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Kurzfassung

Eindringpriifungen sind gut geeignet, dass mechanische Verhalten kleiner Werk-
stoffvolumina zu beschreiben. -

In der vorliegenden Arbeit wurden Mikrohdrtemessungen an Polypropylenwerk-
stoffen, die eine grofle Variationsbreite in der Mikro- und Makromorphologie
aufweisen, durchgefiihrt. Homopolymere, Copolymere und Blends waren Gegen-
stand der Untersuchungen. Hierbei wurden die Rolle des Molekulargewichts, von
Comonomerart und -gehalt und der Blendzusammensetzung untersucht. Die a- und
die p-Modifikation des PP wurden hinsichtlich ihrer Harteeigenschaften verglichen.
Neben dem Einfluss des fiir die Morphologieausbildung bedeutenden chemischen
Aufbaus bzw. der Zusammensetzung der Werkstoffe sind die Auswirkungen
unterschiedlicher Abkiihlgeschwindigkeiten und von Temperungen auf das Eigen-
schaftsniveau von anwendungstechnischem Interesse, weshalb diese in die
Betrachtungen einbezogen wurden.

Anhand einiger praxisorientierter Problemstellungen wird die Anwendbarkeit der
Mikroharteprifung zur Bauteil- und Halbzeugbewertung gezeigt.

Die experimentelle Basis dieser Arbeit bilden sowohl konventionelle Mikrohéarte-
messungen als auch instrumentierte Eindringversuche. Letztere gestatten neben der
Ermittlung von Hartewerten, die eine plastische Eigenschaft darstellen, auch die
Bestimmung eines Eindringmoduls, welcher eine Information Uber das elastische
Verhalten gibt. Es wurde im unteren Mikrolastbereich geprift, da es sich beim
Grofdteil der Prufkérper um mittels Heiztisch erzeugte dinne Folien handelte.
Mikroskopische, thermoanalytische und réntgenographische Methoden dienten zur
Beschreibung der auftretenden Morphologien bzw. Morphologieanderungen.
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1.  Einleitung und Zielstellung

Der Zusammenhang zwischen der Morphologie und den resultierenden
Eigenschaften der Kunststoffe spielt eine zentrale Rolle in der aktuellen
Polymerforschung. In Polymeren umfasst der Begriff Morphologie die Gesamtheit der
libermolekularen Strukturen eines Kunststoffes und somit zum Beispiel globulare
Bereiche, die Kristallinitit, den Aufbau der kristallinen und amorphen Phase,
Orientierungen und Texturen. In Polymermischungen sind die Anteile, die
GroRenverteilung und die raumliche Verteilung der Komponenten die wichtigsten
Morphologieparameter. Neben der sich wahrend der Polymersynthese
herausbildenden chemischen Struktur, d.h. dem molekularen Aufbau der Kunststoffe,
sind morphologische Parameter entscheidend fir das Eigenschaftsspektrum,
besonders fir die mechanischen Eigenschaften. Wahrend die chemische Struktur
der Kunststoffe durch die jeweiligen Synthesebedingungen bestimmt wird, wird die
Morphologie, insbesondere die Morphologie teilkristalliner Kunststoffe, stark von den
Verarbeitungsbedingungen wie zum Beispiel Abklhlgeschwindigkeiten und
Scherkraften beeinflusst. Als morphologiesensitive, relativ einfache und schnell
durchzufiihrende Methode zum Nachweis von Morphologiednderungen kénnen
Mikrohérteprifungen verwendet werden, die besonders dann geeignet sind, wenn
die unmittelbaren Oberflacheneigenschaften von Werkstoffen interessieren. Sie
kénnen aber auch einen ersten Anhaltspunkt Uber das prinzipielle Werkstoff- bzw.
Bauteilverhalten hinsichtlich Duktilitat, Steifigkeit und Kriechverhalten geben.

Eine erhdhte Aussagefédhigkeit verglichen mit der konventionellen Mikroharte-
messung, die auf dem Ausmessen des verbleibenden Eindruckes nach Entlastung
beruht, bietet der instrumentierte Eindringversuch, bei welchem Kraft und
Eindringtiefe wahrend des gesamten Eindringvorganges, d.h. wahrend der Be- und
der Entlastung, gemessen werden. Aus dem Kraft-Eindringtiefe-Signal kann neben
der Harte als plastischer Eigenschaft auch der Eindringmodul bestimmt werden,
welcher eine Information Uber das elastische Verhalten gibt. Fur Harteprifungen mit
sehr kleinen Lasten ist der instrumentierte Eindringversuch unabdingbar, da ein
Vermessen der verbleibenden Eindriicke nur noch mit sehr hohem experimentelien
Aufwand, wie zum Beispiel mittels Rasterkraftmikroskopie, mdéglich ware. Ein
weiterer Vorteil besteht darin, dass auch gummielastische Werkstoffe bewertet
werden kénnen.

Voraussetzung fiir eine breite Anwendung der konventionellen und instrumentierten
Mikroharteprifung sind grundlegende methodische Arbeiten [1,2], welche sich mit
den EinflussgréRen auf die Messung und deren Ergebnis auseinandersetzen [1] bzw.
zu Fortschritten bei der Bewertung der Messgréfen [2] fihrten. Mikrohartepriifungen
werden zunehmend und mit wachsendem Erfolg zum Nachweis des Einflusses
vorhandener Morphologien auf das mechanische Verhalten genutzt. Eine umfang-
reiche Ubersicht (iber die Anwendung der Mikrohartepriifung zur Charakterisierung
von Kunststoffen, welche die wichtigsten Aspekte, im Besonderen den
Zusammenhang zu Morphologie-, aber auch zu Strukturparametern, berticksichtigt,
ist in [3] gegeben.

Besonders fur die Untersuchung kleiner und kleinster Werkstoffmengen, wie sie
beispielsweise in der Werkstoffentwicklung im Rahmen von sogenannten Screenings
anfallen, fur die Bewertung diinner Schichten oder fur ortsaufgeléste Messungen
bieten sich Eindringpriifungen im Mikro- bzw. Nanohértebereich an.




Im Rahmen dieser Arbeit wurden die konventionelle und die instrumentierte
Mikrohartepriifung zur Charakterisierung polymerer Werkstoffe mit dem Ziel,
Morphologie-Héarte bzw. Morphologie-Modul Korrelationen zu ermitteln, eingesetzt.
Daraus leitet sich die Notwendigkeit ab, einerseits den Einfluss strukturell und
thermisch induzierter Morphologievariationen auf das Eigenschaftsniveau zu
untersuchen und andererseits die Empfindlichkeit bzw. Einsatzgrenzen von
Mikrohéartepriifungen gegeniiber morphologischen Anderungen nachzuweisen.
Aufgrund ihrer groRen Variationsbreite in der Mikro- und der Makromorphologie und
in den daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften wurden Polypropylen-
Werkstoffe (Homopolymere, Copolymere und Blends) als Untersuchungsgegenstand
ausgewahit.

Durch eine gezielte Variation des Molekulargewichts, der Comonomerart und des
Comonomergehalts sowie der Blendzusammensetzung sollen Morphologieande-
rungen auf verschiedenen Strukturebenen eingestellt und deren Einfluss auf die bei
der Mikrohartepriifung ermittelbaren Kenngré3en untersucht werden.

Neben Untersuchungen zum Einfluss des chemischen Aufbaus bzw. der
Zusammensetzung der PP-Werkstoffe sind, insbesondere aus anwendungs-
technischer Sicht, Untersuchungen zum Einfluss von Abkihlgeschwindigkeit und
Warmebehandlung auf die Morphologieausbildung bzw. morphologische
Verdnderungen erforderlich. Aus diesem Grund sind sowohl der Einfluss von
Abkihlgeschwindigkeiten als auch Temperungen in die Betrachtungen einzubezie-
hen. Damit sollen die Mdoglichkeiten und Grenzen der Anwendung spezieller
Temperaturprogramme zur gezielten Morphologie- und damit Eigenschafts-
beeinflussung aufgezeigt werden.

Die Darstellung qualitativer oder quantitativer Zusammenhange zwischen Morpho-
logie und Eigenschaften bedingt eine umfassende Morphologiecharakterisierung.
Diese soll auf der Basis von mikroskopischen, thermoanalytischen und réntgenogra-
phischen Verfahren erfolgen. Entsprechend der jeweiligen Werkstoffgruppe bzw.
dem nachzuweisenden Effekt werden Polarisationsmikroskopie, Rasterelektronen-
mikroskopie, Dynamische Differenz-Kalorimetrie, Dynamisch-mechanische Analyse,
Réntgenweitwinkelbeugung oder Roéntgenkleinwinkelstreuung zur Morphologie-
beschreibung angewandt.

Am Beispiel des Einsatzes der instrumentierten Mikrohartepriifung zur Bauteil- bzw.
Halbzeugbewertung soll die breite Anwendbarkeit und die Aussagefahigkeit dieses
Prifverfahrens auch fur die Lésung praxisorientierter Problemstellungen aufgezeigt
werden.




2. Hartepriifverfahren fur Kunststoffe

2.1 Konventionelle Harteprifverfahren
2.1.1 Allgemeine Anmerkungen

Bereits um 1900 definierte Martens die Eigenschaft Harte als Widerstand, den ein
Kérper dem Eindringen eines anderen (hédrteren) Kérpers entgegensetzt. Obwohl
dieser einfachen Definition gewisse Unscharfen anhaften, hat sie sich im technischen
Bereich durchgesetzt, weshalb oftmals auch von technischer Harte gesprochen wird.
Eine erste Quantifizierung der Harte erfolgte jedoch bereits im Jahre 1822 durch
Mohs. Diese beruht auf der gegenseitigen Ritzbarkeit verschiedener Minerialien,
wobei die jeweiligen Werkstoffe in eine Harteskala eingeordnet werden, deren Prinzip
darin besteht, dass das jeweils folgende Mineral das zuvorstehende zu ritzen
vermag. Diese Skala reicht von Talk (Hartestufe 1) Uber Gips (2), Kalkspat (3),
Flussspat (4), Apatit (5), Feldspat (6), Quarz (7), Topas (8) und Korund (9) bis zu
Diamant (10), hat jedoch fir die Ldsung wissenschaftlicher Problemstellungen
praktisch keine Bedeutung mehr.

Es existiert eine Vielzahl verschiedener genormter und nicht genormter
Harteprifverfahren fir Kunststoffe, die sich hinsichtlich der Geometrie und des
Werkstoffes der Eindringkérper und hinsichtlich GréRe, Einwirkdauer und
Aufbringungsart der Prifkraft unterscheiden. Sie eignen sich jeweils fir bestimmte
Werkstoffgruppen und Anwendungsbereiche, die ermittelten Hartezahlen sind, von
einigen Ausnahmen abgesehen, nicht oder nur bedingt ineinander umrechenbar.
Allen Verfahren gemeinsam ist jedoch, dass sie auf der plastischen und/oder
elastischen Verformung des zu prifenden Werkstoffes durch einen Eindringkérper
und der Messung des erzeugten Eindruckes beruhen.

Die Reaktion eines Werkstoffes auf das Eindringen eines Eindringkérpers wird durch
dessen elastische und plastische und speziell im Fall der Kunststoffe auch
viskoelastische und viskoplastische Eigenschaften bestimmt. Im Werkstoffinneren
unter dem Eindringkérper bildet sich ein Spannungs- und Verformungsfeld heraus,
welches durch die Eindringkérpergeometrie und die Werkstoffeigenschaften
bestimmt wird. Die grundlegenden Zusammenhange werden  durch
kontaktmechanische Ansatze beschrieben. Neben den Klassischen Ansatzen fir eine
auf einen elastischen Halbraum wirkende Punktlast nach Boussinesq [4] und den
Ansatz von Hertz [5] fir den elastischen Kontakt einer Kugel mit einem anderen
Korper finden sich auch fir keilférmige Eindringkdrper Lésungen, z.B. in [6]. Von
Bedeutung, besonders fir die Untersuchung dinner Prifkdrper oder dinner
Schichten, ist die Ausdehnung der plastischen Zone unter dem Eindringkérper bei
vorliegendem elastisch-plastischem Werkstoffverhalten (Bild 1). Die Ausdehnung der
plastischen Zone unter keilférmigen Eindringkérpern, zu denen die in dieser Arbeit
verwendeten Berkovich- und Vickersdiamanten gehdren, lasst sich entsprechend
Gl. 1 berechnen [6]. Das Modell zeigt die Abhangigkeit des Verhaltnisses von
EindruckgréfRe und plastisch deformiertem Bereich vom E-Modul, der Streckgrenze,
der Querkontraktionszahl und der Eindringkdrpergeometrie. Flr einen Vickers-
diamanten werden die nach Gl. 1 ermittelten Ergebnisse in Bild 2 gezeigt.




Bild 1:

elastisch

o plastisch -

Modell eines elastisch-plastischen Eindruckes mit hydrostatisch deformier-
tem Kern, plastisch verformter Zone und elastisch deformierter Umgebung

Oy

c 1 E 1/3
a = {6(1 ) {—tanB +4(1- ZV)J}

(1

c ...Radius der plastischen Zone; a ...Kontaktradius; v ...Querkontraktionszahl; E ...Elastizitats-
modul; oy ...(Druck-)Fliespannung; B ...Winkel zwischen Eindringkdrperseitenfldche und Ober-
flache

Bild 2:
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Einfluss des Verhaltnisses von E-Modul zu Streckgrenze und der Querkon-
traktionszahl auf die Ausdehnung der plastischen Zone unter einem
Vickerseindringkdrper bei elastisch-plastischem Werkstoffverhalten nach

Gl. 1




Unter Verwendung von Gl. 1 lasst sich ein Hartewert berechnen (Gl. 2).

2 c

H...Harte

Prinzipiell l1asst sich die EindruckgroRe nach Entlastung oder unter Last bestimmen,
wobei letztere Methodik fur Kunststoffe zu bevorzugen, fir die Prifung von
Elastomeren aufgrund der gummielastischen Rickverformung jedoch uneriasslich ist.
Dementsprechend werden die Harteprifverfahren fiir Kunststoffe von den unter Last
messenden Verfahren dominiert. Hierzu zdhlen Kugeldruckharte, Harte nach Shore,
Rockwell-a, IRHD-Harte, Barcolharte und die Martensharte. Zu den Verfahren, bei
denen die Dimension des Eindruckes nach Entlastung ermittelt wird, zahlen die Harte
nach Vickers, die Knoop-Harte und die Rockwellverfahren R, L, M, E und K.

Daneben existieren noch eine Vielzahl anderer Verfahren, die jedoch oftmals auf
einige spezielle Anwendungsfédlle beschrankt oder durch besondere Prifgerate
definiert sind und folglich keine breite Verwendung finden.

Neben der Einteilung hinsichtlich der Eindruckgréenbestimmung (unter Last oder
nach Entlastung) kann eine Klassifizierung nach der Form der verwendeten
Eindringkérper erfolgen. Diese soll im Folgenden vorgenommen werden, wobei eine
Beschréankung auf die wichtigsten Verfahren erfolgt.

2.1.2 Kugelférmige Eindringkérper
Kugeldruckhirte

Das in ISO 2036-1 [7] genormte Verfahren beruht auf dem Eindringen einer
Stahlkugel mit 5 mm Durchmesser, wobei diese nach dem Aufbringen einer Vorkraft
von 9.8 N mit der Prifkraft belastet wird. Aus der durch die Prifkraft verursachten
zuséatzlichen Eindringtiefe wird nach einer Haltezeit von 30 s ein Héartewert
entsprechend Gl. 3 errechnet. Die Prifkraft muss aus in der Norm vorgegebenen
Kraftstufen so gewéhlt werden, dass die resultierende Eindringtiefe zwischen 0.15
und 0.35 mm liegt. Dies ist erforderlich, da in diesem Bereich der
Eindruckdurchmesser nahezu linear mit der Eindringtiefe zunimmt, folglich gleiche
Flachenpressung vorliegt.

F
H=0.0535—
(h—0.04) (3)

F...Prufkraft in N, h...Eindringtiefe in mm

Die Kugeldruckharte erfasst als unter wirkender Priufkraft messendes Verfahren die
elastischen und plastischen Verformungsanteile und ist aufgrund der relativ groRen
Prifeindriicke zur Prifung von inhomogenen und/oder anisotropen Werkstoffen
geeignet [8].




Rockwellhdrte (Skalen R, L, M, E, K)

In Anlehnung an die weit verbreitete Rockwellhartepriifung metallischer Werkstoffe
werden Kugeln verschiedener Durchmesser (Skala R: 12.7 mm, Skalen L und M:
6.35, Skalen E und K: 3.175 mm) mit einer Vorkraft Fy belastet. Die hierbei erzielte
Eindringtiefe dient als Bezugsebene. Durch die Vorkraft werden Oberflicheneffekte
verringert und definierte Bedingungen fiir den Kontakt zwischen Eindringkérper und
Prifkérper bzw. Prifeindruck realisiert. Nach einer Einwirkdauer der Vorkraft von
10 s wird die eigentliche Prufkraft Fq, meist als Prifzusatzkraft bezeichnet, aufge-
bracht und nach einer Haltezeit von 15 s wieder zuriickgenommen. Die verbleibende
Eindringtiefe h bei wirkender Vorkraft wird gemessen und die Rockwellharte HR kann
entsprechend der in Gl. 4 angegebenen Definition ermittelt werden.

HR =130-h/0.002mm (4)
h...bleibende Eindringtiefe in mm

Die Rockwellverfahren [9] nach den Skalen R, L, M, E und K decken einen grofien
Hartebereich ab, wobei sie ausschlieBlich den bleibenden Verformungsanteil
erfassen. Nachteilig ist, dass keine Vergleichbarkeit der nach den verschiedenen
Skalen gewonnenen Ergebnisse gegeben ist.

a - Rockwellhirte

Im Gegensatz zu den oben beschriebenen Rockwellverfahren erfolgt bei diesem
Verfahren die Messung der Eindringtiefe unter wirkender Gesamtkraft (Fp + F4),
wodurch elastische und plastische Verformungsanteile erfasst werden. Aus der
Definition der a - Rockwellharte HRa (Gl. 5) und dem zuldssigen Eindringtiefebereich
bis 0.5 mm [8,9] folgt, dass bei Eindringtiefen > 0.3 mm negative Hartewerte ermittelt
werden, die zuldssig sind.

HRa = 150 —h/0.002 mm (5)
h...Eindringtiefe unter wirkender Prifgesamtkraft in mm

Durch den verwendeten Kugeldurchmesser von 12.7 mm werden grof3e Prifkorper-
bereiche erfasst.

Internationaler Gummihértegrad IRHD

Wie anhand des Namens des Verfahrens schon ersichtlich, handelt es sich hierbei
um ein speziell fur Elastomere und thermoplastische Elastomere entwickeltes
Verfahren [10]. Im Gegensatz zu den meisten anderen Verfahren, welche den
Widerstand gegenlber bleibenden Verformungen bestimmen, wird hiermit die
schnelle Messung der Steifigkeit erméglicht, wobei der IRHD im Makro- und im
Mikrobereich gemessen werden kann. Bei einer IRHD-Messung wird nach dem
Aufbringen einer geringen Prifvorkraft (IRHD-Makro: 0.3 N, IRHD-Mikro: 0.0083 N)
zur Erzeugung einer Bezugsebene die Prifzusatzkraft (IRHD-Makro: 5.4 N, IRHD-
Mikro: 0.145 N) auf einen kugelférmigen Eindringkorper aufgebracht und nach 30 s
unter wirkender Prifgesamtkraft die zusatzliche Eindringtiefe gemessen. Die




Kugeldurchmesser betragen fir IRHD-Makro/"weich" § mm, fir IRHD-Makro/*normal”
2.5 mm und fur IRHD-Mikro 0.4 mm.

Far die jeweils ermittelte Eindringtiefe kann aus Tabellen der zugehdrige
Gummihartegrad abgelesen werden, welcher auf folgender Beziehung beruht:

F_ 0.65 1,1.35

F...Kraft in N; r...Radius in mm; E...Young'scher Modul in Nmm™

Die Harteskale ist so gewahlt, dass "0" der Harte eines Materials mit dem
Young'schen Modul Null und "100" der Harte eines Materials mit einem unendlich
groRen Modul entspricht [10].

2.1.3 Kegelformige Eindringkérper
Harte nach Shore

Die Prifkraft wird durch eine Feder mit definierter Kennlinie tiber den Eindringkérper,
welcher im Falle der Shore A - Harte als Kegelstumpf und im Falle der Shore D -
Harte als Kegelstumpf mit Kugelkappe ausgefihrt ist, auf den Priifkérper aufge-
bracht. Als Mal} fir die Harte dient die Eindringtiefe, wobei die Shore - Harte als
Differenz zwischen dem Zahlenwert 100 und der durch den Skalenwert 0.025 mm
dividierten Eindringtiefe in mm unter Wirkung der Prifkraft definiert ist [11]. Shore A
wird fur weiche Elastomere und sehr weiche Thermoplaste angewendet, Shore D fiir
harte Elastomere und normalweiche Thermoplaste. Ein Vorteil der Verfahren nach
Shore ist die Mdoglichkeit des mobilen Einsatzes, da oftmals Handgerate zur
Anwendung kommen.

Barcolhirte

Speziell zur Prifung von faserverstarkten Duroplasten und harten Thermoplasten
eignet sich die Barcol-Harte [12]. Das Barcol-Prifgerat ist als ausschlieBliches
Handgerat sowohl fir den Labor- als auch fur den mobilen Einsatz konzipiert. Durch
eine Feder wird die Prifkraft auf den Eindringkérper aufgebracht. Dieser ist ein
Kegelstumpf aus gehartetem Stahl. Aus der durch- eine Messuhr ermittelten
Eindringtiefe unter Last lasst sich die Barcolhdrte nach Gl. 7 berechnen.

Barcolharte = 100 - h/0.0076 mm (7)
h ...Eindringtiefe unter Last in mm

2.1.4 Pyramidenférmige Eindringkorper

Vickershirte

Das aus der Metallpriifung bekannte Vickersverfahren kann auch fiir Kunststoffe
angewandt werden. Als Eindringkdrper dient eine Diamantpyramide mit
quadratischer Grundflache und einem Winkel von 136° zwischen den
gegeniiberliegenden Flachen. Die Priflkraft muss den jeweiligen geometrischen und
morphologischen Gegebenheiten angepasst werden, in der Regel wird mit




Kraften < § N geprift. Als MessgréRe wird die Lange der Eindruckdiagonalen
bestimmt und die mittlere Eindruckdiagonale errechnet, welche fir die Berechnung
der Vickersharte HV entsprechend Gl. 8 herangezogen wird. Die Diagonalen werden
normalerweise lichtmikroskopisch nach Entlastung vermessen, es gibt jedoch auch
die Mdoglichkeit, diese unter Last zu bestimmen [13]. Hierbei werden durch den
Diamanteindringkérper  hindurch die Prifkérperoberfliche und damit die
Eindruckdiagonalen beobachtet, wodurch beispielsweise auch Aussagen zum
Kriechverhalten quasi in Echtzeit getroffen werden kénnen.

F 1.8544F
VERTTE ®)

HV...Vickersharte in N/mm?; F...Prufkraft in N; A...Eindruckoberflache in mm?; d...Mittelwert
der Eindruckdiagonalen in mm

Das Vickersverfahren ist fir Kunststoffe nicht genormt, hat aber besondere
Bedeutung als Mikro- und Kleinlastverfahren erlangt.

Knoop-Harte

Das Verfahren nach Knoop &hnelt prinzipiell dem Vickers-Verfahren, weist jedoch
zwei grundlegende Unterschiede auf. Zum einen wird eine stark anisotrope 4-seitige
Pyramide mit einem Diagonalenverhéltnis von 7.114 : 1 als Eindringkérper verwen-
det, zum anderen wird die Knoopharte HK mit Hilfe der Projektionsfliche des
Eindruckes berechnet, im Gegensatz zur Vickershérte, bei welcher zur Berechnung
die Eindruckoberfliche herangezogen wird. Die Berechnung von HK erfolgt unter
Verwendung der groRen Eindruckdiagonale (Gl. 9).

F 14.23F
=R~ (©)

HK...Knoopharte in N/mm?; F...Prufkraft in N; A...projizierte Eindruckoberflache in mm?;
l...grofRe Eindruckdiagonale in mm

Da die Eindringtiefe nur etwa 1/30 der langen Diagonalen betragt, ist das Verfahren
besonders zur Prifung sehr dinner Prifkérper oder diinner Schichten geeignet. Zu
beachten ist, dass die Prifflaiche aufgrund der Eindringkérpergeometrie extrem eben
sein muss.

Die Knoophéarte eignet sich besonders zum Nachweis von Werkstoffanisotropien,
indem die Richtungsabhéngigkeit des ermittelten Hartewertes betrachtet wird. Den
Einfluss von Orientierungen auf die Eindruckgeometrie zeigt Bild 3 in schematischer
Form, wobei der Unterschied zwischen Knoop- und Vickersverfahren deutlich wird. In
orientierten Werkstoffen ist der Vickerseindruck nicht mehr symmetrisch, sondern
anisotrop. Die entstehende groRRe Diagonale liegt senkrecht, die kleine parallel zur
Orientierungsrichtung. Diese Anisotropie bildet sich erst nach Entlastung heraus, da
die Spannungen unter dem Eindringkérper in Orientierungsrichtung groRer als
senkrecht dazu sind und demzufolge diese Richtung starker zurlickfedert. Somit
werden in Orientierungsrichtung héhere Hartewerte als senkrecht dazu ermittelt. Bei
der unsymmetrischen Knooppyramide liegen andere Verhéltnisse vor, da das
Dehnungsfeld unter dem Indenter nicht mehr symmetrisch ist, sondern in Richtung
der kleinen Hauptachse groBere Dehnungen auftreten [14]. Liegt die groRe




Hauptachse parallel zur Orientierung, verlauft die maximale Dehnung senkrecht zur
Vorzugsrichtung der Molekilketten, was zu einem vergréRerten Eindruck, also
niedrigeren Hartewerten fihrt. Ist die groRe Hauptachse senkrecht zur
Vorzugsrichtung der Molekiilketten orientiert, tritt die maximale Dehnung parallel zur
Molekiilorientierung auf, woraus ein verkleinerter Eindruck folgt. Aufgrund dieser
Verhaltnisse reagiert die Knoop-Harte empfindlicher auf Werkstoffanisotropien als die
Vickersharte.

Orientierungs- % —
zustand

Vickers @ @

\AAAS

Knoop

—_—TtT —_——1

Bild 3: Einfluss von Orientierungen auf die Eindruckgeometrie bei Vickers- und
Knoopharteprifungen

Fur den Fall des idealen Verhéaltnisses von langer zu kurzer Eindruckdiagonale von
7.114 ist die Berechnung des E-Moduls unter Nutzung des Zusammenhangs in
Gleichung 10 mdéglich ist [15,16].

d__ b-HK

TTTE | | (o0

| ...Jlange Eindruckdiagonale; d ...kurze Eindruckdiagonale; E ...Young'scher Modul in GPa;
a, b ...Konstanten (fur Polymere a = 0.148 und b = 0.473)

2.1.5 Vergleichbarkeit von Héartezahlen

Wie anhand der genannten Beispiele gezeigt wurde, unterscheiden sich
Hartemessverfahren fir Kunststoffe, sowohl hinsichtlich der verwendeten
Eindringkdrper, Pruflasten, Vorlasten und Prufzeiten als auch hinsichtlich der
Bestimmung der Eindruckgréen (unter Last oder nach Entlastung). Wie bei
metallischen Werkstoffen stellt sich auch bei Kunststoffen die Frage nach einer
méglichen Vergleichbarkeit bzw. Umrechenbarkeit der mit unterschiedlichen
Prufverfahren ermittelten Hartewerte.
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Aufgrund des viskoelastischen Materialverhaltens der Kunststoffe kdnnen zwei durch

verschiedene Verfahren ermittelte Hartewerte nach [17] nur dann ineinander

umgerechnet werden, wenn gilt:

- - Die Hartewerte missen beide entweder unter Last oder nach Entlastung
bestimmt werden.

