohere Glasiibergangsstufe detektiert als beim ersten Autheizen der Probe.
Durch einen Vergleich der Rekristallisations- und Schmelzenthalpien beider Auf-
heizvorgénge wird deutlich, dass durch die Wasseraufnahme die Rekristallisation
gefordert wurde.

Die Wasseraufnahme ist einer der wichtigen Faktoren, die zur Alterung des Mate-
rials fiihren. Wissenschaftliche Studien dauern hiufig Jahre und es werden hiufig
nicht die notwendigen Mafinahmen getroffen, um diesen Prozess zu verlangsamen.
Das folgende Kapitel 6.1.3 befasst sich deshalb mit der Fragestellung, was fiir kalo-
rische Eigenschaften von einem Polymer zu erwarten sind, das vor iiber fiinf Jahren
hergestellt worden ist und keine gesonderte Lagerung erfahren hat.

6.1.3 Alterung am Beispiel von PET

Die im Laufe der Zeit in einem Material irreversibel ablaufenden chemischen und
physikalischen Vorginge werden als Alterung bezeichnet. Es wird zwischen inne-
rer und Aduflerer Alterung unterschieden. Die innere Alterung, wie Abbau von Ei-
genspannungen, Nachkristallisation, Phasentrennung bei Mehrstoffsystemen, oder
Weichmacherwanderung, sind auf thermodynamische, instabile Zustinde im Poly-
mer zuriickzufithren. Die duflere Alterung, wie Spannungsrissbildung, Ermiidungs-
risse, thermooxidativer Abbau oder Quellung beruht auf physikalischen oder che-
mischen Einwirkungen der Umgebung auf den Kunststoff. Die Alterung wird unter
Anderem nach chemischen oder physikalischen Vorgéngen unterschieden. Ursachen,
wie erhthte Temperatur verursachen physikalische Effekte (Nachkristallisation) und
chemische Effekte (Kettenspaltung) [128,129]. Physikalische Alterung kann durch
Verdampfen oder Austreten fliichtiger Bestandteile und durch die Wasseraufnah-
me oder Quellung erfolgen. Nach [29,130] erfolgt die chemische Alterung meistens
durch die Einwirkung von Warme, allein oder mit Sauerstoff, durch aggressive Che-
mikalien und Strahlung, (insbesondere UV-Strahlen), indem die chemische Struktur
des Polymers verdndert wird.

Es wird beobachtet, dass die Schmelzenthalpie der ”alten” Probe einen hoheren
Wert als bei der "neuen” Probe aufweist. Diese experimentell gewonnenen Ergeb-
nisse stimmen mit den Erkenntnissen der von Canadas und Mitarbeitern durch-
gefithrten Studie zur physikalischen Alterung von PET [131] iiberein. Wihrend der
Lagerung der Probe hat Nachkristallisation bei Raumtemperatur stattgefunden.
Eine weitere Untersuchung zur Bestimmung des Wassergehaltes der Probe hat ge-
zeigt, dass die Proben einen Massenverlust in Folge der Trocknung um 0,78 % bei
7altem” Granulat bis zu 0,35 % bei "neuem” aufweisen.



90 6 Diskussion der Ergebnisse

Tabelle 6.2: Auswertung der Messsignale einer PET-Probe aus ”altem” und "neu-
em” Granulat

Probenvorbereitung | ”alte” PET-Probe | "neue” PET-Probe
Glasiibergang, °C 80,3 81,404
Rekristallisation

Onsettemperatur, °C 121,42 142,12
Peaktemperatur, °C 126,43 148,20
Enthalpie, J/(gK) -26,43 -28,70
Schmelzen

Onsettemperatur, °C 245,75 243,24
Peaktemperatur, °C 2599 264,60
Enthalpie, J/(gK) 47,87 38,014

6.2 Tempern

Temperversuche ermdoglichen einen Einblick in die Morphologie der untersuchten
Materialien. Durch die Wahl der Tempertemperatur und Temperzeit werden un-
terschiedliche Stufen des mehrstufigen Prozesses der Kristallisation gefordert oder
unterdriickt. Es werden mehr oder weniger stabile Kristalle gebildet oder vernich-
tet. Das Messsignal eines Standard-DSC-Experiments entspricht einer Summe von
gleichzeitig ablaufenden Vorgéngen. Die Temperexperimente ermoglichen eine teil-
weise Separation dieser Einflussfaktoren.

Weil Nachkristallisation auch bei tieferen Temperaturen moglich ist, wie die Alte-
rungsversuche im vorherigen Kapitel gezeigt haben, wurden Proben auch bei Tem-
peraturen nah am Glasiibergang getempert. Die Disskussion der Ergebnisse solcher
Messungen wurde in zwei Kapitel geteilt, in Abhangigkeit deren Einflusses auf den
Glasiibergang oder auf das Schmelzen der untersuchten Materialien.

In der Literatur sind einige Vertffentlichungen auf dem Gebiet des Temperns zu
finden [15], trotzdem sind sie weiterhin von Interesse, weil sie das Erforschen teil-
kristalliner Materialien vorantreiben. Durch solche Messungen werden Informatio-
nen iiber die Kinetik von Kristallisatons- und Schmelzvorgéngen gewonnen, die das
Erstellen und Erweitern von Modellen ermdoglichen.
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6.2.1 Einfluss des Temperns auf den Glasiibergang

Um den Einfluss von Tempervorgingen im Glasiibergangsbereich zu bestimmen
sind am besten temperaturmodulierte Messungen geeignet. Diese Messungen, wie
bereits in Kapitel 3.2 erklért, erméglichen die Trennung von frequenzunabhéngigen
und frequenzabhéngigen Prozessen. Dadurch konnen auch Informationen gewon-
nen werden, wann der starr amorphe Anteil mobilisiert und immobilisiert wird
[11,55,67,73,87,132]. Gut geeignet sind auch Untersuchungen mittels Dynamisch-
Mechanischer Analyse, weil im Glasiibergangsbereich die ”kleinen” Anderungen in
den kalorischen Eigenschaften der Polymere ”grofie” Anderungen der mechanischen
Eigenschaften verursachen [110,133].

