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KURZFASSUNG

Kurzfassung

Das Ziel der vorliegenden Dissertation war die Entwicklung neuartiger Strategien zur
nachtraglichen Vernetzung von thermoplastischen Polymeren.

Diesem Ziel folgend wurden neue Strategien zur Vernetzung sowie neu angepasste
Vernetzungssysteme fiir isotaktisches Polypropylen (iPP), syndiotaktisches
Polypropylen  (sPP),  Polybuten-1  (PB-1), Polyethylenterephthalat (PET),
Polybutylenterephthalat (PBT), Polyamid 6 (PA6), Polyamid 11 (PA11), Polyether-
Block-Amid (PEBA), Polyethyloxazolin (PEtOx), Chloropren-Kautschuk (CR) sowie
Polymethylmethacrylat (PMMA) entwickelt.

Bei der Untersuchung der Polymernetzwerke konnten hervorragende Form-
gedachtniseigenschaften wie hohe riickstellbare Dehnungen (iPP, sPP, PA11, CR), hohe
Triggertemperaturen (PET, PBT, PA6), Kaltprogrammierbarkeit (sPP, PET, PBT, PEBA,
CR), ein Zwei-Wege-Formgedachtniseffekt (PB-1) und ein Triple-Shape-Memory Effekt
(sPP, PET, PEBA) entdeckt werden.

Zudem wird gezeigt, dass vernetzten Thermoplasten eine permanente, iiber den
Querschnitt homogene Orientierung im Schmelzzustand aufgepragt werden kann. Im
Falle von PET war es dadurch mdglich durch Kristallisation aus der orientierten
Schmelze beeindruckende mechanische Eigenschaften zu erzeugen, die sonst nur PET-
Fasern aus klassischen Schmelzspinnverfahren vorbehalten sind.

Weiterhin wird am Beispiel von leicht vernetztem sPP gezeigt, dass sich
Formgedachtnispolymere unter bestimmten Bedingungen hervorragend zur Absorption
und Dampfung mechanischer Energie, bzw. schlagartiger Belastungen eignen.

Zuletzt wird anhand des Triple-Shape-Memory Effekts von Netzwerken auf Basis von
sPP und PET ein Konzept fiir ein neuartiges heizratensensitives Smart Material
vorgestellt, welches beispielsweise dazu verwendet werden kann eine potenziell
drohende Uberhitzung bei Aufheizprozessen zu verhindern.
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ABSTRACT

Abstract

The goal of this work was dedicated to the development of novel post cross-linking
strategies for thermoplastic polymers.

Following this objective, new cross-linking strategies and adapted cross-linking systems
were developed for isotactic polypropylene (iPP), syndiotactic polypropylene (sPP),
polybutene-1 (PB-1), polyethylene terephthalate (PET), polybutylene terephthalate
(PBT), polyamide 6 (PA6), polyamide 11 (PA11), polyether-block-amide (PEBA),
polyethyl oxazoline (PEtOx), chloroprene rubber (CR) and polymethyl methacrylate
(PMMA).

The investigation of the synthesized networks revealed excellent shape memory
properties, such as high recoverable strains (iPP, sPP, PA11, CR), high trigger
temperatures (PET, PBT, PA6), cold programmability (sPP, PET, PBT, PEBA, CR), a two-
way-shape-memory effect (PB-1) and a triple-shape-memory effect (sPP, PET, PEBA).

Further it will be shown, that cross-linked polymers remain oriented when stretched in
the molten state. This can be used to crystallize constraint bulk samples of PET
homogeneously, which results in outstanding mechanical properties that are generally
restricted to melt spun fibers.

Additionally, on the example of sPP, it will be exemplarily demonstrated that shape
memory polymers exhibit the opportunity for damping and absorbing mechanical
impacts under certain circumstances.

Finally, a novel concept of a smart material will be developed on the basis of the triple-
shape-memory effect of cross-linked sPP and PET, respectively. Due to a heating rate
sensitivity, such materials are able to predict overheating during a heating process.

VIII



1 EINLEITUNG

1 Einleitung

Polymere besitzen aufgrund der schier unzdhligen Méglichkeiten ihres Aufbaus ein
sehr breites Eigenschaftsprofil. Sogar Polymere, welche aus ein und demselben
Grundbaustein aufgebaut sind, koénnen extrem unterschiedliche thermische- und
mechanische Eigenschaften besitzen. Sie konnen in vielen Variationen wie teilkristallin,
amorph, linear, verzweigt, vernetzt, mit unterschiedlichen Molekulargewichten etc.
vorkommen. Durch die stetige Weiterentwicklung und Synthese neuer Polymere ist der
Markt an verfiigbaren Kunststoffen langst nicht mehr tiberschaubar. Eine Moglichkeit
die Polymere grob anhand ihrer Eigenschaften zu kategorisieren, besteht in der
Unterteilung in drei Kunststoffklassen. Da eine vernetzte Uberstruktur einen gewaltigen
Einfluss auf die thermomechanischen Eigenschaften eines Polymers hat, werden diese
Polymerklassen anhand des Vernetzungsgrades definiert. Lineare oder verzweigte
Polymere koénnen in einem bestimmten Temperaturbereich beliebig oft plastisch
verformt werden. Derartige Polymere sind als ,Thermoplaste“ bekannt. Werden
Polymerketten untereinander kovalent quervernetzt geht die Eigenschaft der
reversiblen Plastifizierbarkeit verloren, da die Ketten nicht mehr beliebig aneinander
abgleiten konnen. Dabei wird ein Polymer mit einem niedrigen Vernetzungsgrad als
»Elastomer” bezeichnet. Besitzt ein Polymer nun sehr viele Netzpunkte, sodass sich nur
kurze Kettensegmente dazwischen befinden, fiihrt dies zu einer extrem eingeschrankten
Beweglichkeit. Ein solches ,Duromer” zeichnet sich durch eine hohe Festigkeit, aber
auch ein sprodes Verhalten aus.[!]
Den grofsten Anteil an kommerziellen Polymeren machen die Thermoplaste aus. Diese
lassen sich aufgrund der reversiblen Plastifizierbarkeit exzellent weiterverarbeiten und
beliebig umformen.?-4] Trotzdem koénnen wir ldngst nicht mehr auf Elastomere
verzichten, da diese Eigenschaften besitzen, die kein Thermoplast leisten kann. Die wohl
wichtigste Eigenschaft ist die reversible elastische Verformbarkeit iliber grofie
Dehnungen, woraus sich letztendlich auch der Name dieser Kunststoffklasse ableitet.[24]
Diese lasst sich auf die Entropie-Elastizitat zuriickfiihren.[>-61 Durch die Vernetzung
konnen die Ketten nicht aneinander abgleiten, wodurch ein Flief3en verhindert wird.
Vernetzter Naturkautschuk (NR) ist ein klassischer Vertreter dieser Polymerklasse. NR-
Netzwerke zeichnen sich zudem durch eine dehnungsinduzierte Kristallisation aus.[6-8]
Im Zuge der Kristallisation kann ein Festigkeitszuwachs festgestellt werden, was
Naturkautschuk zu einem sich selbstverfestigendem Material macht.l’l Die gebildeten
Kristalle sind nur unter Spannung stabil und kollabieren wieder, sobald die Last entfernt
wird.[°] Erst durch die Kombination aus der dehnungsinduzierten Kristallisation und der
Entropie-Elastizitit erhdlt NR die notigen Eigenschaften, welche beispielsweise fiir die
Verwendung als Autoreifen erforderlich sind.

Bei dem Grofdteil der weitmaschig vernetzten Kunststoffe handelt es sich um amorphe
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Polymere mit einer Glaslibergangstemperatur unterhalb von Raumtemperatur.l38! Es
gibt jedoch auch Beispiele, bei denen die Nachtragliche Vernetzung eines teilkristallinen
Thermoplasten zu voéllig neuen Applikationsmoglichkeiten gefiihrt hat. Im Gegensatz zu
linearem Polyethylen (PE) findet vernetztes Polyethylen (x-PE) Anwendung als

Warmwasserrohr, Kabelisolierung oder zum Korrosionsschutz in Erdgasleitungen.[10-12]

Diese Dissertation beschaftigt sich mit der Entwicklung neuer Strategien zur
nachtraglichen Vernetzung von Hochpolymeren, um die bekannten Eigenschaften der
Polymere zu erweitern und in Anlehnung an den Erfolg von x-PE neue

Anwendungsmoglichkeiten zu erschliefden.
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2 Stand der Technik

Das Ziel dieser Arbeit ist thermoplastische Polymere nachtréglich zu vernetzen, um
gezielt Eigenschaftsdnderungen hervorzurufen, die dem nicht vernetzten Polymer
verborgen bleiben. In dem nachfolgenden Abschnitt wird der fiir diese Arbeit relevante
Stand der Technik abgebildet. Da jedes Polymernetzwerk aufgrund der Entropie-
Elastizitat ein Formgedachtnis besitzt, wird die aktuelle Forschung auf dem Gebiet der
Formgedachtnispolymere zusammengefasst. Zudem wird die Fahigkeit von Polymeren
zur Sensorik und Aktorik, zur Ddmpfung und Absorption mechanischer Energie und zur
Verfestigung durch eine Orientierung beleuchtet. Letztendlich werden auch die giangigen

Verfahren zur Vernetzung von Polymeren umrissen.

2.1 Formgedachtnispolymere

Formgedachtnispolymere (englisch Shape Memory Polymers, kurz SMPs) zeichnen
sich dadurch aus, dass sie aus einer permanenten Form heraus tber eine Deformation,
wie z.B. eine Dehnung, in eine temporare Form iiberfiihrt werden konnen, welche
vorribergehend fixiert wird. Dieser Vorgang wird als ,Programmierung” bezeichnet.
Ausgel6st, durch beispielsweise eine Temperaturerhohung, kehrt das SMP wieder in die
permanente Form zuriick. Diese Riickstellung ist unter dem Begriff ,Triggern“ bekannt.
Der Formgedachtniseffekt lasst sich auf die Entropie-Elastizitit von Polymeren
zuriickfihren. Bei der Deformation durch das Anlegen einer dufderen Kraft erfahrt das
Polymer eine Entropieinderung. Nach dem Entfernen der Kraft kehrt das Polymer
wieder in seinen entropischen Ursprungszustand zuriick. Da es im Zuge der
Deformation durch Flief3vorgange zu einer irreversiblen plastischen Verformung
kommen kann, besitzen vernetzte Polymere deutlich bessere Formgedachtnis-
eigenschaften.l13] Eine Moglichkeit die programmierte Dehnung zu fixieren ist die
Bildung von Kristallen durch eine Unterkiihlung aus dem Schmelzzustand. Beim
erneuten Aufheizen oberhalb der Schmelztemperatur Tm kommt es zum Auflésen der
Kristalle und zur Rickstellung der Dehnung. Die Temperatur, bei welcher die
Dehnungsriickstellung letztendlich erfolgt, wird als Triggertemperatur Tiig bezeichnet.
Neben der Fixierung uber Kristalle ist es ebenfalls moglich das Polymer sozusagen
seinzufrieren, indem die Glasiibergangstemperatur 7T, unterschritten wird. Beide
Konzepte zur Fixierung sowie die Wiederherstellung eines thermisch triggerbaren

Formgedachtnispolymers sind in Abbildung 2.1 dargestellt.
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Fixierung durch Kristalle Fixierung im Glaszustand

f

)

Uberschreiten der Schmelz- oder Glasiibergangstemperatur
Abbildung 2.1:  Schematische Darstellung des Formgedachtniseffekts.

Neben der Moglichkeit ein Polymer iiber externe Temperaturanderungen zu triggern
wurden zahlreiche weitere Trigger entdeckt und weiterentwickelt. Es sind SMPs
bekannt, welche mit IR-141 oder UV-Licht(1>-16] Losungsmittelnl1417-20], pH-Wert
Anderungen[21], elektrischen-[221 oder magnetischen(23-241 Feldern sowie mechanischen
Kraften[2>-27] getriggert werden kénnen.

Die meisten SMPs stellen iiber einen Formgedachtniszyklus Dehnungen von maximal
200% zuriick.[3] Diese scheint im Vergleich zu Formgedachtnismetallen, bei welchen
Maximaldehnungen von unter 10% zuriickgestellt werden, recht grof3.[281 Durch eine
geringfiigige Vernetzung konnte ein Formgedachtnispolymer auf Basis von PE
synthetisiert werden, bei welchem eine Maximaldehnung von bis zu 3000% aufgegeben
werden kann, was einer Verldngerung um einen Faktor 31 entspricht.[29] Auch
Maximaldehnungen von 1000% und 800%, welche mit niedrig vernetztem Form-
gedachtnisnaturkautschuk (englisch Shape Memory Natural Rubber, kurz SMNR)[30] und
einem SMP auf Basis von Acrylaten[31] erreicht werden, sind dufierst eindrucksvoll. Die
aktuelle Forschung beschaftigt sich mit der Untersuchung und Optimierung anderer
Eigenschaften von Formgedachtnispolymeren, welche im Folgenden kurz zusammen-
gefasst werden.

2.1.1 Energiespeicherung

Die mechanische Arbeit, welche in Form des Zusammenziehens beim Triggern
freigesetzt wird, ist in der temporaren Form gespeichert. Daher ergibt sich vor allem fiir
hochgradig dehnbare SMPs eine Applikationsmoglichkeit als Energiespeicher.
Anthamatten et. al. stellten 2013 eine Gleichung zur Berechnung der speicherbaren
Energie eines SMPs auf. Wahrend der E-Modul linear in die Gleichung eingeht, besteht
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eine Abhdngigkeit zur Dehnung zum Quadrat.[321 Daher spielt grade die
Maximaldehnung bei der Energiespeicherung mit einem Formgedachtnispolymer eine
grofde Rolle. Es wurden zahlreiche SMPs untereinander verglichen, wobei die maximale,
speicherbare Energie dieser Polymere auf 0,86 ] g'1 abgeschatzt wurde.[321 Experimentell
bestimmt wurde die gespeicherte Energie lediglich an SMNR und einem Polyimid (PI)
basierten SMP. Wahrend das PI basierte SMP ca. 0,22]g! Energie mit einem
Wirkungsgrad von 31,3% speichert, kann SMNR durch die hohe Dehnbarkeit bis zu
4,88 ] g1 speichern. [33-341 Der Wirkungsgrad von 48,3% ist dabei ebenfalls hoher als der
von PI. Neben dem Einsatz als Energiespeicher ist auch eine Applikation als
Energieabsorber denkbar. Untersuchungen beziglich der Energieabsorption existieren

allerdings bislang nicht.