- Fur die Eindringkérper sollten die gleichen Eindringtiefe-Last-Funktionen gelten.

- Die Beanspruchungszeiten missen etwa gleich sein.

Anstelle gleicher Eindringtiefe-Last-Funktionen kénnen auch &hnliche Eindringtiefen-
Flachen-Funktionen fiir eine Umrechenbarkeit ausreichend sein.
Prinzipiell ist es moglich, Harteprifverfahren rein phanomenologisch zu vergleichen.

Zwei Beispiele etablierter Umrechnungsmethoden seien im Folgenden aufgefihrt.

So besteht zwischen der Kugeldruckharte und der a-Rockwellharte eine Beziehung
entsprechend GI. 11 [9,17,18].

oHR = 150 - 2217 (11a)

H0.813

oder anders ausgedruickt

18279
(150 - aHR)"# (11b)

Shore A und Shore D stehen miteinander wie folgt im Zusammenhang [18,19]:

Shore A =116.1- 1409 (12a)

ShoreD +12.2

oder entsprechend

1409 ..
116.1+ Shore A - | (12b)

ShoreD =
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100
120 ] —
P 80 —
60 /

A

Wl 40 //

[ ol

0 100 200 300 400 0O 10 20 30 40 50
H [N/mm? Shore D

80

aHR

Shore A

Bild 4:  Darstellung der Zusammenhange zwischen Kugeldruckhirte H und «-
Rockwell aHR bzw. Shore A und Shore D entsprechend den Gl. 11 [17]
und 12 [19]

Die in den Gleichungen 11 und 12 aufgefiihrten Zusammenhange werden in Bild 4
graphisch dargestellt.

2.2 Instrumentierte Eindringpriifung
2.2.1 Allgemeines

Die in den vorangegangenen Abschnitten dargestellten konventionellen
Harteprifverfahren haben den Nachteil, dass sie oftmals nur auf bestimmte
Werkstoffgruppen oder auch Anwendungsfélle beschrankt sind. Ein werkstoff- und
lastbereichsiibergreifendes Harteprifverfahren stellt der sogenannte instrumentierte
Eindringversuch dar. Dieser ist fir metallische Werkstoffe genormt [20], wird aber
auch schon seit vielen Jahren im Bereich der Kunststoffpriifung angewendet [2].

Das Prinzip des instrumentierten Eindringversuches beruht auf der Messung der
aufgebrachten Kraft und der jeweils resultierenden Eindringtiefe wahrend des
gesamten Prifvorganges, wodurch sogenannte Kraft-Eindringtiefe-Kurven erhalten
werden (Bild 5). Die Prtfung kann kraft- oder eindringtiefengesteuert [20], aber auch
mit konstanter Eindringdehnrate (dh/dt)/h [21,22] erfolgen. Als Eindringkérper werden
vierseitige Pyramiden nach Vickers oder Knoop, dreiseitige Pyramiden nach
Berkovich oder sogenannte Wiirfelecken, kegelférmige Spitzen oder auch speziell
abgerundete Eindringkérper eingesetzt.

Mit dem instrumentierten Eindringversuch kénnen Hartewerte, der E-Modul,
Verfestigungsexponenten und viskoelastische Eigenschaften bestimmt werden.
Darliber hinaus kann die Bruchzahigkeit spréder Werkstoffe und der Einfluss von
Eigenspannungen im Vollmaterial oder diunnen Schichten oder das elastische
Verhalten (Federkonstante) von miniaturisierten Bauteilen ermittelt werden. Der
Nachweis von Orientierungen ist ebenfalls méglich.

Durch die Fortschritte in der Messtechnik konnte der Bereich des instrumentierten
Eindringversuches bis in den Bereich kleinster Prifkréfte und Eindringtiefen, den
sogenannten Nanobereich, ausgedehnt werden (Bild 6). Nach ISO 14577, einer
Norm fir metalische Werkstoffe, ist dieser Bereich durch eine Eindringtiefe
h < 200 nm definiert. Bild 6 zeigt die in [20] genormten Lastbereiche und den
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Zusammenhang zwischen Martensharte (siehe Abschnitt 2.2.2), Prifkraft und

Eindringtiefe.

Bild 5:
€
E
i -
10° 10’ 10° 10° 10*
Martenshéarte [N/mmz]
&, by 4, Sy A
c?‘5‘1‘0,,) 00’5@,,})0 &47@/ Wy '90:/7'”@/
@/‘e 00 /G Sf/e.sye e//e ée/{;/@/s{://e’
Bild 6: Zusammenhang zwischen Martensharte (Universalharte), Eindringtiefe und

Prifkraft [20]
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Es existieren verschiedene Ansatze zur Auswertung von Kraft-Eindringtiefe-Kurven,
mit dem Ziel, das Werkstoffverhalten exakt zu beschreiben bzw. Kennwerte zu
ermitteln. Im Folgenden sollen die am weitesten verbreiteten Methoden der
Kurvenauswertung vorgestellt werden.

2.2.2 Verfahren zur Auswertung von Kraft-Eindringtiefe-Kurven

Verfahren nach Oliver und Pharr

Das im Bereich der instrumentierten Eindringpriiffung am weitesten verbreitete
Verfahren zur Datenanalyse ist der Ansatz nach Oliver und Pharr [23] (Bild 7),
welcher sich auch im Standard 1SO 14577 [20] wiederfindet. Oliver und Pharr
konnten an verschiedenen Werkstoffen zeigen, dass sich die Entlastungskurven
selbst im Anfangsstadium nicht wie in [24] beschrieben, linear verhalten, sondern
einem Potenzgesetz entsprechen. Dies bedeutet, dass sich wahrend des Entlastens
die Kontaktfliche und damit auch die Kontaktsteifigkeit dF/dh kontinuierlich andert,
somit also die Sneddon'sche Theorie [25] der Entlastung eines flachen Stempels den
Vorgang nicht genligend adaquat widerspiegelt [23].

Es ldsst sich eine sogenannte Eindringharte als Quotient aus maximal wirkender
Prifkraft Fmax und der projizierten Kontaktflache A, zwischen dem Eindringkérper und
dem Prifkérper, die ein Mal fir den Widerstand gegeniber bleibender Verformung
darstellt, ermitteln (Gl. 13) [20,23].

Fmax
H=-0= : (13)

p

Die projizierte Kontaktflache A, ist eine Funktion der Kontakttiefe h; (Gl. 14) und setzt
die genaue Kenntnis der Indenterflachenfunktion voraus (siehe Abschnitt 2.2.5).

hc = hmax - 8(hmax - hr) (14)

h, ... Schnittpunkt der Tangente an die Kurve der Prifkraftricknahme im Punkt Fp. mit der
Eindringtiefenachse; ¢...Konstante, abhdngig von der Geometrie des verwendeten Eindring-
kérpers

Da der Anstieg der Tangente an die Entlastungskurve im Punkt der Maximallast
aufgrund der Nichtlinearitdt des Entlastungsverhaltens von der Anzahl der
verwendeten Messpunkte abhéngt, schlagen Oliver und Pharr einen Kurvenfit der
Form

F=K(h-h,)" (15)

h...Eindringtiefe; K, m... Konstanten
vor.

Aus Kontaktsteifigkeit und Indenterflachenfunktion lasst sich ein reduzierter Modul E,
berechnen (Gl. 16), aus dem ein elastischer Eindringmodul Er ermittelt werden kann
(Gl. 17), der mit dem Elastizitdtsmodul des Prifkérperwerkstoffes vergleichbar ist.
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2, (16)

EBr=0—"7"—% (17)

vs, Vi ...Poissonzahl von Probe und Eindringkérper; E; ...Elastizitditsmodul des Eindringkérpers

nach Entlastung

I~ Indent r"
~d dente

: % I;C hmax

unter Last

max

max

Bild 7: Darstellung der KenngréfRen beim Eindringversuch und deren Ableitung aus
— dem Kraft-Eindringtiefe-Diagramm nach [23]

Da die Querkontraktionszah! des zu prifenden Werkstoffes vs bzw. der zu prifenden
Oberflache meist nicht genau bekannt ist, muss der durch eine falsch angenommene
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Querkontraktionszahl verursachte Fehler fiir den nach Gleichung 17 ermittelten
Eindringmodul E;r bericksichtigt werden. Der Fehler ldsst sich durch partielle
Differentiation von Gl. 17 berechnen (Gl. 18). Die Ergebnisse sind in Bezug auf die in
dieser Arbeit fir die PP-Werkstoffe vorzugsweise eingesetzte Querkontraktionszahl
von 0.38 in Bild 8 dargestelit.

OE; 2v
= )
Er  (1-v?) Y (18)
0.104 % ///////
0.05 E e
o : /
%»: 0.00 //
@05;////// E

0.30 0.35 0.40 0.45 0.50

v

Bild 8:  Einfluss einer angenommenen Querkontraktionszahl auf die Berechnung
des Eindringmoduls nach Gl. 18; Bezug auf den mit v = 0.38 berechneten
Eindringmodul.

In [26] wird die Kontaktsteifigkeit (siehe Gl. 16) S = 2EA"?/ 7' um einen Faktor y
erweitert. FlUr einen Eindringkérper nach Berkovich ergibt sich bei einem
Offnungswinkel des Eindringkérpers von 70.32°:

714 +0.15483073 cotp L = 2¥)
4(1-v)

y=n

(19)

>
(1-2v)
~0.83119312cot
(n/Z 0.8 c ¢4(1_V))

Fir einen Wiirfeleckenindenter mit ¢ = 42.28° ist

~ (1-2v)

V=N o vyane (20)
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Methode der Eindringarbeit

Der Eindringarbeitsansatz geht auf Stillwell und Tabor zurlick [27,28], die zeigten,
dass die konventionell ermittelte Harte, der Quotient aus aufgebrachter Kraft und
projizierter Flache des bleibenden Eindruckes, gleich dem Quotienten aus plastischer
Arbeit und dem plastisch deformierten Volumen ist.

Durch Integration der Belastungskurve wird die Gesamteindringarbeit Wiqa ermittelt,
die Flache unter der Entlastungskurve gibt den elastischen Anteil der Arbeit (auch
elastische Rickverformungsarbeit genannt) Weast an, die Differenz aus Gesamt-
eindringarbeit und elastischem Anteil entspricht dem plastischen Anteil W, [z.B. 20,
28-30] (Bild 9).

Bild 9:  Darstellung von plastischem und elastischem Anteil der Verformungsarbeit

Aus der allgemeinen Definition der Harte H = kF/ h? folgt mit Wietar = [Fdh zur
Berechnung der Eindringarbeit:

Hh3,, |
W= (21)

und somit fUr die Harte

KF
B ' (22)

H = 2 max
gw?

Aus (21) und (22) folgt, dass die Eindringarbeit durch die maximale Last und die
zugehorige Eindringtiefe ausgedriickt werden kann:

Fmathax
W=—537 (23)
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Die Gleichungen 21 bis 23 gelten jedoch nur flir Werkstoffe ohne Hartegradienten
und fur Eindricke ausreichender Grolie.

Martenshérte

Die Martenshéarte (Universalhérte) enthalt den plastischen und den elastischen Anteil
der Verformung und ist der Quotient aus der Prifkraft und der aus der Eindringtiefe
berechneten Kontaktflache wahrend der Belastung (Gl. 24). Sie ist in [20] fur die
Eindringkérper nach Vickers und Berkovich definiert.

F

By (24)

Darstellung von h iiber F'2

Liegt ein homogener Werkstoff vor, kann die Eindringtiefe in Abhangigkeit von der
Quadratwurzel der Kraft aufgetragen werden (Bild 10). Dabei zeigen groRe Bereiche
der Kurve eine lineare Abhéngigkeit. Unter Verwendung des Anstieges m dieses
linearen Bereiches ergibt sich fiur die Harte:

1
M=
* m2A_(h)/h? (25)

A(h)/h? = 26.44 fiir den Berkovich- und 26.43 fir den Vickers-Eindringkérper [20]

1200

800 4 m = 0.033 mm/N"?

] abgeschreckt

h [nm]

m = 0.024 mm/N'*?

400 1
el ’ abgeschreckt + getempert
o P
0.0 0.5 1.0 1.5
F1/2 [(mN)HZ]

Bild 10: Ermittlung der Martenshérte aus dem Anstieg der linearen Abhangigkeit h

von JF ; Werkstoff: PP, abgeschreckt und abgeschreckt mit anschlielen-
der einstiindiger Temperung bei 140°C

In Bild 10 wird die Anwendung des Verfahrens der Darstellung von h iiber F'2 am
Beispiel abgeschreckten Polypropylens gezeigt. Der Kurvenverlauf ist in weiten
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Bereichen linear. Eine Temperung fuhrt zur Verringerung des Anstieges m, was einer
erhéhten Harte (Gl. 25) entspricht. Fir den abgeschreckten Werkstoff wurde eine
Harte HM; von 34.7 MPa, fir den anschlieBend 60 min bei 140 °C getemperten
Zustand eine Harte von 65.7 MPa ermittelt.

Darstellung von F iiber h?

Auf dem Gebiet der Nanoeindringpriifung wird anstelle der nicht so weit verbreiteten
Darstellung h = f(F"?) in den letzten Jahren vermehrt die Auftragung von F = f(h?)
gewahlt [31,32], die jedoch adaquat ist. Aus diesen Abhangigkeiten (Gl. 26 und 27)
werden meist keine Kennwerte ermittelt, sondern bevorzugt Kurvenverlaufe
diskutiert.

F=k,h? (26)

Ky, = E{po, VETH +y JHIE )" 27)

Fir einen Berkovich-Indenter gilt hierbei zum Beispiel ¢m = 0.194 und y, = 0.93 [29].
Wenn weder E noch H ndherungsweise bekannt sind, sind nur die jeweiligen
Verhéltnisse ermittelbar. Bei sehr kleinen Eindringtiefen (h < 20 nm) kommt es
aufgrund von Spitzenfehlern und von Oberflacheneffekten zu gréberen
Abweichungen [32]. '

Darstellung F/h Gber h (Hartezahl L,VH)

Bei doppeltlogarithmischer Auftragung der Kraft Uber die Eindringtiefe ergibt sich fir
harte- und modulhomogene Werkstoffe eine Gerade mit einem Anstieg n von etwa 2.
Dieser Anstieg wird als Meyer-Exponent bezeichnet. Wenn n = 2 ist, kann die Kraft F
als quadratische Funktion der Eindringtiefe in Form zweier additiver Teillasten
- dargestellt werden (GI. 28) [2].

F(h)=L, +L, = a,h+a,h? (28)

Die Teillast L1 = a;h wird durch die Oberflachenergie der vergréRerten Eindruckober-

flache und eventuell auftretender Risse bestimmt, die Teillast L, wird fir die

- elastische und plastische Verformungsarbeit zur Eindruckerzeugung aufgewendet.

Der Materialparameter a; kann durch Extrapolation der sich in der Darstellung von
F(h)/h Gber h ergebenden Gerade ermittelt werden (Gl. 29, siehe Bild 11) [2].

aq =

o

(29)

h—>w

Der Anstieg der Geraden F(h)/h = f(h) liefert den Parameter a;, mit dessen Hilfe sich
die Lastunabhangige Vickershérte L,VH berechnen lasst (Gl. 30).

L,VH=0.037844a, (30)

Fur eine dreiseitige Pyramide nach Berkovich andert sich die Konstante zu 0.0407.
Bei Verwendung eines Berkovich-Diamanten muss sich die Bezeichnung der
Hartezahl andern.
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Bild 11 zeigt die Anwendung der Methode anhand von abgeschrecktem und von
abgeschrecktem und anschlieBend getempertem PP. Wahrend eine Temperung im
angeflihrten Beispiel praktisch keine Auswirkungen auf den Parameter a; hat, nimmt
der Parameter az , und somit die Lastunabhéngige Hartezahl, durch das Tempern
deutlich zu.

2.0

1.5- abgeschreckt + getempert
€
£
Z 104
=
t 0.5 - abgeschreckt

a,
0.0 T T v T v T v L v
0 200 400 600 800 1000

h [nm]

Bild 11: Darstellung von F/h Gber h und Ermittlung der Parameter a4 und ay;
Werkstoff: PP, abgeschreckt und abgeschreckt mit anschlieRender einstiin-
diger Temperung bei 140°C

In [33] wurde festgestellt, dass auch die Entlastungskurven einem linearen Gesetz
der Form F/h = a; + azh gehorchen. Die Autoren konnten zeigen, dass bei
Anwendung dieses funktionellen Zusammenhanges statistisch bessere Ergebnisse
fur die Kurvenanpassung erzielt werden als bei Verwendung der Gleichungen 13 -

15.

Anstiegsmethode nach Oliver

Oliver [34] schlagt eine Hartedefinition anhand der Anstiege der Belastungs- und
Entlastungskurve S, und S, vor (Gl. 31), wobei die Anstiege jeweils nur fur die oberen
10 % der Kurvenaste ermittelt werden (siehe Bild 12). Co ist in Gl. 31 die Konstante
fur die ideale Indenterflachenfunktion. Dieses Verfahren hat den Vorteil, dass
Spitzenfehler und auch Aufwdlbungeffekte weniger Einfluss haben [30].

2
1 S,S
H= it 31
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Bild 12: Prinzip der Anstiegsmethode nach Oliver

2.2.3 Kontinuierliche Steifigkeitsmessung (Dynamische Eindringprifung)

Bei der sogenannten Kontinuierlichen Steifigkeitsmessung wird dem Eindringvorgang
zusétzlich eine geringe Kraft- (oder Weg-)oszillation Uberlagert (Bild 13) und somit
die Kontaktsteifigkeit in jedem Punkt der Eindringkurve bestimmt. Dieses Verfahren
ist fur sehr kleine Eindringtiefen, fir polymere Werkstoffe aufgrund der kleinen
Zeitkonstante (i.A. 3 Groflenordnungen kleiner als bei der konventionellen Priifung)
und fir Gradienten- und Mehrschichtwerkstoffe besonders gut geeignet [35]. Fir die
Kontaktsteifigkeit S gilt:

-1

S _ = 1 _K;‘I , . (32)
°_cos¢—(K, —mn?)

h(w)

und fir die Dampfung:

(33)

oC = Fos sind.
h(w)

F.s...0szilierende Kraft; h(w)...resultierende Wegoszillation; m...Masse des Indenters;
K....Federkonstante der Blattfedern, die den Indenter halten; K;...Steifigkeit des Lastrahmens;
¢...Phasenwinkel zwischen Kraft und Weg; w...Kreisfrequenz der Oszillation
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i

h

Bild 13: Prinzip der Kontinuierlichen Steifigkeitsmessung

Bild 14 zeigt Ergebnisse einer Prufung mittels der Methode der Kontinuierlichen
Steifigkeitsmessung (CSM) an gealterten und neuen Videobandern. Die Alterung
fuhrt beim Abspielen der Bander zu starken Zerstérungen der magnetisierbaren
Schicht (Bindemittel auf PET/PUR-Basis mit magnetisierbaren Partikeln, Dicke 4 - 5
pm) an den Magnetképfen. Wie Bild 14 erkennen lasst, sind Harte und
Eindringmodul der gealterten magnetisierbaren Schicht verglichen mit der neuen
Schicht deutlich geringer. Die CSM ist geeignet, Harte und Modul der Bander zu
ermitteln, auch wenn relativ grolRe Rauigkeiten vorhanden sind.
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Bild 14: Durch Alterung verursachter Abfall von Harte und Modul der magnetisier-

baren Schicht von Videobéndern; Kontinuierliche Steifigkeitsmessung,
f =40 Hz

Aus Dampfung und Steifigkeit kann bei Durchfuhrung der CSM als zusatzliche
KenngroRRe der mechanische Verlustfaktor tan 6 berechnet werden (Gl. 34).

Co
tand = —S— (34)

2.2.4 Kriechen und Relaxation

Wird die Prifkraft konstant gehalten, kann aus der Eindringtiefenzunahme eine

relative Eindringtiefendnderung Cir berechnet werden, die ein MaR fur das Kriechen
darstellt (Bild 15 a) [20].

C, :hz_h'.h_woo%

1 (35)
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Bild 15: Darstellung des (a) Kriechvorganges und des (b) Relaxationsvorganges
beim instrumentierten Eindringversuch [20]

Analog dazu kann bei konstant gehaltener Eindringtiefe als MaR fir die Relaxation
eine relative Prifkraftdnderung Rt berechnet werden (Bild 15 b) [20].

F,-F
Ry =~ =-2100% (36)

1

2.2.5 Einflussgréfen

Trotz aller Vorteile, die das Verfahren der instrumentierten Eindringpriifung im
Vergleich zu den konventionellen Verfahren bietet, ist zu beachten, dass das
Ergebnis von einer Vielzahl von Faktoren bestimmt wird, die geratetechnischer,
werkstoffphysikalischer und praparativer Natur sind. Deshalb ist es wichtig, diese
Einflussgréfien zu kennen.

Geridtenachgiebigkeit

Durch Prifung von Referenzmaterialien mit bekannter Harte und/oder bekanntem
Modul wird auf die Geréatenachgiebigkeit geschlossen. Ein Verfahren ist z.B. in [23]
beschrieben. In [36] wird eine einfache iterative Methode unter Verwendung zweier
Referenzwerkstoffe vorgestellt, welche die Ermittlung der Geratenachgiebigkeit und
der Indenterflachenfunktion erlaubt. Zur Nachgiebigkeitsbestimmung wird ein
Wolframeinkristall W(100), zur Bestimmung der Flachenfunktion Quarzglas
empfohlen.

Genauigkeit der Kraftmessung

Die Kraftkalibrierung kann durch kalibrierte Gewichtsstiicke oder durch elektronische
Waagen (Messunsicherheit von 0.1 % der maximalen Prifkraft oder von 10 pN fiur
den Nanobereich) erfolgen. Die Grenzabweichungen sollten nicht mehr als £ 1 %
betragen. Eine andere Mdglichkeit besteht in der Biegung von (Mikro-)Balken aus
Silizium, bei denen aufgrund der bekannten elastischen Konstanten auf die jeweilige
Kraft geschlossen werden kann [36].
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Genauigkeit der Wegmessung
Die Auflésung des Wegmesssystems muss flir den Makrobereich < 0.1 pm, fir den
Mikrobereich < 10 nm und fir den Nanobereich < 1 nm betragen. Als Grenzab-
weichung wird + 1 % angegeben, fir den Nanobereich 2 nm, wobei auch hier + 1 %
dringend empfohlen werden [20].

Nullpunktbestimmung

Die exakte Nullpunktsbestimmung kann zum einen (iber den Anstieg der Kraft bzw.
der Kontaktsteifigkeit beim Ubergang Luft / Prifkérperoberfliche (Kraft am
Bertihrungspunkt < 10* Fmax.) und zum anderen eine Extrapolation an die ersten
10 % der Kraft-Eindringtiefe-Kurve erfolgen [20].

Gerade bei Kunststoffen ist die Bestimmung des Nullpunktes oftmals schwierig.
Sollen sehr weiche Oberflachen mit sehr geringer Eindringtiefe geprift werden,
kommt es zu Problemen, da sich der Eindringkérper langsam nédhern muss und somit
durch das FlieBen des Werkstoffes unter dem Indenter praktisch kein Steifigkeits-
unterschied zur Bewegung in Luft zu beobachten ist. Dieses Problem kann prinzipiell
durch eine hohe Annaherungsgeschwindigkeit gelést werden, was bei gréReren
Eindringtiefen auch praktikabel ist, bei sehr geringen jedoch an messtechnische
Grenzen st6fit, da das verwendete Priifgerat nach Detektieren der Oberflache nicht
schnell genug auf Prifgeschwindigkeit umschaltet.

Reale Spitzengeometrie

Die nicht ideale Spitzengeometrie stellt eines der Hauptprobleme von Eindring-
prifungen im Nanobereich dar. Deshalb ist es nétig, die realen Flachenfunktionen
der Eindringkérper zu bestimmen. Dies kann direkt oder indirekt geschehen. Die
direkte Bestimmung erfolgt mit einem Kraftmikroskop, welches exakt langenkalibriert
sein muss, im Idealfall mit Anschluss an entsprechende Langennormale. In [37] wird
ein AFM beschrieben, welches in allen drei Koordinatenachsen mit Laserinterfero-
metern gekoppelt ist. _

Ein indirektes Verfahren beruht auf Eindringprifungen mit verschiedenen
Eindringtiefen in Referenzmaterialien [20]. Das Ergebnis einer Eindringkdrperkalibrie-
rung durch Eindriicke in den Referenzwerkstoff Quarzglas fir einen Berkovich-
Indenter zeigt Bild 16.

Fir einen als Verrundung (Spitzenradius Ar) idealisierten Spitzenfehler I&asst sich der
Fehler fur die Martensharte entsprechend Tabelle 1 berechnen. Der nach [38]
berechnete Einfluss einer Spitzenverrundung ist in Bild 17 dargestelit. Generell muss
jedoch beachtet werden, dass bei einer im Vergleich zur Eindringtiefe grofien
Spitzenverrundung andere kontaktmechanische Voraussetzungen vorliegen, als fir
pyramidenférmige Eindringkorper. Es findet ein Ubergang von mehr oder weniger
starkem kugelférmigen zu pyramidenférmigen Kontakt statt. Dieser Effekt kann sich
fur verschiedene Werkstoffe unterschiedlich stark auswirken.
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Bild 16: Durch Kalibrierung ermittelte Eindruckoberflache-Eindringtiefen-Funktion
im Vergleich zur idealen Funktion
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Bild 17: Notwendige Hartewertkorrekturen in Abhangigkeit von der Eindringtiefe fiir
verschiedene Verrundungsradien von Berkovichpyramiden
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Tabelle 1:  Auswirkung verschiedener Messabweichungen auf den Fehler der
Martensharte AHM / HM [38,39]

GrélRe AHM / HM

Messabweichung des Kraftmessystems AF AF/F
Messabweichung des Wegmesssystems Ah -2Ah /h
Abweichung bei der Nullpunktbestimmung Ahg- 2Ahg / h
Spitzenverrundung Ar Vickers:

- (0.1111 Ar/h + 0.0256 (Ar/h)?)

Berkovich:

- (0.2062 Ar/h + 0.0106 (Ar/h)?)
Gerétenachgiebigkeit Ahp, 2Ahn / h

Temperatur

Der Einfluss der Temperatur dulRert sich auf zweierlei Weise, zum einen tritt immer
eine mehr oder weniger starke thermische Drift der Prifapparatur auf, deren
Auswirkungen bei kleinen Eindringtiefen nicht zu vernachlassigen sind, zum anderen
sind die Eigenschaften der Kunststoffe oftmals auch im Bereich der Raumtemperatur
stark temperaturabhangig.

Die Korrektur der thermischen Drift des Geréates erfolgt mit Hilfe von Haltesegmenten
wahrend des Prifzyklus. Diese sind zu Beginn des Prifzyklus oder bei 90 %
Entlastung durchzufiihren, wobei zu beachten ist, dass die ersten 10-20s des
Haltesegmentes nicht zur Analyse verwendet werden sollen, da diese von
zeitabhangigen Effekten beeinflusst sein kénnen [36].