Temperaturmodulierte Messungen im Glasiibergangsbereich sind nach dem Tem-
pern bei Temperaturen von 70 bis 190 °C fiir PBT in Abb. 6.5 dargestellt [134].
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Abbildung 6.5: TMDSC-Messung im Glasiibergangsbereich einer PBT-Probe nach 30
min Temperzeit bei unterschiedlichen Temperaturen

Trotz der guten Ubereinstimmung der experimentell gewonnen Ergebnisse mit den
Literaturwerten und dem breiten Bereich der Tempertemperaturen ist kein Un-
terschied im kalorischen Verhalten der Probe am Glasiibergang festzustellen. Der
Grund hierfiir ist im hohen Kristallinitdtsgrad der Probe zu suchen. PBT kristalli-
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siert schnell, selbst wenn die Kiihlkopftemperatur des Kalorimeters -90 °C betrigt
und die Abkiihlgeschwindigkeit nicht hoch genug ist, um in den Proben den Anteil
der amorphen Phase, die am Glasiibergang teilnimmt, zu erhéhen [135].

In Abb. 6.6 sind die Ergebnisse einer analogen Messreihe durchgefiihrt mit PET
dargestellt [123]. Durch das schnelle Abkiihlen, mit gleichzeitiger Erhéhung des
amorphen Anteils, steigt die Héhe der Glasiibergangsstufe und die Glasiibergang-
stemperatur wird erhéht. Ahnliche Ergebnisse zeigen durchgefiihrte Studien von
Schick und Mitarbeitern [23, 113,115, 136]. Diese Studien enthalten auch Werte,
gewonnen durch spektroskopische Untersuchungen {iber die Dicke der einzelnen
Schichten der Lamellen. Anhand dieser zusétzlichen Informationen lésst sich die
Morphologie nach dem, im theoretischen Teil dieser Arbeit vorgestellten, 3-Phasen-
Modell berechnen.
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Abbildung 6.6: TMDSC-Messung im Glasiibergangsbereich einer PET-Probe nach einer
Temperzeit von 30 min bei 140 °C, 160 °C und 200 °C, Ar=1 K, ¢,=186 s

6.2.2 Einfluss des Temperns auf das Schmelzverhalten

Eine Abkiihlung der Probe auf Raumtemperatur ist nach dem Tempern bei hohen
Temperaturen nicht uneingeschrinkt empfehlenswert, da sich die eingeprégte ther-
mische Vorgeschichte der Probe verédndern kann. Abb. 6.7 zeigt das Autheizen einer
PBT-Probe.
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Abbildung 6.7: Scheinbare spezifische Warmekapazitit einer PBT-Probe beim ersten
Aufheizen

Im Unterschied zu PET findet in diesem Fall keine Rekristallisation bei tieferen
Temperaturen statt. Im Temperaturbereich vor dem Schmelzen ist eine Rekristalli-
sation zu beobachten, die die Auswertung des Schmelzpeaks erschwert. Dabei stellt
sich die Frage, ist dieser metastabile Bereich durch die thermische Beanspruchung
des Materials zu anderen Temperaturen zu verschieben oder sogar ganz zu umge-
hen? Um diese Frage zu beantworten wurde eine Messreihe von Temperversuchen

gestartet, die nach folgendem Schema der Temperaturdnderung durchgefiihrt wur-
de:

1. Nach dem Tempern, bei ausgewihlter Temperatur, wurde die Probe auf Raum-
temperatur abgekiihlt und im Anschluss daran aufgeschmolzen. Dies ermoglicht
eine Auswertung des Glasiibergangs, die Bestimmung des Anteils der starr
amorphen Phase und die Anwendung eines 3-Phasen-Modells zur Bestim-
mung der Basislinienwirmekapaziéit der Probe.

2. Eine unter gleichen Bedingungen wie in 1. beschriebene, abgekiihlte Probe
wird aufgeheizt, danach getempert und anschliefend bis zum Aufschmelzen
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erwarmt. Diese Messroutine ermdoglicht das Aufschmelzen von noch nicht per-
fekten Kristallen.

3. In diesem Zusammenhang stellt sich die Frage, was wiirde mit der Probe pas-
sieren, wenn das Tempern beim Abkiihlen stattfindet und dabei die Probe
nicht bis auf Raumtemperatur abgekiihlt wird? Das darauf folgende Auf-
schmelzen der Probe wiirde diesen unstabilen Zustand, bei dem Kristalle ent-
stehen und auch verschwinden, am wenigsten beeinflussen.