2.1.2 Kaltprogrammierbarkeit

Nahezu alle Formgedachtnispolymere miissen vor der Programmierung auf eine
Temperatur oberhalb von Tn, oder Tg erhitzt werden. Die Fixierung erfolgt, im Anschluss
an die Dehnung, durch eine Temperatursenkung. Es sind derzeit zwei Formgedachtnis-
polymere bekannt, welche unterhalb ihrer Triggertemperatur programmiert werden
konnen. In diesem Zusammenhang wird von einer ,Kaltprogrammierung“ gesprochen.
Eine Variante ein kaltprogrammierbares SMP herzustellen basiert auf einer plastischen
Verformung. Lin et. al. stellten 2014 ein Konzept fiir die Synthese eines neuartigen
Formgedachtnispolymers vor. 3°] Sie additivierten epoxidierten Naturkautschuk (ENR)
mit einem amorphen Phenol, welches liber mehrere Zyklen hinweg reversibel plastisch
verformbar ist. Bei dem zweiten kaltprogrammierbaren SMP handelt es sich um
SMNR.[30] SMNR liegt bei Raumtemperatur vollstindig amorph vor. Durch eine
dehnungsinduzierte Kristallisation entstehen wahrend der Dehnung Kristalle, welche
die temporare Form fixieren. Diese Fixierung tritt nur bei geringen Vernetzungsgraden
von unter 0,4% auf.[39] Neben diesen beiden SMPs existieren bislang keine weiteren

Beispiele fiir kaltprogrammierbare Formgedachtnispolymere.

2.1.3 Hohe Triggertemperaturen
Die Triggertemperatur von Formgedachtnispolymeren ist selten grofier als
100 °C.[13] Sogar bei metallischen Formgedachtnislegierungen werden nur in wenigen

Fallen Triggertemperaturen iiber 200 °C erreicht.[3¢] In den letzten Jahren wurden
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einige Formgedachtnispolymere entwickelt, welche eine Triggertemperatur von tliber
200°C besitzen.3337-391  Die mogliche Applikation solcher Hochtemperatur-
formgedachtnispolymere wird in der Luft- und Raumfahrt gesehen.[38! Bislang bekannte
Systeme basieren auf Polyetheretherketonen (PEEK) oder Polyimiden.[33.37-391 Dabei
wird das Formgedachtnis iiber vergleichsweise breite Glasiibergdnge realisiert. Die
Verwendung eines kristallinen Polymers mit einer hohen Schmelztemperatur konnte
einen deutlich schmaleren Triggerbereich besitzen, da Schmelziiberginge haufig

diskreter als Glasiibergange sind. Ein derartiges SMP existiert allerdings bisher nicht.

2.1.4 Mehrere Triggertemperaturen

Bei der Weiterentwicklung der Formgedachtnispolymere trat immer mehr die
Fixierung von zwei oder mehr tempordren Formen in den Vordergrund. [40-46] Hierbei
konnen zwei grundlegende Prinzipien der Umsetzung eines sogenannten Triple-Shape-
Memory oder auch Multiple-Shape-Memory Effekts unterschieden werden. Beide
Konzepte basieren darauf, dass mehrere oder sehr breite Phaseniibergdnge vorhanden
sind. Eine Moglichkeit besteht darin, die Temperatur innerhalb eines breiten Phasen-
iibergangs nicht konstant zu erhéhen, sondern zwischenzeitlich mehrmals isotherm zu
halten.[#245-46] Eine andere Herangehensweise stellt die Programmierung einzelner
Teildehnungen dar, welche bei unterschiedlichen Temperaturen erfolgen und somit
verschiedene Phaseniibergdnge adressieren.[40-4143-44] In diesem Fall ist der Triple-
Shape-Memory Effekt auch unter konstanter Heizrate beim Triggern sichtbar. Ein
Triple-Shape-Memory Effekt eines SMPs, welches nach einem einzelnen Programmier-

schritt mit einer konstanten Heizrate getriggert wird ist bislang noch nicht bekannt.

2.2 Sensor- Aktor-Systeme

Sensoren und Aktoren sind fiir automatisierte Prozesse unabdingbar. Dabei ist der
Begriff ,Sensor” nicht klar definiert und abgegrenzt.[*7] Im Allgemeinen besitzt ein
Sensor die Aufgabe ein Signal in einer fiir Menschen sichtbaren Darstellung oder in
Form einer elektronisch auslesbaren Grofie wiederzugeben.[8-4°1 Der Aktor verrichtet
Energie in Form von Bewegung, Kriften oder Momenten und reagiert auf das vom
Sensor aufgenommene Signal.[7] Bekannte Beispiele fiir Sensor- Aktor Systeme aus
unserem Alltag sind Dehnstoffelemente und Bimetall-Schalter.[50] Diese funktionieren

auf dem Prinzip der Warmeausdehnung und finden beispielsweise als Thermostat in
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Heizkoérpern oder als Uberhitzungsschutz Anwendung.

Polymere besitzen ebenfalls die Moglichkeit ihre Eigenschaften im Sinne eines Sensors
und Aktors zu dndern. Ein lange bekanntes Beispiel ist die Quellung von
Polymernetzwerken in einem Losungsmittel.[>1l Hierbei kommt es zu einer signifikanten
Anderung des Volumens. Auch wenn das Polymer dafiir nicht zwangslaufig vernetzt sein
muss, basieren bekannte Polymergele zur Sensorik bzw. Aktorik auf Polymer-
netzwerken.[52]

Prinzipiell ist auch jedes Formgedachtnispolymer ein Sensor und Aktor. Das Polymer
reagiert bei der Anderung eines dufleren Signals mit einer Dehnungsriickstellung,
wodurch mechanische Arbeit verrichtet wird. Die polymerbasierten Sensor-Aktor
Systeme besitzen ebenso wie die oben genannten, auf thermischer Ausdehnung
basierten Systeme den Nachteil, dass sie lediglich auf die veranderte Grofie reagieren,
aber nicht auf die Anderungsrate. Somit erhalt man zwar die Information, dass eine
bestimmte Temperatur iiberschritten wurde, nicht aber tliber die Heizrate, mit welcher
sich der Temperatur angendhert wurde. Da es hierdurch aufgrund von thermischer
Tragheit zur Uberhitzung kommen kann, wurden Regelkreise zur Kontrolle von
Prozessen entwickelt. Diese bestehen aus komplexen Verschaltungen von Sensoren und
Aktoren.[53] Fiir die Kontrolle des Aufheizvorgangs ist eine kontinuierliche Messung der
Temperatur erforderlich, welche tliblicherweise eine stetige externe Stromversorgung
benotigt. Die Verwendung von Formgedichtnispolymeren zur Regelung eines
Aufheizvorgangs ist bislang nicht moglich, da das SMP beim Triggern keine Information

uber die Heizkinetik liefert.

2.3 Dadmpfung und Absorption von Energie

Klassische Hydraulikdampfer/Feder-Kombinationen, wie sie beispielswiese in
Kraftfahrzeug-Fahrwerken zur Anwendung kommen, kdnnen schlagartig auftretende
Krifte reduzieren und die eingebrachte Energie in Form von Warme dissipieren.>4l
Einem ahnlichen Prinzip folgen auch Motorlager auf Elastomer-Basis, die die
eingebrachte Schwingungsenergie durch eine Auslenkung in Form von Warme an die
Umgebung abgegeben.[®] Bei der Riickkehr in den Ursprungszustand wird wiederum
Warme aufgenommen. Da die aufgewendete Energie jedoch immer grofder ist als die
zuriickgewonnene Energie, kommt es bei jedem Schwingungsspiel zur Reduzierung
eines bestimmten Energiebetrags.
Ein anderes Konzept fiir die Energieabsorption mit Polymeren wird beispielsweise bei
Stofdfangern verfolgt. Diese sind gezielt mit Sollbruchstellen versehen, welche unter

Uberbelastung die eingebrachte Energie durch eine plastische Verformung
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dissipieren.>3] Ein &dhnliches Prinzip verfolgen auch Schockabsorber, die fiir den
Klettersport verwendet werden. Hierbei handelt es sich um in Schlaufen verlegte und an
den Schlaufenenden mit einer hoch festen Kunststofffaser verndhte Gurte. Diese
Dampfen die maximale auftretende Kraft beim Sturz durch sukzessives Zerreifden
einzelner Nihte und schiitzen somit Seil sowie Kletterer vor einer Uberbelastung beim
Sturz aus grofderer Hohe.[56]

Auch in der Natur kommen energieabsorbierende Polymere vor. Beispielsweise nutzen
Spinnen sogenannte ,Draglines, um schnell fliegende Insekten einzufangen oder sich
selbst vor einer Uberbelastung beim Absturz zu schiitzen.[57] Hierbei handelt es sich um
komplex aufgebaute Proteine, die der Spinnenseide hervorragende Festigkeit bei
gleichzeitig hoher Elastizitat geben.[>%] Alle Bemiihungen ein synthetisches Material mit

ahnlichen Eigenschaften herzustellen waren bislang erfolglos.

2.4 Verfestigung von Polymeren durch Orientierung

Die Erhohung der mechanischen Kennwerte stellt eine der wichtigsten
ingenieurtechnischen Veredelungen von Materialien dar. Klassische Hartungs-
mechanismen von Metallen, wie die Ausscheidungshartung von Aluminium, fithren zu
einer Festigkeitssteigerung um einem Faktor von etwa 6, wobei die Steifigkeit sich kaum
andert.[>8] Polyethylen erfahrt durch die Orientierung in einem Gelspinnverfahren eine
Festigkeitssteigerung bis zu einem Faktor von 200 und eine Steifigkeitserh6hung um
einen Faktor 150.059-61] Dies liegt in der Struktur von Polymeren begriindet. Wahrend
zwischen den Polymerketten eines klassischen Thermoplasten nur sekundare
Bindungen vorhanden sind, befinden sich entlang der Kette starke, kovalente
Bindungen, welche durch eine Orientierung der Makromolekiile mechanisch adressiert
werden konnen. Die Herausforderung bei der Erzeugung eines hochorientierten
Polymergefiiges stellt die Relaxation dar, welche stets dem natiirlichen Bestreben der
Polymerkette folgt, sich zu kndueln.lll Der orientierte Zustand ist metastabil und muss
Uiber Kristalle fixiert werden. Eine gangige Theorie zur Orientierung von Polymeren geht
davon aus, dass ein Polymer in der Schmelze ein Netzwerk aus Verschlaufungen
bildet.[62-65] Bei einer Deformation kommt es zur Orientierung der Polymerketten
zwischen den temporaren Verschlaufungen. Verschlaufungen sind reversibel losbar,
sodass eine Orientierung in der Schmelze aufgrund von Relaxationsvorgangen nur unter
kontinuierlicher Scherung erreicht werden kann. Die Kristallisation, welche zum
Fixieren der Orientierung bendtigt wird, ist stark von der Temperatur abhdngig. Sie
erfolgt in zwei Stadien, der Keimbildung und dem Keimwachstum, weshalb sie

zeitverzogert einsetzt und immer ein gewisser Grad an Relaxation stattfindet.[6¢] Da die
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Unterkiihlung der Schmelze die Triebkraft fiir die Kristallisation darstellt, muss die
Temperatur moglichst schnell aus dem System abgefiihrt werden.[1.66-67] Dieses Problem
kann einerseits apparativ tiber das Herstellungsverfahren bewaltigt werden, andrerseits

ist auch die Verwendung von speziellen Polymeren moglich.

2.4.1 Verfahren zur Erzeugung hochorientierter Gefiige

Die grofdte Herausforderung bei Verfahren zur Erzeugung hochorientierter
Geflige ist die Warmeabfuhr. Effizient ist dies nur bei grofden Oberflaichen zu Volumen-
Verhaltnissen moglich, weshalb sich orientierte Polymerprodukte bislang
weitestgehend auf Fasern und Folien beschranken. Doch sogar eine schmelzgesponnene
Faser besitzt aufgrund von Relaxationsvorgdngen immer noch vergleichsweise schlechte
mechanische Eigenschaften, weshalb sie teils mehrfach bei einer Temperatur zwischen
Ty und Twm nachverstreckt werden muss.[66.68-71] Um die Relaxation auszuschalten werden
aufwindige Verfahren wie z.B. das Gelspinnen angewendet. Hierbei wird eine Polymer-
losung versponnen und die Faser wird durch explosionsartiges Verdampfen des
Losungsmittels bei extremen Unterkiithlungen gewonnen. Hierdurch setzt die
Kristallisation spontan ein, allerdings beschrankt sich dieses Verfahren auf die
Produktion von Fasern oder Diinnfilmen.[¢672] Bei der Herstellung einer Polymerfolie
tritt ein unangenehmer Nebeneffekt auf. Dadurch, dass die kovalenten Bindungen sich
entlang der Zugrichtung orientieren, existieren senkrecht zur Zugrichtung hauptsachlich
sekundare Bindungen. Daher nimmt die Festigkeit einer orientierten Folie senkrecht zur
Zugrichtung drastisch ab.[’3] Um diesem entgegenzuwirken, kénnen Laminate aus
orientierten Filmen hergestellt werden, welche mit einem Versatz aufeinander
geschweifdt oder geklebt werden.[74] Dadurch ist es zwar moglich den Festigkeitsverlust
senkrecht zur Zugrichtung zu kompensieren, fiir die Herstellung eines glinstigen
Massenproduktes ist diese Methode jedoch zu aufwandig. Aus diesem Grund wurden
Verfahren entwickelt, welche durch sequenzielles oder simultanes Dehnen in zwei
Richtungen quasi isotrope Festigkeitssteigerungen erreichen.[’>-761 Ein bekanntes
Beispiel fiir eine kommerzielle Folie, welche durch ein solches Verfahren hergestellt
wird, stellt biaxial orientiertes Polypropylen (BOPP) dar. BOPP zeichnet sich besonders
durch gute Sauerstoffbarriere- sowie mechanische Eigenschaften, optische Transparenz

und einen hohen Schrumpf beim Aufheizen aus.[77]
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2.4.2 Polymere mit geringer Relaxationsneigung

Aufgrund der Relaxation ist es mit klassischen Polymeren nicht méglich aus der
Schmelze hochorientierte Gefiige in grofdvolumigen Probenkérpern, sogenannten Bulk-
Proben, zu erzielen. Eine Bulk-Orientierung kann bislang nur unter Verwendung von
fliissigkristallinen Polymeren erreicht werden, da diese wegen ihrer chemischen
Struktur eine dufderst geringe Relaxationsneigung besitzen.[”8-80] Die erhofften
mechanischen Eigenschaften konnten allerdings nicht gefunden werden, weshalb der
kommerzielle Erfolg solcher Polymere ausblieb. Bislang existiert keine Moglichkeit die
aus der Faserindustrie bekannten sehr guten Eigenschaften auf grofdvolumige

Polymerprodukte zu tibertragen.