Den Einfluss einer um 3.7 K erhohten Priftemperatur auf die Ergebnisse des
instrumentierten Eindringversuches an einem abgeschreckten Polypropylen zeigt
Bild 18. Durch das Ergebnis wird verdeutlich, dass reproduzierbare Messergebnisse
nur bei konstanten Umgebungsbedingungen ermittelt werden kénnen.
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Bild 18: Einfluss der Priftemperatur auf die Belastungskurve im instrumentierten
Eindringversuch; Werkstoff: PP, abgeschreckt

Geschwindigkeit
Bei stark =zeitabhangigem Materialverhalten ist zuséatzlich der Einfluss der

Prifgeschwindigkeit zu berlcksichtigen. Mit zunehmender Priifgeschwindigkeit
nimmt die ermittelte Harte zu (Bild 19), somit sind nur bei Verwendung gleicher
Prufgeschwindigkeit ermittelte Ergebnisse vergleichbar.
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Bild 19: Abhangigkeit der aus dem Anstieg dh / dF '/ ermittelten Martenshérte von
der Prufgeschwindigkeit; Werkstoff: PP, abgeschreckt
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Dass nicht nur die Prifgeschwindigkeit, sondern aufgrund des viskoelastischen
Verhaltens die additive Wirkung von Belastungsgeschwindigkeit und Haltezeit
entscheidend ist (Korrespondenzprinzip), zeigt Bild 20. Hier ist die Abhangigkeit des
Eindringmoduls von den Prifbedingungen fur einen PMMA-Werkstoff dargestellt. Aus
den dargestellten Abhéngigkeiten fir eine Eindringtiefe von 200 nm lasst sich
ableiten, dass bei Haltezeiten t, von 20 bis 50 s und Eindringgeschwindigkeiten v von
2 bis 20 nm/s gunstige Bedingungen flr eine reproduzierbare Kennwertermittlung
vorliegen, da in diesem Bereich der Einfluss von v und t, vergleichsweise gering ist.

1.3

127

1.11

EIT /EIT.10nm/s,305

1.0

40
t, [s] 50

Bild 20: Einfluss der Priifbedingungen auf den ermittelten Eindringmodul von
PMMA; Relativdarstellung, bezogen auf die in dieser Arbeit gewahiten
Standardprifbedingungen v=0.05hma/s und t,=30s; Eindringtiefe
200 nm

Bei viskoelastischem Materialverhalten ist der Einfluss der Eindringgeschwindigkeit
auf das Kriechverhalten ebenfalls zu beriicksichtigen. Dies wird durch Bild 21
verdeutlicht. Je groRer die Eindringgeschwindigkeit bis zum Erreichen der
Maximallast, desto gréRer die Eindringtiefenzunahme zu Beginn der Haltezeit.
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Bild 21: Kriechverhalten wahrend des Haltens bei Maximallast in Abhangigkeit von
der vorangegangenen Eindringgeschwindigkeit

Rauigkeit

In [20] ist als minimale Eindringtiefe h > 20 R, vorgeschrieben. Meinhard und Grau
[40] zeigen, dass die Streuung der gemessenen Eindringtiefenwerte nicht unmittelbar
von der absoluten Gréf3e der Rauigkeiten, sondern vielmehr von der Verteilung der
Profilhéhen abhangen, weshalb eine Gipfeldichte Rys angegeben werden solite.
Daraus ist dann die Anzahl der geforderten Eindriicke ableitbar.

Gerberich et. al. [41] untersuchten den Einfluss von Rauigkeit und Spitzenradius und
stellten fest, dass mit gréRer werdendem Spitzenradius oder zunehmender
Eindruckanzahl die Spannweite der ermittelten Werte des reduzierten Moduls E;
zunimmt, weil dadurch die Wahrscheinlichkeit steigt, einzelne grofle Spitzen zu
treffen.

Eine Methode, den Effekt der Rauigkeit auf das Ergebnis zu eliminieren, wird in [42,
43] gezeigt.

2.3 Korrelationen der Mikrohérte zu anderen mechanischen KenngréRen

Ein klassischer Untersuchungsgegenstand der Hérteprifung ist die Suche nach
Korrelationen zu anderen mechanischen Kennwerten, besonders auch der
zerstorenden Werkstoffpriiffung. Die Zusammenhange beruhen dabei auf
- empirischen Untersuchungen. So gibt es zum Beispiel Gegeniiberstellungen von
Hartewerten und der Zugfestigkeit von Metallen [44]. Die ermittelten Korrelationen
gelten jedoch immer nur fur eine bestimmte Werkstoffgruppe und sind nicht auf
andere Werkstoffe ibertragbar. Universeller ist der Zusammenhang zwischen Harte
und Streckgrenze von metallischen Werkstoffen. Hier ist die bekannte Beziehung
nach Tabor (MHV =~ 3c,) [45] allgemein gliltig, was darauf zurlickzufiihren ist, dass
die Harte als elasto-plastische Eigenschaft unter anderem von der Streckgrenze
determiniert wird. Fur Kunststoffe existieren ebenfalls empirisch ermittelte Gegen-
Gberstellungen von Harte-Werten und der Streckgrenze. In [18] wird fiir eine Vielzahl
von Polymeren HV2 =2.33 oy angegeben, in [46] wurde fir verschiedenste PE-
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Werkstoffe MHV = 3oy, ermittelt. Ein Zusammenhang zwischen der Lastunabhan-
gigen Hartezahl L,VH und der Streckgrenze findet sich in [2].

Fir statistische E/P-Copolymere konnte die Giiltigkeit der Tabor-Beziehung fiir die im
instrumentierten Eindringversuch ermittelte Eindringharte nachgewiesen werden (Bild
22). Dabei muss beachtet werden, dass sich bei Kunststoffen die Streckgrenzen
unter Druck- und Zugbelastung deutlich unterscheiden, was durch die Bilder 22 a
und b veranschaulicht werden soll. Ursache hierfur ist das Auftreten einer
hydrostatischen Komponente bei Druckbelastung [47]. Demzufolge andert sich auch
der funktionelle Zusammenhang von Hir = 3.05 oy fiir Zugbeanspruchung zu Hir =
1.75 oy fur Druckbeanspruchung (Bild 22 c). Dies ist vergleichbar mit Resultaten in
[46], wo fir PE-Werkstoffe die Vickersmikroharte das dreifache der Zugstreckgrenze
und das zweifache der DruckflieRspannung betragt.
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Bild 22: Spannungs-Dehnungs-Diagramme (a) und Spannungs-Stauchungs-

Diagramme (b) von E/P-Copolymeren;
Zusammenhang zwischen der Eindringharte und der Streckgrenze bei Zug-

beanspruchung bzw. der DruckflieRspannung (c)
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Neben der fur sprode Werkstoffe anwendbaren Eindruckbruchmechanik existiert fiir
duktile Werkstoffe ein qualitativer Zusammenhang, bei welchem der Quotient von
Harte und Elastizititsmodul betrachtet wird. Es wurde fiir verschiedene anorganische
Materialien gezeigt, dass kleinere Werte von (H / E) eine héhere Plastizitat bedeuten,
die mit einer hdheren Schlagzahigkeit einhergehen [48]. In [49] wird diese Aussage
fur verschiedene Kunststoffe bestatigt.
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Bild 23: Abhangigkeit des Quotienten (H;r / E;r) vom Ethylengehalt (a) und Zusam-
menhang zwischen dem Widerstand gegeniiber instabiler Rissausbreitung
Jie>T und dem Quotienten (Hr / Eyr) (b) fir E/P-Copolymere

Bild 23 a zeigt, dass der Quotient (H;r / Eir) von statistischen E/P-Copolymeren mit
zunehmendem Ethylengehalt kleiner wird, was nach [48] und [49] einer
Zahigkeitserhtéhung gleichkommt. Da fur die E/P-Copolymere die Zahigkeit sowohl
bei quasistatischer [50] als auch bei schlagartiger [51] Beanspruchung mit
steigendem Ethylengehalt zunimmt, scheint sich die Aussage zu bestédtigen, was
durch Bild 23 b auch verdeutlicht wird. Je kleiner (Hiv/Ey), desto grofRer der
Widerstand gegeniiber instabiler Rissausbreitung. Diese Aussage ist jedoch nicht
allgemeingultig. Fir die PP/PE-Blendsysteme B4 und B5, die im Zahigkeitsverhalten
einen Synergiebereich (besonders stark ausgepragt bei System B4) bei einem PE-
Gehalt von 40 bis 60 % zeigen [52,53] konnte die Giiltigkeit nicht nachgewiesen
werden. Dies scheint auch das generelle Problem einer Gegeniiberstellung des
Verhaltnisses (H/E) zur Zahigkeit hochschlagzidher Werkstoffe zu sein. Das
Zahigkeitsverhalten schlagzaher Kunststoffe wird in hohem Malle auch vom
sogenannten post - yield - Verhalten beeinflusst, welches wiederum von strukturellen
GroRen wie der Tie - Moleklldichte oder auch der Phasenwechselwirkung in
mehrphasigen Polymeren bestimmt wird. Effekte wie etwa das Wiederauffangen
eines schon instabilen Risses sind von Modul und Streckgrenze weitestgehend

unabhangig.
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2.4 Eindruckbruchmechanik

Werden sehr sprode Kunststoffe durch einen Eindringkorper belastet, kann es durch
das resultierende Spannungsfeld zur Ausbildung von Crazes oder auch von Rissen
kommen. Ist dies der Fall, besteht die Moglichkeit, zéhigkeitsrelevante KenngroRen
zu ermitteln.

In [54] wird eine Methode vorgestellt, die es erlaubt, die Craze-Initierungsspannung
in amorphen Kunststoffen zu bestimmen. Hierbei wird mit einem kugelférmigen
Eindringkdrper (Radius 150 uym) in die Oberflache gedriickt und die Kraft bestimmt,
bei welcher das erste Mal Crazes auftreten. Diese bilden sich wahrend der Belastung
und beginnen in der Nahe des Kontaktkreises zwischen Indenter und Oberflache und
verlaufen in radialer Richtung. In Kombination mit FEM-Rechnungen kann nun die
zur Craze-Initiierung nétige Spannung ermittelt werden.

Fur sprode Werkstoffe ist die Eindruckbruchmechanik aufgrund ihrer einfachen
Durchfuhrbarkeit und der Mdéglichkeit der Charakterisierung kleiner Werkstoff-
volumina schon lange etabliert [55,56]. Sie beruht auf dem Ausmessen der durch
einen Harteeindruck erzeugten Radialrisse. Risse um Harteeindriicke in Kunststoffen
treten bei den geringen Eindringgeschwindigkeiten nur selten auf. Im Falle sehr
spréder Harze kann jedoch Rissbildung auftreten, die eine Berechnung der
Bruchzahigkeit entsprechend der Gleichungen 37 und 38 zulasst.

E 1/2 F
K, = 0.016(HV) 7 (37)

K ... Bruchzahigkeit; c ... Rissldnge, vom Eindruckmittelpunkt aus gemessen

E 2/3 F
K,C=o.o15(a/|)”2(HV) I (38)

a ... halbe Eindruckdiagonale; | ... Rissldnge, von der Eindruckecke aus gemessen.

Bild 24 zeigt durch Vickersmikroharteeindriicke hervorgerufene Radialrisse fiir zwei
extrem sprode * Kunststoffe. Die zur Berechnung der Bruchzdhigkeit notigen
KenngrofRen E und HV wurden durch instrumentierte Eindringpriifung bei einer
geringeren Eindringtiefe von 200 nm ermittelt, um Modul und Hérte unbeeinflusst von
Rissen bestimmen zu kdnen. Die kleinere Risslange des 3 - Methyloxazin (Bild 24a)
verdeutlicht dessen etwas hohere Zahigkeit (Ki. = 0.058 MPam'?) im Vergleich zum
N - Phenyl - 1,3 benzoxazin (Kic = 0.04 MPam'?, Bild 24b).
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Bild 24: Rissbildung, hervorgerufen durch Vickerseindriicke (F = 50 mN)
a) 3 - Methyloxazin, b) N - Phenyl - 1,3 benzoxazin

Eine insbesondere fir spréde Schichten bedeutsame Anwendung der
instrumentierten Eindringpriifung stellt die Bestimmung der Haftfestigkeit auf dem
jeweiligen Substrat dar. Zur Ermittlung von Haftfestigkeitskenngréfien von Schicht /
Substrat - Systemen durch Eindringversuche gibt es verschiedene Ansétze [57,58].
Liegt aber eine duktile Schicht auf einem spréden Substrat vor, wie dies zum Beispiel
im Falle von Lacken oder auch von polymeren Abdeckungen in Packagings der
Mikroelektronik auftritt, ist es sehr schwierig bzw. unméglich, eine Schichtablésung
zu erreichen, da nicht geniligend elastische Dehnungsenergie im Film entwickelt wird.
Die elastische Energie kann jedoch durch Aufbringen eines sogenannten
"Superlayers” erhéht werden (Bild 25) [59]. Die Verwendung eines konischen
Indenters (90°) mit einem Spitzenradius von 1 ym und das Aufbringen eines
Superlayers aus PMMA auf die PS-Schicht fihrt im System PS/Glas zu einer
Grenzflachenseparation in der Grenzfliche PS/Glas (Bild 25). Durch Anwendung
eines Ansatzes fir eine geklemmte Platte entsprechend Gl. 39 oder des
Ringplattenansatzes nach Gl. 40 lasst sich die Energiefreisetzungsrate der
Grenzschicht ermitteln.

T T T
A _ ’Indenter -

Grenzflichenriss

Glas .-

Bild 25: Schematische Darstellung eines aufgebrachten PMMA-Superlayers zur
Ermittlung der Phasenhaftung PS / Glas mittels Eindringpriifung [59]
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c...Delaminationsradius; a...Kontaktradius; oys...FlieBspannung der Schicht

Eine Bruchprozesszonenanalyse unter Beriicksichtigung der Anteile von Crazing und
plastischen Verformungen kann ebenfalls zur Ermittlung der Bruchzédhigkeit dienen
[59].

2.5 Zusammenhang zwischen Morphologie und Mikroharte in teilkristallinen
Kunststoffen

Die Historie der Anwendung von Mikrohartemessungen im Kunststoffbereich geht bis
in die 1950er Jahre zurtick, wobei in den ersten Jahren meist anwendungstechnische
Probleme im Vordergrund der Betrachtungen standen [60,61]. Zu Beginn der 1970er
erfolgten die ersten umfangreichen, systematischen Untersuchungen zu den
Einflussgréfen auf die Mikroharte [1,62], wobei unter anderem die wichtige Aussage
getroffen wurde, dass die Diagonaleneckpunkte der Eindriicke erhalten bleiben, die
Eindringtiefe und die Seitenflachen relaxieren [1]. Methodische Weiterentwicklungen,
in erster Linie die Anwendung der instrumentierten Harteprifung an Kunststoffen
betreffend, finden sich beispielsweise in [2].

In den letzten 25 Jahren wurden eine Vielzahl von Arbeiten zum Zusammenhang
zwischen morphologischen Gréfen und der Mikroharte durchgefiihrt, umfangreiche
- Zusammenstellungen hierzu finden sich in [3,49,63]. Die Mikrohédrte als elasto-
plastische Eigenschaft reagiert sensitiv auf Anderungen der Morphologie, da sie
direkt mit molekularen und bermolekularen Deformationsmechanismen, die lokal in
der Polymeroberflache auftreten, korreliert [3]. Im Folgenden sollen die wichtigsten
Aussagen zum Zusammenhang zwischen Mikrohdrte und Morphologie von
teilkristallinen Kunststoffen kurz vorgestellt werden.

Fur teilkristalline Werkstoffe existiert ein eindeutiger Zusammenhang zwischen dem
Kristallinitatsgrad Xi- und der Mikrohéarte H und zwar meist in linearer Form [3]:

H= Xerhr +(1—Xkr )Ha (41)
H, ...Harte der kristallinen Phase; H, ...Harte der amorphen Phase

Die Abhangigkeit der sogenannten Kristaliharte Hy, von der Lamellendicke | wird nach
[3] durch Gleichung 42 beschrieben.
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Lo (1?
A 2

H®% ...Harte des idealen, unendlich ausgedehnten Kristalls; b ... Faktor, abhangig von der
spezifischen Oberflichenenergie der longitudinalen Grenzschicht o, und der zur plastischen
Verformung der Kristalle notigen Energie

Aus Gleichung 42 und der Thomson-Gibbs-Beziehung [64] Uber den Zusammenhang
zwischen Lamellendicke und Schmelztemperatur folgt auch ein Zusammenhang
zwischen Harte und Schmelztemperatur [3].

In Bild 18 wurde gezeigt, dass die Harte sehr empfindlich auf Temperaturédnderungen
reagiert. Die Temperaturabhangigkeit der Harte lasst sich durch GI. 43 beschreiben
[3], wobei zu beachten ist, dass sich der Faktor B im Bereich von Relaxations-
gebieten &ndern kann. '

H(T)=H,e™ (43)
Hp ...Konstante; B ...die thermische Erweichung beschreibender Koeffizient

Die ermittelten Hartewerte nehmen mit zunehmender Haltezeit aufgrund von
Kriechvorgdngen (siehe auch Bild 15a) ab. Hierbei folgt die Harteabnahme einem
allgemeinen Kriechgesetz der Form entsprechend Gl. 44.

H(t) = Hot™ (44)
t ...Belastungsdauer; k ...Kriechkonstante

Polypropylen gehért zu den am besten untersuchten Kunststoffen. Dies hat vor allem
zwei Ursachen: Zum einen gehéren PP-Werkstoffe zu den Kunststoffen mit den
mengenmaflig umfangreichsten Anwendungsfeldern, zum anderen eignen sich
Polypropylene aufgrund ihrer vielfaltigen Erscheinungsformen bei vergleichsweise
einfachem strukturellen Aufbau oftmals als teilkristalline Modellwerkstoffe, um
polymerphysikalische Effekte zu untersuchen. PP-Molekiile kénnen in isotaktischer,
syndiotaktischer und ataktischer Konfiguration auftreten, wobei nur die beiden
erstgenannten anwendungstechnisch relevant sind. Die isotaktischen und syndiotak-
tischen Ketten kdnnen sich in Form von Kristallen anordnen, wobei drei verschiedene
Kristallmodifikationen bekannt sind: die am haufigsten auftretende monokline a -, die
trikline y - Modifikation und die B - Modifikation, deren Kristallstruktur noch nicht
widerspruchsfrei beschrieben wurde. Es treten zwei verschiedene Phasen der a -
Modifikation auf, die durch die Raumgruppe C2/c beschriebene instabile a4 - Phase
und die stabilere a; - Phase, die sich durch P24/c beschreiben lasst [65]. In Bild 26
sind die charakteristischen R&ntgenbeugungsdiagramme der Modifikationen
dargestellt. Die Ausbildung der jeweiligen Modifikation hangt aulRer vom Grad der
Taktizitat ganz entscheidend von den Kristallisationsbedingungen ab.

Die Kristallite kénnen Lamellen bilden, die wiederum die Grundbausteine von
Spharolithen sein kénnen. In diesen fiir PP typischen tibermolekularen Strukturen
sind die Lamellen von einem Zentrum ausgehend radial oder radial mit tangentialen
"Tochterlamellen” angeordnet.
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Bild 26: Rontgenweitwinkelbeugungsdiagramme der o -, B -, und y - Modifikation
des PP; Indizierung nach [66,67], aufgrund widerspriichlicher Aussagen in
der Literatur wurde auf die Indizierung der p - Modifikation verzichtet

Ergebnisse von Mikroharteuntersuchungen an Polypropylenwerkstoffen finden sich in
[68 - 77].

Uber einen linearen Zusammenhang zwischen der Vickers-Mikroharte MHV und
dem Kristallinitatsgrad wird in [68] berichtet.

Transkristallines PP wurde mittels Knoop- und Vickershérte untersucht [69], wobei
gefunden wurde, dass das Verhaltnis der Knoop-Harte bei senkrechter zur Knoop-
Harte bei paralleler Ausrichtung der groBen Eindringkérperdiagonale zur
transkristallinen Wachstumsrichtung bis zu 1.3 betragt. Entsprechend verhélt sich
auch der nach Gleichung 10 ermittelte E-Modul.

Der Nachweis verarbeitungsbedingter Orientierungen erfolgte in [70] und [71]. Fur
gewalztes PP wurde ein linearer Zusammenhang zwischen der Anisotropie der
Knoop-Harte (AHK = HK - HK;;) und dem Verformungsgrad gezeigt [71].

Die physikalische Alterung beeinflusst das Kriechverhalten von PP, was durch
Eindringkriechexperimente nachgewiesen werden kann. Eine Abnahme der
Kriechkonstante k (siehe Gl. 44) mit zunehmender Auslagerungsdauer wurde
beobachtet [72].

Unterschiede zwischen der a- und B-Phase wurden in [73] und [74] dargestellt. Die
B - Phase weist ca. 15 % niedrigere Hartewerte als die o-Phase auf. Die
Phasenumwandlung der B- in die a-Phase wurde in [75] mittels Mikréharte-
messungen nachgewiesen.
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PP/EPR-Blends waren Gegenstand von Untersuchungen in [76], wobei jedoch nur
zwei verschiedene EPR-Gehalte (15 und 20 %) betrachtet wurden. Im Mittelpunkt
der Untersuchungen stand der Einfluss des Molekulargewichtes der Matrix. Es
konnten negative Abweichungen der Blends von der linearen Mischungsregel
festgestellt werden.

Mit der Temperaturabhangigkeit der Hérte im Bereich des Glasiiberganges
beschaftigt sich [77]. Neben der charakteristischen Abnahme der Harte mit
steigender Temperatur wurde eine Unstetigkeit im Kurvenverlauf beim Glastibergang
detektiert.
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3. Untersuchte Werkstoffe und experimentelle Methoden

3.1  Werkstoffe

Homopolymere

Es wurden verschiedene PP-Homopolymere untersucht, welche in Tabelle 2 kurz
charakterisiert werden.

Tabelle 2: Ubersicht Uiber die untersuchten Homopolymere

Bezeich- Mw Mw /M, | MFl2302.16 | Besonderheiten / Herstellung /
nung |[kg/ mol] [g/min] | weitere Angaben Bereitstellung
PP-M1 885 47 04
PP-M2 482 49 3.2
PP-M3 | 330 4.4 8.6 Sorealis GmbH,
PP-M4 230 4.7 27.5
PP-M5 209 5 47.0
PP-u
PP-o nukleiert (c:) PIB, Brno
PP-B nukleiert (B)
CoE-0 317 3.6 Basis fir E/P- Borealis GmbH,
Copolymere Linz
Prof. Arnold, Inst.
Basis fir CoPo | f. Techn. Chem. u.
CoB-0 401 2.3 mit Buten und mit | Makromol. Chem.,
(CoH-0) Hexen MLU Halle-
Wittenberg
Basis fiir das Dr. Niebergall,
PP-PEQ | 480 PP/PE - System BAM, Berlin
Copolymere :

Die untersuchten (statistischen) Copolymere werden in Tabelle 3 vorgestellt. Bei den
E/P — Copolymeren handelt es sich um Reaktorprodukte der Borealis GmbH, die
Copolymere mit Buten und Hexen [78] sind mittels Metallocen-Katalyse hergestellte
Laborprodukte.




Tabelle 3: Ubersicht Uiber die untersuchten Copolymere

Bezeich- Comonomer Comonomergehalt Herstellung /
nung [mol%] Bereitstellung
CoE-4 Ethylen 4
CoE-6 Ethylen 6 Borealis GmbH, Linz
CoE-8 Ethylen 8
CoB-5 Buten 5
CoB-11.2 Buten 11.8 Prof. Arnold,
Inst. f. Techn. Chem.
Coh-3.4 Hexen 3.4 und Makromol. Chem.,
CoH-6.7 Hexen 6.7 MLU Halle-Wittenberg
CoH-14.2 Hexen 11.2
CoH-22.9 Hexen 22.9
Blends

Es wurden sechs verschiedene Blendsysteme untersucht, wobei vier davon
PP/EPR - Blends (Bezeichnungen B1 bis B4) und zwei PP/PE - Mischungen (B4 und
B5) waren. In den Systemen B1 bis B3 wurde der EPR-Gehalt variiert, wobei sich die
Systeme B2 und B3 hinsichtlich ihres Basispolymers unterschieden, welches einmal
ein Homopolymer (System B2), einmal ein E/P-Copolymer (System B3) war. In B4
wurde bei konstantem EPR-Gehalt die Matrix variiert. Das Polyethylen in den
Systemen B5 und B6 war ein PP-HD, B6 enthielt noch zusétzlich 5 % EPM als

Haftvermittler.

Tabelle 4: Ubersicht Uiber die untersuchten Blendsysteme

Bezeich- | 2. Kompo- Anteil Besonderheiten / | Herstellung/

nung nente 2. Kompo- weitere Angaben | Bereitstellung
nente [M.-%]
B1-15 15
B1-20 20 EPR:
B1-30 EPR 30 Dutral Borealis GmbH,
Linz

B1-45 45
B1-50 50
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B2-15 15
B2-30 30
B2-40 40 EPR:
B2-50 EPR 50 fggifa/:'\gf
B2-60 60 35 % PE)
B2-70 70
B2-85 85
B3-15 15
B3-30 30 - E|P|§/ " BorealljianZmeH,
83-40 40 (ééif,’ EPR +2
B3-50 EPR 50 35 % PE)
B3-60 60 CPE-Phas::o/
oPo mit4 %
zz:gg ;Z Ethylen
Matrix:
B4-0 Homopolymer
Matrix: CoPo mit
B4-4 4 % Ethylen
=PR 15 Matrix: CoPo mit
B4-6 6 % Ethylen
Matrix: CoPo mit
B4-8 8 % Ethylen
B5-10 10
B5-20 20
B5-30 30
B5-40 40
B5-50 50 PE-HD mit Dr. Niebergall,
B5-60 PE-HD 60 M =215 kg/mol | gam, Berlin
B5-70 70
B5-80 80
B5-90 90
B5-100 100
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B6-10 10

B6-20 20

B6-30 30 PE-HD mit
B6-40 40 My = 215 kg / mol
B6-50 50

T R I s o
B6-70 70 Haftvermittier
B6-80 80

B6-90 90

B6-100 100

-

3.2 Priifkoérper

Im folgenden werden die grundlegenden Praparationsmethoden zur Herstellung der
untersuchten Prufkdrper dargestellt.

Priifkorper fiir Eindringpriifungen

Als Prufkérper dienten sowohl speziell unter Verwendung eines Heiztisches
hergestellte diinne Folien als auch aus Bauteilen entnommene Prifkérper.

Fir den Heiztisch wurden mittels Mikrotom 50 bzw. 100 um dicke Schnitte,
Abmessungen ca. 4 x 3 mm, aus Prifkdrpern entnommen. Zwischen zwei
Objektdeckglasern platziert, erfolgte das Aufheizen dieser Schnitte bis zu einer
Temperatur von 200°C, bei welcher dann 7 min gehalten wurde. AnschlieRend
erfolgte das Abkihlen mit den entsprechenden Kihlraten. Standardméafig wurde
eine Kihlrate von 10 K/min verwendet, fir die Untersuchung der
Kihlratenabhangigkeit dienten 0.5, 2, 10, 20, 50, 100 K/min. Wahrend des gesamten
Vorganges wirkte eine durch eine dunne Glasplatte zuséatzlich aufgebrachte geringe
Last auf die Priifkérper, um eine bessere Ebenheit der Oberflache zu erzielen. Trotz
dieser dadurch erhdhten thermischen Tragheit des Systems wurden die vorgegebe-
nen Kihlraten erreicht.

Die isotherme Kristallisation erfolgte in einem temperierten Silikonbad.

Das Abschrecken erfolgte mit Wasser einer Temperatur von 23°C. Dabei wurde eine
Kihlrate von ca. 1300 K/s erreicht. Die Messung der Kihirate erfolgte mit Hilfe eines
in der Schmelze platzierten Thermoelementes (Durchmesser 30 ym), wie in Bild 27
schematisch dargestelit.

l |

C ' : ]

Bild 27: Platzierung des Thermoelementes in der Schmelze zur Kihlratenbestim-
mung beim Abschrecken
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Um die Untersuchung von Eigenschaftsgradienten, wie sie zum Beispiel bei
spritzgegossenen oder geschweillten Bauteilen auftreten, zu ermdglichen, wurden
die interessierenden Bereiche aus den Prifkérpern oder Bauteilen herausgearbeitet
und nach dem Einbetten in kalt aushértendes Epoxidharz materialographisch
bearbeitet. Dies erfolgte durch Schleifen bis hinunter zur Kérnung 4000 und
anschlieRendes Polieren mit Diamantpaste KoérngréBe 1 um bzw. zusatzlich mit
Magnesiumoxid der KorngréRe 0.25 um.