In Abb. 6.8 ist eine Messung dieser Reihe dargestellt. Die Wahl der Temperzeit
erfolgte nach Empfehlung von [15]. Diese Zeit war aber nicht lange genug, um
einen Einfluss auf die Rekristallisation der Probe vor dem Schmelzen zu haben.
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Abbildung 6.8: Scheinbare spezifische Wirmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 30 min bei 70 °C

Das Tempern bei 70 °C, nach dem oben beschriebenen Muster, hat keine Verdnde-
rungen im Verlauf der Aufheizkurve verursacht. Die Berechnung der Basislinien-
warmekapazitit nach dem 2- und 3-Phasen Modell wurde unter Beriicksichtigung
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der Temperaturdnderung des Kristallinititsgrades der Probe durchgefiihrt. Die
Werte fiir die Anteile der kristallinen Phase sind durch Extrapolation der spezifi-
schen Enthalpie der Schmelze gewonnen worden. Im Vergleich zu der Messung, dar-
gestellt in Abb. 6.7, sind keine Unterschiede am amorphen Anteil bei der Glasiiber-
gangstemperatur festzustellen (x; = 0,27). Die Unterschiede in der Glasstufe sind
wegen der unterschiedlichen thermischen Vorgeschichte der Proben entstanden. Ei-
ne Relaxation hat aufgrund des grofien Unterschiedes zwischen der Kiihl- und Heiz-
rate stattgefunden.

In Abb. 6.9 ist das Autheizen iiber 30 Minuten bei 130 °C einer getemperten Probe
gezeigt. Bislang entstanden wihrend diesen Temperversuchen im niedrigen Tem-
peraturbereich keine Temperpeaks. Wahrend dieser Temperversuchen, jeweils mit
einem Temperaturabstand von 10 K durchgefiihrt, tritt das erste Mal ein Temper-
peak auf. Temperpeaks sind in diverser Literatur beschrieben [29,137-139] [140]Rig-
hetti:99. Sie entstehen normalerweise in Abhéngigkeit des untersuchten Stoffes 15
bis 25 K oberhalb der Tempertemperatur, wegen des Aufschmelzens der beim Tem-
pern gewachsenen perfekten Kristalle.
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Abbildung 6.9: Scheinbare spezifische Wirmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 30 min bei 130 °C
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Im Unterschied zu Abb. 6.9 ist in Abb. 6.10 die Schmelzenthalpie des Temperpeaks
grofler geworden. Es sind dabei erste Unterschiede im kalorischen Verhalten der
Probe in Abhéngigkeit der unterschiedlichen thermischen Beanspruchung zu sehen.
Der Kristallinitdtsgrad der bis zur Raumtemperatur abgekiihlten Probe ist hoher
als der der Proben, die mit den anderen beiden Temperaturprogrammen vermessen
worden sind.

Der Schmelzbereich kann bei dieser Art von Messung in drei Bereiche unterteilt
werden: im ersten Bereich von 140 °C bis 190 °C erfolgt ein Aufschmelzen der
Kristalle, so dass die Temperaturdnderung der Wéarmekapazitdt nahezu konstant
ist. Die Breite dieses Bereiches hingt von der Tempertemperatur ab und wird bei
190 °C kaum erkennbar (siehe Abb. 6.11). Im zweiten Bereich erfolgt eine Rekris-
tallisation, die mit der Zunahme der Tempertemperatur weniger ausgeprigt wird.
Im dritten Bereich erfolgt das Aufschmelzen des Materials. Dieses komplizierte Ver-
halten erlaubt nicht die Charakterisierung der detektierten Peaks durch die Peak-
Onset-Temperatur, deshalb wird in dieser Arbeit bei der Beschreibung der oben
erwiahnten Vorginge die Peak-Maximum-Temperatur herangezogen.
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Abbildung 6.10: Scheinbare spezifische Wirmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 30 min bei 150 °C
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Wegen der komplizierten Erstellung einer Basislinie im Schmelzbereich ist die Be-
rechnung der Peakfliche zur Bestimmung von Umwandlungsenthalpien problema-
tisch. Diese Basislinie spielt keine grofie Rolle bei der Berechnung des Kristalli-
nitdtsgrades in Abhingigkeit der Temperatur. Das wird anhand der mit einem 2-
Phasen Modell berechneten Werte fiir die Basislinienwiarmekapazitit deutlich. Auf
eine Berechnung der Basislinienwirmekapazitdt im Schmelzbereich wurde wegen
der Ungenauigkeit der Bestimmung der starr amorphen Phase verzichtet. Es wur-
de die Annahme getroffen, dass, falls die Basislinienwérmekapazitéit des 3-Phasen
mit der des 2-Phasen Modells iibereinstimmt, keine ”starr amorphe Phase” mehr
vorhanden ist und dementsprechend das 2-Phasen Modell ausreicht, um die Basis-
linienwédrmekapazitit der Probe anzugeben.

In Abb. 6.11 ist das kalorische Verhalten einer PBT-Probe, die bei 190 °C getem-
pert wurde, dargestellt. Bei den mit 130 °C und 150 °C getemperten Proben waren
keine groflen Unterschiede im Anteil der festen Phase nach dem 3-Phasen Modell
festzustellen. Dieser Anteil ist in diesem Fall von 0,75 auf 0,77 angestiegen bei einer
Erhohung des Kristallinititsgrades von 40 % auf 43 %.
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Abbildung 6.11: Scheinbare spezifische Wérmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 30 min bei 190 °C
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Die Glasiibergangstemperatur unterscheidet sich nur um 1 K. Sie ist von 41 °C auf
40 °C gesunken. Dieser Unterschied liegt im Rahmen der Ungenauigkeit der Be-
stimmung der Glasumwandlungstemperatur, so dass diesem Ergebnis kein Trend
nachzuweisen ist. Interessant ist der Unterschied beim Aufschmelzen von Kristallen,
die nach dem Tempern im Aufheizmodus entstanden sind, im Vergleich zu denen,
die nach dem Abkiihlen aus der Schmelze getempert worden sind und gleich im
Anschluss aufgeschmolzen wurden. Es ist zu erwarten, dass das Abkiihlen solcher
Proben mit einer Nachkristallisation verbunden ist. Das kommt beim Vergleich
der beiden Schmelzkurven zum Ausdruck. Aufgrund der oben beschriebenen Tei-
lung des Schmelzgebietes in drei Bereiche, ist festzustellen, dass der erste Bereich
nur durch den Temperpeak reprisentiert ist, der Zweite anstatt Rekristallisati-
on ein Schmelzverhalten wiedergibt und der Dritte durch einen schmalen und um
1,5 J/(gK) hoheren Doppel-Schmelzpeak repriisentiert wird.
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Abbildung 6.12: Scheinbare spezifische Warmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 120 min bei 190 °C