2.5 Strategien zur Synthese von Polymernetzwerken

Eine Vernetzung dndert die thermomechanischen Eigenschaften eines Polymers.
Bei vernetzten Polymeren sind die einzelnen Ketten untereinander verbunden und
werden somit am Flieflen gehindert. Besonders charakteristisch ist die daraus
resultierende Formbestiandigkeit oberhalb von Ty bzw. Tm. Ebenso sind Polymer-
netzwerke weniger losungsmittelanfallig. Ein Nachteil von Polymernetzwerken ist, dass
sie nur noch spanend weiterverarbeitet werden kénnen, sobald das Netzwerk gebildet
wurde.[81]
Bekannte Beispiele aus der industriellen Anwendung vernetzter Polymere sind
Warmwasserrohre aus PE und samtliche Gummiprodukte auf Basis von NR und anderen
Kautschuken.882] Wahrend PE auch unvernetzt Anwendung findet, wird NR erst durch
die Vernetzung zum Werkstoff.[8]
Da Netzwerke nicht weiter plastisch verformt werden konnen, werden Elastomere nach
ihrem Gebrauch in der Regel thermisch verwertet oder geschreddert und zu
minderwertigen Produkten weiterverarbeitet. Daher ist das Interesse an recyclebaren
Elastomeren grofd. Um thermisch reprozessierbare Netzwerke zu erhalten, wurden
mehrere Strategien zur Vernetzung Uber Verschlaufungenl83-84, Hartsegmentel8>],
welche durch eine Copolymeristaion entstehen, Wasserstoffbriicken[86-891, jonische
Bindungen[®0-921 und reversible kovalente Bindungenl[16.93-95], wie z.B. Diels-Alder-
Addukte, entwickelt. Netzwerke auf Basis von Diels-Alder-Addukten besitzen gute
Eigenschaften, miissen aber bis zu 72 Stunden thermisch behandelt werden, um die
Netzpunkte zu bilden.[¢] lonische Netzwerke hingegen konnen schneller gebildet
werden, leiden aber in der Regel unter einer vergleichsweise grofien plastischen
Verformung.[39.97-98] Bislang wurden nur verschiedene Typen von Netzpunkten in Form

von Ionen und Gegenionen untersucht. Welchen Einfluss andere Parameter, wie

10
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beispielsweise die Programmiertemperatur, dabei besitzen, ist bisher nicht naher
analysiert worden.

Die Synthese von Polymernetzwerken kann grundsatzlich auf zwei unterschiedlichen
Herangehensweisen erfolgen. Eine Moglichkeit ist das Netzwerk wéahrend der Synthese
des Polymers zu bilden. Die zweite Moglichkeit stellt die nachtragliche Vernetzung von
Hochpolymeren dar. Spezifische Vernetzungsstrategien, welche fiir einzelne Polymere

entwickelt wurden, werden im jeweiligen Ergebniskapitel vorgestellt.

2.5.1 Vernetzung wahrend der Synthese

Die klassische kovalente Vernetzung kann bereits wahrend der Polymerisation
entstehen. Hierfiir miissen multifunktionale Monomere als Vernetzer verwendet
werden, welche im Verlauf der Polymerisation Verzweigungen und Vernetzungen
bilden.[?° Nach der Theorie von Flory und Stockmayer existiert ein Gelpunkt, bei dem
das Polymer sein fliissiges Verhalten zu einem gelartigen Festkorper dndert.[100-101] Um
diesen Gelpunkt zu erreichen, muss ein gewisser Anteil an funktionellen Gruppen des
Vernetzers umgesetzt werden. Wie grof dieser Anteil ist, hangt von der Funktionalitat

des Vernetzers fab. Der Gelpunkt berechnet sich nach Formel 2.1.[101]

1
e =—

f—-1

Direkt am Gelpunkt befindet sich das Polymer gerade auf der Grenze zwischen

2.1

Thermoplast und Elastomer. Hierbei handelt es sich um den niedrigsten

Vernetzungsgrad, welcher von hier an als kritischer Vernetzungsgrad bezeichnet wird.

2.5.2 Nachtragliche Vernetzung von Hochpolymeren

Es gibt viele Methoden um ein thermoplastisches Polymer nachtraglich zu
vernetzen. Das dlteste bekannte Beispiel ist die Schwefelvulkanisation von
Naturkautschuk. Entlang des Polymerriickgrates ist in jeder Wiederholungseinheit eine
Doppelbindung vorhanden. Zwischen diesen Doppelbindungen werden unter
Verwendung von Schwefel kovalente Schwefelbriicken gebildet.[8] Der Mechanismus ist
bislang nicht vollstdndig geklart. Die Verwendung von reinem Schwefel erfordert sehr
lange Prozesszeiten. Klassische Vernetzungssysteme enthalten deshalb neben Schwefel

eine Kombinationen aus verschiedenen Beschleunigern, Zinkoxid und Stearinsaure.[8]

11
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Zusatzlich sind zahlreiche andere Moglichkeiten bekannt, um ein Polymer iiber
funktionelle Substituenten, wie beispielsweise Hydroxy-1102] oder Silanolgruppen(103] zu
vernetzen. Fiir reine Kohlenwasserstoffe wie PE, welche keine funktionellen Gruppen
besitzen, wurde ein weiterer Weg gefunden, ein Polymernetzwerk herzustellen. Hierbei
handelt es sich um die freie radikalische Vernetzung. Durch beispielsweise Bestrahlung
mit energiereichen Photonenl1%4l oder den Zerfall von Peroxidenl!105] entstehen
Makroradikale unter Abspaltung von Wasserstoff am Polymerriickgrat. Beim
Aufeinandertreffen zweier Makroradikale wird eine kovalente Bindung gekniipft,
wodurch die Radikale neutralisiert werden. Bei der radikalischen Kettenreaktion stehen
Spaltungs- und Vernetzungsreaktion im Gleichgewicht und es ist stark vom Polymer und
anderen Parametern, wie beispielsweise der Temperatur, abhidngig, welche dieser
Reaktionen Uberwiegt.[104106] Wihrend Polyethylen mit Peroxiden vernetzt werden
kann, tritt bei Polypropylen an den tertidren Kohlenstoffatomen iiberwiegend eine
sogenannte (3-Spaltung auf.l107] Bei einer Vernetzung wird das Molekulargewicht erhoht,
allerdings kommt es bei der [-Spaltung zur Reduzierung des Molekulargewichtes,
wodurch der entgegengesetzte Effekt erzielt wird. Tatsachlich lasst sich die radikalische
Vernetzung nur auf die Minoritdt der Polymere anwenden, da die meisten Polymere
unter Anwesenheit von Radikalen zur Spaltung neigen.[104l Aus diesem Grund werden

fir den Grofdteil der bekannten Polymere individuelle Vernetzungsstrategien benotigt.

12
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3 Ziel dieser Arbeit

Das Ziel dieser Arbeit ist die nachtragliche Vernetzung von Hochpolymeren, um
neue Materialeigenschaften zu erhalten. Die Motivation dieses Vorgehens basiert auf der
Vermutung, dass die im Stand der Technik beleuchteten Probleme durch eine

Vernetzung gelost werden kénnen. Diese konnen in drei Unterpunkte unterteilt werden.

Ein Formgedachtnispolymer kann prinzipiell im Sinne eines Sensors und Aktors z.B. als
Uberhitzungsschutz verwendet werden. Dabei besteht jedoch das Problem, dass die
Antwort in Form der Dehnungsriickstellung nicht sensitiv gegeniiber der Heizrate ist.
Dadurch kann es, vor allem bei hohen Heizraten, trotz des Triggerns bei der
gewiinschten Temperatur zum Uberhitzen durch thermische Trigheit kommen. Um
dieses Problem zu losen miisste der Triggervorgang heizratensensitiv sein. Eine
Moglichkeit dies zu erreichen kéonnte darin bestehen, gegenldufige Prozesse zu nutzen,
welche jeweils stark Temperaturabhdngig sind. Dafiir bieten sich die Relaxation und die
Kristallisation an. Der Relaxationsprozess beim Triggern kann durch eine Kristallisation
getoppt werden. Hierfiir ware eine Kaltkristallisation wahrend des Triggerns
erforderlich. Zu diesem Zweck ist es vorstellbar, ein Netzwerk aus einem
kristallisationsinhibierten Polymer herzustellen, welches sich in den metastabilen
Glaszustand tiberfiihren lasst. Eine zweite Variante konnten polymorphe Polymere sein,
welche in einer metastabilen Kristallmodifikation kristallisiert werden kénnen und nach

der Schmelze in einer stabileren Form rekristallisieren.

Die Fahigkeit von Elastomeren zur Reduzierung auftretender Krafte durch eine
Deformation ist beispielsweise vom Bungee-Springen bekannt. Hierbei kommt es
allerdings zu einer oszillierenden Belastung, welche fiir andere Anwendungen, wie etwa
dem Klettersport, gefahrlich ist. Daher soll an einer Strategie gearbeitet werden, um die
mechanische Energie, dhnlich wie mit einem Elastomer, zu dampfen, diese aber nicht
wieder gummi-elastisch an die Umgebung zuriickzugeben. Hierfiir konnten sich
kaltprogrammierbare Formgedachtnispolymere eignen. Da die mechanische Energie in
der tempordren Form gespeichert bleibt, konnte somit die elastische Reflektion dieses
Energieeintrags unterbunden werden. Als Ausgangsmaterial eignen sich prinzipiell

kristallisationsinhibierte Polymere.

Die hervorragenden mechanischen Eigenschaften von Polymerfasern sind unumstritten.
Allerdings lassen sich diese auch nur auf Produkte mit einem grof3en Oberflachen- zu
Volumenverhaltnis, wie beispielsweise Folien, tiibertragen. Um die bekannten
Eigenschaften von orientierten Polymeren auch auf grofie Probenkorper ilibertragen zu
konnen, ware es unter Umstanden moglich die Vernetzung zu nutzen, um die Relaxation
zu Verhinderung. Besonders Interessant ware dieses Konzept fiir Polymere, welche

bereits als Schmelzgesponnene Faser gute mechanische Eigenschaften besitzen.
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Als geeignete Kandidaten, um diese Ziele zu verfolgen, wurden Polyethylenterephthalat
(PET), Polybutylenterephthalat (PBT), isotaktisches Polypropylen (iPP), syndio-
taktisches Polypropylen (sPP), Polybuten-1 (PB-1), Polyamid 6 (PA6), Polyamid 11
(PA11), Polyether-Block-Amid (PEBA), Polyethyloxazolin (PEtOx), Chloropren-
Kautschuk (CR) sowie Polymethylmethacrylat (PMMA) ausgewahlt. Bevor die
Untersuchung auf die gewlinschten Eigenschaften jedoch erfolgen konnten, mussten
diese Polymere zunidchst vernetzt werden. Allerdings existieren nur fiir zwei der
genannten Kunststoffe bereits effiziente Vernetzungsverfahren. Aus diesem Grund
besteht die Hauptaufgabe dieser Arbeit zundchst in der Entwicklung neuer Strategien

um Polymere effizient vernetzen zu kénnen.
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4 Materialien und Analysemethoden
Im Folgenden werden die fiir die Vernetzung bendtigten Chemikalien und die
verwendeten Polymere vorgestellt. Zudem wird beschrieben, wie die Netzwerke

synthetisiert und anschliefdend analysiert wurden.

4.1 Chemikalien

Zur Synthese der Polymernetzwerke werden unterschiedliche Chemikalien bendétigt. Die
verwendeten Verbindungen und deren Reinheit sind in Tabelle 4.1 dargestellt. Alle
Chemikalien wurden mit der angegebenen Reinheit ohne eine weitere Aufreinigung

verwendet.

Tabelle 4.1: Verwendete Chemikalien.