Priifkorper fir DMA-Messungen

Die Prufkorper fur die DMA -Messungen wurden ebenfalls mittels Heiztisch erzeugt.
Als Ausgang dienten wiederum vorliegende spritzgegossene I1SO-Normprifstébe,
aus denen mit einem Mikrotom 250 pym dicke Schnitte der Ldnge 20 mm entnommen
wurden. Diese wurden, wie in Bild 28 a gezeigt, auf dem Heiztisch positioniert und
mit einem Gewichtsstick belastet. Als Distanzhalter, welche die spatere Dicke
vorgaben, dienten Mikroskopdeckglaser. Zur Gewahrleistung vergleichbarer
Praparationsbedingungen fiir die Hartemessungen und DMA-Versuche betrug die
Kihlrate 10 K/min. Aus den entstehenden Plattchen mit einer Dicke von ca. 150 pm
wurden 2 mm breite Streifen herausgetrennt (Bild 28 b).

Mit der gewahlten Form der Lastaufbringung besteht nicht die Moglichkeit, mit
Stickstoff zu spulen. Durch eine Thermogravimetrische Analyse konnte jedoch
nachgewiesen werden, dass die entnommenen Priifkérper keine thermooxidativen
Abbauerscheinungen zeigten.

a) b)
m
Probe -—[L_,< > lﬁl> Deckglaser
Heiztisch

Bild 28: Anordnung zur Praparation der DMA-Prifkérper und Beispiel flr ein
erzeugtes Plattchen mit Prufkérperentnahme

Priifkorper fiir Druckversuche

Die Prifkorper fiir die Druckversuche wurden aus |ISO-Normstében (80 x 10 x 4 mm)
entnommen. Durch allseitiges Abschleifen wurde die kleine Prifkérperform 1 (6 x 3 x
5 mm) entsprechend ISO 604, Anhang A [79], herausgearbeitet.

Priifkorper fiir Zugversuche

Zur Prufung der Zugeigenschaften wurden Priifkérper aus ISO-Normstében (80 x 10
X 4 mm) bzw. aus den Schweif3nahtbereichen (siehe Abschnitt 4.5.1) entnommen.
Nach Schleifen auf eine Dicke von 1 mm erfolgte das Herausstanzen von
Schulterstaben der Formen 5A oder 5B nach ISO 5627-2 [80].
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3.3 Priifmethoden

Instrumentierte Eindringpriifung

Die instrumentierten Eindringversuche wurden mit einem Nanoindenter XP der Firma
Nano Instruments, Oak Ridge, USA, durchgefiihrt, welcher in Bild 29 schematisch
dargestellt ist. Das Gerat arbeitet mit induktiver Kraftaufbringung und kapazitiver
Wegmessung. Die Positioniergenauigkeit betrdgt ca. 1.5 um. Um Einflisse der
Umgebung zu minimieren, befindet sich das Priifgerat auf einem luftgefederten Tisch
in einer Box, die die Beeinflussung durch Luftzug, Schall und kurzzeitige Temperatur-
schwankungen praktisch ausschlief3t. Durch Temperierung des Aufstellraumes kann
in dieser Box eine Temperatur von 23 + 0.5°C gewahrleistet werden, welche der
Pruftemperatur entspricht.

Wenn nicht anders angegeben, kam ein Eindringkdrper nach Berkovich (Bild 30) zur
Anwendung, die Maximallast wurde innerhalb von 20 s (lineare Eindringtiefen-
zunahme) erreicht, die Haltezeit bei Maximallast betrug 30 s. Diese Priifbedingungen
erwiesen sich als giinstig fur eine reproduzierbare Kennwertermittlung (vgl. Bild 20).
Innerhalb einer Prifserie wurde jeweils die maximale Eindringtiefe fir das
Belastungssegment vorgegeben, um die Informationen aus einem vergleichbaren
Volumen zu erhaiten und um sicherzustellen, dass sich Geometrieeffekte aufgrund
nichtidealer Spitzengeometrien in vergleichbarer Weise auf das Ergebniss auswirken.
Die Entlastung erfolgte innerhalb von 20 s (konstante Lastrate).

Harte und Eindringmodul wurden entsprechend der Methode nach Oliver und Pharr
[23] bestimmt (siehe Abschnitt 2.2.2). Jedes angeflihrte Ergebniss reprasentiert den
Mittelwert aus 8 bis 10 Einzelmessungen.

E <«—7— induktive Lastaufbringung

e
i—-_lJ Ln--msm— Blattfedern
B |
:l
e~ -~

] “+— kapazitiver Wegsensor

F_-‘I <+— Blattfedern

Eindringkdrper

, | — Prifkérper
[~ . le——— motorisierter Tisch

Bild 29: Schematische Darstellung des verwendeten instrumentierten Eindringpruf-
gerates Nano Indenter XP
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Bild 30: Geometrie des Eindringkdrpers nach Berkovich

Konventionelle Mikrohéartepriifung

Die konventionellen Mikrohartepriifungen erfolgten mit einem Mikrohartepriifer MHT4
der Anton Paar AG, Graz, mit einem Vickersdiamanten als Eindringkdrper. Die
Maximalkraft wurde innerhalb von 10 s aufgebracht und dann 30 s gehalten.

Um die verbleibenden Eindriicke lichtoptisch besser erkennen zu kénnen, wurden die
Prifkorper mit Gold besputtert. Die aufgebrachten diinnen Schichten einer Dicke von
ca. 5 - 10 nm beeintrachtigen das Ergebnis nicht. Das Ausmessen erfolgte unter
Nutzung des Interferenzkontrastes und des Bildanalyseprogrammes Kontron K400.

Fir die Kriechversuche wurde eine Belastungszeit von 1s bis zum Erreichen der
Maximalkraft gewahlt, um sehr schnell die Maximalkraft zu erreichen.

Dynamisch-mechanische Analyse

Das mechanische Relaxationsverhalten der Werkstoffe wurde mittels Dynamisch-
mechanischer Analyse (DMA) im Zugmodus an den unter 3.2 beschriebenen
Prufkérpern untersucht

Bei einer Messfrequenz von 1 Hz und einer Einspannldnge von 10 mm betrug die
Amplitude der Zugverformung 15 ym. Durch die geringe Dicke wurde bei einer
Heizrate von 2 K/min die homogene Erwarmung der Prufkérper Uber den Querschnitt
gewahrleistet.

Dynamische Differenz-Kalorimetrie

Zur Untersuchung des Schmelz- und Kristallisationsverhaltens diente die
Dynamische Differenz-Kalorimetrie (DDK). Hierbei kam ein nach dem
Warmestromprinzip arbeitendes Gerat zur Anwendung (DSC2920, TA Instruments,
New Castle, USA) zur Anwendung, welches sowohl fiir den Aufheiz- als auch fir den
Abkiihlvorgang kalibriert wurde. Um durch die schlechte Warmeleitung der
Kunststoffe verursachte Effekte zu minimieren, wurden geringe Probenmengen von
1 - 2 mg gemessen, wobei die Dicke der Proben 100 pm betrug. Wenn nicht anders
angegeben betrugen Heiz- und Kihlrate 10 K/min.

Aus den Schmelzkurven gut kristallisierter Kunststoffe lasst sich mit Hilfe von
Gleichung 45 eine theoretische Lamellendickenverteilung berechnen [81].

Der Kristallinitatsgrad ergibt sich aus dem Verhaltnis der jeweiligen Schmelzenthalpie
AHp, zur theoretischen Schmelzenthalpie AHR’, mit AHR = 207 J/g [82].
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1dM_dE (Tp-T,)°
Md dT 2c,T° (45)

dM...Masse der zwischen T und T+dT schmelzenden kristallinen Phase mit einer Dicke
zwischen l und | + dI; M ...Gesamtmasse der kristallinen Phase; dE/dT...zum Schmelzen von
dM benétigte Energie; T, ...Gleichgewichtsschmelztemperatur; Tp,.... Schmelztemperatur von
Lamellen der Dicke |; o, ...spezifische Oberflachenenergie der longitudinalen Grenzschicht

Rontgenographische Analyse
Roéntgenographische Verfahren wurden zur Charakterisierung der auftretenden
kristallinen Phasen angewandt.

Réntgenkleinwinkelstreuung (SAXS)

Zur Bestimmung von Kennwerten fiir die quantitative Beschreibung der teilkristallinen
Morphologie, wie Langperiode und Lamellendicke, diente die R&ntgenklein-
winkelstreuung. Fir die Untersuchungen konnte die Small Angle Beamline am
Synchrotron Trieste genutzt werden. Der verwendete Strahl besal} eine Wellenldnge
A von 0.154 nm und einen Durchmesser von ca. 700 x 100 ym, der Abstand Probe-
Detektor betrug 2.24 m. Als Detektor diente ein Zeilendetektor vom Gabrieltyp. Die
Kalibrierung der g-Achse (q = 4n sin6/ A) erfolgte mit Silberbehenat AgBeH [83,84]
und mit einer Rattenschwanzsehne.

Es wurden jeweils drei fur die Eindringprifung entsprechend Abschnitt 3.2
praparierte Prifkdrper Ubereinandergelegt, sodass sich eine zu durchstrahlende
Gesamtdicke von 150 pm ergab.

Nach den Korrekturen fir die Untergrundstreuung und die diffuse Streuung kann die
von einem isotropen dreidimensionalen Objekt gestreute Intensitat in eine
eindimensionale Intensitatsfunktion transformiert werden [85]. Dies geschieht durch
eine Lorentzkorrektur, d.h. durch Multiplikation der Intensitat | (q) mit g°.

Aus der Position des Maximums der Funktion lg®=f(q) lasst sich nach der
Bragg’schen Beziehung die sogenannte Langperiode ermitteln [86].

Weitwinkelréntgenbeugung (WAXD)

Die Weitwinkelrontgenbeugung, welche eine Identifizierung der auftretenden
kristallinen Phasen und die Bestimmung des Kristallinitatsgrades zuldsst, wurde mit
einem System Philips X'Pert Pro unter Verwendung von CuK,-Strahlung bei 40 kV
und 40 mA im Reflexionsmodus durchgefiihrt. Die Schrittweite A26 betrug 0.02°, die
Signalaufzeichnungsdauer pro Schritt 7.5 s. Es wurde mit festem Divergenzspalt von
0.5° gemessen. Sekundarseitig war ein Graphit (002)-Monochromator installiert. -

Rasterelektronenmikroskopie

Fir die Beobachtung der Blendmorphologien im Rasterelektronenmikroskop (REM),
Typ Philips XL30, wurden die zu untersuchenden Oberflachen mit einer dinnen
Goldschicht besputtert.

Zur besseren Sichtbarmachung der Kautschuk-Phase in den PP/EPR-Blends wurde
diese mit Heptan bei Raumtemperatur herausgeldst. Anhand der zurtickbleibenden
Lécher kann auf die EPR-Phase geschlossen werden.
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4. Experimentelle Ergebnisse zum Einfluss von Struktur, Abkiihlgeschwindig-
keit und Warmebehandlung auf Harte und Eindringmodul

41 Homopolymere

Polypropylenmolekile kénnen in iso-, syndio- und ataktischer Konfiguration erzeugt
werden, wobei nur die beiden erstgenannten Formen eine praktische Bedeutung
besitzen. PP-Homopolymere sind prinzipiell teilkristalline Werkstoffe mit charakteristi-
schen Hierarchien in der Morphologieausbildung. Bei Kristallisation aus der
Schmelze oder aus der Lésung entstehen Sphérolithe, die aus Lamellen aufgebaut
sind, deren Periodizitat durch die sogenannte Langperiode beschrieben wird. Diese
Langperiode entspricht dem Zentrumsabstand der Lamellen und betragt fir PP 10
bis 30 nm [87]. Die Lamellen bestehen aus kristallographisch geordneten Bereichen,
wobei die Elementarzellen unterschiedliche Gittertypen bilden. Es sind drei
charakteristische Kristallformen des PP bekannt: die am haufigsten auftretende o -
Form, die B - Modifikation und die y - Form (siehe 2.5 und 4.3) [65,87].

Im Folgenden werden die Einfliisse verschiedener Abkuhlgeschwindigkeiten, von
Abschreck- und von Tempervorgangen auf Polypropylen verschiedenen Molekular-
gewichts vorgestelit.

4.1.1 Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit

Einen der wichtigsten die Morphologieausbildung beeinflussenden Parameter stellt
die Abkihlgeschwindigkeit dar. Uber sie werden KenngréRen wie z.B. Keimzahl,
Kristallisationsgeschwindigkeit und Kristallinitatsgrad wesentlich mitbestimmt. Ein
Beispiel fiir die Auswirkung von in einem weiten Bereich variierten Abkihl-
geschwindigkeiten auf die mechanischen Eigenschaften von PP finden sich in [88],
wobei eine Abnahme des Elastizitatsmoduls mit steigender Abkiihlgeschwindigkeit
festgestellt wird. In dieser Arbeit wurde der Bereich einer moderaten Abkiihlung mit
Geschwindigkeiten von 0.5 bis 100 K/min aus der Schmelze untersucht. Den Einfluss
der Abkihlgeschwindigkeit auf das Kristallisationsverhalten von PP unterschiedlichen
Molekulargewichts zeigt Bild 31. Die mittels DSC ermittelten Warmestromkurven in
Abhangigkeit von der Abklhlgeschwindigkeit sind exemplarisch fir die Werkstoffe mit
Mw = 885 und 230 kg/mol in den Bildern 31 a und b dargestellt. Mit steigender
Kihlrate nimmt die Kristallisationstemperatur ab und der Temperaturbereich des
Kristallisationsvorganges wird vergréRert. Weiterhin sind die hoheren
Kristallisationstemperaturen fir den Werkstoff mit dem geringeren Molekulargewicht
erkennbar. Beide Beobachtungen werden durch Bild 31 ¢ zusammenfassend
verdeutlicht. Es zeigt die niedrigeren Werte der Kristallisationspeaktemperaturen der
Werkstoffe mit 885 und 482 kg/mol im Vergleich zu den Werkstoffen mit den
geringeren Molekulargewichten uber  den gesamten Bereich  der
Abkuhlgeschwindigkeiten. Dies ist ein Hinweis auf die hohere Beweglichkeit der
kirzeren Ketten in der Schmelze, welche somit etwas leichter dreidimensional
geordnete Bereiche bilden kénnen, die als Kristallisationskeime wirken. Die langen
Ketten durchdringen sich stérker, was die Fahigkeit zur Keimbildung erschwert und
somit eine grolRere thermodynamische Triebkraft erfordert. Ein Moglichkeit zur
Beschreibung des dynamischen Kristal-lisationsverhaltens stellen sogenannte
Kissinger-Plots dar [89,90]. Obwohl zur Charakterisierung des Schmelzverhaltens bei
unterschiedlichen Aufheizgeschwindig-keiten eingefiihrt [89], wird der funktionelle
Zusammenhang nach Kissinger in [90] auf die Kristallisation von PP-Blends
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Uibertragen. Wird In(vi/T, cz) Uber (1/T.) aufgetragen, ergibt sich in weiten Bereichen
eine lineare Abhangigkeit (Bild 31 d). Der Anstieg der Geraden entspricht dem
Quotienten aus Aktivierungsenergie und Gaskonstante [89,90]. In Bild 31d ist zu
erkennen, dass der Anstieg der Geraden fir die Werkstoffe mit den geringeren
Molekulargewichten (PP-M3 bis PP-M5) leicht zunimmt. Dies entspricht nach [89,90]
einem Anstieg der Aktivierungsenergie. Somit stellt sich die Frage, ob das Verfahren
nach Kissinger zur Beschreibung von Kiristallisationsvorgangen von Polymeren
geeignet ist. Andererseits ware es auch denkbar, dass die Kristallisation der
hoéhermolekularen Werkstoffe zwar spater beginnt, dann aber leichter ablauft, da
auch die Unterkiihlung gréfRer ist.
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Bild 31: Kiristallisationskurven von PP mit einem Molekulargewicht von 885 (a) und
230 kg/mol (b) in Abhangigkeit von der jeweils angegebenen Kristal-
lisationsgeschwindigkeit in K/min;

Kristallisationstemperaturen in Abhangigkeit von der Kihirate fir die
jeweiligen Molekulargewichte in kg/mol (c¢) und Kissinger-Plots (d) der
untersuchten Werkstoffe (Symbolik wie in Bild c)
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Die durch die unterschiedlichen Abklihlgeschwindigkeiten verursachten Morphologie-
anderungen werden durch die Schmelzkurven in den Bildern 32 a bis e verdeutlicht.
Neben der Anderung der Peakform ist durch eine Verringerung der
Abkuhlgeschwindigkeit auch eine Verschiebung der Peaktemperatur zu héheren
Temperaturen zu beobachten. Dies korreliert mit einer gréleren Lamellendicke in
den langsamer abgekihlten Werkstoffen, da hier die Molekiile mehr Zeit haben, sich
in kristallinen Strukturen anzuordnen. Eine Berechnung der Lamellendicken-
verteilung nach Gl. 45 ist nicht méglich, da die schneller abgekihiten Zustande relativ
stark instabil sind, wodurch es beim Aufheizen zu Umordnungs- und
Nachkristallisationsvorgangen kommt. Besonders aufféllig ist dies bei den mit
100 K/min abgekihlten Werkstoffen. Hier tritt im Schmelzbereich ein Doppelpeak auf,
welcher zwei Ursachen haben kann. Zum einen kann die Ursache in einer bimodalen
Lamellendickenverteilung liegen, zum anderen kann es auch ein Indikator fir das
Vorliegen der beiden Phasen a4 (Raumgruppe C2/c) und a; (P24/c) sein. Letztere ist
die stabilere und schmilzt folglich bei héheren Temperaturen, ebenso kann es beim
Aufheizen zur Umwandlung von a4 in oz kommen, verbunden mit groBeren
Konformationsanderungen.

Die Hartewerte steigen mit abnehmender Abkihlgeschwindigkeit, da der
Kristallinititsgrad und die Perfektion der kristallinen Struktur zunehmen. Die
Kennwerte der Werkstoffe mit den geringeren Molekulargewichten (PP-M3, PP-M4,
PP-M5) liegen im gesamten untersuchten Kihlratenbereich auf einem hdheren
Niveau als die Werte der hochmolekulargewichtigen Werkstoffe (Bild 33). Dies ist auf
den héheren Kristallinitdtsgrad und eine groRere Lamellendicke zurlickzufiihren, die
im héheren Schmelzpunkt zum Ausdruck kommt.
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Bild 32: Ausgewahite Schmelzkurven von PP-Homopolymeren nach Abkihlung mit
0.5, 5, 20 und 100 K/min
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Bild 33: Einfluss von Abkihlgeschwindigkeit und Molekulargewicht auf die Harte
von PP-Homopolymeren

4.1.2 Einfluss von Temperungen

Warmebehandlungen, wie zum Beispiel Temperungen, sind ein geeignetes Mittel,
um die Eigenschaften aus der Schmelze abgekuhiter Werkstoffe zu verandern. Die
Auswirkungen von Temperungen auf bei -10 K/min kristallisiertes PP (PP-u) wurden
untersucht, wobei sowohl die Temperatur (T, = 80, 100, 120, 140 und 150 °C) als
auch die Zeitdauer (ta = 30, 60, 300 und 1440 min) des Temperns variiert wurden.
Tempervorgange einer Dauer von einer Stunde fihren bei Tempertemperaturen
Ta = 100°C zum Auftreten einer charakteristischen Schulter in der Schmelzkurve,
deren Beginn mit der Tempertemperatur korreliert (Bild 34 a). Fir T, = 100 °C ist
diese Schulter sehr schwach, fir 120 und 140°C jedoch deutlich ausgepragt. Nach
Tempern bei 150°C ist keine Schulter mehr erkennbar, sondern nur noch ein relativ
enger Schmelzpeak mit einem scharfen Beginn bei 153 °C. Die aus den
Schmelzkurven nach Gleichung 45 berechneten Lamellendickenverteilungen (Bild 34
b) sind zur Beschreibung der in der kristallinen Phase auftretenden Anderungen
geeignet. Das Maximum der Verteilungen verschiebt sich von ca. 18 bis 19 nm fir
den nicht getemperten Werkstoff zu ca. 21 nm fir die bei 140 und 150 °C
getemperten Werkstoffe. Gleichzeitig nimmt der Anteil kleiner Lamellen deutlich ab,
da diese aufschmelzen und sich das aufgeschmolzene Material an die verbleibenden
dickeren Lamellen anlagert. Es kann aber durch die erhohte Beweglichkeit der
Ketten in der amorphen Phase zum Anwachsen kleinerer Lamellen kommen. Die
Lamellendicken des bei 140 °C getemperten Werkstoffes sind bimodal verteilt, fir
Ta = 150 °C ist die Verteilungskurve relativ eng bei gréReren Dicken.

Ein Anstieg von Harte und Eindringmodul ist nach dem Tempern von einer Stunde
erst fur T, > 100 °C zu beobachten (Bild 34 c).
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Einfluss der Temperung bei verschiedenen Temperaturen T, auf zuvor bei

vk = 10 K/min kristallisiertes PP; Werkstoff PP-u, Temperzeitt,=1h

a) Schmelzkurven; b) berechnete Lamellendickenverteilungen (zur besse-
ren Sichtbarmachung in Ordinatenrichtung verschoben); c¢) Harte und Ein-
dringmodul

Da relevante Anstiege der mechanischen Kennwerte erst bei Tempertemperaturen
von 140°C zu beobachten waren, wurde der Einfluss der Temperzeit fur diese
Temperatur untersucht. Mit zunehmender Temperzeit andert sich die Form der in den
Schmelzkurven auftretenden Schultern (Bild 35 a). Die Position des Beginns des

Steilanstiegs bleibt unveréndert. Nach dem Knick bei ca.

143°C wird der

Kurvenverlauf mit zunehmender Temperzeit steiler. Ursache ist eine Zunahme des
Anteils der Lamellen mittlerer Dicke (Bild 35 b).
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Die Kennwerte aus dem Eindringversuch steigen bis zu einer Temperzeit von 1 h
relativ stark an, danach werden die Kurven zunehmend flacher (Bild 35 c¢). Somit ist
der Nachweis erbracht, dass der Hauptanteil der Anderungen in der kristallinen
Phase durch das Tempern bei 140°C in den ersten 60 min vor sich geht. Ergebnisse
in {49], wonach die Abhangigkeit der Mikroharte von der logarithmischen Zeitskale fiir
relativ hohe Tempertemperaturen (Abstand zur Peaktemperatur des Schmelzpeaks
nicht zu groR) linear ist, konnten flr den in dieser Arbeit untersuchten Zeitbereich und
Werkstoff bestatigt werden (Bild 36).
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Bild 35: Einfluss der Temperzeit auf zuvor bei vk = 10 K/min kristallisiertes PP;
Ta = 140°C, Werkstoff PP-u;
a) Schmelzkurven; b) berechnete Lamellendickenverteilungen (zur besse-
ren Sichtbarmachung in Ordinatenrichtung verschoben); ¢) Harte und Ein-
dringmodul
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Bild 36: Einfluss der Temperzeit bei T, = 140°C auf die Vickersmikroharte von
zuvor bei -10 K/min kristallisiertem PP

4.1.3 Abgeschreckter Zustand

Wird Polypropylen mit hohen Kihiraten abgekihlt, wird die Kristallisation zusehens
unterdrickt und es kommt zur Ausbildung einer sogenannten smektischen oder auch
mesomorphen Struktur, welche ein Zwischenstadium zwischen amorphem und
kristallinem Zustand darstellt. Die Zunahme des Anteils der mesomorphen Form im
abgekuhiten Werkstoff in Abhangigkeit von der Kihirate wird beispielsweise in [91]
gezeigt. Uber die Struktur dieser abgeschreckten Form liegen in der Literatur [92-99]
unterschiedliche Aussagen vor. Da, wie in Bild 37 zu sehen, die Rontgen-
beugungsdiagramme mit Wasser bei Raumtemperatur abgeschreckter Proben
unabhangig vom Molekulargewicht zwei breite Reflexe bei 20 ~15° und 21.5°
aufweisen, wird davon ausgegangen, dass deren Ursache ein zweiphasiges System
aus einer amorphen und einer parakristallinen Phase ist [92]. Diese parakristalline
_Phase ist dreidimensional geordnet mit einer groBen Anzahl von Kristalldefekten [93].
Andere Arbeiten beschreiben die abgeschreckte Phase als aus monoklinen [94] oder
auch aus hexagonalen [95] Mikrokristallen bestehend. In [96] wird von kubischen
oder hexagonalen mikrokristallinen Bereichen mit einer KristallitgréRe von 3 nm
ausgegangen. Stadbchen geordneter Molekiilhelizes, welche nicht koharent, also
nicht in Form dreidimensionaler Kristalimizellen angeordnet sind, werden in [97]
vermutet. TEM-Untersuchungen [98] zeigen clusterartige Strukturen mit Abmessun-
gen von ca. 10 nm. Bereiche unterschiedlicher struktureller Ordnung, vermutlich
kleine Partikel in einer Matrix aus amorphem oder mesomorphem Material wurden
mittels AFM gefunden [99].