Ein ”typisches” Rekristallisationsverhalten weist die Probe auf, die beim Aufheizen
nach einer Kiithlung mit 200 K/min getempert worden ist. Dieses Verhalten lasst
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sich durch die Entstehung instabiler und metastabiler Kristalle erklidren, die nach
einer Erhohung der Temperatur um 5 K aufschmelzen und dadurch eine Rekristal-
lisation begiinstigen.

In Abb. 6.12 ist die spezifische Wiarmekapazitit einer bei 190 °C120 Minuten lang
getemperten PBT-Probe dargestellt. Der schon beschriebene Trend im Schmelz-
bereich ist ebenfalls vorhanden. Die Rekristallisation iiber eine deutliche Teilung
des Schmelzpeaks zu beobachten. Abb. 6.13 ist eine Zusammenstellung der experi-
mentell gewonnen Ergebnisse im Schmelzbereich zu entnehmen.

Mit Erhohung der Temperzeit steigt die Peakmaximumtemperatur um 2 K. Die
Temperpeaks verschieben sich um 20 K zu héheren Temperaturen, im Vergleich
zu Experimenten bei niedrigen Tempertemperaturen. Um dieses Verhalten néher
zu Beschreiben wurde eine Messreihe gestartet, bei der nach einer Kiihlung mit
50 K /min die Proben beim Aufheizen nur 2 Minuten getempert wurden. In diesem
Fall sind Unterschiede im kalorischen Verhalten wieder erst wieder bei 150 °C festzu-
stellen. Gleich nach dem Starten des Aufheizvorganges schmelzen die neu gebildeten
Kristalle. Besonders stark ist das nach dem Tempern bei 200 °C ausgeprégt.
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Abbildung 6.13: Scheinbare spezifische Wirmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 30 und 120 min bei 190 °C
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Abbildung 6.14: Scheinbare spezifische Wirmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 2 min bei unterschiedlichen Temperaturen

Ahnliche Experimente wurden mit PET durchgefiihrt. PET kristallisiert nicht so
schnell [24,56,141,142], weil seine Monomereinheit kiirzer ist als die des PBT. Dieses
Verhalten bereitet Schwierigkeiten bei der Modellierung der spezifischen Wirme-
kapazitit. Kurz nach dem Glasiibergang erfolgt eine Rekristallisation, dadurch ist
eine Bestimmung des starr amorphen Anteils im Glasiibergangsbereich, die zur
Anwendung des 3-Phasen Modells notwendig ist, nicht mehr aktuell. Der Tempe-
raturbereich nach der Rekristallisation ist ebenfalls metastabil. Kristalle werden
gebildet und schmelzen gleich auf, so dass das durch das DSC gewonnene Mess-
signal nicht eindeutig zu interpertieren ist. Einen Ausweg bietet die Anwendung
von langen Kristallisationszeiten bei isothermen Bedingungen, Tempern oder die
Durchfithrung von TMDS Experimenten [143,144].

PET ist gut untersuchter Stoff. In der Literatur ist eine Reihe von Veroffentlichun-
gen zu finden, die das kalorische Verhalten und die Struktur dieses Polymers behan-
deln. Medellin-Rodriguez und Mitarbeiter z.B. haben mikroskopische Aufnahmen
von unter isothermen Bedingungen bei 200 °C und 243 °C kristallisierten PET-
Proben verdffentlicht, welche die Mikrokinetik der isothermen Kristallisation und
die Verteilung der Sphirolithe gut wiedergeben [145]. Mikroskopische Untersuchun-
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Abbildung 6.15: Spezifische Warmekapazitit einer PET-Probe nach einer Temperzeit
von 120 min bei unterschiedlichen Temperaturen: 120 °C, 140 °C, 160 °C, 180 °C, 230 °C,
Ar=1K, t,=186 , fp=10 K/min

gen sind in der Arbeit von Sauer et al. zur Rekristallisation und Morphologie von
Polyestern enthalten [146,147]. In Arbeiten von Mathot [148], Pijpers et al. [149]
und Minakov et al. [144] ist die Reorganisaton beim Aufschmelzen und Aufheizen
von PET mit hohen Heizraten dargestellt.