Chemikalie Abkilirzung  Reinheit [%] Zulieferer
2,2,4-Trimethyl- _ .
hexamethylenediamin THDA 99 Sigma-Aldrich
Dicumylperoxid DCP 98 Sigma-Aldrich
Glycidylmethacrylat GMA 97 Sigma-Aldrich
Magnesiumoxid MgO 97 AppliChem
Maleinsdaureanhydrid MA 99 Fluka
Phthalsdureanhydrid PA 99 Acros Organics
Stearinsaure StAc 99 Fluka
Tetraglycidyl-4,4- . .
diaminodiphenylmethan TGDDM %9 Sigma-Aldrich
Tetramethylthiuramdisulfid TMTD 97 Alfa-Aesar
Triallylisocyanurat TAIC 98 Sigma-Aldrich
Zinkoxid ZnO 99,5 VWR International
Zinkoxid Nanopartikel nZnO 99 Nano Tek

4.2 Polymere
Um die weiterfilhrenden Ziele dieser Arbeit verfolgen zu konnen wurden neue
Synthesestrategien zur Herstellung von Polymernetzwerken entwickelt. Als Rohmaterial

eignen sich kristallisationsinhibierte sowie polymorphe Polymere. Als kristallisations-
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inhibiert gelten Polyethylenterephthalat (PET), Polyether-Block-Amide (PEBA) und
Chloropren-Kautschuk (CR). Bei den polymorphen Polymeren, welche im Rahmen dieser
Arbeit zur Anwendung kommen, handelt es sich um Polybutylenterephthalat (PBT),
syndiotaktisches Polypropylen (sPP), isotaktisches Polypropylen (iPP), isotaktisches
Polybuten-1 (PB-1), Polyamid 6 (PA6) und Polyamid 11 (PA11). Das verwendete sPP
besitzt eine geringe Stereoregularitat von 78% rrrr-Pentaden.[108] Ein sPP mit dieser
Stereoregularitat ist ebenfalls kristallisationsinhibiert.[109-110] Zusatzlich werden zwei
weitere Polymere verwendet. Hierbei handelt es sich um Polymethylmethacrylat
(PMMA) und Polyethyloxazolin (PEtOx). Die interessante Eigenschaft von PMMA ist die
Mischbarkeit mit vielen anderen Polymeren. Bei PEtOx ist bekannt, dass es langsam aus
einer wassrigen Losung kristallisiert.[111] Hierbei ist fraglich, ob die Kristallisation auch
dehnungsinduziert erfolgen kann. Eine Ubersicht der verwendeten Polymere ist in
Tabelle 4.2 dargestellt. Das verwendete PEtOx ist ein Produkt von Alfa Aesar. Bei dem

verwendeten CR handelt es sich um einen Mercaptan modifizierten Produkttyp.

Tabelle 4.2: Verwendete Polymere.

Polymer Handelsname Z s Zm M ) PDI
[°C] [°C] [g mol] [-]
PET Arnite D02 300 75%* 251** 52.0000112] 2 2[112-113]
PBT Crastin S600F10 S5*# 225 81.000* 2,2%
iPP Novolen 1100 H -100114] 169** 400.00010115] 50115]
sPP EOD 96-30 A 129** 180.000(116] 2 5[116]
PB-1 Vestolen BT3000 -2005] 128** 725.000* 5*
PA6 Ultramid B3 49HH* 225%* 180.000(117] k. A.
PA11 Rilsan BMNO TLD 41Hx* 184** k. A. k. A.
PMMA Plexiglas 110** - k. A. k. A.
CR Neopren WHV 100 -39** 40** k. A. k. A.
PEBA PEBAX 2533 k. A. 13**, 139%* k. A. k. A.
PEtOx - 75X - 500.000* 3*

*Angabe des Herstellers, **Bestimmung mittels DSC, ***Bestimmung mittels DMA, k. A. = keine Angabe

4.3 Netzwerksynthese

Fir die Synthese der Netzwerke wurden die Polymere mit den Vernetzer-
Reagenzien vermischt. Dies erfolgte in den meisten Fallen in einem Doppelschnecken-
extruder (Xplore, DSM-Research) mit einem Fassungsvermégen von 5 cm?®. Dafiir wurde
eine Schneckendrehzahl von 120 U min! eingestellt. Es besteht die Moglichkeit, die
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Polymerschmelze iiber einen Bypass zuriickzubeférdern. Da Chloropren-Kautschuk
nicht im Extruder verarbeitet werden konnte, wurde hierfir eine beheizbare
Doppelwalze (Biihler & Co.) zum Einbringen des Vernetzers verwendet. Die Vernetzung
der Proben erfolgte durch Pressen des mit dem Vernetzer durchmischten Polymers in
einer Heizpresse (Paul-Otto-Weber) zwischen zwei Stahlplatten. Hierfiir wurden
rechteckige Formen und ein Uberschuss an Polymer verwendet, um zu gewahrleisten,
dass die Form vollstdndig ausgefiillt wird und keine thermische Oxidation im Inneren
stattfinden kann. Um ein Anheften des Polymers an den Stahlplatten zu vermeiden,
wurde ein Teflon beschichtetes Glasfasergewebe zwischen Stahlplatte und Polymer
gelegt. Das genaue Vorgehen zur Synthese der Netzwerke wird jeweils exemplarisch an
einem Beispiel beschreiben. Die Angaben in Gew.-% beziehen sich dabei immer auf die

Masse des reinen Polymers.

Funktionalisierung von Polyolefinen mit tertidren C-Atomen

Die Vernetzung von iPP, sPP und PB-1 erforderte zunachst eine Funktionalisierung mit
MA. Hierfiir wurden 72 mg DCP (entspricht 2 Gew.-%) und 144 mg MA (entspricht
4 Gew.-%) in 20 ml Aceton in einem 250 ml Becherglas gelost. Im Anschluss daran
wurden 3,6 g Polymergranulat hinzugefiigt und das Aceton unter stindigem Rihren
abgedampft. Dabei wurde besonders darauf geachtet, dass moglichst keine
Chemikalienriickstinde an der Behdalterwand zuriickbleiben. Durch nachtragliches
Einwiegen des mit den Chemikalien benetzten Polymers wurde sichergestellt, dass ein
relativer Fehler von weniger als 10 % beziiglich der Chemikalieneinwaage resultierte.
Das umbhiillte Granulat wurde in den 200°C heiflen Extruder gefiillt und fur
120 Sekunden im Bypass-Modus durchmischt. Daraufhin erfolgte die Zugabe weiterer

Vernetzungsreagenzien, welche zu einer kovalenten oder ionischen Vernetzung fiihren.

Kovalente Vernetzung von Polyolefinen mit tertidren C-Atomen

Flir die kovalente Vernetzung von iPP, sPP und PB-1 wurden dem noch im Extruder
befindlichen, mit MA funktionalisierten Polymer eine Mischung aus 72 mg GMA
(entspricht 2 Gew.-%), 72 mg TMTD (entspricht 2 Gew.-%) und 180 mg ZnO (entspricht
5 Gew.-%) Uber einen Hopper hinzugegeben. Es folgte eine Homogenisierung iiber einen
Zeitraum von 120 Sekunden. Im Anschluss daran wurde die Mischung aus dem Extruder
tiber das Bypass-Ventil abgelassen. Das Extrudat wurde fiir 40 Minuten bei 180 °C in der
Heizpresse mit einer Anpresskraft von 30 kN vernetzt. Nach Ablauf dieser Zeit wurde

die Heizung der Presse deaktiviert, sodass eine langsame Abkiihlung auf
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Raumtemperatur erfolgte. Bis zum Erreichen von Raumtemperatur verging in etwa eine
Stunde.

Ionische Vernetzung von Polypropylenen

Um iPP und sPP ionisch zu vernetzen wurden dem mit MA funktionalisierten Polymer,
welches sich noch im Extruder befand, 720 mgZnO (entspricht 20 Gew.-%) und
36 mg StAc (entspricht 1 Gew.-%) iiber den Hopper hinzugefiigt. Auch hier wurde fiir
weitere 120 Sekunden durchmischt, bevor das Extrudat entnommen wurde. Die
Vernetzung erfolgte bei 180 °C fiir 40 Minuten in der Heizpresse mit einer Anpresskraft
von 30 kN. Nach Ablauf dieser Zeit wurde die Heizung der Presse deaktiviert, sodass
eine langsame Abkiihlung auf Raumtemperatur erfolgte. Wie bei der kovalenten

Vernetzung von iPP und sPP dauerte dies ca. eine Stunde.

Endgruppenvernetzung aromatischer Polyester

Um PET und PBT zu vernetzen wurden zunachst 150 mg PA (entspricht 3 Gew.-%) und
150 mg TGDDM (entspricht 3 Gew.-%) in 20 ml Aceton in einem 250 ml Becherglas
gelost. Im Anschluss daran wurden 5 g Polymergranulat hinzugefiigt und das Aceton
unter standigem Riithren abgedampft. Auch hier musste darauf geachtet werden, dass so
wenig wie moglich Chemikalienriickstinde an der Behalterwand zurtickbleiben. Durch
nachtragliches Einwiegen des mit den Chemikalien benetzten Polymers wurde
sichergestellt, dass ein relativer Fehler von weniger als 10 % beziiglich der Chemikalien-
einwaage resultierte. Das benetzte Polymer wurde in den aufgeheizten Extruder gefillt.
Dabei betrug die Temperatur fiir PET 270 °C und fir PBT 250 °C. Das Bypass-Ventil des
Extruders wurde von Beginn an in die Auslassstellung gebracht, sodass das Polymer
nach einer kurzen Homogenisierung mit einer Verweilzeit von ca. 30 Sekunden den
Extruder bereits wieder verliefs. Das Extrudat wurde im Anschluss bei 270 °C fiir PET
und bei 250 °C fiir PBT tiber einen Zeitraum von 10 Minuten mit einer Anpresskraft von
30 kN vernetzt. Nach Ablauf der Vernetzungszeit wurden die Proben unter kaltem
Wasser abgeschreckt.

Vernetzung von Polyamiden

Fir die Vernetzung von PA6 und PA11 wurden 150 mg TGDDM (entspricht 3 Gew.-%) in
20 ml Aceton in einem 250 ml Becherglas gelost. Im Anschluss daran wurden 5g
Polymergranulat hinzugefiigt und das Aceton unter standigem Riihren abgedampft.

Wieder wurde darauf geachtet, dass nur wenige Chemikalienriickstainde an der
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Behalterwand zuriickbleiben. Durch nachtragliches Einwiegen des mit TGDDM
benetzten Polymers wurde sichergestellt, dass ein relativer Fehler von weniger als 10 %
bezuglich der Chemikalieneinwaage resultierte. Das benetzte Granulat wurde in den
Extruder gefiillt (250 °C fiir PA6, 200 °C fiir PA11). Ahnlich wie bei PET und PBT wurden
die Polyamide nach einer kurzen Homogenisierung von ca. 30 Sekunden bereits
entnommen und in mit 30 kN in Form gepresst und tiber einen Zeitraum von 10 Minuten
vernetzt. Flir beide Polyamide wurde eine Temperatur von 250 °C verwendet. Nach der

Vernetzung wurden die Proben unter kaltem Wasser abgekiihlt.

Vernetzung von PMMA

Die Vernetzung von PMMA erfolgte unter Verwendung von THDA. Hierfiir wurden 5 g
PMMA bei einer Temperatur von 160°C in den Extruder gefiillt und mittels Bypass
durchmischt. Anschlieflend wurden 182 ul THDA (entspricht 3,5 Gew.-%) mit einer
Pipette auf die Polymerschmelze am Einlass des Extruders getropft und es wurde fiir
weitere 120 Sekunden gemischt. Das Extrudat wurde fiir 60 Minuten bei 160 °C mit
einer Anpresskraft von 30 kN vernetzt. Die Probe wurde nach Ablauf dieser Zeit unter

kaltem Wasser gekiihlt, bis sie Raumtemperatur erreichte.

Coagenz unterstiitzte radikalische Vernetzung

Die Vernetzung von PEBA und PEtOx erfolgte radikalisch mit DCP unter Zuhilfenahme
von TAIC. Fir PEBA wurden 25 mg DCP (entspricht 0,5 Gew.-%) und 300 mg TAIC
(entspricht 6 Gew.-%), fiir PEtOx 20 mg DCP (entspricht 0,4 Gew.-%) und 150 mg TAIC
(entspricht 3 Gew.-%) in jeweils 20 ml Aceton in einem 250 ml Becherglas geldst. Im
Anschluss daran wurden 5g Polymergranulat hinzugefiigt und das Aceton unter
standigem Riithren abgedampft. Dabei wurde wie bereits bei den anderen, dhnlich
durchgefiihrten Verfahren darauf geachtet, dass moglichst keine Chemikalienriickstande
an der Behdlterwand zurtickbleiben. Durch nachtrédgliches Einwiegen des mit den
Chemikalien benetzten Polymers wurde erneut sichergestellt, dass ein relativer Fehler
von weniger als 10 % beziiglich der Chemikalieneinwaage resultierte. Das benetzte
Granulat wurde in den Extruder gefiillt, wobei eine Temperatur von 180 °C fiir das PEBA
und von 160 °C fiir das PEtOx eingestellt wurde. Nach einer Homogenisierung von ca.
30 Sekunden wurde das Extrudat entnommen und bei 180 °C fiir PEBA bzw. 160 °C fiir
PEtOx fiir 30 Minuten in der Heizpresse mit einer Anpresskraft von 35 kN vernetzt.
Danach wurden die Proben aus der Heizpresse entnommen und im Abzug auf

Raumtemperatur abgekiihlt, was in etwa 15 Minuten dauerte.
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Vernetzung von CR

Die Vermischung von CR mit dem Vernetzer erfolgte durch wiederholtes mastizieren auf
der beheizten Walze bei 70 °C. Dafiir wurden 6 g CR zundchst auf eine Dicke von ca.
1 mm ausgewalzt. AnschlieRend wurden 24 mg TMTD (entspricht 0,4 Gew.-%) und
120 mg MgO (entspricht 2 Gew.-%) auf dem CR verteilt. Durch Falten und erneutes
Walzen konnte nach 20 Wiederholungen eine homogene Durchmischung erreicht
werden. Die Vernetzung erfolgte bei 150 °C in der Heizpresse mit einer Anpresskraft von
50 kN uber einen Zeitraum von 30 Minuten. Nach der Vernetzung wurde die Probe

entnommen und unter Wasser gekiihlt.