Die Schmelzkurven der abgeschreckten PP-Filme sind in Bild 38 fiur die funf
untersuchten Molekulargewichte zusammengefasst, welche ein in [97,98,100]
beschriebenes, charakteristisches, Verhalten beim Aufheizen widerspiegeln. Typisch
ist ein erster endothermer Peak bei ca. 55°C, gefolgt von einem geringen
exothermen Effekt bei ca. 98°C und dem endothermen Schmelzpeak bei ca. 160°C.
Da die ersten beiden Peaks bei langsam abgek(hitem PP nicht auftreten, werden sie
spezifischen Phasenumwandlungen in der abgeschreckten Form zugeschrieben. Wie
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in [100] bewiesen, ist der endotherme Peak bei 55°C praktisch nicht heizraten-
abhangig und entspricht somit einem Schmelzpeak, der durch das Schmelzen kleiner
und/oder wenig perfekter kristalliner Bereiche verursacht wird. Der folgende
exotherme Effekt ist heizratenabhangig [100] und hat seine Ursache in einem
Rekristallisationsvorgang, also der Umwandiung der mesomorphen Phase in die
monokline Phase. Die Fldche des exothermen Peaks ist jedoch um ein Vielfaches
kleiner als die Flache des darauffolgenden endothermen Peaks bei ca. 160°C. In
[100] wird dies durch sich Uberlagernde Vorgange erkiart. Da die wahrend das
Abschreckens entstandenen Mikrokristalle zu einer physikalischen Vernetzung der
amorphen Phase filhren, kommt es durch den Beginn des Schmelzens dieser
Mikrokristalle bei etwa 40°C zu einer Abnahme des Vernetzungsgrades und somit zu
einer deutlichen Erhéhung der Molekulbeweglichkeit in der amorphen Phase. Somit
kdnnen die verbleibenden Mikrokristallite anwachsen und es wird Energie freigesetzt.
Eine weitere Temperaturerhbhung fihrt zu progressivem Schmelzen der
Mikrokristalle bei gleichzeitiger Bildung dickerer oder stabilerer Kristalle, die dann
auch wieder schmelzen. Ebenso kénnen auch schon die ersten beiden Peaks die
Summe sich (Oberlagernder Umwandlungen sein [100]. Durch in-situ
Réntgenkleinwinkelstreuung wurde ein ab 75°C merklicher Anstieg der Langperiode
beim Aufheizen beobachtet, welcher mit der exothermen Erscheinung korreliert [98].
Desweiteren konnte in der genannten Arbeit ein starker Anstieg der Langperiode ab
127°C festgestelit werden, verursacht durch das Schmelzen der dicken Lamellen.
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Bild 37:  Rontgenbeugungsdiagramme von mit Wasser bei Raumtemperatur abge-
schrecktem PP unterschiedlichen Molekulargewichtes; Molekulargewicht
in kg/mol
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exo — dQ/dt — endo
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Bild 38: Schmelzverhalten von abgeschrecktem Polypropylen in Abhangigkeit vom
Molekulargewicht (M in kg/mol); Heizrate 20 K/min

Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit durch Abschrecken eingesteliten
Werkstoffzustande (Bilder 37 und 38) entsprechen bei Raumtemperatur getemperten
Zustadnden bzw. Morphologien. Dies soll im Folgenden am Beispiel der in Bild 39
gezeigten Schmelzkurven von CoE-0 verdeutlicht werden. Es zeigt die Aufheizkurven
einer mit fluissigem Stickstoff abgeschreckten und anschlieRend aus dem flissigen
Stickstoff direkt in den tiefgekihlten Probenraum des DSC-Gerates Uberfiihrten
Probe und einer mit flissigem Stickstoff abgeschreckten Probe, die zwischenzeitlich
noch einmal auf Raumtemperatur erwarmt wurde. Die Kurve des im tiefgekihlten
Zustand gehaltenen Werkstoffes zeigt bei T =-35°C eine Stufe, die den
Glasiibergang reprasentieren kdnnte. Ein endothermer Peak bei T = 55 °C ist nicht
nachweisbar. Bei -5°C ist ein sehr kleiner endothermer Effekt angedeutet, welchem
ein gut sichtbarer exothermer folgt. Dies kann das Schmelzen kleinster kristalliner
Bereiche mit anschlieBendem, aufgrund erhOhter  Molekulbeweglichkeit
ermoglichtem, Kristallisieren sein. Die Kurve verlduft bei weiterer Temperatur-
erhéhung im exothermen Bereich, bei 70°C wird dieser Effekt noch einmal verstarkt,
der auftretende Peak entspricht dem Rekristallisationspeak in Bild 38, der weitere
Kurvenverlauf entspricht den Kurven der mit Wasser bei Raumtemperatur
abgeschreckten Probekérper. Das Schmelzverhalten des zwischenzeitlich auf
Raumtemperatur erwdrmten Werkstoffes ist mit dem in Bild 38 dargestellten
vergleichbar, was ein Beweis fir die Temperwirkung m|t einhergehenden
strukturellen Veranderungen bei 23°C ist.
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exo-— dQ/dt — endo
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Bild 39: Schmelzverhalten von mit flissigem Stickstoff abgeschrecktem PP (CoE-0);
a) im tiefgekihlten Zustand gehalten und von -120°C beginnend aufge-
heizt ;
b) nach zwischenzeitlichem Erwarmen auf Raumtemperatur

Obwohl die Réntgenbeugungsdiagramme von abgeschrecktem PP fiir die
untersuchten Molekulargewichte kaum einen Unterschied aufweisen (Bild 37), zeigen
die ermittelten Hartewerte eine deutliche Molekulargewichtsabhangigkeit (Bild 40).
Die Werkstoffe mit den niedrigen Molekulargewichten (330, 230 und 209 kg/mol)
besitzen ca. 20 % hohere Hartewerte als das PP mit 850 kg/mol. Davon ausgehend,
dass der bei Raumtemperatur vorliegende Werkstoffzustand einem bei 23°C
getemperten Zustand entspricht, deutet dies auf die im Vergleich zu den hohen
Molekulargewichten gréRere Beweglichkeit der kiirzeren Ketten und somit eine
bessere Mdoglichkeit zur Reorganisation in den Werkstoffen mit niedrigem
Molekulargewicht bei Raumtemperatur hin. Réntgenographisch ldsst sich der
Unterschied auch nicht mittels SAXS (Bild 41) nachweisen. Die aus dem Maximum
der Darstellung von Ig?=f(q) ermitteiten Werte der Langperiode und der
Ordnungsparameter (1/A) entsprechend [93,100,101] lassen keine Abhangigkeit
erkennen. Hier sind weitere Untersuchungen, zum Beispiel zur Dichte, erforderlich.
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Bild 40: Harte von abgeschrecktem PP in Abhéngigkeit vom Molekulargewicht;
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4.1.4 Einfluss von Temperungen auf abgeschrecktes PP

Der Einfluss von Temperungen auf die Morphologie von zuvor abgeschrecktem
-Polypropylen ist anhand der Schmelzkurven in Bild 42 zu sehen. Als Beispiel dient
der Werkstoff CoE-0, welcher nach dem Abschrecken jeweils eine Stunde bei der
angegebenen Temperatur gehalten wurde. Es ist zu sehen, dass sich der erste
endotherme Peak in Abhéngigkeit von der Tempertemperatur deutlich zu héheren
Temperaturen verschiebt, wahrend der exotherme Peak bis 2zu einer
Tempertemperatur von 80 °C seine Position kaum &ndert. Nach dem Tempern bei
Temperaturen oberhalb 80 °C kommt es nicht mehr zum Uberschreiten der Basis-
linie, da der Schmelzpeak in diesem Temperaturbereich das Verhalten dominiert.

Die Réntgenweitwinkelbeugungsdiagramme zeigen die zunehmende Ausbildung der
monoklinen Phase des PP (Bild 43), besonders ab einer Tempertemperatur von
80°C. Dies entspricht den Beobachtungen anderer Autoren [101,102] und auch dem
durch die Schmelzkurven in Bild 42 beschriebenem Verhalten. Ebenso ist eine
Zunahme des sogenannten Ordnungsparameters (1/A) entsprechend [93,100,101],
der reziproken Halbwertsbreite des Peaks bei ca. 20 = 14°, zu beobachten (Bild 44).
Der Parameter (1/A) weist zwei typische Bereiche auf. Einem sehr geringen Anstieg
durch eine Temperung bei 60°C folgt eine deutliche Zunahme ab T, = 80°, wobei die
Abhéngigkeit von T, linear ist. Dieses Verhalten ist in Ubereinstimmung mit
Ergebnissen in der Literatur [93,100].
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Bild 42: Schmelzkurven von abgeschrecktem und anschlieRend getempertem
Polypropylen; Heizrate 20 K/min
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Bild 43: R&ntgenbeugungsdiagramme von abgeschrecktem und anschlieRend bei
den angegebenen Temperaturen getempertem PP; Werkstoff PP-PEQ
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Bild 44: Abhangigkeit des Ordnungsparameters (1/A) von der Tempertemperatur;
Werkstoff PP-PEO
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Da eine Anderung teilkristalliner Morphologieparameter Auswirkungen auf das
viskoelastische Verhalten hat, wurde das dynamisch-mechanische Verhalten der
getemperten Werkstoffe untersucht. Es kann eine Abnahme der aus dem Maximum
des mechanischen Verlustfaktors tan 6 ermittelten Glastemperatur mit steigender
Tempertemperatur T, beobachtet werden (Bild 45). Dies entspricht tendenziell
Aussagen in [100], allerdings wird die Hohe des tan & - Peaks mit zunehmender T,
nicht groRer, sondern kleiner und eine Verringerung der Aktivierungsenergie kann
nicht nachgewiesen werden. Als Ursache fur die Verringerung der
Glasubergangstemperatur durch das Tempern ist wiederum die Abnahme der
physikalischen Vernetzung durch das Aufschmelzen der winzigen kristallinen
Bereiche anzusehen [100], wie schon unter 4.1.3 fir das Schmelzverhalten
beschrieben.
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Bild 45: DMA an abgeschrecktem und anschlieBend getempertem PP; Zugmodus;
Abhangigkeit der Glasiibergangstemperatur von a) der Tempertemperatur
(ta=1 h), b)der Frequenz

Mit den strukturellen Anderungen ist ein Anstieg der Harte verbunden, wobei neben
der erwarteten Abhangigkeit von der Tempertemperatur T, auch eine Abhangigkeit
vom Molekulargewicht zu beobachten ist (Bild 46). Bis zu einer T, von 70°C steigt die
Harte nur wenig an, ab 80°C ist ein deutlich steilerer Anstieg zu beobachten (Bild
47). Dies ist konform zu den strukturellen Anderungen im Werkstoff. Die Werkstoffe
mit den niedrigeren Molekulargewichten besitzen Uber den gesamten Bereich die
héheren Hartewerte (Bild 47), ebenso ist deren prozentualer Harteanstieg gréRer
(Bild A1). Wie in Bild 48 zu sehen, ist die Abhangigkeit vom Molekulargewicht fir die
einzelnen Tempertemperaturen in etwa linear bzw. leicht progressiv ansteigend mit
abnehmendem Molekulargewicht.
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Bild 46: Harte von abgeschrecktem und anschlieBend getempertem PP
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Bild 47: Harte von abgeschrecktem und anschlieBend getempertem PP unter-
schiedlichen Molekulargewichts in Abhangigkeit von der Tempertemperatur
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Bild 48: Harte von abgeschrecktem und anschlielend bei den angegebenen

Temperaturen getempertem PP in Abhdngigkeit vom Molekulargewicht

Die Ergebnisse von Rdéntgenkleinwinkelstreuungsmessungen zeigen eine Zunahme
der Intensitdt und eine Verschiebung des Peaks zu kleineren Werten des
Streuvektors (Bild 49 aund b), woraus nach der Bragg'schen Beziehung eine
Zunahme der sogenannten Langperiode folgt. Ursache fir deren Anwachsen ist
sowohl ein deutliches Anwachsen der kristallinen Bereiche als auch eine Zunahme
der sogenannten amorphen Lange, da sich durch das Aufschmelzen der
Mikrokristallite der Abstand zwischen den grofden Kristallbereichen vergréfert.
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Bild 49: a) SAXS - Diagramme fir abgeschrecktes und anschliefend
getempertes PP (PP-M2)
b) Lorentz-korrigierte Darstellung der Kurven aus (a)
c) Langperiode von abgeschrecktem und anschlief3end getempertem PP;
Einfluss des Molekulargewichtes

In Bild 49 c ist zu sehen, dass die Langperioden der getemperten Zustande fiir die
hohen Molekulargewichte die gréReren Werte zeigen. Da sich die Harte
entgegengesetzt verhalt, also mit kleiner werdendem Molekulargewicht zunimmt, ist
die VergroBerung der Langperiode mit zunehmendem Molekulargewicht auf eine
gréBere amorphe Lange zuruckzufihren.
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4.2 Copolymere

Eine Mdglichkeit, die Eigenschaften des Polypropylens zu beeinflussen, besteht in
der Copolymerisation mit anderen Monomeren. Sehr weit verbreitet sind hierbei
aufgrund ihrer chemischen Ahnlichkeit Olefine, welche vorzugsweise statistisch in die
Polypropylenkette eingebaut werden. Der Hauptgrund fir die Erzeugung von
statistischen Copolymeren besteht in der Erzielung einer héheren Transparenz, wie
sie beispielsweise fir Folien gewilinscht wird. Ursache hierfiir ist eine verringerte
Kristallisationsneigung aufgrund der durch die eingebauten Comonomere gestorten
Molekillketten. Neben der verbesserten Transparenz andern sich auch andere
Eigenschaften, so nehmen zum Beispiel Schmelztemperatur und Steifigkeit ab, die
Zahigkeit nimmt zu [87]. Es muss jedoch beachtet werden, dass die Verteilung der
Comonomere, besonders bei htheren Gehalten nicht rein statistisch ist. Es kénnen
auch Blocksequenzen auftreten.

Im Folgenden soll anhand von Copolymeren von Propylen mit anderen Olefinen der
Einfluss des Comonomeranteils und der Art des Comonomers im Zusammenhang
mit den Kristallisationsbedingungen untersucht werden.

4.2.1 Einfluss des Comonomergehaites bei langsamer Abkiihlung aus der
Schmelze

4.2.1.1 Copolymere mit Ethylen

Harte und Eindringmodul fallen mit steigendem Ethylengehalt linear ab (Bild 50).
Anhand der Bilder 51-54 kann der Einfluss des Comonomereinbaus auf die
Morphologie der E/P-Copolymere gezeigt werden.
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Bild 50: Harte und Eindringmodul in Abhangigkeit vom Ethylengehalt

Mit zunehmendem Ethylengehalt kommt es zu einer linearen Abnahme der
Kristallisations- und der Schmelztemperatur und des Kristallinititsgrades im unter-
suchten Konzentrationsbereich (Bild 51), ebenso kann eine GréRenabnahme der
zunehmend unregelméaBigeren Sphérolithe beobachtet werden (Bild 52). Dies
bestatigt den Sachverhalt der schlechteren Kristallisation durch den
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Comonomereinbau. Die Glastemperatur nimmt linear mit dem Ethylengehalt ab, bei
gleichzeitiger Zunahme der Intensitat des Relaxationspeaks (Bild 53).
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Bild 51: Abhangigkeit der Schmelz- und der Kristallisationstemperatur (a) und des
durch DSC ermittelten Kristallinitdtsgrades (b) vom Ethylengehalt;
Heiz- und Kihirate 10 K/min

Bild 52: Spharolithische Uberstruktur der E/P-Copolymerisate;
a) 0 mol%, b)4 mol%, c)6 mol%, d)8 mol% Ethylen
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Bild 53:  Verlauf des mechanischen Verlustfaktors tan & (a) und der Glasiibergangs-
temperaturen (b) in Abhangigkeit vom Ethylengehalt

Die Réntgenbeugungsdiagramme lassen ebenfalls eine Zunahme des amorphen
Anteils mit steigendem Ethylengehalt erkennen (Bild 54). In allen Werkstoffen
dominiert die monokline a - Phase, das Copolymer mit 4 mol% zeigt geringe Anteile
der B - Phase, erkennbar am Reflex bei 20 =16.2°. Ebenso ist die schwache
Ausbildung des (117) - Reflexes der y - Phase in den Werkstoffen mit 6 und 8 mol%
zu erkennen. Dies entspricht den in [103,104] gemachten Beobachtungen, dass
starker gestérte Ketten, also auch Copolymerketten, die Kristallisation in der triklinen
y - Phase férdern.

Die Ursache fir die Abnahme von Harte und Eindringmodul ist im abnehmenden
Kristallinitdtsgrad (siehe Bild 51 b) zu sehen. Da dieser im untersuchten Konzen-
trationsbereich linear vom Ethylengehalt abhéngt, ist der Zusammenhang zwischen
den mechanischen Kenngréfien und dem Kristallinitdtsgrad ebenfalls linear (Bild 55).




67

0 mol%

4 mol%

6 mol%

Intensitat [b. E.]

8 mol%

20[%]

Bild 54: Roéntgenbeugungsdiagramme der E/P - Copolymere in Abhangigkeit vom
Ethylengehalt; Abkihlgeschwindigkeit 10 K/min
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Bild 55: Harte und Eindringmodul in Abhéngigkeit vom durch DDK ermittelten
Kristallinitdtsgrad
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Wie fir die Homopolymere ist auch fir die Copolymere der Einfluss der Abkihl-
geschwindigkeit auf die mechanischen Eigenschaften von Interesse. Die Auswirkung
unterschiedlicher Abkuhlgeschwindigkeiten auf das Kristallisationsverhalten zeigt
Bild 56. Die Kristallisationstemperatur verschiebt sich mit steigender Kihirate zu
niedrigeren Werten. Gleichzeitig ist eine Abnahme der Kristallisationsenthalpie und
der Kristallisationstemperatur mit steigendem Ethylengehalt zu beobachten, was
schon im vorigen Abschnitt bestatigt wurde.
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Bild 56: Kristallisationskurven von PP (a) und dem E/P-Copolymer mit 8 mol%
Ethylen (b) und Abhangigkeit der Kristallisationstemperatur von der Abkuihl-
geschwindigkeit und dem Ethylengehalt (c)

Die in Bild 57 dargestellten Schmelzkurven der mit unterschiedlichen Geschwindig-
keiten abgekuhlten Werkstoffe zeigen ein Verhalten, welches prinzipiell mit dem in
Bild 32 fur die Homopolymere beschriebenen Verhalten vergleichbar ist, jedoch mit
dem Unterschied, dass in den Copolymeren durch den Ethyleneinbau die Schmelz-
temperaturen sinken. Ein charakteristisches Merkmal ist das Auftreten einer sehr
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grof3en Schulter bzw. eines breiten Peaks bei ca. 130°C fir die langsam abgekiihiten
Copolymere mit 6 und 8 mol% Ethylen. Dies ist mit hoher Wahrscheinlichkeit dem
Schmelzbereich der y-Phase zuzuordnen, deren Anteil sich mit zunehmendem
Comonomergehalt und abnehmender Kiihirate erhéht [103,104). Vergleichbare
Schmelzkurven fiir PP mit hohem y - Anteil sind in [104,105] aufgefiihrt.
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Bild 57: Schmelzkurven der zuvor mit den angegebenen Kilhiraten kristallisierten
E/P-Copolymere

Die Abhéangigkeit von Harte und Eindringmodul von der Abkiihlgeschwindigkeit aus
der Schmelze zeigen die Bilder 58 a und b. Wie in Abschnitt 4.1.1 fur die
Homopolymere ist auch fiir die E/P-Copolymere im untersuchten Konzentrations-
bereich ein Anstieg der Kennwerte mit sinkender Kiihirate zu beobachten, da die
Perfektion der kristallinen Phase zunimmt. Die jeweiligen Niveaus der Hr = f(vy) -
Kurven unterscheiden sich deutlich entsprechend dem Ethylengehalt. Der Werkstoff
mit 8% Ethylen zeigt nur eine geringe Hartesteigerung mit sich verringernder
Kuhlrate. Fir den Eindringmodul ist ein linearer Zusammenhang in einer einfach-
logarithmischen Darstellung festzustellen (Bild 58 b).
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Bild 58: Einfluss von Kuhlrate und Ethylengehalt (in mol%) auf Harte (a) und Ein-
dringmodul (b) von E/P-Copolymeren

Wie bereits erwahnt, nimmt die Harte von Kunststoffen mit zunehmender Haltezeit
(also Belastungsdauer) ab. Ursache hierfir sind Kriechvorgénge, die zu einer
Eindringtiefenzunahme flihren. Fir die E/P - Copolymere wurde das Kriechverhalten
untersucht. In der doppelt-logarithmischen Darstellung der Vickers-Mikroharte (iber
die Haltezeit konnte fir die drei gepriften Werkstoffe jeweils ein linearer
Zusammenhang ermittelt werden (Bild 59). Dies bestatigt das allgemeine
Eindringkriechgesetz fir Kunststoffe entsprechend Gl. 44. Die die Steigung der
Geraden beschreibende Kriechkonstante k ist nur sehr wenig vom Ethylengehalt
abhangig. Sie betragt fur das Homopolymer 0.075, fur den Werkstoff mit 4 mol%
Ethylen 0.076 und fir den Werkstoff mit 8 mol% Ethylen 0.081; Werte, die in guter
Ubereinstimmung zu Literaturwerten sind.
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Bild 59: Kriechverhalten der E/P - Copolymere
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Ergebnisse aus Eindringkriechversuchen sind mit Ergebnissen aus Zeitstandzugver-
suchen korrelierbar. In [72] wurde festgestellt, dass die Kriechkonstanten von PP bei
einer Zugspannung von 12 MPa mit den Eindringkriechkonstanten vergleichbar sind.

4.2.1.2 Copolymere mit Buten und Hexen

Neben den E/P-Copolymeren wurden auch Copolymere mit Buten und Hexen
untersucht. Diese kénnen jedoch nicht direkt miteinander verglichen werden, da das
Homopolymer CoB-0 (siehe 3.1, Tabelle 1), wie in Bild 60 ersichtlich, deutlich andere
thermische Eigenschaften aufweist. Es schmilzt schon bei einer Temperatur von
137°C, wohingegen CoE-0 eine Schmelztemperatur von 161°C besitzt (Bild 51). Wie
zu erwarten war, fuhrt der Einbau von Hexen zu einer starkeren Absenkung von
Schmelztemperatur (Bild 61) und Schmelzenthalpie in Abhéngigkeit vom
Comonomergehalt als der Einbau von Buten, da die léangeren Ketten das
Kristallisationsvermégen stérker behindern. Fiur die hoheren Hexengehalte (14.2 und
22.9 %) ist kein Schmelzpeak mehr zu erkennen, die Werkstoffe sind amorph, was
durch den deutlich sichtbaren Glaslibergang bei -20°C belegt wird (Bild 60 b).

Die im unterschiedlichen Schmelzverhalten resultierenden Morphologien kommen
auch in der Abhangigkeit der Hartewerte vom Comonomergehalt zum Ausdruck. Der
Hexeneinbau fuhrt zu einer schnelleren Abnahme der Harte im Vergleich zur
Copolymerisation mit Buten (Bild 61), da die Hexencopolymere die kleineren
Lamellendicken und den geringeren Kristallinitdtsgrad bei vergleichbarem
Comonomergehalt aufweisen, was durch die Schmelztemperaturen und die
Schmelzenthalpien reprasentiert wird.
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Bild 60: Schmelzkurven fir PP-Copolymere mit Buten (a) und mit Hexen (b)
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Bild 61: Schmelztemperaturen in Abhéngigkeit vom Comonomergehalt fiir PP-
Copolymere mit Buten (C4) und mit Hexen (Cs)
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Bild 62: Harte in Abhangigkeit vom Comonomergehalt fiir PP-Copolymere mit
Buten und mit Hexen

Die Abhangigkeit der Harte vom Hexengehalt kann in zwei Bereiche unterteilt
werden. Bis 6.7 % Hexen ist eine lineare Abnahme der Harte mit steigendem Anteil
zu verzeichnen, dann kommt es zum Knick in der Kurve und die Werte der
(elastomerartigen) amorphen Werkstoffe nehmen eine Tieflage ein (Bild 62). Der
Knick in der Kurve entspricht somit dem Ubergang vom teilkristallinen zum amorphen
Zustand. Fur Buten deutet sich ein vergleichbares Verhalten bei héheren
Konzentrationen an. Im untersuchten Konzentrationsbereich kann jedoch nur der
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lineare Zusammenhang zwischen Harte und Comonomergehalt nachgewiesen
werden. ’

4.2.2 Abgeschreckter Zustand

Einfluss des Ethylengehaltes

Wahrend des Aufheizens zeigen die statistischen E/P-Copolymere ein dem fir die
Homopolymere beschriebenen vergleichbares Verhalten (Bild 63). Die Position des
ersten endothermen Peaks bei ca. 40°C &ndert sich mit zunehmendem Ethylengehalt
im untersuchten Konzentrationsbereich nicht. Dies deutet auf eine vergleichbare
Grofle der beim Abschrecken entstandenen mikrokristallinen Bereiche hin. Der
folgende exotherme Peak verschiebt sich mit zunehmendem Ethylengehalt zu
niedrigeren Temperaturen, seine Intensitdt nimmt deutlich ab. Neben der zu
erwartenden im Vergleich zum Homopolymer geringeren Rekristallisationsneigung
ist zu vermuten, dass dies auf die Uberlagerung mit dem groBen Schmelzpeak
zurtckzufuhren ist. Da das Schmelzen der Kristallite im Copolymer eher beginnt,
Uberlagern sich exothermer und starker endothermer Effekt schon bei tieferen
Temperaturen.

Die Roéntgenbeugungsdiagramme weisen die typische Form fir die smektische
Phase auf (Bild 64 a), der Ordnungsparameter (1 / A) nimmt mit steigendem Ethylen-
gehalt ab (Bild 64 b).
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Bild 63: Schmelzkurven von abgeschreckten E/P-Copolymeren; Heizrate 20 K/min
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Bild 64: Ré&ntgenbeugungsdiagramme (a) und Ordnungsparameter (b) der abge-
schreckten E/P - Copolymere
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Bild 65: Harte der abgeschreckten statistischen E/P-Copolymere

Die Harte der abgeschreckten Copolymere félit linear mit dem Ethylengehalt ab
(Bild 65), ein Verhalten, welches auch fiir die mit 10 K/min abgekiihiten Werkstoffe
beobachtet werden konnte (Bild 50). Als Ursache kann auch fiir die abgeschreckten
Werkstoffe ein grofRerer Anteil an amorpher Phase mit zunehmendem Ethylengehalt
angesehen werden.
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Einfluss von Temperungen

In den Bildern 66-68 ist die Auswirkung von Temperungen bei verschiedenen
Temperaturen auf die Harte von zuvor abgeschreckten E/P-Copolymeren zu sehen.
Einen Uberblick gibt Bild 66, welches die Abhangigkeit von der Tempertemperatur
und vom Ethylengehalt zeigt. Die Temperzeit betrug jeweils eine Stunde. Die Harte
steigt mit zunehmender Tempertemperatur T, an, wobei der Anstieg fir T, > 60°C
etwas steiler wird (Bild 67), da hier die Mikrokristallite aufgeschmolzen sind und die
gréReren kristallinen Bereiche aufgrund der erhéhten Kettenbeweglichkeit schneller
wachsen koénnen. Die Abhangigkeit der Harte vom Ethylengehalt ist flr die jeweiligen
Ta in etwa linear, wie in Bild 68 ersichtlich. Die Comonomerketten behindern nicht nur
die Kristallisation, sondern auch die Ausbildung bzw. Perfektionierung der kristallinen
Phase bei Rekristallisations- bzw. Umkristallisationsvorgéangen.
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Bild 66: Harte von abgeschreckten und anschlieRend getemperten E/P-Copolyme-
ren




Bild 67:

Bild 68:
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Ein weiterer zu Dberlcksichtender Aspekt besteht im zeitlichen Ablauf der
Umwandlungs- oder Ordnungsvorgange. In Bild 69 ist zu sehen, dass sowohl fir T, =
80°C als auch fiir T, = 140°C nach ca. einer Stunde ein Plateau erreicht wird. Daraus
lasst sich eine zusatzliche Bestatigung fur die Vorgehensweise, die abgeschreckten
Werkstoffe nach jeweils 1 h Temperung zu vergleichen, ableiten. Die in Bild 69
dargesteliten Ergebnisse entsprechen darlber hinaus den in [106] getroffenen
Aussagen.
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Bild 69: Harte und Eindringmodul fur abgeschreckte und anschlieBend getemperte
E/P-Copolymere in Abhangigkeit von der Temperzeit;
linke Seite: T, = 80°C, rechte Seite: T, = 140°C

Da sich aber bei der Temperatur von 80°C schon andeutete, dass der plateauartige
Bereich streng genommen schon nach 30 min beginnt, wurden kurze Haltezeiten
auch noch fir die Tempertemperaturen von 60 und 70°C untersucht. Desweiteren
sollte dadurch die in [107] gemachte Beobachtung einer Abnahme der Streckgrenze
und des Elastizitaitsmoduls durch eine Temperung bei 70°C ([107]: ta = 10 min)
Uberprift werden, da solch eine Erscheinung nach einer Stunde nicht zu beobachten
war. Die Ergebnisse aus [107] konnten nicht bestatigt werden, wie Bild A2 fiir das die
Basis der E/P-Copolymere bildende Homopolymer CoE-0 zeigt.
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4.3 Vergleich von a - und B - Phase des PP

Neben der am weitesten verbreiteten monoklinen o - Form des PP, bildet sich
wahrend der Verarbeitung oftmals ein Anteil der B - Phase. Beschreibungen der
Struktur der B - Phase finden sich in [108-112]. Neben der klassischen Einordnung
ins hexagonale Kristallsystem favorisieren neuere Arbeiten die trigonalen
Raumgruppen P34 und P3421 [109,111]. Vollsténdig oder zu einem gro3en Anteil aus
B - Kristalliten bestehendes PP kann durch spezielle Nukleierungsmittel, zum Beispiel
y - Quinacridon oder Kalziumpimelat [113], oder auch durch Kristallisation in einem
Temperaturgradienten  erzeugt werden [114]. Uber den Einfluss des
Molekulargewichts und der SpritzgieBbedingungen auf die Ausbildung der B - Phase
wird in [115] berichtet.