In Abb. 6.15 ist die berechnete Wirmekapazitit von PET nach TMDS Experi-
menten im Temperaturbereich von 30 °C bis 275 °C dargestellt. Die Dauer eines
solchen Experiments ist Grund dafiir, dass im Schmelzbereich grofle Unterschiede
zwischen den Literatur- und den experimentell gewonnenen Werten der Warmeka-
pazitit entstehen. Charakteristisch fiir diese Messungen ist eine niedrigere Wirme-
kapazitit des Feststoffes. Die Abwesenheit eines Rekristallisationspeaks ermoglicht
die Anwendung eines 3-Phasen Modells zur Bestimmung der Basislinienwirmeka-
pazitit der Probe.
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6.3 Isotherme Kristallisation

Erkenntnisse iiber isotherme Kristallisation geben nicht nur wichtige Informatio-
nen iiber das Kristallisationsverhalten des untersuchten Stoffes, sondern tragen
auch dazu bei, die Mechanismen des Kristallisationsvorganges besser zu verste-
hen [55,72,87,115,150,151]. Im Unterschied zur dynamischen Kristallisation, die
wahrend des Abkiihlvorganges eines Temperaturprogramms stattfindet, wird die
Probe bei einer isothermen Kristallisation so schnell abgekiihlt, dass die ersten
Kristalle erst beim Erreichen der erwiinschten Kristallisationstemperatur entstehen.
Dieses Verfahren stofit oft an physikalische Grenzen: einerseits gibt es Materialien,
die schnell kristallisieren, andererseits ist die am Gerét angebrachte Kiihlung oft
nicht im Stande so hohe Kiihlraten zu erzielen, dass trotz der Verschiebung des
Kristallisationsbeginns zu tieferen Temperaturen, bei hohen Kiihlraten keine Kris-
tallisation stattfindet. Im isothermen Verlauf eines Temperaturprogramms wird bei
langen Haltezeiten die Nulllinie durch das Geréterauschen deformiert, so dass die
Kristallisationsenthalpie sehr langsamer Kristallisationsvorgénge im Wiarmestrom-
Zeit-Diagramm schwer abzulesen ist. Um diese Ungenauigkeiten zu umgehen, wurde
die Kristallinitdt anhand des Schmelzpeaks der Probe nach dem Aufheizen der Tem-
peratur der isothermen Kristallisation mit der Standardheizrate von 10 K/min be-
rechnet.
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Abbildung 6.16: Experimentelle Schmelzkurven fiir POM nach einer isothermen
Kristallisation bei 156 °C nach unterschiedlichen Kristallisationszeiten, Probenmasse:
13.896 myg
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In Abb. 6.16 und Abb. 6.17 sind die Ergebnisse zweier Messungen zur Bestimmung
der Kristallinitdt nach isothermer Kristallisation bei 156 °C und 159 °C darge-
stellt.

Bei 159 °C kristallisiert POM langsamer (Abb. 6.17), als bei niedrigeren Tempera-
turen (Abb. 6.16). Deshalb werden bei 159 °C Messungen mit Kristallisationszei-
ten von 2 h bis 32 h durchgefiihrt. Nach der isothermen Kristallisation (bei dieser
bestimmten Kristallisationstemperatur) werden die Proben wieder mit 10 K/min
bis 180 °C aufgeheizt, um den entsprechenden Kristallinitéitsgrad bestimmen zu
kénnen.
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Abbildung 6.17: Experimentelle Schmelzkurven fiir POM nach einer isothermen
Kristallisation bei 159 °C nach unterschiedlichen Kristallisationszeiten, Probenmasse:
13.896 myg

In Abb. 6.18 und 6.19 ist die Abhéngigkeit des Kristallinitédtsgrades von der Zeit
aufgetragen. Bei kurzen Haltezeiten und besonders bei der héheren Temperatur
wird keine Kristallisation beobachtet, aber mit Verldngerung der Kristallisations-
zeit erhoht sich der Kristallinitdtsgrad sprunghaft. Das geschieht bis ein bestimmter
Kristallinitdtsgrad erreicht ist, welcher der Kristallisationskapazitit des teilkristal-
linen Polymers entspricht.
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Abbildung 6.18: Abhingigkeit des Kristallinitéitsgrades von der Zeit nach
isothermer Kristallisation von POM bei 156 °C
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Abbildung 6.19: Experimentelle Schmelzkurven fiir POM nach einer isothermen Kri-
stallisation bei 159 °C nach unterschiedlichen Kristallisationszeiten, Probenmasse:
13,896 myg

Der maximale Kristallinitdtsgrad, der nach isothermer Kristallisation bei 156 °C er-
reichbar ist, liegt bei 29 %. Diese Messungen zeigen, dass fiir POM der maximale
Kristallinitdtsgrad nach isothermer Kristallisation bei 159 °C fiir 32 h 28 % be-
tragt. Wenn die Temperatur mehr als 32 h auf 159 °C gehalten wird, bleibt der
Kristallinitatsgrad konstant. Grund dafiir sind reversible Kristallinitdtsgradinde-
rungen durch An- und Ablagerungsprozesse von Kettensegmenten am Kristall, die
im Exzessanteil der Warmekapazitiat beinhaltet sind. Dieser Anteil ist als Differenz
zwischen der gemessenen dynamischen Wiarmekapazitit und der Basislinienwirme-
kapazitdt nach dem in dieser Arbeit verwendeten 3-Phasen-Modell zu errechnen.
Dieses Modell beriicksichtigt das Auftreten von starr amorphen Bereichen ober-
halb der Glasiibergangstemperatur. Es wird diesbeziiglich auch das Mobilisieren
der starr amorphen Bereiche untersucht.
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6.4 Das kalorische Verhalten von Ecoflex

Ecoflex (Poly(oxybutylen-co-oxyadipoyl-co-oxytherephthaloyl)) wird seit Anfang
1998 von der BASF AG vermarktet. Es handelt sich hierbei um einen Copolyester-
typ, der durch seine gute biologische Abbaubarkeit charakterisiert ist [152,153]. Er
wird unter Anderem aus Adipinsdure und PBT hergestellt, wobei der PBT-Anteil
bis zu 30 Gewichts-% betrigt. In der Literatur sind nur wenige Verdffentlichungen
tiber Ecoflex zu finden [152-154]. Seine Zusammensetzung und die zukunftstrichti-
gen Anwendungsgebiete haben die folgende Untersuchung angeregt. Die Ungewiss-
heit iiber die genaue Zusammensetzung des Materials erschwert die Interpretation
der experimentell gewonnen Ergebnisse.