4.4 Thermische und mechanische Analyse

Um die synthetisierten Polymernetzwerke zu untersuchen wurden thermische und
mechanische Analyseverfahren verwendet. Zur Bestimmung der Glasiibergangs- und
Schmelztemperatur sowie der Kristallinitit wurde die dynamische Differenz-
kalorimetrie (DSC 2910, TA Instruments) verwendet. Die Probeneinwaage betrug wenn
moglich 102 mg, welche in Aluminiumtiegeln mit einer Heiz- bzw. Kihlrate von
10 K min! vermessen wurden. Die Kristallinitat X. berechnet sich nach Formel 4.1 aus
dem Verhdltnis der gemessenen Schmelzenthalpie AH,, zur Gleichgewichts-
schmelzenthalpie AH2, wobei AH2 aller verwendeten Polymere aus der Literatur
bekannt ist (siehe Tabelle 4.3).[1.118]

AH,,
— 4.1

X, = AHO 100%

Da es durch die Zugabe von Vernetzer-Chemikalien zu einer Verdiinnung des Polymers
kommt muss die Schmelzenthalpie auf die Polymermasse normiert werden, um die
tatsachliche Kristallinitdt des Polymers Xcpolymer bestimmen zu kénnen. Der Faktor, um
den sich die Kristallinitat erh6ht ist das Verhaltnis aus der Gesamtmasse mgesamt Zur

reinen Polymermasse mpolymer (Gleichung 4.2).

AH,. m
m gesamt 100% 42

X =
cPolymer AHI% mPolymer

Um zu uberpriifen, ob eine erfolgreiche Vernetzung stattgefunden hat, wurde die
dynamisch-mechanische Analyse (DMA 2980, TA Instruments) verwendet. Eine
erfolgreiche Vernetzung wurde angenommen, wenn der E-Modul des Polymers sich

oberhalb der Schmelztemperatur nicht signifikant dndert. Es wurden Proben der Mafie
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10 mm x 4 mm x1 mm (L x B x D), eine Vorkraft von 0,01 N mit einer Frequenz von 1 Hz
sowie eine Amplitude von 10 um aufgegeben und eine Heizrate von 5 K min-! eingestellt.
Bei Temperaturen grofder als 200 °C wurde der Probenraum zusatzlich mit Stickstoff
inertisiert, um einer moglichen thermischen Oxidation vorzubeugen. Allerdings kann die
Anwesenheit von Sauerstoff wahrend der Messung trotz kontinuierlicher Spiillung mit
Stickstoff nicht ausgeschlossen werden. Hierdurch kommt es moglicherweise zu einer
geringfiigigen thermischen Oxidation, welche einen Einfluss auf die E-Modul-

Temperatur-Verldufe haben konnte.

Tabelle 4.3: Daten zur Bestimmung der Kristallinitit X. und des Netzketten-
molekulargewichts M..

Polymer AHY [J 1] p(T) [gcm™3] M, [g mol'l]
PET 136[119] 1,18 (270 °C) 23.500(113]
PBT 1450120] 1,20 (250 °C) 37.000*
iPP 209[121] 0,77 (170 °C) 80.000(115]
SPP 190077) 0,77 (160 °C) 72.000(116]
PB-1 135[122] 0,79 (160 °C) 145.000*
PA6 2301123] 1,18 (230 °C) k. A.

PA11 226[124] 1,20 (190 °C) k. A.
PEtOx - 1,07 (160 °C) 167.000*
CR 96[125] 1,23 (25 °C) k. A.

PMMA - 1,11 (180 °C) k. A.

*Angabe des Herstellers, k. A. = keine Angabe

Da der Verlauf des E-Moduls tiber die Dehnung eines Elastomers nicht linear ist, werden
Modelle beispielsweise ,Neo-Hook“ oder ,Mooney-Rivlin“ verwendet. Diese Modelle
dienen der Bestimmung des Schubmoduls G. Der Schubmodul steht nach dem affinen
Netzwerkmodell im antiproportionalen Zusammenhang mit der mittleren Linge der
Polymerketten zwischen zwei Netzpunkten mit einem Netzkettenmolekulargewicht M.
(vgl. Gleichung 4.5). Fiir uniaxiale Zugbelastungen kann der Schubmodul mithilfe der
materialspezifischen Querkontraktionszahl v als Funktion des E-Moduls dargestellt
werden. Somit ist es moglich Mc anhand des E-Moduls abzuschitzen.l®] An einigen
Stellen wird das Netzkettenmolekulargewicht mit der DMA nach der Mooney-Rivlin-
Methode in der Schmelze berechnet.[6.126-127] Die Mooney-Rivlin Gleichung ist liber einen
grofderen Dehnungsbereich giiltig und liefert somit bessere Approximationen fir
Dehnungen grofder als 50%.1126] Dies erfordert die Bestimmung der Mooney-Rivlin-

Konstanten nach Gleichung 4.6. Hierfiir wurde das Netzwerk auf eine Temperatur
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grofder Tm aufgeheizt und anschliefSend eine Kraft-Verlangerungskurve mit einer
Kraftrampe von 0,001 N min'! aufgezeichnet. Die reduzierte Spannung o (A-A-2)-1 wurde
gegen das reziproke Verstreckverhdltnis A1 aufgetragen, woraus eine Gerade im
zulassigen Bereich bei Dehnungen zwischen 50% und 200% resultiert.[6128] A berechnet
sich aus dem Verhaltnis von Dehnldnge zu Ausgangslange nach Gleichung 4.4. Aus der
Geradengleichung wurden die Mooney-Rivlin-Konstanten 2C; und 2(: bestimmt.
Waihrend die Konstante 2C; einen qualitativen Eindruck tiber die Anzahl an Trapped-
Entanglements und die Molmassenverteilung vermittelt, steht die Konstante 2C; im
direkten Zusammenhang mit dem Schubmodul G. Um den Einfluss von Trapped
Entanglements und anderer Netzwerkdefekte zu beriicksichtigen, welche keinen
mechanischen Beitrag bei der Deformation leisten, wurde die Loose-Ends-Korrektur von
Flory angewendet, woraus sich letztendlich Formel 4.7 ergibt.[6129] Die Dichten der
Schmelze von PETI[30] jpP[131] PB-1[131] PA6[132] ynd PMMAI!33] wurden nach den
Gleichungen 4.8 und 4.12 berechnet (T in ,°C"). Es wurde angenommen, dass die Dichten
in der Schmelze von PET und PBT gleich sind. Ebenso wurde mit iPP und sPP sowie PA6
und PA11 verfahren. Die Dichte von PEtOx wurde durch eine lineare Extrapolation aus
Literaturdaten bei hoheren Driicken bestimmt.[134] Fiir PEBA wurde eine dichte von
1 g cm3 in der Schmelze angenommen. Die dichte von CR wurde mit einem Pyknometer
bei Raumtemperatur zu 1,23 g cm-3 bestimmt. Hierbei wurde angenommen, dass die
Dichte bei 30°C gleich ist. Die Schmelzdichten sind in Tabelle 4.3 zu finden. Das
zahlenmittlere Molekulargewicht wurde, wenn mdoglich, Literatur- bzw. Hersteller
Angaben entnommen (siehe Tabelle 4.3). Fir die Berechnung des Netzketten-
molekulargewichtes nach Gleichung 4.5 wird die Poissonzahl bendétigt. Fiir PET wurde
eine Poissonzahl von 0,33 verwendet.[135-137] Die Poissonzahl von PMMA betragt

0,49.[138] Fiir die restlichen Polymere wurde eine Poissonzahl von 0,5 angenommen.[139]

olth 4.3
Ly
L 44
A=—=¢+1 .
Lo
f_p_ L _p(DRT L5
2(1+v) M,
o 262
- —2C, +=== 4.6
G-17 1t
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2C, = G = p(T)RT (Mic _ Min) 4.7

pipp(T) = 0,862 exp(—6,7 1074 T) 4.8

pper(T) = 1,39 —7,82107* T 4.9
prg_1(T) = 0,876 exp(—6,21107* T) 410
peac(T) = 1,316 exp(—4,7 1074 T) 4.11
ppmma(T) = 1,223 = 5,29 107 T — 0,507 1076 T2 4.12

Die mechanischen Eigenschaften wurden mit einer Zugpriifmaschine (3343, Instron)
charakterisiert. Es wurden quaderformige Probenkorper verwendet, wobei die Maf3e je
nach Vorbehandlung variierten. Die Ergebnisse werden in einem Spannungs-Dehnungs-
Diagramm dargestellt. Diese Grofden sind normiert, weshalb auch Proben
unterschiedlicher Dimensionen quantitativ vergleichbar sind. Die Priifgeschwindigkeit
wurde an die jeweilige Probe angepasst und wird im Folgenden separat bei jeder
Spannungs-Dehnungs-Kurve angegeben. Die Bestimmung der verrichteten
mechanischen Arbeit erfolgte durch Integration nach Formel 4.13.11401 Um eine
Vergleichbarkeit mehrerer Messungen zu erreichen wurde die Energie auf die
Probenmasse normiert.

W=Vf0de 4.13

Zur exakten Bestimmung des komplexen E-Moduls wurde die DMA verwendet. Die
Amplitude wurde dabei stets so gewahlt, dass sie einer Dehnung von 0,1 % entspricht.
Um zu gewdhrleisten, dass die benétigte Antriebskraft der Klemme stets kleiner als die
Vorkraft ist, wurde ein Force Track von 120% aufgegeben. Die verwendete Frequenz
betrug auch hier 1 Hz. Bei der Bestimmung der mechanischen Kennwerte muss ein
Fehler beim Ablesen der Probendimensionen mit dem Messschieber oder der
Mikrometerschraube eingerdaumt werden. Dieser belduft sich auf schatzungsweise
0,02 mm fiir die Mikrometerschraube und 0,1 mm fiir den Messschieber.[141] Bei der

Zugpriifung tritt ein weiterer Fehler auf, welcher sich auf die nicht DIN-konforme

23



4 MATERIALIEN UND ANALYSEMETHODEN

Probengeometrie zurlickfilhren ldsst. Da solche Proben standardmifdig keinen
konstanten Querschnitt besitzen und sich dieser zu den Enden hin vergrofiert, ist jedoch
eher mit einer negativen Abweichung vom Realwert zu rechnen.[>8

Um das Dampfungsverhalten von vernetztem sPP beschreiben zu konnen, wurde
ebenfalls die Zugpriifapparatur verwendet. Dazu wurde die obere Klemme zur
Kraftaufnahme verwendet, um den Kraft-Zeit-Verlauf von Fallversuchen darstellen zu
konnen. Die Zeitauflosung betrug dabei 20 ms. Fiir einen Vergleich unterschiedlicher
Materialien wurden Proben mit genau 25 mm Linge und einem Querschnitt von 2 mm?
eingespannt und mit einem angehangten Gewicht von 300 g aus der Hohe der oberen
Klemme fallen gelassen. Als Vergleichsmaterialien wurden ein energie-elastisches und
ein klassisch entropie-elastisches Material ausgewdhlt. Dabei handelte es sich um eine
Angelschnur aus Nylon (CarpZoom) wund ein handelsiibliches Gummiband
(Mc = 14.000 g mol! bestimmt nach der Mooney-Rivlin-Methode). Um grofiere Fall-
hohen aufgeben zu konnen wurde am unteren Ende einer Probe von 10 mm Lange ein
Mitnehmer (180 g) befestigt, welcher durch den freien Fall eines auf Schienen gefiihrten
Gewichts (380 g) belastet wurde. Das Gewicht wurde mit Kugellagern an polierten
Fihrungsstangen befestigt, um Reibungswiderstande zu minimieren. Da diese dennoch
nicht ausgeschlossen werden konnen, wurden die Ergebnisse nur untereinander
verglichen. Auf diesem Wege konnten Fallhohen von bis zu 900 mm realisiert werden.
Die Maximaldehnungen und Dehnraten, welche aus den Versuchen resultierten, wurden
mittels einer Videoanalyse ausgewertet. Mit der Kamera konnten Videos mit 420 Bildern
pro Sekunde in einer Auflosung von 224 x 168 Pixeln aufgenommen werden, was in
etwa einem Bild alle 2,4 ms entspricht. Diese Videos wurden digital mit einem

Vektorgrafikprogramm ausgewertet.

4.5 Rontgenstrukturanalyse

Die Rontgenstrukturanalyse wurde verwendet um Informationen iiber die
Kristallstruktur sowie tiber die Morphologie zu erhalten. Durch die Wechselwirkung von
Photonen mit optischen Gittern ist es moglich die kristalline Struktur eines Materials zu
bestimmen. Die Welle interferiert mit dem Gitter konstruktiv, wenn die Bragg-Gleichung
erfillt ist (siehe Formel 4.14).[142-143]

nl=2d sinf 4.14
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Der Bragg-Winkel 6 in dem die Photonen mit einer Wellenldnge A gebeugt werden ist
charakteristisch fiir den Netzebenenabstand d. n ist ein ganzzahliges Vielfaches. Die
Intensitdt eines Reflexes steht im direkten Zusammenhang mit der Kristallinitat und die
Form des Peaks ist abhangig von der Anzahl an Netzebenen in den Kristallen. Aus der
Halbwertsbreite (englisch Full Width at Half Maximum, kurz FWHM) eines Peaks kann
somit Uber die Scherrer-Gleichung ein Zusammenhang mit der Kristallitdimension
hergestellt werden. Ist der dimensionslose Scherrer-Formfaktor K bekannt, so kann die
Kristallgrofie w rechnerisch bestimmt werden. Eine Abschatzung ist auch ohne exakte
Berechnung mdoglich, denn mit steigender KristallitgrofRe muss der Reflex nach
Formel 4.15 immer schmaler werden. Ein amorphes Polymer streut nur statistisch,

woraus sich ein breiter, wenig intensiver Reflex ergibt, der sogenannte Halo.[144-146]

KA
w cos @

FWHM = 4.15

Zur Erzeugung der Rontgenstrahlung wurde eine Kupferanode (A=1,544A) mit
integrierter Montel-Optik (IuS, Incoatec GmbH) bei 50 kV und 0,6 mA betrieben. Die
Bildgebung erfolgte mit einem Flachendetektor (VANTEC-2000, Bruker AXS) im
Probenabstand von 13,25 cm fiir iPP und sPP und 4,6 cm fiir PET und PBT. Die
Beugungswinkel wurden mit Silberbehenat kalibriert und ein einzelnes Bild iiber einen
Zeitraum von ca. 900 s akkumuliert.