Die B - Phase besitzt eine geringere Steifigkeit und Harte und eine héhere Duktilitat
als die a - Phase. Die Zahigkeit, sowohl bei quasistatischer (siehe Bild A3) als auch
bei schlagartiger Belastung wird erhéht [116,117], was die Anwendung speziell
nukleierter Werkstoffe interessant macht. Dabei ist jedoch zu beachten, dass 8 - PP
bei niedrigeren Temperaturen schmilzt und auch die Warmeformbestandigkeit
geringer als die des o - PP ist. Last-Eindringtiefe-Kurven (Bild 70 a) lassen die
Unterschiede im mechanischen Verhalten erkennen. Die gréRere Eindringtiefe,
groRere Eindringtiefenzunahme bei Maximallast und die geringere Steigung der
Entlastungskurve sind Indiz fur die geringere Harte, die starkere Kriechneigung und
die geringere Steifigkeit der P - Phase im Vergleich zum o - PP. Das kann auf eine
grblere Kettenbeweglichkeit zuriickgefiihrt werden, wie anhand des mechanischen
Verlustfaktors tan 6 zum Ausdruck kommt (Bild 70 b). Dieser besitzt im Bereich der
Raumtemperatur fiir g - PP ein deutlich héheres Niveau als fir die a - Phase.
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Bild 70: a) Kraft-Eindringtiefe-Kurven eines a- und eines B-Sphérolithen;

b) Mechanischer Verlustfaktor von o~ und p-nukleiertem PP

In den meisten Arbeiten der Fachliteratur, in welchen Uber die mechanischen
Eigenschaften der B-Phase berichtet wird, erfolgt ein Vergleich von B-nukleiertem PP
mit nicht nukleietem o-PP [113,117,118]. Dies hat den Nachteil, dass hierbei
unterschiediiche Kristallisationsbedingungen vorliegen. Die eingebrachten hetero-
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genen Keime resultieren in einer deutlich gréReren Keimzahl und in einer
Verschiebung der Kristallisationstemperatur nach oben. Um Vergleichbarkeit zu
gewahrleisten, wurden deshalb einerseits nicht nukleierte Werkstoffe mit spora-
discher Ausbildung der § - Phase und andererseits ein a - und ein B - nukleierter
Werkstoff untersucht.

4.3.1 Einfluss der Kristallisationstemperatur

Zur Untersuchung des Einflusses der Kristallisationstemperatur auf die
Eigenschaften der a- und B - Modifikation des PP eigneten sich das hochmolekulare
Homopolymer PP-M1 und das E/P-Copolymer mit 4 mol% Ethylen, da beide wahrend
des Abkilhlens neben der o - Modifikation einen nachweisbaren Anteil an f - Kristal-
len bilden (siehe z.B. Bild 71) und somit ein zweiphasiges Gefiige vorliegt, welches
den direkten Vergleich erméglicht.

Neben der GréRe der Spharolithe &andert sich in Abhédngigkeit von der
Kristallisationstemperatur auch deren Struktur, nachweisbar mittels Polarisations-
mikroskopie (Bild 71). Beschreibungen der im iPP auftretenden Sphérolithtypen
finden sich in [119 - 121]. Entsprechend der Nomenklatur in [121] bilden sich bei T, =
140°C Spharolithe des Typs Il (Bild 71 a), bei T, = 135 und 125°C Sphérolithe der
Typen | und IV (Bild 71 b und c) und bei T, = 100°C die Typen | und Ill (Bild 71 d).
Desweiteren treten bei 100°C sogenannte Mischtypen auf.

Bild 71:  Spharolithische Uberstrukturen von isotherm kristallisiertem iPP;
a) Tc = 140°C, b) T, =135°C, ¢) T, =125°C, d) T, = 100°C
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Die DSC-Schmelzkurven (Bild 72 a) spiegeln die Unterschiede in der kristallinen
Struktur wider. Der Anstieg der Schmelztemperatur und die Anderung der Peakform
werden durch eine veranderte Lamellendickenverteilung und im besonderen durch
eine Verschiebung der Verteilung zu héheren Werten verursacht. Eine Berechnung
der Lamellendickenverteilung nach Gl. 45 kann jedoch nicht erfolgen, da der
Schmelzvorgang durch eine Uberlagerung verschiedener Prozesse gepréagt ist. Diese
Prozesse sind das Schmelzen der B - Phase, die B— a - Umkristallisation und das
Schmelzen der a - Phase. Hinzu kommt, dass der Anteil der sich in den nicht
nukleierten Werkstoffen bildenden - Phase sehr gering ist.

In beiden Phasen steigt die Harte mit zunehmender Kristallisationstemperatur an,
und zwar in vergleichbarem MaRe (Bild 72 b). Die Hartewerte der B - Sphérolithe sind
ca. 20 % niedriger als die der o - Sphérolithe. Dies ist in etwa in Ubereinstimmung
mit Ergebnissen in [73], wo ein 15%iger Unterschied festgestellt wurde.
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Bild 72: a) Schmelzkurven des isotherm kristallisierten Homopolymeren PP-M1;
b) Vickersmikroharte der a- und - Sphérolithe des PP-M1

Im Copolymer mit 4 mol% Ethylen bilden sich bei den untersuchten Temperaturen
Mischspharolithe (Bild 73). Die B - Sphérolithe sind bei T¢ = 125 und 120°C vom Typ
IV, bei T = 100°C vom Typ lli. Bild 73 a zeigt die fir die Kristallisationstemperatur
von 130°C typische Erscheinung des Auftretens kieiner Bereiche von B - Phase im
Zentrum der o - Sphérolithe.
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Bild 73:  Spharolithische Uberstrukturen von isotherm kristallisiertem E/P - Copoly-
mer CoE-4;
a) T,=130°C, b) Tc=125°C, c¢) T.=120°C, d) T, = 100°C;
(Zur besseren Sichtbarmachung zeigen die Pfeile auf die - Spharolithe.)

Die Schmelzkurven des E/P-Copolymers (Bild 74) weisen ebenfalls auf stark
unterschiedliche kristalline Strukturen hin.

Auch im Copolymer ist die Harte der - Phase fiir die entsprechenden Kristal-
lisationstemperaturen niedriger als die der o - Phase, der Unterschied betragt jedoch
nur 6 bis 10 % (Bild 74 b). Im Unterschied zum Homopolymer (vgl. Bild 72) steigen
jedoch die Hartewerte der B - Phase starker an. Dies ist vermutlich auf den
geringeren Unterschied der Kristallisationstemperatur zur Schmelztemperatur der
B - Spharolithe zuriickzufiihren, was zu perfekter ausgebildeten (teil)kristallinen
Morphologien fiihrt.
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Bild 74: a) Schmelzkurven des isotherm kristallisierten E/P - Copolymeren mit
4 mol% Ethylen;
b) Vickersmikroharte der a- und B- Spharolithe des E/P - Copolymeren in
Abhéngigkeit von der Kristallisationstemperatur

Die Ursache fir das unterschiedliche mechanische Verhalten ist in der verschieden-
artigen lamellaren Struktur in den Spharolithen zu sehen. Wahrend die Lamelien in
den a - Spharolithen eine sogenannte “cross-hatched” Struktur bilden, d.h. die
Radiallamellen sind Uber von ihnen unter einem Winkel von 80° als Tochterlamellen
ausgehende Tangentiallamellen verbunden, sind die B - Sphéarolithe aus radial
angeordneten Lamellen aufgebaut [121].

4.3.2 Einfluss von Temperungen

Der Einfluss von Temperungen auf die Eigenschaften der a- und B-Spharolithe in
zweiphasigem Geflige wurde an zuvor mit einer Abkihlgeschwindigkeit von 10 K/min
kristallisierten Probekérpern untersucht. Sowohl das Homo- als auch das Copolymer
bildet bei diesen Bedingungen Mischspharolithe, wobei auch die B-Spharolithe als
eine Art Mischtyp aus Typ Il und IV erscheinen (Bild 75).

Bild 75: a - und B - Sphérolithe enthaltendes Geflige von mit 10 K/min abgekihitem
Homopolymer PP-M1 (a) und E/P-Copolymer mit 4 mol% Ethylen (b)
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Die Schmelzkurven (Bild 76 a und c) der getemperten Werkstoffe zeigen charakte-
ristische, in etwa bei der jeweiligen Tempertemperatur beginnende Schultern, die
hohen Temperaturen (T, = 150°C fir das Homopolymer und T, = 140°C fir das
Copolymer) fihren zu einem steilen, schmalen Peak ohne Schulter. Ursache hierfir
ist, wie schon in Abschnitt 4.1.2 dargestellt, die Anderung und Verschiebung der
Lamellendickenverteilung zu gréeren Werten. Der Schmelzpeak der B - Phase ist
sehr schwach bzw. nicht nachweisbar, der Anteil ist bei dieser Prifkérperdicke zu
gering.

Die Harte beider Phasen verhalt sich nahezu parallel zueinander (Bild 76 b und d).
Ein merklicher Anstieg ist erst bei den hohen Tempertemperaturen zu beobachten,
da erst hier eine deutliche Anderung der teilkristallinen Uberstruktur auftritt. Dies
korreliert mit den Ergebnissen in 4.1.2.
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Bild 76: Schmelzkurven (a) und Vickersmikrohérte der o - und B - Phase (b) von bei

10 K/min kristallisiertem und anschlieBend getempertem Homopolymer und
Schmelzkurven (c) und Vickersmikrohérte der o - und B - Phase (d) von bei
10 K/min kristallisiertem und anschlieRend getempertem E/P-Copolymer
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In [74] wird davon ausgegangen, dass in den a - und B - Spharolithen gleiche Anteile
an kristalinem und amorphem Material vorliegen. Somit kann anhand der
vorliegenden Ergebnisse gefolgert werden, dass sich die Kristallinitdt in beiden
Phasen in gleicher Weise &ndert. Bei hdheren Tempertemperaturen kann eine g - o
Umwandlung aufgrund von Umkristallisationsvorgédngen aufgeschmolzenen 8 -
Materials nicht ausgeschlossen werden, was ebenfalls zu einer Erhéhung der Harte
in den B - Sphéarolithen fihren wirde. Hier sind zuklnftig weitere Arbeiten zur
Aufkldrung der internen Spharolithstruktur nétig. Eine Mdoglichkeit hierzu stellt die
ortsaufgeléste Réntgenbeugung und -streuung dar. Erste Voruntersuchungen unter
Nutzung von Synchrotronstrahlung lieferten jedoch keine verwertbaren Ergebnisse.
Trotz relativ langer Messzeiten war die gestreute Intensitat aufgrund der geringen
Filmdicke zu klein, um gesicherte Ergebnisse abzuleiten. Desweiteren traten
Probleme bei der exakten Positionierung einzelner - Spharolithe im Strahl auf. Um
das Intensitatsproblem zu l6sen, sind zuklnftig einzelne B - Spharolithe mehrerer
Prufkérper exakt ibereinander zu positionieren. Um auszuschlief3en, dass der Strahl,
dessen Durchmesser in der GréRenordnung der Spharolithe ist, sich nicht durch
beide Phasen hindurch bewegt, sind spezielle Blenden auf den Prifkérpern zu
platzieren.

4.3.3 Kriechverhalten

Da die in Bild 70 dargestellten Kraft-Eindringtiefe-Kurven die starkere Kriechneigung
der B - Phase verdeutlichten, wurde zusétzlich das Kriechverhalten mittels konventio-
neller Mikroharte untersucht. Als Werkstoffe dienten a - und-p - nukleiertes PP-u. Der
Einfluss des jeweiligen Nukleierungsmittels auf die Morphologie und die kristalline
Phasenstruktur ist in Bild 77 zu sehen. Die Kristallisationstemperaturen des a - und
des B - nukleierten Werkstoffes sind nahezu identisch, die resultierenden, deutlich
verringerten SpharolithgroRen sind in der gleichen Gréofenordnung. Mittels WAXD
konnte der sehr hohe Anteil der B - Phase im Werkstoff PP-B bei den gewahiten
Prufkérperherstellungsbedingungen nachgewiesen werden (Bild 76 e). Fir den den
B - Gehalt charakterisierenden Parameter ks nach [108] wurde ein Wert von 0.93
ermittelt (kg = 1 wiirde einem B - Anteil von 100 % entsprechen).

Die doppeltlogarhithmische Auftragung der Harte in Abhangigkeit von der Haltezeit
(Bild 78) lasst wie schon in Bild 59 fir die E/P-Copolymere Geraden erkennen, was
wiederum eine Bestéatigung des bekannten Potenzgesetzes entsprechend Gl. 44 ist.
Der steilere Abfall der Geraden fir den B - nukieierten Werkstoff verdeutlicht die
grélRere Kriechneigung im Vergleich zur a - Phase. Folglich sind auch die Werte des
Kriechparameters k hoher. Eine Temperung bei 140°C erniedrigt den Faktor k fir die
B - Phase, fiir die a - Phase bleibt er unverandert. Dies deutet auf gréere strukturel-
le Veranderungen im f - nukleierten Material hin.
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4.4 Blends auf Basis von PP
4.4.1 Blends mit EPR

Die Zugabe von EPR ist eine klassische Methode zur Zdhigkeitssteigerung von
Polypropylenwerkstoffen, besonders bei tiefen Temperaturen und/oder hohen
Beanspruchungsgeschwindigkeiten [122-126]. Die Zumischung einer elastomeren
Phase beeinflusst die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes in
umfassendem Mafe. Allgemein lésst sich sagen, dass das Verformungsverhalten
von Polymermischungen von einer grolen Anzahl von Parametern abhangt, so zum
Beispiel von Anteil, Grée, GréRenverteilung, Orientierung und innerer Struktur der
Phasen und den Wechselwirkungen zwischen den Phasen. Neben dem
Viskositatsverhaltnis der Phasen sind die Verarbeitungsbedingungen von
entscheidendem Interesse fir die Morphologieausbildung in mehrphasigen
Systemen.

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen in Bild 79 lassen am Beispiel des
Blends B1-20 mit 20 M.-% EPR erkennen, dass die Elastomerphase in den Blends
mit geringen bis mittleren Gehalten kugel- oder ellipsenférmige Teilchen bildet (Bild
79 a), wenn die Schmelze mechanisch nicht beansprucht wird. Bei hoheren EPR-
Gehalten (> 40 M.-%) beginnt der Phasenibergang. Es bilden sich cocontinuierliche
Strukturen heraus, wie anhand des Blends mit 50 M.-% zu sehen ist (Bild 79 b). In
hochelastomerhaltigen Mischungen liegt die Kautschukphase als kontinuierliche
Phase vor, wahrend die PP-Phase als Teilchen eingelagert ist. Fir die Systeme B2
und B3 wurde dies beispielsweise durch TEM-Aufnahmen in [127] gezeigt.

Bild 79: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von PP/EPR-Blends mit 20
(a) und 50 % EPR (b); EPR mit Heptan herausgeéatzt

Der Kristallinitatsgrad der Matrix wird durch die Zugabe des EPR im System B1 nicht
beeinflusst [128]. Mittels DMA konnten keine Phasenwechselwirkungen detektiert
werden [128].

In Bild 80 sind die Ergebnisse der Eindringpriifungen dargestellt, die zeigen, dass
Harte und Eindringmodul mit zunehmendem Elastomergehalt abfallen.
Biegeversuche an spritzgegossenen Prifkdrpern zeigten eine lineare Abhangigkeit
des Moduls und der Steckgrenze vom EPR-Gehalt entsprechend der Mischungs-
regel. Dieses Verhalten kann weder fir H noch fir E bestatigt werden, die ermittelte
Abhangigkeit liegt deutlich unterhalb der, die sich bei Guiltigkeit der linearen
Mischungsregel ergeben wirde.
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Bild 80: Harte und Eindringmodul von PP/EPR-Blends in Abhangigkeit vom EPR-
Gehalt

Um dieses Ergebnis zu Uberpriifen, wurden noch zwei weitere PP/EPR-Systeme in
die Untersuchungen einbezogen, das System B2 mit einer Homopolymerbasis und
das System B3 mit einer Copolymerbasis mit 4 mol% Ethylen. Die EPR-Gehalte
betrugen bis zu 85 %, sodass auch Uber das Phaseninversionsgebiet hinaus
gemessen werden konnte. Das im Kautschuk enthaltene teilkristalline PE kann
deutlich mittels DSC nachgewiesen werden (Bild A4), die Schmelztemperaturen
bleiben konstant. Aufgrund des positiven Spreitungskoeffizienten Aeprpe folgt nach
[129], dass das PE vom EPR im Dreiphasensystem eingeschlossen wird. TEM-
Aufnahmen zeigen dies deutlich [127]. Beide Systeme sind unvertréaglich, was durch
die Ergebnisse der DMA-Untersuchungen bestétigt wird (Bild 81). Die
Glasubergangstemperatur der beiden Matrizes unterscheidet sich, da der Ethenanteil -
in der Matrix zum Einsetzen der erhéhten Molekilbeweglichkeit bei niedrigeren
Temperaturen fiihrt, ein Sachverhalt, welcher schon in 4.2.1 diskutiert wurde. Durch
den Zusatz des Kautschuks wird die Glasiibergangstemperatur der PP-Komponente
nicht beeinflusst, sie ist sowohl! fir das Homopolymer als auch fiir das Copolymer
konstant. Es kann eine deutliche Zunahme der Peakintensitédt des Verlustfaktors mit
steigendem Kautschukgehalt beobachtet werden. Gleichzeitig kommt es zu einer
Verschiebung der Glasibergangstemperatur des Kautschuks zu hoéheren
Temperaturen mit steigendem Kautschukgehalt. Dies kann mit Hilfe des
unterschiedlichen Verhaltens wahrend des Abkiihlens aus der Schmelze interpretiert
werden. Nach dem Auskristallisieren @ndert sich das Volumen des Polypropylens nur
noch relativ schwach, der Kautschuk ist jedoch bestrebt, sich weiterhin starker
zusammenzuziehen. Somit entstehen Zugspannungen in der Kautschukkomponente,
die zu einer Erhéhung des freien Volumens und somit zu einer erhdhten
Beweglichkeit der Molekiile der Kautschukphase fiihren, woraus eine erniedrigte
Glasiibergangstemperatur resultiert. Es kann davon ausgegangen werden, dass eine
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geringe Phasenhaftung zwischen PP und EPR existiert, denn die Zugspannungen im
Kautschuk scheinen nicht zur Phasenablésung zu fiihren.
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Bild 81: Speichermodul E' und mechanischer Verlustfaktor tan & der Blendsysteme
B2 und B3 in Abhé&ngigkeit von der Temperatur; Zugmodus, 1 Hz

Die Ergebnisse der Hartemessungen in den Bildern 82 und 83 zeigen ein dem
Blendsystem B1 vergleichbares Ergebnis. Mit steigendem Kautschukgehalt nehmen
Harte und Eindringmodul ab, sie weichen wiederum deutlich negativ von der linearen
Mischungsregel ab. Der Einfluss der PP-Matrix ist zu sehen, die Werkstoffe mit der
Copolymermatrix weisen bis zu einem Gehalt von 60% EPR niedrigere Werte als die
Werkstoffe mit Homopolymermatrix auf. Mit zunehmendem Kautschukgehalt wird
diese Differenz jedoch erwartungsgemafl® kleiner, da sich der Anteil des
teilkristallinen Polymeren und damit dessen Einfluss verringert, die Eigenschaften
des Kautschuks tberwiegen.
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90

In [76] wird die negative Abweichung der Harte von der linearen Mischungsregel in
PP/EPR-Blends mit einer Abnahme der sogenannten Kristallhdrte des PP,
verbunden mit einer Abnahme des Parameters b in Gl. 42, in Verbindung gebracht.
Der Parameter b steigt in Folge einer Zunahme der Oberflachenenergie der Kristalle,
verursacht durch eine grofiere Defektanzahl an der Grenzflache der Kristalle zum
EPR [76]. Ob dies allein zur Erklarung des beobachteten Effektes ausreicht, muss
bezweifelt werden, denn auch fir diese Werkstoffe existieren Ergebnisse aus
Zugversuchen an spritzgegossenen Priufkdrpern, die eine lineare Abhangigkeit vom
Mischungsverhéltnis fir den E-Modul und eine geringe negative Abweichung vom
linearen Zusammenhang flr die Streckgrenze zeigen [127]. Dies deutete zuerst auf
ein Problem der Mikrohérteprifung hin: Bei Verwendung spitzer Eindringkdrper, wie
in dieser Arbeit, kénnen Probleme bei der exakten Charakterisierung sehr weicher
Oberflachen auftreten, da das Spannungsfeld unter dem Eindringkérper zu groB ist,
um noch Morphologie- bzw. Strukturunterschiede detektieren zu kénnen. Der durch
das Eindringen verursachte FlieReinfluss ist zu gro. Andererseits zeigen die
DruckflieRspannungen, bestimmt an aus den vorhandenen ISO-Staben herausgear-
beiteten kleinen Druckprifkdrpern nach SO 604 ([79], die hinsichtlich ihrer
Beanspruchungsart eher der Harteprifung entsprechen als Zugversuche, ebenfalls
eine negative Abweichung von der linearen Mischungsregel (Bild A5). Betrachtet
man den Speichermodul, ermittelt in der dynamisch-mechanischen Analyse bei
Raumtemperatur unter Zugbeanspruchung, kann wiederum ein den Harteunter-
suchungen vergleichbares Ergebnis festgestellt werden (Bild 84). Der Speichermodul
bei Raumtemperatur weist ebenfalls eine starke negative Abweichung von der
linearen Mischungsrege! auf.

Um durch eine fir den Anwendungsfall mdglicherweise zu scharfe Eindringkérper-
spitze verursachte Probleme zu Uberpriifen, waren Mikrohartemessungen an den
spritzgegossenen Prifkérpern nétig. Dies ist jedoch aufgrund der prozessbedingt
auftretenden Hartegradienten (siehe Abschnitt 4.5) wenig praktikabel. Andererseits
kann das beobachtete Werkstoffverhalten seine Ursache auch in den
unterschiedlichen Driicken wahrend der Kristallisation haben. Die Prifkorper fur die
Harte und die DMA-Messungen wurden praktisch drucklos erzeugt, bei der
SpritzgieRverarbeitung treten hohe Driicke auf. Eine weitere mégliche Ursache fir
das unterschiedliche Verhalten von Eindringmodul und Speichermodul im Vergleich
zu den Ergebnissen in [127] kann in der Art der Ermittlung bzw. der Definition der
Kennwerte bestehen. Wahrend Eindring- und Speichermodul das Hooke'sche bzw.
energieelastische Verhalten beschreiben, wurde in [127] der Sekantenmodul
betrachtet, der neben dem energieelastischen auch einen viskoelastischen Anteil
enthalt. Das Verhéltnis beider Anteile dndert sich mit zunehmendem EPR-Gehalt,
woraus die Unterschiede zu den in dieser Arbeit gefundenen Abhangigkeiten
resultieren kénnen.

Kinftig sind verschiedene Wege zu verfolgen, um die Widerspruche zwischen den in
dieser Arbeit und den in [127] ermittelten Ergebnissen aufzukléren: Es ist ein speziell
abgerundeter Eindringkdrper anzuwenden, um den Spitzeneinfluss zu Uberprifen
bzw. zu eliminieren. Die Driicke bei der Prifkérperherstellung fur die Mikroharte-
prifung sind gezielt zu variieren. An mit unterschiedlichen Driicken hergestellten
Zug- und Druckprufkérpern sind die Abhéngigkeiten von Streckgrenze und
DruckflieRspannung vom EPR-Gehalt miteinander zu vergleichen.
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Bild 84: Speichermodul bei Raumtemperatur fur die Blendsysteme B2 und B3;
Zugmodus, 1 Hz

Wie die in den Bildern 82 und 83 gezeigten Beispiele belegen, lasst sich der Einfluss
veranderter Eigenschaften einer Komponente in Polymermischungen nachweisen.
Um den Matrixeinfluss bzw. dessen Detektierbarkeit in Blendsystemen zu
untersuchen, wurde in System B4 der Kautschukgehalt konstant gehalten und der
Ethylengehalt der Matrix variiert. Als Matrixwerkstoffe dienten die in Abschnitt 4.2
diskutierten statistischen E/P-Copolymerisate mit bis zu 8 % Ethylen. Der verwen-
dete Kautschuk enthalt wiederum teilkristallines PE, was anhand der Schmelzkurven
erkennbar ist (Bild 85). Die Schmelztemperatur des PE &ndert sich nicht, die
Schmelztemperatur der Matrix nimmt, wie schon in Abschnitt 4.2.1 dargestelit, mit
steigendem Ethylengehalt ab. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen lassen
eine Teilchenstruktur erkennen, die vergleichbar mit jener der Blendsysteme B2 und
B3 ist. Teilkristallines PE liegt von EPR umschlossen vor, wie anhand der Bilder 86 a
und b zu sehen ist. Der EPR wurde mittels Heptan entfernt und somit bleiben die
kristallinen PE-Anteile in den Partikelmulden zuriick (Bild 86).

Flr die untersuchten Matrixmaterialien konnte eine lineare Abhéngigkeit der Harte
und des Eindringmoduls der Blends vom Ethylengehalt festgestellt werden. Dies ist
darauf zurtickzuftihren, dass auch Harte und Modul der Matrixmaterialien eine solche
lineare Abhangigkeit zeigen und der Kautschukzusatz die Matrixeigenschaften nicht
beeinflusst.

Mit zunehmendem Ethylengehalt der Matrix ndhern sich die Werte fir die Blends und
die Matrixmaterialien an (Bild 87 und 88), da die Matrixeigenschaften immer mehr
den Kautschukeigenschaften dhneln. Der Blend mit der Matrix mit 8 mol% Ethylen
stellt ein gutes Beispiel fiur eine Modifizierung im Zahigkeitsverhalten bei nahezu
gleichbleibender Steifigkeit dar, denn er besitzt die gleiche Steifigkeit wie das
Matrixmaterial (Bild 88), durch den Kautschukzusatz jedoch eine verbesserte
Schlagzahigkeit [130].
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Bild 85: Schmelzkurven der PP/EPR-Blends mit unterschiedlichem Ethylengehalt
der Matrix

Bild 86: Teilchenmorphologie der Blends mit 15 % Elastomer und einer Matrix aus
PP-Homopolymer (a) und einer Matrix aus einem E/P-Copolymer mit
8 mol% Ethylen (b); amorphe EPR-Anteile herausgeatzt
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Der Verlauf der Abhangigkeiten in den Bildern 87 und 88 lasst die Vermutung zu,
dass eine weitere Erhéhung des Ethylengehaltes der Matrix dazu fihren kann, dass
der Blend hohere Harte- und Modulwerte als die Matrix besitzt, da dann der
zugesetzte Kautschuk mit dem enthaltenen teilkristallinen PE harter und steifer als
die Matrix ware.




94

4.4.2 Blends mit PE-HD

Das untersuchte System PP-PE ist ein unvertragliches Blendsystem, wie in Bild 89
anhand der dynamisch-mechanischen Kenngréf3en zu sehen ist. Die Glasubergangs-
temperaturen von PE (Tg, tans = -115 °C, Tg g = =118 °C) und PP (Tg, tans = 7 °C,
Tg, e =1 °C) bleiben in den Mischungen unveréndert, was fur das untersuchte
System auch schon in [62] beobachtet wurde. Prinzipiell kann es aber auch in
unvertraglichen Polymeren oberhalb der Schmelztemperatur zur Interdiffusion der
Molekile und somit zu einer gegenseitigen Durchdringung von Kettensegmenten
kommen, woraus eine Grenzschicht resultiert, deren Dicke sich nach [131] aus der
effektiven Bindungslénge des statistischen Segments und dem Huggin'schen
Wechselwirkungsparameter berechnen lasst. Unter Verwendung einer Bindungs-
ldnge von 0.5 bis 0.7 nm und einem Wechselwirkungsparameter von 0.011 kann fir
die PP/PE-Mischungen eine Grenzschichtdicke von etwa 5.4 nm errechnet werden
[131].