Nach der Betrachtung der Ausgangsstoffe zur Herstellung des Copolyesters, ist Fol-
gendes festzustellen: die Adipinsdure wird bei der Polymerherstellung oft als Weich-
macher verwendet. Sie erhoht die Molekularbeweglichkeit und verursacht niedrigere
Glasumwandlungs- und Schmelztemperaturen. Die Differenz zwischen der Schmelz-
temperatur des reinen Polymers und des mit Adipinsédure versetzten Polymers ist
geringer als die Differenz zwischen den jeweiligen Glasumwandlungstemperaturen.
In Abb. 6.20 ist das erste Auftheizen einer Probe aus Ecoflex dargestellt. Ein Ver-
gleich zu folgenden Aufheizvorgidngen bei der gleichen Probe zeigt, dass wihrend
der ersten thermischen Behandlung des Materials strukturelle Umwandlungen irre-
versibler Natur stattfinden, die aber nicht zur Zersetzung in der Probe fiihren, wie
die Ubereinstimmung im kalorischen Verhalten des Stoffes im Schmelzbereich nach-
weist. Ebenfalls in Abb. 6.20 enthalten sind experimentelle Ergebnisse beziiglich des
Einflusses des Temperns im Schmelzbereich. Ein Temperpeak entsteht in diesem
Fall bei einer gegeniiber der Tempertemperatur um 10 K erhéhten Temperatur.
Unterschiede in der Temperzeit von 60 Minuten zeigen sich durch einen breiten
Schmelzpeak, erstreckt {iber den ganzen Temperaturbereich, beginnend ab Raum-
temperatur bis zum Aufschmelzen der Probe bei 111 °C.

Nach diesen Messungen ist ein Glasiibergang bei -35 °C zu erwarten. Die Hohe der
Glasiibergangsstufe betriagt 0,196 .J/(g/K). Messungen bei niedrigeren Temperatu-
ren waren nicht moglich, so dass weiterer Forschungsbedarf zur genauen Bestim-
mung der Wiarmekapazitit des erstarrten Materials besteht.

Ecoflex weist niedrigere Werte der Warmekapazitit im Vergleich zum untersuchten
Polyester auf. Die wenigen nicht so gut ausgeprigten Peaks bereiten Schwierigkei-
ten bei der Bestimmung der Schmelzenthalpie einer zu 100 % kristallisierten Probe
und somit der Kristallinitdt der vermessenen Probe.
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6.5 Gruppenbeitragsmethode zur Wiarmekapazi-
tdtsbestimmung

Im Folgenden wird mittels der Gruppenbeitragsmethode die Warmekapazitit, der
in dieser Arbeit untersuchten Materialien (PBT, POM und Ecoflex), bei 25 °C be-
rechnet. Danach wird die Temperaturabhingigkeit der Wirmekapazitit bestimmt.
(PET siehe Kapitel 4.3).

Wirmekapazitit von PBT

Die Monomereinheit eines Makromolekiils aus Polybutylenterephthalat ist:

Die daraus resultierenden Gruppen und deren Beitrige zur Berechnung der mo-
laren Wérmekapazitéit dieses Polymers sind in Tabelle 6.3 aufgelistet. Bei einem
Kristallinitdtsgrad von 42 % kann die molare Warmekapazitit der Probe nach Glei-
chung (6.1) berechnet werden.

) PT(298) = 0,42 % 272,2 + (1 — 0,42) = 364, 7 = 325,85 J/(molK) (6.1)
Die spezifische Wiarmekapazitiat der Probe ist dann:
) PT(298) /Mppr = 325,85/220,22 = 1,48 J/(gK) (6.2)
Die Temperaturabhingigkeit der Warmekapazitét ist gegeben mit:

¢ (T) = ¢(298)[1 + 3% 10 (T — 298)] = ¢;(298)[0,106 4 3 + 10~ °T] (6.3)

A (T) = ¢ (298)[1 + 1,2 % 10%(T — 298)] = ¢} (298)[0,64 + 1,2« 10°T]  (6.4)

P

Die gemessene Wirmekapazitit bei 25 °C entspricht 1,22 J/(gK). Diese Methode
ist fiir PBT nicht geeignet. Es empfiehlt sich die Vorgehensweise von Wunderlich
und Mitarbeitern zu folgen. Eine Ubersicht iiber den Ansatz von Tarasov zur Be-
rechnung von Wirmekapazititen geben [76,155].
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Tabelle 6.3: Gruppenbeitrige zur Berechnung der molaren Wirmekapazitit eines
PBT-Molekiils bei 25 °C

Gruppe | Anzahl | ¢$(298), [J/[molK)] | ¢/(298), [J/[molK)]
oo 2 (46) 65,0
e 1 78.8 1131
en,— 1 25,35 30,4
Summe - 272,2 364,7

Wirmekapazitiat von POM

POM besteht aus folgender Struktureinheit:

In Tabelle 6.4 sind die dazugehérigen Gruppenbeitrige aufgelistet.

Bei einem Kristallinitéitsgrad von 51 % kann die molare Warmekapazitét der Probe
nach Gleichung 6.5 berechnet werden.

M (298) = 0,51 % 42,15+ (1 — 0,51) % 66 = 53,84 .J/(molK) (6.5)
Die spezifische Warmekapazitiat der Probe ist dann:

cyOM(298) /Mpon = 53,84/30,03 = 1,79 J/(9K) (6.6)
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Die gemessene Wéirmekapazitit bei 25 °C entspricht 1,3 J/(gK). Diese Methode
in ihrer Standardanwendung fiihrt auch bei POM zu groflen Abweichungen. Die
relative Abweichung entspricht 37,7 %.