Die Einheitszelle eines Polymerkristalls kann eine komplexe Gestalt annehmen. Das
Gitter besitzt die Gitterkonstanten q, b, c und ggf. verzerrte Raumwinkel «,  und y. Die
in dieser Arbeit auftretenden Kristallmodifikationen sind aus der Literatur bekannt. iPP
und sPP kristallisieren aus der Schmelze in einer Helix-Modifikation, welche im Fall von
iPP als a-Modifikation (tgtg-Helix) und bei sPP als Form 1 (ttgg-Helix) bekannt ist.[147-
148] Neben diesen Kristallmodifikationen tritt im Verlauf dieser Arbeit fiir sPP eine
weitere Phase auf, welche durch Dehnung von amorphem sPP bei Raumtemperatur
entsteht.[110] Hierbei handelt es sich um eine Mesophase.l149] Diese trans-planare
Mesophase ist metastabil und wandelt ab einer Temperatur von ca. 90 °C in die stabilere

Form 1 um.[110]
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Tabelle 4.4: Parameter der auftretenden Phasen.

. a b c a B y
Polymer Phase Konformation (4] A] A] ] ] ]
PETI150] - t* 4,6 59 108 99 118 112
PBTI151-152] a gtg* 4,8 60 11,6 100 115 114
PBTI153] meso gtg* - - 11,7 - - -
iPp[148] o tgtg 6,7 208 65 90 996 90
sPPI149] meso tttt - - 51 - - -

*Konformation der Glykol-Sequenz

Bei PET existiert bisher nur eine bekannte Kristallmodifikation. In dieser liegt die
Glykol-Sequenz in der trans-Konformation vor. PBT kristallisiert aus der Schmelze in
der a-Modifikation, bei welcher die Glykol-Sequenz in einer gtg-Konformation
angeordnet ist. Ahnlich wie bei sPP existiert eine mesophase, welche durch das
Verstrecken von abgeschreckten PBT-Proben unterhalb von T; erzeugt werden kann.
Diese liegt smektisch vor, besitzt aber eine grofe Ahnlichkeit zur a-Modifikation.[152-153]
Unter Temperaturerh6hung tritt eine sukzessive Umwandlung der smektischen Phase in
die a-Modifikation auf.[?53] Die Gitterparameter aller auftretenden Modifikationen sind
in Tabelle 4.4 aufgefiihrt.

Zur Untersuchung der Kristallit-Orientierung ¥ von unter Dehnung kristallisiertem PET
wurde die Methode nach Wilchinsky verwendet.[154 Da die Einheitszelle von PET triklin
ist, befinden sich nach einer Dehnung nicht zwangslaufig alle Aquatorreflexe auf einer
Linie. Nur wenn der Kristall perfekt parallel zur Zugrichtung steht, verlaufen sie entlang
des Aquators. Die Verschiebung der Kristallreflexe muss mit der Geometrie der
Einheitszelle korrigiert werden, um die exakte Kristallorientierung bestimmen zu
konnen. Die hierfir bendtigten Wilchinsky-Parameter berechnen sich aus der
Zellgeometrie (fiir PET A =0,8786, B=0,7733 und C = 0,3481).[155]

cos?9 =1 — A cos? ¢g1g — B cos? 119 — C cos? 0 4.16
Mit dem Wert 9 kann die Abweichung der Kristallorientierung vom Idealfall angegeben

werden. Bei einer vollstindigen Orientierung befinden sich alle Aquatorreflexe

senkrecht zur Zugrichtung und es ergibt sich ein Wert von 9 = 0.
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4.6 Bestimmung von Formgedachtniseigenschaften

Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt auf der Synthese von Polymernetzwerken. Da
jedes Polymernetzwerk aufgrund der Entropie-Elastizitit einen Formgedachtniseffekt
besitzt, welcher lber die Glas- oder Schmelztemperatur geschaltet werden kann,
wurden die Formgedachtniseigenschaften der Netzwerke charakterisiert.[13] Ein
Formgedachtnis-Zyklus besteht aus drei Schritten. Er beginnt mit der Verformung der
permanenten Form in eine temporare Form, welche voriibergehend fixiert wird. Dieser
Vorgang wird als ,Programmierung” bezeichnet. Die Fixierung des metastabilen
Zustandes kann entweder durch Kristallisation oder durch ,Einfrieren“ der
Konformation unterhalb von 7; erfolgen. Die Riickkehr in die permanente Form, zum
Beispiel durch Temperaturerhéhung, wird als ,Triggern“ bezeichnet. Grundlegend
konnen zwei unterschiedliche Programmiermethoden unterschieden werden. Die
meisten Formgedachtnispolymere miissen vor der Dehnung auf eine Temperatur von
Tprog>Tm (bzw. Tprog>Tg) erhitzt werden. Die Fixierung der Dehnung muss durch
Abkiihlen erfolgen. In diesem Zusammenhang wird in dieser Arbeit von einer
,2Heifsprogrammierung“ gesprochen. Ein dehnungsinduziert kristallisierbares Polymer
wie Shape Memory Natural Rubber bietet das Potenzial die Dehnung ohne einen
Abkiihlvorgang zu fixieren, da bei einer Temperatur von Tprog<Tm programmiert werden
kann.[30] Erfolgt die Programmierung bei einer Temperatur von Tprog<Ttrig wird dies als
,Kaltprogrammierung“ bezeichnet. Ein Schema der zyklischen Programmierweisen ist in
Abbildung 4.1 dargestellt.
Mit der Absicht, unterschiedliche Formgedachtnispolymere vergleichen und die Giite
des Formgedachtnisses bewerten zu konnen, wurden von Lendlein Formgedachtnis-
parameter eingefiihrt.[13] Um zu beschreiben, welchen Anteil an Dehnung die temporare
Form fixiert, wurde das Dehnungsfixierungsverhaltnis Ri(/V) eingefiihrt
(Gleichung 4.17).
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UM ~

Abbildung 4.1:  Visualisierung der zyklischen a) Heifdprogrammierung und b)

Kaltprogrammierung.

Da es bei der mehrfachen Deformation eines Polymers zu einer irreversiblen
Verformung kommen kann, ist das Dehnungsriickstellungsverhaltnis R-(/VN) definiert
worden (Gleichung 4.18). Hier wird die Anderung der permanenten Form unter

Berticksichtigung der Programmierdehnung mit dem vorherigen Zyklus verglichen.

Re(N) = _nix(N)_ 4.17
gprog(N)
Eprog(N) - gperm (N) 4.18

Rr(N) =

Sprog(N) - Sperm(N - 1)

Da das Dehnungsfixierungsverhéltnis bei konstanter Programmierdehnung iiber alle
Zyklen konstant sein sollte, wird im Folgenden das arithmetische Mittel nach
Gleichung 4.19 gebildet. Auch das Dehnungsriickstellungsverhaltnis wird in einer
vereinfachten Form verwendet. In dieser Arbeit ist nur die absolute Verformung nach
samtlichen Zyklen von Relevanz und somit ergibt sich & nach Formel 4.20. Eine Grofe,
welche die reale Leistungsfahigkeit eines Formgedachtnispolymers wiederspiegelt, stellt
die speicherbare Dehnung e&sored dar.34 Diese ist die tatsdchliche zuriickgestellte
Dehnung und sie vereint die Programmierdehnung mit der Dehnungs-Fixierung
und -Riickstellung (Gleichung 4.21). In dieser Arbeit wird M 100 als weiterer Parameter
eingefiihrt, um zu beschreiben in welchem Zyklus es keine Anderung der permanenten
Form mehr gibt. Wird die permanente Form stets wiederhergestellt, so nimmt A} 100
einen Wert von 1 an. Findet im ersten Zyklus eine Verldngerung der permanenten Form

statt, welche iiber die restlichen Zyklen konstant bleibt ist M 100 = 2 usw..

10
Re(N) 419

Re =
f 10

N=1
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Rr _ €prog — Eperm(lo) 4.20

€prog — Eperm(l)

Estored = €fix — €perm = gprog(Rf + R, — 1) 4.21
Die Formgedachtnisparameter wurden tiber 10 Zyklen bei einer Programmier-
temperatur 7prog aufgenommen. Bei Raumtemperatur konnte die Programmierung mit
der Zugprifapparatur erfolgen. Immer wenn eine Programmiertemperatur oberhalb
von Raumtemperatur erforderlich war, musste die Programmierung von Hand
durchgefiihrt werden. Die Programmierdehnung e&prog wird dabei stets auf die
Ausgangslange vom ersten Zyklus bezogen, berechnet sich sonst jedoch analog zu
Gleichung 4.3. Die fixierte Dehnung wurde bei Raumtemperatur mittels eines
Messschiebers bestimmt und das Dehnungsfixierungsverhaltnis iiber alle Zyklen
gemittelt (Formel 4.20). Die Wiederherstellung der permanenten Form erfolgte durch
Aufheizen auf eine Temperatur 7re.. Das Dehnungsriickstellungsverhaltnis wird
allerdings nur fiir den letzten Zyklus angegeben (Formel 4.21). Zur Bestimmung der
Triggertemperatur Tuig eines programmierten Formgedachtnispolymers wurde die
thermisch-mechanische Analyse (TMA 2940, TA Instruments) verwendet, um die
Dickendanderung in Abhangigkeit der Temperatur aufzunehmen. Programmierte Proben
wurden durch einen Quarzmessfiihler mit einer Kraft von 0,1 N auf einen Quarzsockel
angepresst und die Temperatur wurde mit einer Rate von 10 Kminl auf eine
Temperatur grofder Trec erhoht. Die Dickendnderung verlduft antiproportional zur
Langendanderung und spiegelt somit den realen Riickstellungsverlauf wieder. Da die
Dehnungsriickstellung sich tiber einen Bereich erstreckt ist die Triggertemperatur kein
diskreter Wert. Die mittlere Triggertemperatur Twig wird im Punkt der hdochsten
Steigung aus dem TMA-Verlauf bestimmt. Dazu wird die prozentuale Dehnungs-
riickstellung (nach Gleichung 4.21) liber die Temperatur aufgetragen.

Bei der Programmierung von Hand ist mit einem absoluten Fehler von #20% bei der
Programmierdehnung zu rechnen. Dies machte sich besonders bei den Mehrfach-
messungen iiber mehrere Zyklen bemerkbar. Es konnte nicht immer in jedem Zyklus die
gleiche Programmierdehnung erreicht werden. Um dennoch eine statistisch relevante
Aussage treffen zu konnen, wurden mindestens 5 Proben iiber 10 Zyklen programmiert.
Von diesen Proben wurde eine reprdsentative Messreihe ausgewadhlt. Da die Heif3-
programmierung auf einer Heizplatte stattfand, ist die Temperatur liber den Proben-
querschnitt moglicherweise nicht konstant. Beim Kristallisieren tritt zudem eine
unkontrollierte exponentielle Abkiihlung bis zur Kristallisationstemperatur auf. Es wird
allerdings davon ausgegangen, dass weder das Heizprofil beim Programmieren, noch die

unkontrollierte Abkiihlung einen Einfluss auf die Formgedachtnisparameter haben.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Um die Ziele dieser Arbeit zu erreichen, miissen neue Strategien zur Synthese von
Polymernetzwerken entwickelt werden. Aufgrund von vorangegangen Arbeiten wird
zudem noch eine besondere Anforderung an den Vernetzungsgrad gestellt. Dieser soll so
gering wie moglich sein, um einerseits die Eigenschaften des Ausgangspolymers zu
erhalten und andrerseits moglichst hohe Dehnungen und damit verbunden hohe
Energieabsorptionen erreichen zu koénnen.[?934] Hierbei handelt es sich um den
kritischen Vernetzungsgrad. Als Kriterium zum Erkennen des Kkritischen
Vernetzungsgrades wird die dynamisch-mechanische Analyse herangezogen. Der Punkt
der kritischen Vernetzung ist erreicht, wenn der E-Modul oberhalb der Schmelz-
temperatur bei einer verringerten Vernetzer-Konzentration nicht konstant ist. Dieses

wird in Abbildung 5.1 visualisiert.
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Abbildung 5.1:  Bestimmung der kritischen Vernetzer-Konzentration.