Die Ergebnisse der Dynamisch-mechanischen Analyse zeigen auch, dass das als
Haftvermittler zugegebene Elastomer die Lage der Glasubergangstemperaturen der
Komponenten in den Mischungen nicht beeinflusst. Es muss aber wieder davon
ausgegangen werden, dass sich dass EPM wie im Falle der terndren Blendsysteme
B2, B3 und B4 (Abschnitt 4.4.1) bevorzugt in den PP/PE-Phasengrenzbereichen
aufhallt.

Bild 90 zeigt die Kristallisationskurven der PP/PE Blends mit und ohne Haftvermittler
bei einer Abkiihlgeschwindigkeit von 10 K/min. Die Kristallisationstemperaturen
(Peaktemperaturen) T, der Ausgangskomponenten weisen eine Differenz von 5 K
auf. Die Abkthlkurven zeigen nur einen Kristallisationspeak, die Peaktemperatur des
Kristallisationsvorganges der Mischungen entspricht der des PE. Dies ist ein Hinweis
auf die nukleierende Wirkung des PE-HD in PP/PE-Mischungen, wie sie auch in der
Literatur schon beschrieben wurde [132-134]. Betrachtet man anstelle der
Peaktemperaturen jedoch die durch Extrapolation gewonnenen Starttemperaturen
der Kristallisation Teic der beiden Ausgangskomponenten, fallt auf, dass sich diese
nur wenig voneinander unterscheiden (Tpp = 116.5°C, Tpe.vp = 117.7°C). Beide
Werkstoffe beginnen bei der gewahlten Abkihlrate somit im vergleichbaren Bereich
zu kristallisieren, aufgrund der héheren Kristallisationsrate erreicht das PE jedoch
schneller das Maximum und daraus folgt schliel3lich, dass sich die Peaktemperaturen
deutlich unterscheiden. Die extrapolierten Starttemperaturen veradndern sich in
Abhangigkeit vom PE-Gehalt fir die héheren PE-Gehalte nur wenig, liegen fir die
Mischungen mit 10, 20 und 30 M.-% PE aber sogar noch geringfligig Uber denen der
Ausgangskomponenten. Noch geeigneter zum Nachweis dieses Effektes ist die
Auswertung der ersten messbaren Abweichungen von der Basislinie Tic (Bild 91)
welche dem physikalischen Kristallisationsbeginn besser entsprechen als die
extrapolierten Temperaturen Tec. Ein Anstieg der Anfangstemperaturen der
Kristallisation Tic in iPP/PE-HD - Blends wurde auch in [134] bei einer Kihlrate von
80 K/min gefunden. Die Erhéhung der Anfangstemperaturen weist auf einen
synergistischen Effekt hin.

Die Schmelzkurven (Bild A6) zeigen ebenfalls die Unvertraglichkeit des Systems, die
Schmelztemperaturen Tpn der PP- und der PE-Phase bleiben in den Mischungen
unverandert.
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Bild 89: Speichermodul (a), Verlustmodul (b) und Verlustfaktor (c) als Funktion der
Temperatur fur zwei Mischungen und die Ausgangskomponenten PP und
PE; Zugbeanspruchung, f =1 Hz.




80/20

96

80/20

PP/PE PP/PE PP/EPM/PE

0/100 0/100 (5% EPM)

10/90 10/90 -
20/80 ﬁﬁ 20/80

30770 30/70 .
40/60 40/60

50/50 50/50

60/40 60/40

70/30 W— 70/30

100/0 ——

T

90110 — er;do
dQydt
!

exo

90

Bild 90:

i I I
110 120 130

T[°Cl

)
100

endo

90/10

100/0 — dQdt
!

exo

4

]

1 I I
110 120 130

T[°C]

1
90 100

Kristallisationskurven der PP/PE - Blends ohne (a) und mit (b) Haftver-

mittler; Kthlrate 10 K/min.

125

B ohne HV
O mitHV

~~

115 - T T
20

1 v 1

40

60

PE - Gehalt [M.-%]

Bild 91: Mittels DSC ermittelte Anfangstemperaturen der Kristallisation fir die

PP/PE-Blends mit und ohne Haftvermittler (HV)




97

Der nukleierende Effekt ist auch sehr deutlich anhand der lichtmikroskopischen
Aufnahmen erkennbar (Bild 92). Die SphérolithgréRen im PP betragen ca. 50-60 pym,
bei einem Zusatz von 10 M.-% PE nehnem diese bereits deutlich ab, gleichzeitig ist
eine starkere Unregelmafigkeit der Spharolithausbildung zu erkennen. In [135] wird
fur den Fall isothermer Kristallisation gezeigt, dass sich das PE im Inneren der PP-
Spharolithe einlagert. Sehr kleine und unregelmaRige, lichtmikroskopisch nur noch
unzureichend erfassbare Spharolithe sind in der Mischung mit 50 M.-% PE
vorhanden. Den Wechsel von einer Matrix-Teilchen-Morphologie im Falle geringer
Anteile einer Phase zu einer cokontinuierlichen Morphologie bei vergleichbarem
Gehalt beider Phasen verdeutlicht Bild 93.

Bild 92: Lichtmikroskopische Aufnahmen der sphérolithischen Uberstruktur in den
PP/PE-Blends ohne Haftvermittler;
a) PP, b)PP/PE 90/10, c)PP/PE 50/50, d)PE

Bild 93: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Phasenmorphologie der
Blends PP/PE 80/20 (a) und PP/PE 50/50 (b)
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Die Ergebnisse der Harteprifungen (Bilder 94 und 95) zeigen, dass das System
ohne Haftvermittler einen Harteverlauf in Abhéngigkeit vom PE-Gehalt aufweist, der
geringfugig von der linearen Mischungsregel abweicht, die Mischung mit 10 M.-% PE
liegt leicht oberhalb, die Mischungen mit 70, 80 und 90 M.-% liegen leicht unterhalb
der Mischungsregel. Der Eindringmodul weist fur PE-Gehalte bis zu 50 M.-% deutlich
héhere Werte auf, als sich bei Giiltigkeit der Mischungsregel ergeben wirden, ab
70 M.-% PE folgt er dieser. Beachtenswert ist, dass sich Harte und Eindringmodul
nicht parallel verhalten, was in den meisten der untersuchten Werkstoffe innerhalb
einer Gruppe der Fall ist. Ein Messfehler kann ausgeschlossen werden, da sich auch
der im Zugversuch, allerdings an spritzgegossenen Normprifstaben, ermittelte E-
Modul und die mit der Harte korrelierende Streckgrenze (siehe Abschnitt 2.7) ahnlich
verhalten, wie in [52] gezeigt wurde. Die Ergebnisse aus [52] sind im Anhang (Bilder
A7 und A8) aufgefihrt.

In [134, 136-138] wurde ebenfalls ein synergistischer Effekt der mechanischen
Eigenschaften fir PP/PE-Blends beobachtet. Da aufgrund des beschriebenen
Synergieeffektes bei der Kristallisation der Mischungen die Vermutung nahe liegt,
dass die Ursache fur das erhdhte Steifigkeitsniveau eine héhere Kristallinitat der
Komponenten in den Mischungen ist, wurden die Kristallisationsenthalpien der
Werkstoffe bestimmt. Der Zusammenhang zwischen Zusammensetzung und
Kristallisationsenthalpie ist jedoch linear (Bild 96). Eine Auswertung der
Schmelzenthalpien der einzelnen Komponenten wurde nicht vorgenommen, da diese
aufgrund der sich Uberlappenden Peaks nicht reproduzierbar mdglich ist.
Peakseparationsmethoden stolen an ihre Grenzen, wenn sich die Form
Uberlappender Kurven andert. Eine deutliche Formanderung ist beispielsweise fir
den PP-Schmelzpeak schon bei einem Zusatz von 10 M.-% PE zu erkennen (Bild
A6). Dies deutet auf geringe Anderungen in der kristallinen Uberstruktur hin. WAXD -
Untersuchungen lieBen jedoch keine Anderungen in der kristallinen Uberstruktur
erkennen. Bild A9 zeigt die Rontgenbeugungsdiagramme der PP/PE-Blends ohne
Haftvermittler. Die PP-Komponente liegt in der typischen a-Modifikation vor, vom PE
sind die (110) - und (200) - Reflexe zu sehen. Eine Auswertung, insbesondere bei
héheren PE-Gehalten ist erschwert, da sich der aus den (111)- und (041)-Reflexen
gebildete Doppelpeak des PP und der (110)-Reflex des PE {berschneiden. Um eine
Aussage (ber die kristallinen Anteile in den Mischungen treffen zu kénnen wurden
die integrierten Intensitaten der (110)-, (130)- und (040)-Peaks des PP und des
(200)-Peaks der normierten Beugungsdiagramme fir die Mischungen bestimmt.
Sowohl die Summe der PP-Peaks als auch der PE-Peak zeigen eine lineare
Abhangigkeit von der Blendzusammensetzung, was auf eine unveranderte
Kristallinitat der einzelnen Komponenten in den Mischungen hinweist. Ebenso andert
sich die Halbwertsbreite der Reflexionspeaks, die ein MaR fir die KristallgroRe
darstellt, praktisch nicht. Die Schwankungen betragen maximal ein 20 von 0.07°.
Die erhohte Steifigkeit ist demzufolge nicht auf eine erhdhte Kristallinitdt oder
groRere Kristallite in einer der Phasen zurlckzufthren. In [52,53] wird dieser
Synergieeffekt ganz allgemein mit strukturellen Wechselwirkungen erklart, ohne
naher zu erldutern, welche dies sein kdnnten. Im Gegensatz zu den dargesteliten
Ergebnissen wurde in [52] von deutlich geringeren Schmelzenthalpien der Kompo-
nenten in den Mischungen im Vergleich zu den reinen Komponenten berichtet.
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Bild 94: Harte der PP/PE-Blends mit und ohne Haftvermittler;
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Bild 96: Kiristallisationsenthalpien der PP/PE-Blends mit und ohne Haftvermittler

Der Synergieeffekt ist auch fiir die abgeschreckten Blends nachweisbar, und zwar
noch deutlicher und auch fiir die Harte (Bilder 97 und 98). Durch das Abschrecken
(vk > 1000 K/s) kann die Wirkung von Nukleierungsmitteln unterdriickt werden, wie
eigene Untersuchungen zeigten. Dies sollte auch fir nukleierende Effekte einer
anderen Polymerphase gelten. Durch Ré&ntgenbeugungsmessungen an den
abgeschreckten Werkstoffen konnte jedoch festgestellt werden, dass sich das
Beugungsdiagramm der 50/50 - Mischung nicht additiv aus den Diagrammen der
abgeschreckten Ausgangskomponenten zusammensetzt (Bild 99). Wahrend das
abgeschreckte PE-HD deutlich die kristallinen Reflexe der (110) und (200) - Ebene
und das abgeschreckte PP die zwei breiten Peaks der smektischen (oder
mesomorphen) Form erkennen lassen, zeigt das Diagramm der 50 / 50 - Mischung
nicht nur die kristalinen PE - Reflexe sondern auch kristalline Reflexe der
monoklinen Form des PP. Somit sind die héheren. Kennwerte aus dem
Eindringversuch im Vergleich zur Mischungsregel auf die Ausbildung kristalliner
Strukturen im PP zurtickzufiihren. Die nukleierende Wirkung des PE-HD bleibt auch
bei hohen Abklhigeschwindigkeiten von 1000 K/s erhalten.

Ein vergleichbares synergistisches Verhalten mechanischer Eigenschaften wurde
anhand von Zugversuchen an abgeschreckten PP/PE-Blends in [134,138] gezeigt,
wobei der Effekt in [134] zusétzlichen Kristallisationseffekten aufgrund der Nukleie-
rungswirkung zugeschrieben wird.
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Bild 97: Harte der PP/PE-Blends ohne Haftvermittler; abgeschreckt

1200 4 PP/PE abgeschreckt

1000

E, [MPa]

800

600 +

T T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100
PE - Gehalt [M.-%)]

Bild 98: Eindringmodul der PP/PE-Blends ohne Haftvermittler; abgeschreckt

101




102

U

PP/PE 50/50

T PP

| AL AL A A R e St B LA S S e a e |

10 15 20 25 30
20 [°]

Intensitat [b. E.]

Bild 99:  Réntgenbeugungsdiagramme von abgeschrecktem PP und PE-HD und
der 50 / 50 - Mischung beider Komponenten

Die nukleierende Wirkung des PE in den abgeschreckten PP/PE-Blends lasst sich
indirekt auch durch die durch anschlieRendes Tempern verursachten Anderungen
von Harte und Eindringmodul nachweisen (Bilder 100 bis 102).
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Bild 100: Harte von abgeschreckten und anschlieRend getemperten PP/PE-
7 Mischungen und den Ausgangskomponenten




103

1800
m PP
® PE
A PP/PE 50/50 @
v PP/PE 50/50 + HV
1400
T
o
=
Lu':
1000
600 — : . - . :
20 60 100 140
T, [°C]

Bild 101: Eindringmodul von abgeschreckten und anschlieend getemperten
PP/PE-Mischungen und den Ausgangskomponenten
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Bild 102: Harte (a) und Eindringmodul (b) von abgeschreckten und anschlieend
getemperten PP/PE-Mischungen und den Ausgangskomponenten im
Vergleich zur linearen Mischungsregel

Die Kennwerte des abgeschreckten PP steigen kontinuierlich, nahezu linear, mit
steigender Tempertemperatur an, PE erfahrt bis T, = 80°C nur eine sehr geringe
Veranderung. Wenn Anderungen in der PP-Phase auftreten, ist auch mit
anteilsmaRig veranderten Eigenschaften der Mischung zu rechnen. Bis 80°C
weichen die Blends jedoch deutlich von der linearen Mischungsregel ab (Bild 102).
Dies bedeutet, dass beide Phasen, also auch das PP, schon in einem relativ stabilen
Zustand vorliegen.

Nach Tempern bei 130°C, also oberhalb der Schmelztemperatur des PE, fallen die
Kennwerte von PE und den Mischungen mit und ohne Haftvermittler ab.




104

4.5 = Anwendung der Mikrohiartepriifung zur Bewertung von Bauteilen und
Halbzeugen

4.5.1 Nachweis von Eigenschaftsgradienten

Verarbeitungsprozesse wirken sich in hohem Male auf die Morphologieausbildung
teilkristalliner Kunststoffe im Bauteil aus, da die dabei wirkenden Temperaturen,
Temperaturgradienten, Dricke und Scherbeanspruchungen das Kristallisations-
verhalten beeinflussen. Besonders deutlich wird dies beim SpritzgieRen aufgrund der
hier auftretenden hohen Abkiihlgeschwindigkeiten des Randbereiches und der
groRen Scherdeformationen der Schmelze. Deshalb sind in der Regel sehr
feinkristalline bzw. mesomorphe Randschichten und auch Vorzugsorientierungen zu
erwarten. Untersuchungen zum Verarbeitungseinfluss finden sich zum Beispiel in
[65,139,140]. Typisch sind sogenannte Rand-Kern-Strukturen spritzgegossener Kor-
per.

Mikroharteprifungen mit ihrer hohen Ortsauflésung eignen sich zur Untersuchung
der sich infolge der Morphologiegradienten einstellenden Eigenschaftsgradienten
[141]. Im Folgenden werden Ergebnisse an spritzgegossenen ISO-Normprufstdben
aus den statistischen E/P-Copolymeren der Serie CoE dargestellt. Das sich in den
Prufstdben herausgebildete Gefiige zeigen die Bilder 103 a bis c. Es handelt sich
hierbei um polarisationsmikroskopische Aufnahmen von Mikrotomschnitten in
Querschnittsrichtung. Deutlich erkennbar ist ein sehr feiner Randbereich, in welchem
lichtoptisch keine Spharolithe nachweisbar sind und die Ausbildung einer
sphérolithischen Uberstruktur mit zunehmendem Abstand vom Rand. Die Sphérolith-
groRe steigt aufgrund der abnehmenden Unterkiihlung zur Mitte des Prifkdrpers hin
an. Abgesehen von der etwas kleineren SpharolithgréRe der Copolymere im
Vergleich zum Basishomopolymer CoE-0 unterscheidet sich das Erscheinungsbild
kaum.

Ortsaufgeléste Rontgenbeugungsmessungen sind ein geeignetes Mittel zur
Beschreibung der kristallinen Struktur in spritzgegossenen Teilen. Beispiele von
WAXD-Diagrammen der 1SO-Stabe sind in Bild 104 zu sehen. Neben der
zunehmenden Intensitédt der kristallinen Reflexe wird ein vom Beugungsdiagramm
des unorientierten PP (siehe Bild 26) abweichendes Intensitdtsverhaltnis deutlich,
ebenso eine Veranderung der Verhaltnisse der intensitdten in Abhangigkeit vom
Randabstand. Dies ist ein Zeichen fiir vorhandene und sich lber den Querschnitt
andernde Kristallorientierungen. '

Die Bilder 105 und 106 zeigen den Verlauf von Harte und Eindringmodul Gber den
Querschnitt der Prifkorper. Entsprechend dem Ethylengehalt sind die Kurven in
Ordinatenrichtung verschoben, wobei deren Form &hnlich ist. Dem steilen Anstieg
der Werte in Randnéne folgt ein plateauartiger Bereich bei einem Randabstand von
ca. 500 ym, bevor die Kennwerte zur Mitte hin wieder deutlicher ansteigen. Bezogen
auf die jeweiligen Maximalwerte von Hir und Er, kann ein vergleichbares Verhalten
der Kennwerte fir die E/P-Copolymere beobachtet werden (Bild 107). Als mégliche
Ursache ist die Parallelitat der Abhangigkeiten der Kristallisationstemperaturen von
der Abkihlgeschwindigkeit (Bild 56) anzusehen.

Prinzipiell muss davon ausgegangen werden, dass Harte und Modul mit dem Verlauf
des Kiristallinititsgrades Uber den Querschnitt korrelieren. Der in Bild A10
dargestelite réntgenographische Kristallinitatsgrad zeigt jedoch einen anderen
Verlauf. Die niedrigen Werte zum Rand hin und die Ausdehnung dieses
Randbereiches entsprechen den Ergebnissen der Eindringversuche, ein deutlicher
Anstieg im Kernbereich ist jedoch nicht festzustellen. Der rontgenographische
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Kristallinitatsgrad ist aber nur ein stark angenahertes MaB, da der Einfluss der
Texturen auf dessen Ermittlung nicht berlcksichtigt wird. Desweiteren kann sich
durch die auftretenden Texturen die Lage der Kristallgleitsysteme zur Eindruck-
richtung @ndern, was ebenfalls eine mdgliche EinflussgroBe auf die Ergebnisse
darstellt. In einem néchsten Schritt muss demzufolge eine ortsaufgeléste quantitative
Bestimmung der Kristallorientierungen erfolgen.

10

10

Bild 103: Geflige spritzgegossener |SO-Normprt‘sttébe;»Ethylengehalt: a) 0 mol%,
b) 4 mol%, c) 8 mol%; d) Definition der Position des Bildausschnittes
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Bild 104. Ausgewadhlte Rbntgenbeugungsdiagramme in Abhangigkeit vom Abstand

Bild 105:

vom Rand (in Dickenrichtung) spritzgegossener ISO-Normpr(ifstéabe;
a) Homopolymer CoE-0, b) E/P-Copolymer mit 8 mol% Ethylen
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stdbe aus statistischen E/P-Copolymeren
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Als klassisches Filigeverfahren fir PP-Werkstoffe, besonders zum Verbinden von
Rohren, kommt das Schmelzschweillen zum Einsatz. Das mechanische Verhalten
gefugter Bauteile héngt in hohem MaRe von der Homogenitdt bzw. den
Eigenschaftsgradienten im SchweiBnahtbereich und der Warmeeinflusszone ab. Die
Qualitét einer Stumpfschweiung wird von verschiedenen Faktoren, zum Beispiel
von der Temperatur, der Aufwédrmzeit, dem Anpressdruck und der Abklhlgeschwin-
digkeit, beeinflusst. Da der Schwei3prozess lokal begrenzt ist, kommt es zu einer
starken raumlichen Variation der Temperatur- und Dehnungsgeschichte und somit im
Fligebereich zu einer Anderung der Werkstoffmikrostruktur, welche eine mechani-
sche Inhomogenitat zur Folge hat, die nur mit ortsaufgelésten Priifverfahren
quantitativ erfassbar ist.

Dies soll im Folgenden am Beispiel des Einflusses eines Nukleierungsmittels auf den
Eigenschaftsverlauf im Bereich einer Schweillnaht gezeigt werden. Hierzu wurden
jeweils zwei gepresste Platten (Werkstoffe PP-u und PP-a) der Dicke 4 mm mit einer
Plattenschweillanlage bei einer Temperatur von 190 - 200 °C und einem Druck von
0.1 N/mm? miteinander verschweillt. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen (Bilder
108 bis 111) zeigen die erwarteten Gefligeunterschiede. Im nicht nukleierten
Werkstoff ist das Gefiige im Bereich des zuvor aufgeschmolzenen Materials deutlich
feiner als im Grundmaterial, was auf eine hdhere Abklihlgeschwindigkeit der
Flgezone im Vergleich zur Abkihlung bei der Plattenherstellung schliel3en lasst. Der
Ubergang von grob- zu feinsphéarolithischem Gefiige ist scharf. Im nukleierten
Werkstoff lassen sich kaum Geflugeunterschiede zwischen Grundwerkstoff und
Schmelzebereich ausmachen, aufgrund der eingebrachten Keimbildner liegt Gberall
ein sehr feinspharolitisches Gefiige vor, unterschiedliche Abklihlgeschwindigkeiten
wirken sich weniger stark aus.

Betrachtet man den Verlauf von Harte und Eindringmodul ber den Bereich der
Flgezone lasst sich fur den nicht nukleierten Werkstoff (Bild 109) im Schmelzegebiet
ein etwas verringertes (3 -10%) Niveau der Kennwerte im Vergleich zum
Grundzustand feststellen. Desweiteren ist ein Ansteigen der Werte im unmittelbar
angrenzenden Gebiet zu sehen, diese erhdhten Werte erstrecken sich auf beiden
Seiten Uber etwa 0.7 mm. Diese héheren Werte haben ihre Ursache in Temper-
und/oder partiellen Schmelzvorgéngen. Fir das partielle Aufschmelzen spricht das
hellere Erscheinungsbild der Spharolithe in diesem Gebiet, welches durch eine
Anderung im Doppelbrechungsverhalten verursacht wird. Geht man davon aus, dass
als erstes die kleinen Tangentiallamellen zu Schmelzen beginnen [142] und sich die
dickeren Radiallamellen verdicken kénnen, kann dies eine Tendenz der
Doppelbrechung in negative Richtung zur Folge haben, da der Anteil der
Radiallamellen mit der Doppelbrechung korreliert [143]. Scheinbar berwiegt der
Anteil der zunehmenden Lamellendicke bzw. des steigenden Kristallinitdtsgrades im
Vergleich zur Lockerung der kristallinen "Verflechtung" und es kann zum Ansteigen
von Harte und Steifigkeit kommen. Zur besseren Aufklarung der Effekte sind
ortsaufgeléste WAXD - und SAXS - Messungen erforderlich.

Im nukleierten Werkstoff treten ebenfalls die zwei Maxima der Kennwerte in den an
das aufgeschmolzene Material angrenzenden Bereichen auf (Bild 111), im
Gegensatz zum nicht nukleierten Werkstoff ist jedoch zu sehen, dass sich Harte und
Modul des aufgeschmolzenen Gebietes nicht von dem des Grundzustandes
unterscheiden. Generell kann ein etwas héheres Kennwertniveau des nukleierten im
Vergleich zum nicht nukleierten Werkstoff festgestellt werden.
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Bild 110:

Bild 111:

- [MPa]

H . [MPa]

110

Gefiige der Schweifinaht und des unmittelbar angrenzenden Bereiches

im nukleierten Werkstoff
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Bild 112: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Prifkérper mit und ohne Schweil-
naht; a) nicht nukleiert (PP-u), b) nukleiert (PP-a.)

Mittels Mikroharteuntersuchungen kénnen zwar prinzipiell Aussagen (ber die
Werkstoff- bzw. Bauteilhomogenitat und hierbei im Besonderen iber die meist mit
der Kristallinitdtsverteilung korrelierenden Hérte- und Modulverteilungen von
zusammengeschweillten Komponenten getroffen werden. Aus einem relativ
homogenen Harteverlauf kann aber in der Regel nicht auf das globale Verhalten, vor
allem das Zahigkeitsverhalten, geschlossen werden. Dies wird durch Bild 112
verdeutlicht, welches Ergebnisse von Zugversuchen an den Schweilndhten zeigt.
Obwohl die Ergebnisse der Eindringprifung und besonders auch die
lichtmikroskopische Aufnahme in Bild 111 eine recht gute Homogenitat vermuten
lassen, nimmt das Verformungsvermégen durch die SchweiBung sehr stark ab. Hier
werden Grenzen des Verfahrens aufgezeigt, da duktilitits- bzw. zahigkeitsbestim-
mende Parameter nicht mittels Harteprifung nachweisbar sind.

4.5.2 'Ermiftlu'ng von Obérflé'cheneigrehscha'ftie‘n'

Ein typisches Anwendungsgebiet von Eindringprifungen stellt die Untersuchung von
wahrend des Verarbeitungsprozesses gebildeten Oberflachen von Bauteilen und
Halbzeugen dar. Mikrohdrtemessungen eignen sich hierbei zum Beispiel zur
Uberprufung der Oberflichenhomogenitat von SpritzgieBteilen. Neben den typischen
leicht kontrollierbaren Eigenschaften von Kunststoffoberflichen wie Rauigkeit und
Glanz zeichnen sich diese auch durch bestimmte mechanische Eigenschaften, von
denen hier nur die Harte betrachtet wird, aus.

Im dargestellten Beispiel sollen Einflisse einer ungleichmaRigen Werkzeug-
temperierung bzw. eines stark inhomogenen Werkzeugfillprozesses bei der
Erzeugung von Platten der Abmessungen 150 x 80 x 2 mm untersucht werden. Die
Lage der Kihlkanale im Werkzeug wird schematisch durch Bild 113 verdeutlicht. Die
in Bild 114 dargesteliten Hartewerte, bei denen es sich jeweils um Mittelwerte aus 6
Messungen handelt, zeigen einen um ca. 10 - 15 % hoheren Wert in der Nédhe des
linken Randes. Dies wurde durch mehrere Messreihen, auch mit verringerter
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Eindringtiefe von 200 nm, bestétigt. Die Ergebnisse weisen auf abweichende
Eigenschaften der Oberfliche in diesem Bereich, verursacht durch einen unter-
schiedlichen teilkristallinen Ordnungszustand, hin.

Kihlkanale
%
: i ;

Positionsangabe

Bild 113: Lage der Kihlkanale in Bezug zur spritzgegossenen Platte und Positionen
der Messfelder (symbolisiert durch die Dreiecke)
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Bild 114: Harteverteilung an der Oberflache einer spritzgegossenen Platte aus PP-
Homopolymer; Zur Orientierung siehe Bild 113

Mikrokunststoffteile kénnen in groRer Anzahl durch sogenanntes MikrospritzgieRen
hergestellt werden, wobei entweder spezielle MikrospritzgieRanlagen oder an
konventionelle SpritzgieBmaschinen adaptierte Werkzeuge zum Einsatz kommen.
Wie bei jedem Formgebungsprozess ist auch beim Mikrospritzgieen die Frage nach
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der Werkstoff- und damit Eigenschaftsbeeinflussung durch die Verarbeitung von
hohem anwendungstechnischem Interesse.

Mikrospritzgegossene Folienprifkérper eignen sich gut zur Kontrolle der Stabilitat
des Verarbeitungsrozesses und fur Optimierungsuntersuchungen, da Veranderun-
gen der Prozessparameter aufgrund des groRen Verhéltnisses von FlieBweg zu
Querschnitt sehr schnell in der Folienqualitat nachweisbar sind. Folien sind zudem
zur Simulation verschiedener Wanddicken pradestiniert.