Tabelle 6.4: Gruppenbeitrige zur Berechnung der molaren Wirmekapazitit eines
POM-Molekiils bei 25 °C

Gruppe | Anzahl | ¢(298), [J/[molK)] | ¢(298), [J/[molK)]
—CH,— 1 25,35 30,4
o 1 16,8 35.6
Summe - 42,15 66

Fiir POM empfiehlt es sich, auch die Warmekapazitéat der Probe nach der Grup-
penbeitragsmethode mit Hilfe der Tarasov-Parameter zu errechnen, wie es in der
ATHAS-Datenbank unter Beriicksichtigung der Virbrationen der Gruppen und Ket-
tensegmenten der Fall ist.

Die Gruppenbeitragsmethode ermdoglicht eine schnelle Schitzung von Umwandlungs-
temperaturen und -enthalpien. Sie ist nicht fiir eine prizise Warmekapazitéatsbe-
stimmung geeignet. Bei Anwendung dieser Methode fiir Polymere, die nicht Teil
der ATHAS-Datenbank sind, empfiehlt es sich, die Bestimmung der Wirmekapa-
zitdt der Schmelze und des zu 100 % kristallisierten Materials durch Anpassung von
Parametern an experimentell gewonne Ergebnisse fiir diese Bereiche anzugleichen.
Weil fiir Ecoflex die Glasumwandlungstemperatur bei -35 °C liegt und Messungen
bei tieferen Temperaturen als -50 °C nicht moglich waren, wurde nachdem sich her-
ausgestellt hat, dass diese Methode fiir PBT und POM nicht gut geeignet ist, auf
eine Betrachtung der Anwendung der Gruppenbeitragsmethode fiir dieses Material
verzichtet.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Das Stoffverhalten teilkristallisierter Polymere wird mit Hilfe der Thermischen Ana-
lyse nach der Methode der Dynamischen Leistungskompensations-Differenz-Kalori-
metrie untersucht. Dabei wird der einem Probenkérper zugefiithrte Wérmestrom
wihrend einer vorgeschriebenen Anderung dessen Temperatur gemessen. Die Theo-
rie des Messprinzips eines leistungskompensierenden dynamischen Differenzkalori-
meters (DSC 7 der Firma Perkin Elmer) wurde mit dem Ziel der Bestimmung der
spezifischen Wérmekapazitit ausgearbeitet und ausfiihrlich dargestellt. Die vom
Geritehersteller vorgegebene Unsicherheit der integralen kalorimetrischen Messung
wird mit etwa 1 % angegeben. Die richtige Interpretation des zeitabhingigen Mes-
sergebnisses, d.h. die richtige Zuordnung des gemessenen Warmestroms zur jeweili-
gen Temperatur des Probenkorpers, verlangt eine detaillierte Beriicksichtigung der
gewihlten Messparamter, wie sie in der vorliegenden Arbeit durchgefithrt worden
ist.

Das Stoffverhalten eines Polymers hingt sowohl von seiner Vorgeschichte als auch
von der momentanen dufleren Beanspruchung (z.B. Druckbeanspruchung, Verstre-
ckung oder der hier untersuchten Temperaturinderungsrate) ab. Die Diskussion der
in dieser Arbeit dargestellten Messergebnisse und die mit deren Hilfe entwickelte
Theorie ermoglicht eine physikalisch konsistente Zuordnung zwischen der dufleren
Temperaturbeanspruchung und den Veréinderungen von Stoffeigenschaften des Pro-
benkorpers.

Das kalorische Stoffverhalten von teilkristallinen Polymeren, wie Polyethylentere-
phthalat (PET), Polybuthylenterephthalat (PBT), Polyoxymethylen (POM) und
Ecoflex, wurde bei Umgebungsdruck unter dem Einfluss von jeweils konstanten
Temperaturdnderungsraten im Bereich von -300 bis 20 K/min zwischen Tempera-
turen von -50 °C bis zu 300 °C quantitativ untersucht. Temperversuche mit ei-
ner Dauer von 2 min bis 120 min im stoffspezifischen Temperaturbereich zwischen
Glasiibergang und Schmelzen liefern zusétzliche Information iiber die Morphologie
des untersuchten Materials. Sie schaffen Einblick in reversibel und irreversibel ver-
laufende Vorgénge, die das Schmelzen und Kristallisieren dieser Stoffe begleiten.
Die in der Arbeit vorgestellten traditionellen Theorien, die die Kristallisation als
einen zweistufigen Prozess, bestehend aus Keimbildung und nachfolgendem Wachs-
tum der Kristalle, unterteilt, erklaren viele Aspekte der Polymerkristallisation, sind
aber ungeeignet zur Beschreibung des Hintergrundes des reversiblen Schmelzens.
Grund dafiir sind reversible Kristallinitdtsgradinderungen durch An- und Ablage-
rungsprozesse von Kettensegmenten am Kristall, die im Exzessanteil der Wérme-
kapazitit beinhaltet sind. Dieser Anteil ist als Differenz zwischen der gemessenen
dynamischen Wiarmekapazitit und der Basislinienwéirmekapazitit, bestimmt nach
dem in dieser Arbeit verwendeten 3-Phasen-Modell, zu errechnen. Dieses Modell
beriicksichtigt das Auftreten von starr amorphen Bereichen oberhalb der Glasiiber-
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gangstemperatur. Es wird diesbeziiglich auch das Mobilisieren der starr amorphen
Bereiche untersucht.