Es folgen nun die Strategien zur Vernetzung sowie die Eigenschaften der Netzwerke auf
Basis von  Polyethylenterephthalat (PET), Polybutylenterephthalat (PBT),
syndiotaktischem Polypropylen (sPP), isotaktischem Polypropylen (iPP), Polybuten-1
(PB-1), Polyamid 6 (PA6), Polyamid 11 (PA11), Polyether-Block-Amid (PEBA),
Polyethyloxazolin (PEtOx), Polymethylmethacrylat (PMMA) und Chloropren-Kautschuk
(CR). Die Charakterisierung der Netzwerke erfolgte dabei teilweise in Zusammenarbeit
mit Herrn Robin Hoher. Dies betrifft die Netzwerke auf Basis von sPP und iPP. Die
entsprechenden Ergebnisse sind in der Dissertationsschrift von Robin Hoher zu finden
und werden nur in wenigen Worten an den entsprechenden = Stellen
zusammengefasst.[156]

Nach der Grundcharakterisierung erfolgt die Untersuchung der synthetisierten
Netzwerke auf ihre Fahigkeit zur Schockabsorption und Orientierung im Bulk. Zuletzt

wird ein neues Konzept fiir heizratensensitive Formgedachtnispolymere entwickelt.
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5.1 Vernetzung von aromatischen Polyestern

Aromatische Polyester sind besonders wegen ihrer hohen Schmelztemperatur und
guten mechanischen Eigenschaften geschatzt.[1571 Bei dem wohl wichtigsten
aromatischen Polyester handelt es sich um Polyethylenterephthalat (PET). Fir diese
Arbeit wurde ein PET mit einem hohen Molekulargewicht ausgewahlt, da dieses
kristallisationsinhibiert ist.[158] Das artverwandte Polybutylenterephthalat (PBT) ist
polymorph und kann in eine metastabile Modifikation tUberfiihrt werden.[?53] Daher
handelt es sich auch bei PBT um ein aussichtsreiches Polymer, um die gesetzten Ziele zu
erreichen.
Es existieren einige literaturbekannte Verfahren, welche zu einer Vernetzung von PET
fithren.[159-161] Mit diesen Methoden wurden nach langen Prozesszeiten allerdings auch
nur Dinnfilme hergestellt. Daher soll ein neues Verfahren entwickelt werden mit dem es
moglich ist, PET-Proben unabhidngig von deren Geometrie iiber einen thermischen
Prozess zu vernetzen. Als Grundlage zur Entwicklung eines neuen Vernetzungs-
verfahrens wurde die Arbeit von Lacoste et. al. herangezogen. PET besitzt
synthesebedingt entweder Hydroxyl- oder Carboxyl-Endgruppen.l162-163] [n einer
Untersuchung der Endgruppenreaktivitit von PET konnten Lacoste et. al. zeigen, dass
die Reaktion eines Anhydrid-Silans mit einer Hydroxyl-Endgruppe von PET mdoglich
ist.[164] Aufderdem konnte nachgewiesen werden, dass die Carboxyl-Endgruppe mit
Glycidyl-Silanen reagiert. Bei der Reaktion in der Schmelze treten Alkohol-Alkoxysilan-
Austauschreaktionen auf, was zur Spaltung und Verewigung der PET-Ketten fiihrt.[164]
Daher muss die Funktionalisierung von PET mit den Silanen in der Festphase
stattfinden, woraus lange Prozesszeiten resultieren. Um vernetzte Filme im Sol-Gel-
Verfahren mit einer Dicke von unter 1 mm herzustellen sind teils bis zu mehrere
Wochen erforderlich. Auf Grundlage dieser Arbeit wurde ein Vernetzungssystem
ausgewahlt, bei welchem identische funktionelle Gruppen beteiligt sind. Hierfiir soll das
tetrafunktionale Epoxid Tetraglycidyldiaminodiphenylmethan (TGDDM) verwendet
werden, welches mit einer Funktionalitit von vier prinzipiell zur Endgruppen-
vernetzung fithren kann. Dieses Epoxid ist bereits dafiir bekannt zu einer reaktiven
Verlangerung von PET zu fiihren.[165] Da die Glycidyl-Gruppen mit den Carboxylgruppen
an den Kettenenden reagieren, aber statistisch gesehen auch 50% Hydroxyl-Gruppen
vorliegen, miussen letztere zunachst in eine reaktionsfiahigere Form gebracht werden.
Dies kann durch ein Sdureanhydrid erfolgen. In diesem Fall wurde Phthalsdureanhydrid
(PA) ausgewahlt. Der angenommene Reaktionsmechanismus anhand der

Beobachtungen von Lacoste et. al. ist in Abbildung 5.2 zu sehen.[160.164]
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Abbildung 5.2:  Angenommener Reaktionsmechanismus der Vernetzung von PET nach

Lacoste et. al..[164,166]

Das Vernetzungssystem aus PA und TGDDM wurde zunachst an PET getestet. Wie aus
dem E-Modul-Temperatur-Verlauf in Abbildung 5.3 a) hervorgeht, fiihren die einzelnen
Komponenten nicht zu einer Vernetzung. In Kombination konnte allerdings ab einer
Konzentration von 3 Gew.-% PA und 3 Gew.-% TGDDM ein Plateau oberhalb der
Schmelztemperatur werden, welches gleichzeitig den kritischen
Vernetzungsgrad darstellt. Ein auf diese Weise hergestelltes Netzwerk wird im
Folgenden x-PET genannt. Um dieses System auf Polybutylenterephthalat (PBT) zu

tibertragen, wurden auch hier unterschiedliche Konzentrationen gepriift. Es stellte sich

gemessen

heraus, dass die gleiche Zusammensetzung zur kritischen Vernetzung fiihrt (vgl.
Abbildung 5.3 b)).
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Abbildung 5.3:  Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf fiir a) PET und b) PBT

mit unterschiedlichen Mengen an PA/TGDDM in Gew.-%.

Die Netzkettenmolekulargewichte der kritischen Netzwerke wurden nach der Mooney-
Rivlin-Methode bestimmt (siehe Tabelle 5.1). Die Auftragung der reduzierten Spannung
iiber das reziproke Verstreckverhaltnis ist im Anhang in Abbildung 7.4 zu finden. Um
einen systematischen Fehler der Messmethode ermitteln zu kénnen wurden die

Versuche jeweils zwei Mal mit zwei Probenchargen durchgefiihrt. Die Abweichung der
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Mooney-Rivlin Konstanten betragt dabei sowohl flir den 2C1- als auch fiir den 2C;-Wert
maximal ca. 30%. Dieser Fehler wird auch im weiteren Verlauf dieser Arbeit fiir die
Bestimmung von Mooney-Rivlin Konstanten angenommen. Bei der Berechnung des
Netzkettenmolekulargewichtes M. resultiert aus dieser Schwankung jedoch ein auffillig
kleiner Fehler von nur etwa 10 gmoll, welcher deutlich geringer ist als das
Molekulargewicht eines einzelnen Monomers (PET = 192 g mol -1, PBT = 220 g mol1). Da
sich das Netzkettenmolekulargewicht aufgrund des kleinen Wertes fiir 2C: stark dem
zahlenmittleren Molekulargewicht des Polymers nahert, resultiert der deutlich grofiere
Fehler aus der Bestimmung des Zahlenmittels. Dieses wurde jedoch den Rohstoffdaten
entnommen, weshalb hierzu keine Angaben gemacht werden kénnen. Basierend auf

Erfahrungswerten wird dieser Fehler auf die Gr6f3enordnung 103 g mol-! geschatzt.

Tabelle 5.1: Mooney-Rivlin Konstanten und Netzkettenmolekulargewichte der
kritischen Netzwerke auf Basis von PET und PBT. (MW % s, n = 2)

Polymer 2C, [107*MPa] 2C, [1072 MPa] M, [g moll]
x-PET 6,49 + 2,01 8,41+ 1,80 11.733 +6
x-PBT 6,86 £ 1,49 4,22 £1,27 18.454 £ 10

Auch wenn die erfolgreiche Vernetzung auf diesem Weg zunadchst bewiesen werden
konnte, war zu diesem Zeitpunkt allerdings noch nicht geklart, ob es sich tatsachlich um
eine Endgruppenvernetzung handelt. Aus diesem Grund wurden die Vernetzer-
Konzentrationen sukzessive erhoht, um zu sehen, ob der E-Modul ab einer bestimmten
Konzentration stagniert. Dies miisste der Fall sein, sobald alle Kettenenden abreagiert

sind. Das Ergebnis ist in Tabelle 5.7 zu sehen.
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Abbildung 5.4: Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf von tiberkritischen PET-
Netzwerken in der Schmelze mit unterschiedlichen Mengen an
PA/TGDDM in Gew.-%.

Eine Erhohung der Menge an Vernetzer um jeweils 1 Gew.-% fiihrt zunachst nur zu einer
geringfiigigen Erh6hung des E-Moduls. Nach einer weiteren Steigerung verzeichnet sich
ein enormer Zuwachs des E-Moduls, welcher bei weiterer Zugabe erneut sprunghaft
steigt. Eine nochmals hohere Konzentration von insgesamt jeweils 7 Gew.-% besitzt
schliefilich keine weitere Auswirkung auf den E-Modul. Bei einer Menge von jeweils
6 Gew.-% Vernetzer reagieren offenbar alle Kettenenden, weshalb auch kein weiterer
Anstieg erfolgt. Im Umkehrschluss bedeutet dies allerdings auch, dass die kritischen
Netzwerke grofdtenteils verldngerte Polymerketten sind. Das gummi-elastische
Verhalten lasst sich daher vermutlich zu einem Grofdteil auf Trapped-Entanglements
zuriickfiihren.

Um die Netzwerkbeschaffenheit grob zu charakterisieren, wurden die theoretischen
Netzkettenmolekulargewichte M. der tiberkritischen PET-Netzwerke nach Formel 4.5
bei einer Temperatur von 270°C abgeschatzt (siehe Tabelle 5.2). Zur genauen
Bestimmung des Schubmoduls wurde eine Querkontraktionszahl von 0,33
verwendet.l135-1371 Es wurden drei unterschiedliche Probenchargen von PET 3/3
vermessen, um einen systematischen Fehler bestimmen zu kénnen. Zusatzlich wurde
die Genauigkeit der dynamisch-mechanischen Analyse mit ins Kalkiil gezogen und so
jeweils ein mittleres Netzkettenmolekulargewicht bei 270 + 1 °C bestimmt. Dabei stellte
sich heraus, dass der E-Modul um ca. 22% schwankt. Dieser Fehler wird von hier an fiir
auch fiir alle weiteren Messungen zur Bestimmung des E-Moduls in der Schmelze
angenommen. Wie anhand des kritischen Netzwerkes zu erkennen ist, ergibt sich ein
Unterschied bei der Bestimmung von M. um einen Faktor von 5, je nachdem welche
Methode angewendet wird. Dieser Faktor kann anndhernd bei dem Vergleich der affinen
Netzwerktheorie mit der Mooney-Rivlin-Methode gemessen an Naturkautschuk
ebenfalls festgestellt werden.[167] Die Ergebnisse dienen daher eher dem qualitativen

Vergleich der Netzwerke untereinander.
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Tabelle 5.2: Netzkettenmolekulargewichte der tberkritischen PET-Netzwerke nach
der affinen Netzwerktheorie und die sich daraus ergebende theoretische
Dehnung nach der Kuhn Theorie. (MW % s, n = 3)

Netzwerk M, w [g mol-1] N [-] eth [%0]
PET 3/3 59.119 + 13.326 206 =47 1.330 £ 161
PET 4/4 53.611 + 12.048 187 +42 1.262 + 153
PET 5/5 16.451 + 3.708 57 £13 655 + 85
PET 6/6 6.696 + 1.509 21+3 381 + 54
PET 7/7 6.421 + 1.447 20+3 371 +53

Nach der Kuhn-Theorie besteht eine Polymerkette aus N frei beweglichen
Segmenten.[168-169] [m einfachsten Fall ist die Anzahl an Kuhn-Segmenten das Verhaltnis
aus dem Netzkettenmolekulargewicht M. und dem Molekulargewicht eines Monomers
Mu. Fir PET wurde jedoch eine Kuhn-Ldnge bestimmt, welche um den Faktor 1,49
Langer ist als die eines einzelnen Monomers.[170-172] Daher muss die Anzahl an Kuhn-
Segmenten um diesen Faktor reduziert werden. Die theoretische Maximaldehnung eines
Polymernetzwerkes lasst sich rechnerisch aus dem End-zu-End Abstand zwischen den
Netzpunkten und der Liange der gestreckten Kette bestimmen, woraus Formel 5.1
resultiert.[173-174] Das Molekulargewicht des PET-Monomers Mwm betrdagt 192 g mol-,
somit sind alle benotigten Grofien bekannt, um die theoretische Maximaldehnung zu
berechnen (siehe Tabelle 5.2).

gn =VN —1; N = 0,67 M. My;* 5.1

Mit dem Netzkettenmolekulargewicht, welches mithilfe der Mooney-Rivlin-Gleichung
bestimmt wurde, ergibt sich nach der Kuhn Theorie eine theoretische Maximaldehnung
von 630%.

Es konnte eine neue Methode entwickelt werden, mit welcher die Vernetzung von
aromatischen Polyestern tiiber die Endgruppe moglich ist. Die Bestimmung der
kritischen Vernetzer-Konzentration von PET gewahrt einen Einblick in die Netzwerk-
beschaffenheit. Es gibt einen Hinweis darauf, dass die krtitischen Netzwerke ihre
gummi-elastischen Eigenschaften grofdtenteils tiber Trapped-Entanglements gewinnen

und nicht allein tiber chemische Netzpunkte.

36
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5.1.1 Eigenschaften von PET-Netzwerken

Bei der Untersuchung des PET-Netzwerkes wurde zunichst die Anderung der
Kristallinitat genauer betrachtet (siehe Abbildung 5.5). Die Proben wurden vor der
Messung bei 180 °C fiir 20 Minuten thermisch ausgelagert. Um einen systematischen
Fehler bei der Bestimmung der Kristallinitat zu ermitteln, wurden die Versuche zwei
Mal durchgefiihrt. Dieser betragt maximal 4% und wird im weiteren Verlauf auch fir
DSC-Messungen angenommen, welche nur einmalig durchgefiihrt wurden. Die
Schmelztemperatur schwankt um *1°C, wobei es sich um den zu erwartenden
Messfehler der DSC-Analyse laut Handbuch handelt. Auch dieser wird im Folgenden
beriicksichtigt, wenn Messungen nur einmalig durchgefiihrt wurden. Wenn die
Normierung der Kristallinitidt auf die gesamte Probeneinwaage erfolgt, so kann ein ca.
3% geringerer Kristallinititsgrad nach der Vernetzung festgestellt werden. Unter
Vernachldssigung der Masse an Vernetzer ist allerdings zu erkennen, dass die
Kristallinitat des Polymers sich nicht dndert (vgl. Tabelle 5.3). Vermutlich hdngt dies
damit zusammen, dass es sich um eine Endgruppenvernetzung handelt und die

Polymersequenz nicht gestort wird.