Fur mikrospritzgegossene Folien aus einem PP-Copolymer wurde untersucht, ob
eine Anderung der Werkstoffeigenschaften in Abhangigkeit vom FlieBweg auftritt und
wie sich eine Verringerung der Foliendicke von 100 pm auf 50 pym auswirkt. Ein
Beispiel einer solchen Folie zeigt Bild 115 a, wobei deutliche FlieRlinien erkennbar
sind. Es ist zu sehen, dass die Werte des Eindringmoduls in Abhangigkeit vom
FlieRweg nur sehr wenig variieren und das eine Verringerung der Dicke von 100 auf
50 um fiir die Folien zu keiner Verénderung der Kennwerte fiihrt (Bild 115 b).
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Bild 115: a) Polarisationsmikroskopische Aufnahme einer mikrospritzgegossenen
Folie aus einem PP-Copolymer; Dicke 50 ym
b) Eindringmodul in Abhéngigkeit vom Angussabstand flr Folien unter-
schiedlicher Dicke

Nachteilig fir den Einsatz von PP ist dessen oftmals unzureichende Lackierbarkeit,
weshalb nach Wegen gesucht wird, die Lackierbarkeit und vor allem die Haftung von
Lackschichten auf PP-Oberflaichen zu verbessern. Ein Hauptanwendungsgebiet
lackierter PP-Bauteile ist die Automobilindustrie, wo verstarkt lackierte hetero-
phasische Copolymere bzw. mit Fillstoffen versehene heterophasische Copolymere
im AuRenbereich zum Einsatz kommen. Neben der durch den Elastomer- und
Fullstoffgehalt der Oberflachen beeinflussten Rauigkeit kommt der chemischen oder
physikalischen Aktivierung der Oberflachen eine besondere Rolle fiir die Beschicht-
barkeit bzw. deren Qualitat zu.

Eine Mdglichkeit, die Oberflache zu aktivieren, ist das Beflammen, also die kurze
Einwirkdauer von sehr hohen Temperaturen und dem in der Umgebung vorhandenen
Sauerstoff. Dabei kann es zur Anreicherung von Sauerstoff und zur Bildung polarer
Molekiilgruppen in der Oberflaiche kommen.

Ob die Veranderungen in der Oberfliche beim Beflammen, deren Reichweite nur
einige Nanometer betragt, mittels instrumentierter Eindringprifung nachweisbar
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sind, soll im Folgenden dargestellt werden. Zur Verfuigung stand hierzu eine
spritzgegossene Platte aus einem heterophasischen PP-Copolymer. Um eventuelle
Anderungen mittels Eindringpriifung nachzuweisen, ist es aufgrund der geringen
Reichweite des Beflammungseinflusses noétig, eine sehr geringe Eindringtiefe zu
wahlen. Diese hat wiederum den Nachteil, dass in mehrphasigen Werkstoffen nicht
Uber den Gesamtwerkstoff gemittelt wird, sondern oftmals nur eine einzelne Phase
bzw. ein von der globalen Zusammensetzung der Oberflaiche abweichendes
Konzentrationsverhéltnis gepriift wird, was zu grofen Streuungen der Messwerte
fuhrt. Ein weiteres Problem bei der Prifung sehr weicher Oberflachen ist die
Detektion der Oberflache iber den zum Vortrieb nétigen Kraftanstieg durch das
Eindringpriifgerat. Ist die Oberflache sehr weich und zeigt starkes Kriechverhalten, ist
der Steifigkeitsunterschied zwischen der Bewegung in Luft und im Werkstoff nicht
ausreichend zur Nullpunktsbestimmung durch das Priufgerat. Eine Erhéhung der
Eindringkérperannaherungsgeschwindigkeit ware prinzipiell die Lésung, ist aufgrund
eines "Uberfahrens” des Nullpunktes und somit einer zu spaten Umschaltung auf
Prufgeschwindigkeit bei einer sehr geringen maximalen Eindringtiefe nicht
erfolgversprechend. Ebenso ist die Rauigkeit der Oberflichen fir die gewahlte
Eindringtiefe von 200 nm eigentlich zu grof3. Dieses Problem wurde verringert oder
umgangen, indem in langwelligeren Bereichen gezielt in Taler oder auf Hiigel
gedrickt wurde.

Bei den gewahlten Priufbedingungen sind die Streuungen der Hartewerte extrem
grof} (Bild 116), auf einige Ursachen hierfir wurde im vorangehenden Textabschnitt
hingewiesen. Tendenziell ist das Kennwertniveau der beflammten Oberflache etwas
héher. Die Werte des beflammten Prifkdrpers bilden zwei voneinander getrennte
Niveaus, ein niedriges, vollstédndig im Bereich des unbeflammten liegendes und ein
recht deutlich dariber liegendes. Ob dies ein Hinweis auf nur in einer Phase der
Oberflache stattgefundene Veranderungen ist, kann anhand von Hértemessungen
nicht festgestellt werden.
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Bild 116: Hartewerte einer unbeflammten und einer beflammten Oberflache einer
spritzgegossenen Platte aus heterophasischem PP-Copolymer
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Wahrend des Verarbeitungsprozesses abgeschreckte Oberflachen unterliegen
Alterungsprozessen. Deshalb sollte geklart werden, ob eine durch physikalische
Alterung bei Raumtemperatur verursachte Eigenschaftsénderung in der smektischen
Schicht, d.h. unmittelbar an der Prifkdrperoberflache, mittels Nanohartepriifung
nachweisbar ist. Hierzu wurden Eindringpriifungen mit einer Eindringtiefe von 200 nm
in die Oberflache in verschiedenen zeitlichen Abstdnden durchgefiihrt. Die erste
Prifung erfolgte nach 5 Stunden, die maximale Auslagerungszeit betrug 1000 h.
Sowohl Harte als auch Eindringmodul steigen mit zunehmender Dauer der
Auslagerung bei Raumtemperatur an (Bilder 117 und 118). Dies ist ein Nachweis fir
Umlagerungs- bzw. Nachkristallisationseffekte in der thermodynamisch instabilen
abgeschreckten Schicht. Bis zu einer Auslagerungszeit von 200 h steigen die
Kennwerte noch relativ deutlich an, danach werden die Eigenschaftsdnderungen
geringer und ein plateauartiger Bereich wird erreicht. Innerhalb von 1000 h ist ein
Anstieg von Harte und Modul im Vergleich zu den 5 h nach dem SpritzgieRen
ermittelten Werten von ca. 10 % zu beobachten. Die relativ grolen Abweichungen
der jeweiligen Mittelwerte vom stetigen Kurvenverlauf bei vergleichbaren
Standardabweichungen missen Geréteinstabilititen zugewiesen werden, die Uber
langere Zeitraume auftreten und die ermittelten Kennwerte in einer GréRenordnung
von bis zu 5 % beeinflussen kénnen. Die Widerspiegelung des tendenziellen
Werkstoffverhalten wird hiervon jedoch nicht beeintrachtigt.
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Bild 117: Anderung der Harte der beim SpritzgieBen abgeschreckten duReren
Schicht bei Raumtemperatur in Abhangigkeit von der Zeit;
Eindringtiefe: 200 nm
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Bild 118: Anderung des Eindringmoduls der beim SpritzgieRen abgeschreckten
auleren Schicht bei Raumtemperatur in Abh&ngigkeit von der Zeit;
Eindringtiefe: 200 nm

Desweiteren wurde gefunden, dass die Uber den Querschnitt gemessenen
Hartewerte in Oberflachennahe deutlich niedriger waren, als die hier vorgesteliten
Ergebnisse. Der kleinste Abstand zum Rand betrug bei diesen Messungen jedoch
10 um, die Informationen kommen somit aus einem viel tiefer gelegenem Bereich,
sodass es durchaus sein kann, dass die hthere Harte des unmittelbaren
Oberflachenbereiches aufgrund spezieller Effekte der Wechselwirkung zwischen
Schmelze und Werkzeugwand beim SpritzgieRprozess auftreten kann.

4.5.3 Nachweis von Orientierungen

Zum Nachweis von Orientierungen in biaxial orientierten Folien eignet sich die
Knoop - Harte. Biaxial verstreckte Folien bilden mit einem Anteil von nahezu 90%
den weitaus gréten Anteil an der PP-Folienproduktion [144].

Der Orientierungszustand biaxial orientierter Folien kann mittels vergleichsweise
einfacher mechanischer Prifverfahren qualitativ beschrieben werden. Geeignete
Prifverfahren sind zum Beispiel Untersuchungen mittels Knoop - Harte, Zugversuch
oder zum Schrumpfverhalten.

Untersucht wurde eine Folie im A4 - Format, wobei keine Angaben (ber etwaige
Vorzugsorientierungen vorlagen. Die Orientierung der groRen Diagonale bezglich
der Foliengeometrie wird in Bild 119 schematisch gezeigt. Die Darstellung der
richtungsabhéngigen Knoop - Hartewerte in einem Polarkoordinatensystem hat die
Form einer Ellypse (Bild 119). Ellypsen werden immer dann erhalten, wenn eine
Vorzugsorientierung in einer Richtung existiert. Die Halbachse in 0°- Richtung ist
groBer als die Halbachse in 90°- Richtung. Aufgrund des in Abschnitt 2.1.4
beschriebenen Verhaltens der Knoop - Harte folgt somit, dass die Molekil-
orientierung in 90° - Richtung deutlich starker ist.
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Um die Ergebnisse der Knoop - Harteprifungen zu verifizieren, wurden Zugversuche
durchgefithrt. Hierzu wurden in drei verschiedenen Winkeln zur Langsseite des
Folienstiickes Prifkérper der Form 5A nach ISO 527-2 [80] herausgestanzt. In Bild
120 sind die Spannungs-Dehnungs-Diagramme fir diese drei Richtungen dargestellt.
Es ist erkennbar, dass die Folie in der als 90°-Richtung definierten Richtung deutlich
starker orientiert ist, da in dieser Richtung die héchste Steifigkeit und Festigkeit und

_die geringste maximale Dehnung auftritt.
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Bild 120: Richtungsabhangigkeit der Spannungs-Dehnungs-Diagramme im Zugver-
such an der biaxial orientierten Folie;
graue Kurvenabschnitte: Streubereiche

Eine andere Mdoglichkeit zur qualitativen Orientierungsbeschreibung, besonders
interessant zur Charakterisierung von Schrumpffolien, ist die Beobachtung des
Relaxationsverhaltens und des Schrumpfungsverhaltens in Abhangigkeit von der
Temperatur in verschiedenen Richtungen. Unter der MafRgabe der Verwendung
mdglichst kleiner Prifkérpermengen wurden diese Versuche mittels eines DMA-
Gerdates durchgefiihrt. Besonders deutlich wird das richtungsabhangige
Schrumpfungsverhalten im Relaxationsversuch (Bild 121 a). Es wurde die Kraft
bestimmt, die zur Aufrechterhaitung einer geringen Dehnung von 0.1 % erforderlich
ist. Ein erstes Anzeichen fiir die unterschiedlich starke Orientierung ist eine
verschieden hohe Belastung zur Erzielung der Dehnung bei Starttemperatur, dies
entspricht praktisch einem Zugversuch. Der in 90°-Richtung entnommene Priifkdrper
erreicht die Tieflage der Kraft spater als der 0°-Priifkérper. Ab ca. 85 °C steigt die
Kraft in 0°-Richtung wieder an, in 90°-Richtung jedoch erst bei ca. 125 °C und dies
auch um einiges schneller. In diesem Bereich l6sen sich die aufgezwungenen
Orientierungen auf und der Werkstoff ist bestrebt, einen thermodynamisch stabileren
Zustand anzunehmen, was eine Schrumpfung zur Folge hatte. Durch die durch das
Prifgerat aufgebrachte Dehnungsbehinderung kommt es zum Auftreten eines
Kraftanstieges, der Schrumpfkraft. Die gegossene Folie zeigt keinen Kraftanstieg.
Das Ausdehnungsverhalten der Folie ist entsprechend (Bild 121 b). Nach einer
Zunahme der Lange aufgrund der Warmeausdehnung kommt es bei héheren
Temperaturen zur Kontraktion der biaxial orientierten Folie und zwar wieder so, dass
sie sich in 0°-Richtung bei geringeren Temperaturen zusammenzieht als in 90°-
Richtung. Die Lange der gegossenen Folie steigt kontinuierlich.
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Bild 121: Temperaturabhéngigkeit der Kraft im Relaxationsversuch (a) und Langen-
anderungsverhalten in Abh&angigkeit von Temperatur und Richtung (b)

Sowohl durch die Zugversuche, als auch durch die Untersuchungen zum Schrumpf-
verhalten wurden die Ergebnisse der Knoop - Hartemessungen bestétigt.

4.5.4 Eindringprifungen an Fraktionen eines heterophasischen Copolymeren

Mittels TREF (temperature rising elution fractionation) ist es mdglich, einzelne
Fraktionen eines Polymeren aufgrund ihrer unterschiedlichen Kristallinitdt zu
separieren. Beispiele in der Literatur finden sich in [145,146]. Das Prinzip besteht in
der unterschiedlich schnellen L&slichkeit der verschiedenen Fraktionen bei
bestimmten Temperaturen. Hierzu wird das Polymere in einem L&sungsmittelbad
aufgeheizt, wobei das Aufheizen in bestimmten inkrementalen Schritten erfolgt, bei
denen dann gehalten wird. Wahrend der Haltezeit wird nun genau die zur jeweiligen
Temperatur gehdrige Fraktion herausgelést. Durch Verdampfen des Lésungsmittels
und Trocknung fallt die herausgel6ste Fraktion in fester Form aus. Generell werden
die Anteile geringster Kristallinitdt zuerst, also bei den niedrigen Temperaturen
herausgel6st.

Untersucht wurden die Fraktionen eines schlagzédhen heterophasischen
Copolymeren. Es handelte sich hierbei um die drei fur den Werkstoff
charakteristischen Fraktionen, die EPR-Kautschukphase (F1), das E/P-Copolymer
(F2) und das PP-Homopolymer (F3). Die Fraktionen lagen in folgenden Anteilen vor:
F1=7.2M.-%, F2 =15.0 M.-% und F3 = 77.8 M.-%. Da die Kautschukphase extrem
weich und klebrig war, wurde auf deren Untersuchung verzichtet, denn hier stéRt das
Eindringprifgerat an seine steifigkeitsbedingten Grenzen.

In Bild 122 ist das erwartete deutlich unterschiedliche Schmelz- und
Kristallisationsverhalten des Ausgangswerkstoffes und der Fraktionen F2 und F3 zu
sehen. Das Ausgangsmaterial besitzt zwei Kristallisationspeaks, einen groflen bei
131 °C und einen im Verhaltnis dazu sehr kleinen bei 105°C. Die als PP
charakterisierte Fraktion F3 zeigt nur einen Peak bei 125 °C, die Fraktion F2
(teilkristallines E/P-Copolymer) weist zwei Peaks auf, einen bei 120 °C und einen bei
107 °C. Das Schmelzverhalten ist adaquat. Fir den Ausgangswerkstoff sind zwei
Schmelzpeaks zu beobachten, ein kleiner bei 120 °C, welcher das Schmelzen von
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PE charakterisiert und ein groBer bei 165 °C, der Schmelztemperatur des PP.
Fraktion F3 zeigt einen scharfen PP-Peak bei 164 °C, zusatzlich aber auch noch
einen kleinen bei einer Temperatur von 1561 °C. Dies deutet auf einen geringen Anteil
B-Phase hin. Die Kurve der Fraktion F2 weist neben dem dem Schmelzen des
kristallinen PE zuordenbaren Peak bei 120°C noch einen relativ breiten Bereich mit
einem Maximum von 148 °C auf. Dieser reprasentiert das Schmelzen des in Fraktion
2 enthaltenen E/P-Copolymeren.

Die Ergebnisse der Eindringprifungen sind in Bild 123 dargestelit. Die Kennwerte der
Fraktion F3 betragen etwa das sechsfache der Werte von F2.
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Bild 122: Kristallisations- (a) und Schmelzverhalten (b) der durch TREF gewon-
nenen Fraktionen F2 und F3 und des Ausgangswerkstoffes (Ausg.)
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Bild 123: Harte (a) und Eindringmodul (b) der durch TREF gewonnenen Fraktionen
F2 und F3 und des Ausgangswerkstoffes (Ausg.)
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Prinzipiell ist es wenig sinnvoll, aus den mechanischen Kennwerten der einzelnen
Fraktionen auf das Verhalten des Ausgangswerkstoffes schlieRen zu wollen, da das
Kristallisationsverhalten der separierten Fraktionen vom Verhalten im Ausgangs-
werkstoff abweicht. Wechselwirkungen zwischen den verschiedenen Polymeren oder
auch zwischen Fraktionen unterschiedlichen Molekulargewichtes entfallen, sind aber
fur die Eigenschaftsausbildung des Ausgangsmaterials bedeutend. Fir einfache
qualitative Vergleiche zwischen den Fraktionen verschiedener Werkstoffe oder fir
Qualitatstiberprifungen kann das Verfahren neben den Gblicherweise angewandten
thermischen und spektroskopischen jedoch sinnvoll eingesetzt werden.
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5. Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit werden Ergebnisse von Mikrohartepriifungen an
Polypropylenwerkstoffen gezeigt, wobei die verwendeten Lasten eindeutig dem
unteren Mikrohédrtebereich zuzuordnen sind. Diese kleinen Krafte und die
resultierenden geringen Eindringtiefen waren nétig, da es sich bei der Mehrzahl der
untersuchten Prifkérper um mittels Heiztisch hergestellte diinne Folien handelte. Der
Grofteil der Untersuchungen wurde mit Hilfe der instrumentierten Eindringprifung
durchgefiihrt, die einige grundlegende Vorteile hat. Zum Einen kénnen aufgrund des
Messens von Kraft und Eindringtiefe EindruckgrofRen bewertet und vor allem
eindeutig unterschieden werden, die mittels konventioneller Mikroharteprifung nur
schwer bzw. gar nicht zuganglich waren. Zum anderen bietet das Verfahren durch
die Einbeziehung des Entlastungsverlaufes die Méglichkeit, zusatzlich das elastische
Verhalten der Werkstoffe zu bewerten. Des Weiteren besteht ein Vorzug der
instrumentierten Eindringprifung darin, dass Werkstoffe mit deutlich unterschied-
lichem Materialverhalten verglichen werden kénnen.
Der Bereich der untersuchten Werkstoffe erstreckt sich von Homopolymeren, tber
statistische Copolymere bis hin zu hochelastomerhaltigen Blends und umspannt
somit ein grolRes Eigenschaftsspektrum. Von Interesse waren hierbei der Einfluss
des Molekulargewichtes auf die Eigenschaften der Homopolymere, der Einfluss von
Comonomerart und -anteil bei den Copolymeren bzw. des Anteils der zweiten
Komponente bei den Blends. Die Auswirkungen unterschiedlicher Abkihlgeschwin-
digkeiten und von Temperungen wurden an ausgewahiten Beispielen gezeigt. Ein
Abschnitt befasste sich auch mit den Eigenschaften der a - und B - Phase des PP.
‘Neben den Untersuchungen an mittels Heiztisch hergesteliten Prifkorpern in Form
dinner Folien wurden auch Anwendungen aus dem Bereich der Bauteil- und
Halbzeugpriifung gezeigt.
Prinzipiell sind die Ergebnisse aus zwei Perspektiven zu betrachten:
1. Wie grof3 sind die Einflisse struktureller und / oder morphologischer Verande-
rungen bzw. Parameter auf die Kennwerte aus dem Eindringversuch?
2. Sind vorhandene, oftmals geringfiigige, Morphologieunterschiede mittels Eindring-
prifung nachweisbar?

Fir die Homopolymere konnte eine Abhéngigkeit der Hartewerte vom
Molekulargewicht nachgewiesen werden. Das hochmolekulare PP besitzt eine
geringere Harte als die niedermolekularen Werkstoffe im gesamten untersuchten
Kilhlratenbereich. Dies ist ein Beweis fir die héhere Beweglichkeit und somit
verbesserte Anordnungsfahigkeit der kirzeren Molekiilketten wahrend der
Kristallisation. Ein ahnliches Verhalten konnte auch fir den aus der Schmelze
abgeschreckten, also den smektischen bzw. mesomorphen, Zustand nachgewiesen
werden. Selbst im abgeschreckten Zustand besitzt der hochmolekulare Werkstoff die
geringsten Hartewerte. Durch Tempern konnte die Harte der abgeschreckten
Materialien merklich gesteigert werden, da es bei den erhéhten Temperaturen zur
mehr oder weniger starken Umwandlung der mesomorphen Struktur in die monokline
a-Phase kommt. Bis zu einer Tempertemperatur T, von 80°C stiegen die Kennwerte
nur leicht an, far T, > 80°C wurde der Harteanstieg steiler. Aufgrund der besseren
Umordnungsfahigkeit der kurzen Ketten wiesen die Werkstoffe mit dem niedrigeren
Molekulargewicht auch nach einer Temperung die hhere Harte auf, die prozentuale
Zunahme war gréQ3er.

Die untersuchten Copolymere mit Ethen, Buten und Hexen zeigten eine eindeutige
Abhangigkeit vom Gehalt und auch von der Lange der Comonomerketten. Aufgrund
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der durch den zunehmendem Comonomergehalt reduzierten Lamellendicke und des
abnehmenden Kristallinitatsgrades wird die Harte verringert. Entsprechend wirkt sich
der Einbau eines Comomers mit grofRerer Kettenlange aus. -

Eine Harteabnahme mit zunehmendem Ethylengehalt konnte auch fiir die
abgeschreckten statistischen E/P-Copolymere festgestellt werden. Die Abnahme des
Ordnungsparameters (1/A) aus den WAXD-Messungen mit steigendem Ethylen-
gehalt diente hier als Indikator fir die morphologischen Unterschiede. Die
Abhangigkeit der Harte vom Ethylengehalt blieb auch nach dem Tempern der zuvor -
abgeschreckten Copolymere, bei gleichzeitiger Verschiebung der Hartewerte auf ein
héheres Niveau, erhalten.

Untersuchungen an verschiedenen PP/EPR-Blends ergaben eine starke negative
Abweichung des Verlaufs der Harte und des Eindringmoduls in Abhangigkeit vom
Elastomergehalt von der linearen Mischungsregel. Ob dies wirklich auf eine erhéhte
Oberflachenenergie, wie in der Literatur vermutet, zurtickzufihren ist, muss zukiinftig
geklart werden. Mégliche Lésungswege zur Aufklarung der Ursachen bestehen in der
Untersuchung des Einflusses des Druckes wahrend der Kristallisation, sowie in der
Verwendung einer anderen Eindringkérpergeometrie, denn abgerundete Spitzen
eignen sich besser zur Charakterisierung sehr weicher Oberflachen.

Der Einfluss einer verdnderten Matrix auf das Eigenschaftsniveau von PP/EPR-
Blends lie3 sich ebenfalls nachweisen, eine Verringerung von Matrixhdrte und
- modul durch Comonomereinbau flihrt zu einer entsprechenden Abnahme der
Kennwerte in den Blends.

Entgegengesetzt zu den PP/EPR-Systemen verhielten sich die PP/PE-HD — Blends,
hier zeigte der Eindringmodul eine deutlich positive Abweichung von der linearen
Mischungsregel fiir die Mischungen mit PE-Gehalten bis 40 %. Die Ursache des
synergistischen Effektes konnte noch nicht geklart werden. Eine Kristallinitatsgrad-
erhdhung in einer der beiden Phase konnte nicht nachgewiesen werden, obwohi
diese vermutet werden muss, da die Kristallisationskurven auf Nukleierungseffekte
hinweisen. Auch bleibt noch zu kidren, warum der Harteverlauf nahezu der linearen
Mischungsregel folgt, d.h. welche Effekte den Modul synergistisch beeinflussen, die
Hérte jedoch nicht.

Eindeutiger waren die Ergebnisse fir die abgeschreckten PP/PE-HD - Blends, die
eine starke Synergie sowohl fur den Eindringmodul als auch fiur die Héarte tber einen
groRen Konzentrationsbereich erkennen lieRen. Mittels WAXD k&nnen neben dem
erwarteten kristallinen PE auch kristalline Reflexe des PP detektiert werden. Dies
beweist, dass auch bei Kihiraten von 1000 K/s, bei denen PP normalerweise
mesomorphe Strukturen bildet, eine nukleierende Wirkung des PE zu verzeichnen
ist, die zur Bildung von (ausreichend grofRen) PP-Kristalliten fiihrt und somit einen
Hérte- und Modulanstieg verursacht.

Ein Zusatz von 5 % EPM als Haftvermittler in den PP/PE-HD - Blends zur Zahigkeits-
steigerung erniedrigte die Harte- und Modulwerte unter die bei Anwendung der
linearen Mischungsregel erwarteten.

Die geringere Harte von B - im Vergleich zu a - Sphérolithen wurde fir verschiedene
Kristallisationstemperaturen gezeigt, wobei die Differenzen zwischen den beiden
Phasen fiir das Homopolymer groRer als fur das Copolymer mit 4 % Ethylen sind.
Tempern der zweiphasigen Geflige fiihrte zu einem nahezu parallelen Anstieg der
Harte in beiden Phasen. Die Kriechneigung des p - PP ist gro3er als die der o -
Phase, wobei das allgemein bekannte Eindringkriechgesetz bestatigt wurde.
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Dass die Mikroharteprifung ein prinzipiell geeignetes Mittel zur Charakterisierung
von Bauteil- bzw Halbzeugen aus Polypropylen darstellt, wurde in einem
abschlieBenden Kapitel gezeigt. Durch den SpritzgieRprozess verursachte
Eigenschaftsgradienten konnten nachgewiesen werden, ebenso die Anderungen der
Eigenschaften einer beim SpritzgieRen gebildeten smektischen bzw. mesomorphen
Schicht durch Lagerung bei Raumtemperatur. Mittels Eindringprifung kann die
Homogenitat der verarbeitungsbedingt gebildeten Oberflachen tberprift werden. Die
Nachweisbarkeit der Auswirkung einer Beflammung auf die mechanischen
Eigenschaften von Polypropylenoberflachen muss noch weiter untersucht werden, da
die bisherigen Ergebnisse aufgrund der verwendeten sehr geringen Eindringtiefen
und der dadurch auftretenden grolRen Streuungen der Messwerte noch keine
allgemeingiiltige Aussage zulassen.

Die in dieser Arbeit gezeigten Ergebnisse verdeutlichen den Einfluss von
morphologischen Verdnderungen auf die mechanischen Eigenschaften von Poly-
propylenwerkstoffen und weisen die groRe Empfindlichkeit von Mikrohartepriifungen
gegeniber diesen nach.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass mit der konventionellen und im
Besonderen auch mit der instrumentieten Mikroharteprifung im unteren
Mikrolastbereich einschlieRlich der entsprechenden Praparationsmethoden ein
Instrumentarium gegeben ist, welches es unter anderem gestattet, Kleinstproben-
mengen hinsichtlich einfacher mechanischer Kennwerte zu untersuchen, was sowohl
von der Grundlagen- als auch der industriellen Forschung zunehmend verlangt wird.
Zukinftig muss die Verwendung von Eindringkérpern mit abgerundeten Spitzen in
die Untersuchungen einbezogen werden, denn diese kdnnen bei sehr weichen
Werkstoffen Vorteile bieten, allerdings zu Lasten der Ortsauflésung. Ein
Hauptaugenmerk weiterer Arbeiten muss auf einer verbesserten Morphologie-
charakterisierung insbesondere durch Réntgenverfahren und hochgenaue
Dichtemesungen liegen. Zur umfassenderen Beschreibung des mechanischen
Eigenschaftspektrums von Kieinstprobenmengen sind in einem nachsten Schritt
geeignete Methoden zur Zdhigkeitscharakterisierung zu entwickeln.
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