Die Ergebnisse der Messungen zur Bestimmung des Immobilisieren bzw. Mobilisie-
ren der starr amorphen Bereiche konnen durch die Vorstellungen von Strobl zur
Polymerkristallisation erkldrt werden. Die Experimente zeigen, dass die Perfektio-
nierung der im Modell angenommen unperfekten Kristalle durch eine Abnahme der
molekularen Beweglichkeit der die Kristalle umgebenden Schmelze verhindert wird.
Anhand unterschiedlicher Vorbereitung von Proben wurden Strukturverinderungen
festgestellt. Diese konnten wéihrend des Aufheizvorganges detektiert und intensiver
untersucht werden, einerseits wegen dessen Einflusses auf die Messgenauigkeit und
andererseits um Erkenntnisse bei der Beschreibung des Zusammenhangs zwischen
den thermischen und mechanischen Eigenschaften dieser Materialien zu bekommen,
weil die Vorgeschichte der jeweiligen Polymere wichtig fiir den spéteren Verarbei-
tungsprozess ist.

Neben der thermischen Beanspruchung werden die Verarbeitungseigenschaften des
Polymers auch durch die Féahigkeit des Materials, Wasser bzw. Feuchtigkeit aufzu-
nehmen, bedingt. Obwohl der Massenanteil des aufgenommenen Wassers nur ca.
0,5 % der Masse der Probe entspricht, hat dieser Prozess einen grofien Einfluss
auf die Eigenschaften der Polymere. Mit steigender aufgenommener Wassermen-
ge werden im allgemeinen Festigkeit und Héarte vermindert, wihrend die Zdhigkeit
meist erhoht wird. Die durchgefiirte Studie hat gezeigt, dass Polymere, die zu einer
Systemgruppe gehoren, wie PET und PBT, bei einem kleineren Kristallinitétsgrad
mehr Wasser bzw. Feuchtigkeit aufnehmen kénnen. Das thermische Verhalten von
Proben zur Untersuchung von Alterungsprozessen hat bestéitigt, dass Wasser zur
Nachkristallisation bei Raumtemperatur fiihren kann. Um eine konstante Wasser-
aufnahme zu erreichen und die Reproduzierbarkeit der Messergebnisse zu verbes-
sern, wurde bei der Probenvorbereitung eine Trocknung der Probe unter Vakuum
vorgenommen. Dieses Verfahren wurde durch kombinierte TG-DSC-Messungen ve-
rifiziert.

Es hat sich dabei bestétigt, dass die scheinbare spezifische Warmekapazitit grund-
sitzlich dazu geeignet ist, die jeweils vorliegenden Nichtgleichgewichtszustéinde des
Stoffes zu beschreiben. Unter Verwendung von zusétzlichen inneren Variablen, wie
z.B. dem Kristallinitdtsgrad, lasst sich das Stoffverhalten der untersuchten teilkris-
tallinen Substanzen modellieren. Die Beschreibung von Kristallisationsvorgingen
und ihren Einfluss auf die Struktur des Probenkorpers verlangt zusétzlich zum ka-
lorimetrisch gewonnenen Kristalinitdtsgrad die Anwendung einer weiteren Variable,
die die Grofle und die Verteilung der kristallinen Bereiche charakterisiert. Es wére
disbeziiglich vorteilhaft, Messungen mit anderen analytischen Methoden sowie eine
Versuchsreihe weiterer temperaturmodullierter Untersuchungen mit kleinen Heiz-
raten und Periode der Temperaturdnderung durchzufiihren. Durch die frequenz-
abhéingige Bestimmung der Wirmekapazitit kdonnen quantitative Informationen
zur molekularen Beweglichkeit an der Grenzschicht zwischen Kristall und Schmelze
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erhalten werden. Bei Theorien zur Polymerkristallisation sollte durch Einbeziehung
der komplexen Strukturen und Eigenschaften dieser Grenzschicht der Zusammen-
hang zwischen der molekularen Beweglichkeit der Schmelze und dem Kristallisati-
onsprozess beriicksichtigt werden. Eine quantitative, parameterabhéingige Beschrei-
bung der Auswirkungen einer thermischen Vorgeschichte auf den Aufheizvorgang
war daher noch nicht moglich, so dass sich die entsprechende Untersuchung hier auf
eine phidnomenologische Darstellung und die Betrachtung der Parameterabhéngig-
keit einiger charakteristischer Groflen beschrdnken musste. Die im Zusammenhang
mit dieser Arbeit gewonnen Erkenntnisse konnen jedoch bereits zur Klarung eini-
ger Fragen im Bereich des kalorischen Verhaltens unterschiedlicher Stoffe beitragen
und lassen ein grofles Potential fiir weitere Untersuchungen erkennen.
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A Experimentelle Ergebnisse

Die folgenden Abbildungen enthalten Auswertungen des Messsignals und beinhal-
ten Informationen iiber die berechnete Wirmekapazitit des teilkristallinen Poly-
mers so wie iiber die Umwandlungstemperaturen und Enthalpien, die als Grundlage
fiir die Berechnung der Wérmekapazitéit dienen.

Die experimentell gewonnen Ergebnisse sind im Unterschied der Teilung bei deren
Diskussion nach Polymertyp geordnet.
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Abbildung A.1: Scheinbare spezifische Wirmekapazitit einer PBT-Probe nach einer
Temperzeit von 120 min bei 160, 170, 180, 190, 200, 210 °C
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Abbildung A.16: Aufheizen einer PET-Probe nach 120 min Tempern bei 170 °C und
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