408Jg"
—eer wore <)
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Abbildung 5.5:  Reprasentative DSC-Verldufe von PET und x-PET nach einer
thermischen Auslagerung bei 180 °C fiir 40 Minuten.

Wirmestrom [W g™

Allerdings kann eine um etwa 10 °C geringere Schmelztemperatur gemessen werden.
Moglicherweise hangt dies mit einer erschwerten Keimbildung durch das héhere
Molekulargewicht zusammen. Um die Maximaldehnung des Netzwerkes zu bestimmen,
wurde x-PET bei 270°C in der Schmelze von Hand gezogen. Dabei konnten
Maximaldehnungen von etwas mehr als 200% erreicht werden. Daher wird die

Programmierdehnung fiir diese Temperatur auf 200% festgelegt.
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Tabelle 5.3: Kristallinitdt und Schmelztemperatur von PET und x-PET. (MW + s, n = 2)

Polymer X [%] X, polymer [%] T [°C]
PET 289+1,1 27,3+1,0 252 +1
x-PET 25,9+0,8 27,4+0,8 241 +1

Nach dem Dehnen aus der Schmelzen lasst sich erkennen, dass x-PET in der gleichen
Kristallmodifikation kristallisiert wie aus der relaxierten Schmelze (vgl. Abbildung 5.7 a)
und b)). Aus der breiten Aussichelung der Kristallreflexe lasst sich jedoch vermuten,
dass die Orientierung nicht besonders hoch ist. Nach dem schlagartigen Abkiihlen von
relaxiertem x-PET aus der Schmelze sind im Beugungsbild keine Reflexe mehr
erkennbar, was darauf hindeutet, dass die Proben amorphisierbar sind (siehe Abbildung
5.7 c)). Dies wurde zusatzlich mittels einer DSC-Messung bestatigt (vgl. Abbildung 5.6).
Hierbei konnte gleichzeitig festgestellt werden, dass eine Kaltkristallisation nur zu
einem Kristallinitatsgrad von ca. 17% fihrt. Dies lasst sich auf die nicht optimalen

Kristallisationsbedingungen zurtickfiihren.[67]

Warmestrom [W g™']

L L L
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Temperatur [°C]
Abbildung 5.6:  Reprasentativer DSC-Verlauf von x-PET nach dem abschrecken in

kaltem Wasser.

Da x-PET eine Glasiibergangstemperatur von ca. 75 °C besitzt ist es nicht verwunderlich,
dass bei Raumtemperatur keine Programmierung erfolgen konnte. Wird die glasartige
Probe jedoch auf 120 °C aufgeheizt kann sie sehr einfach von Hand gezogen werden. Die
Programmierdehnung betrdgt dabei durchschnittlich ca. 270%. Anders als bei der
Heifprogrammierung kommt es allerdings nicht zum Riss, sondern die Probe lasst sich
nicht weiter von Hand verformen. Aufserdem bleibt die gedehnte Form fixiert, was fiir
eine dehnungsinduzierte Kristallisation spricht. Eine dehnungsinduzierte Kristallisation
ist auch fir nicht vernetztes PET bekannt.[!75] Auch nach dieser um 70% hdheren
Dehnung kann die Ausgangslange durch Aufheizen auf 270 °C wiederhergestellt werden.

Die nach der Kuhn-Theorie abgeschatzte Maximaldehnung von tiber 1000% wird bei
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weitem nicht erreicht, weshalb vermutlich auch keine plastische Verformung des
Netzwerkes auftritt. x-PET, welches bei 270 °C programmiert wurde, konnte allerdings
nicht deutlich mehr als 200% Dehnung aufbringen.

Abbildung 5.7: Beugungsbilder von x-PET: a) aus der relaxierten Schmelze
kristallisiert, b) bei 270 °C um 200% gedehnt und bei Raumtemperatur
kristallisiert, c) aus der relaxierten Schmelze in Eiswasser abgeschreckt
und d) abgeschreckt und bei 120°C um 270% gedehnt (der Pfeil

markiert die Zugrichtung).

Hierfiir gibt es zwei mogliche Ursachen. Einerseits ist es moglich, dass die
Maximaldehnung durch Effekte wie z.B. thermoelastische Inversion bei hohen
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Temperaturen limitiert ist.[176] Andrerseits koénnte es aber auch sein, dass die
einsetzende Kristallisation die Polymerketten schiitzt. Nach dem Modell von Tosaka zur
dehnungsinduzierten Kristallisation von Naturkautschuk beginnt diese zundchst an
kurzen Kettensegmenten, welche bereits unter vergleichsweise geringer Dehnung
maximal gestreckt sind.[177] Moglicherweise wird die Zugkraft durch die Bildung von
Kristallen auf mehrere Ketten gleichverteilt, sodass diese nicht reiféen und im Anschluss
erst langere Netzketten weitergedehnt werden.

Bei der Betrachtung der Morphologie kann im Vergleich zur Heif3programmierung nach
der Kaltprogrammierung ein geringerer Versatz der Aquatorreflexe festgestellt werden
(vgl. Abbildung 5.7 b) und d)). Auferdem sicheln diese auch nicht so weit aus. Mit der
Wilchinsky-Methode kann die Kristallorientierung anhand der Position der
Aquatorreflexe nach Formel 4.16 bestimmt werden. Die Orientierung der Kristalle nach
der Heifdprogrammierung weicht um #*38° von der Zugrichtung ab. Nach der
Kaltprogrammierung kann ein Versatz von +16° bestimmt werden, welcher mit der
hoéheren Programmierdehnung zusammenhéangen kann. Die Orientierung fallt nach der
Kaltprogrammierung insgesamt deutlich diskreter aus. Diese grundlegenden
Unterschiede in der Morphologie miissten sich auch in den mechanischen Eigenschaften
von x-PET wiederspiegeln, welches die Grundlage fiir das nachfolgende Kapitel 5.8
darstellt.

Die Formgedachtnisparameter fiir die Heif3- und Kaltprogrammierung sind in Tabelle
5.4 dargestellt. Es kommt in beiden Fillen tber 10 Zyklen zu einer vollstindigen
Wiederherstellung der permanenten Form. Die vollstindigen Daten zur Reproduktion

der Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.1 - Tabelle 7.2).

Tabelle 5.4: Formgedachtnisparameter von x-PET. (MW £ s, n = 10)

Tprog Trec Eprog Rf Rr Nr,100 Estored
Polymer
[°C] [°C] [%] [%] [%] (-] [%]
x-PET 2701 270+1 20127 100* 100* 1+0 20127
x-PET 120+ 1 270x1 271+10 100* 100* 1+0 27110

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt

Bei der Bestimmung der Triggertemperatur kann kaum ein Unterschied beziiglich der
Programmierung festgestellt werden (siehe Abbildung 5.8a)). Nach der
Kaltprogrammierung liegt eine mittlere Triggertemperatur von 237 *1 °C vor. Somit
liegt zwischen der Programmier- und der Triggertemperatur eine Differenz von mehr
als 100°C vor. Diese ist deutlich grofler als bei anderen kaltprogrammierbaren

Formgedachtnispolymeren.[35178] ~ Bei der HeifSprogrammierung betragt die
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Triggertemperatur 243 +1 °C. Der leichte Unterschied in der Schmelztemperatur lasst
sich auf die Kristallisationstemperatur zuriickfithren.l167] Mit einer derartig hohen
Triggertemperatur gehort x-PET zu den Hochtemperaturformgedachtnispolymeren.
Vielmehr handelt es sich um das erste Hochtemperatur-SMP, welches iiber eine
Kristallschmelze triggert. Bei der Betrachtung der Triggerverldufe lasst sich in beiden
Fallen erkennen, dass eine deutliche Dehnungsriickstellung bereits lange vor der

Schmelztemperatur erfolgt.
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Abbildung 5.8:  Reprasentative a) Triggerverlaufe und b) DSC-Verlaufe von heif3- und
kaltprogrammiertem x-PET.

Die Dimensionsdanderung liegt dabei iliber der fiir ein Polymer zu erwartenden
thermischen Ausdehnung, weshalb ein Zusammenziehen der amorphen Phase dafiir
verantwortlich sein muss. Tatsachlich konnte bei den programmierten Proben mittels
DSC-Messungen bereits ein Schmelzbereich deutlich vor der Schmelztemperatur
festgestellt werden (siehe Abbildung 5.8 b)). Es ist davon auszugehen, dass dieser Effekt
auf die Kristallisationsbedingungen und die Bildung zweier Lamellendicken
zuriickgefiihrt werden kann.[179]

Die Vernetzung von PET wurde durchgefiihrt, da die niedrige Kristallisationsrate ein
grofdes Potenzial fiir die Einstellung metastabiler Zustande erlaubt. Dabei stellt sich
weiterhin die Frage, ob sich x-PET auch unter Dehnung amorphisieren lasst. In diesem
Fall ware mit einer Kaltkristallisation wahrend des Triggerns und einem Triple-Shape-
Memory Effekt zu rechnen. Um dies zu untersuchen wurde x-PET bei 270 °C auf eine
Dehnung von 100% programmiert und anschliefdend in einem Eisbad unter konstanter
Dehnung abgeschreckt. Mittels Rontgenanalyse konnen keine charakteristischen
Kristallreflexe beobachtet werden (siehe Abbildung 5.9 links). Aus der DSC-Messung

lasst sich eine Kristallinitat von ca. 5% abschéatzen (siehe Abbildung 5.9 rechts).
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Wirmestrom [W g™]
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Abbildung 5.9:  Beugungsbild (links) und DSC-Verlauf (rechts) von x-PET, welches mit
konstanter Dehnung von 100% abgeschreckt wurde.

Da es sich bei der Relaxation um einen endothermen Prozess handelt, welcher mit der
Schmelzenthalpie superpositioniert, ist der reale Kristallinitatsgrad kleiner. Um zu
liberpriifen, ob das vororientierte x-PET den erwarteten Triple-Shape-Memory Effekt
zeigt, wurde eine Triggerkurve aufgenommen (siehe Abbildung 5.10). Tatsachlich
besitzt auf diese Weise programmiertes x-PET zwei Triggerpunkte, welche tiber einen
breiten Plateaubereich getrennt sind. Wie im Vergleich mit der DSC-Messung festgestellt

werden kann, stoppt der Triggervorgang beim Einsetzen der Kristallisation.
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Abbildung 5.10: Reprasentativer Triggerverlauf von x-PET nach dem abschrecken in

kaltem Wasser.

Ob dieses Verhalten jedoch wie erhofft zu einem Heizratensensitiven Trigger fiihrt, wird
in Kapitel 5.9 untersucht.
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5.1.2 Eigenschaften von PBT-Netzwerken

Nachdem die Eigenschaften von PET-Netzwerken ausfiihrlich untersucht wurden,
folgt an dieser Stelle die Analyse der PBT-Netzwerke. Dabei wurde auch hier zunachst
die Anderung der Kristallinitit nach der Vernetzung untersucht (siehe Abbildung 5.11
und Tabelle 5.5). Wie bereits bei PET festgestellt werden konnte, kommt es durch die
Vernetzung zu Kkeiner betrichtlichen Anderung des Kristallinititsgrades (vgl.
Kapitel 5.1.1). Analog zu PET lasst sich dieses vermutlich darauf zuriickfiihren, dass es

sich um eine Endgruppenvernetzung handelt.
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Abbildung 5.11: Reprasentative DSC-Verlaufe von PBT und x-PBT nach einer
thermischen Auslagerung bei 180 °C fiir 40 Minuten.

Ahnlich wie bei PET kann auch hier eine Verringerung der Schmelztemperatur
gemessen werden, welche wie bereits erwdhnt evtl. in der Molekulargewichtserh6hung
begriindet ist. Bei der Bestimmung der Maximaldehnung wurde ebenfalls eine Dehnung
von 200% festgestellt, was aufgrund der dhnlichen Netzkettenmolekulargewichte auch

Zu erwarten war.

Tabelle 5.5: Kristallinitdt und Schmelztemperatur von PBT und x-PBT. (MW* + s*)

Polymer X. [%] X polymer [%0] Tm [°C]
PBT 30,8+1,2 30,8+1,2 225+1
x-PBT 29,6 +1,2 31,4+1,8 218+1

Eine heifdprogrammierte Probe nimmt nach dem kristallisieren aus dem gedehnten
Zustand erneut die a-Modifikation ein (vgl. Abbildung 5.12 a) und b)). Wie bei x-PET
kann nach der Heifdprogrammierung eine relativ geringe Orientierung festgestellt
werden. Im Anschluss an diese Untersuchung wurde auch fiir x-PBT getestet, ob sich
dieses dhnlich wie x-PET kaltprogrammieren lasst. Nach dem Abschrecken aus der

Schmelze sind auch hier keine Kristallreflexe erkennbar (siehe Abbildung 5.12 c)).
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(100)

Abbildung 5.12: Beugungsbilder von x-PBT: a) aus der relaxierten Schmelze
kristallisiert, b) bei 250 °C um 200% gedehnt und bei Raumtemperatur
kristallisiert, c) aus der relaxierten Schmelze in Eiswasser abgeschreckt
und d) abgeschreckt und bei Raumtemperatur um ca. 280% gedehnt
(der Pfeil markiert die Zugrichtung).

Anders als bei x-PET konnte jedoch durch eine DSC-Messung bewiesen werden, dass
x-PBT quasi vollstindig kristallin vorliegt (vgl. Abbildung 5.13). Offenbar sind die
Kristalle sehr klein, sodass die Kristallreflexe nach der Scherrer-Gleichung so breit
werden, dass sie amorph erscheinen. Dieses Phianomen wird als Rontgenamorphizitat
bezeichnet und deutet auf die Bildung von Mizellenkristallen hin.[180]
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Abbildung 5.13: Reprasentativer DSC-Verlauf von x-PBT nach dem abschrecken in

kaltem Wasser.

Umso Uberraschender war jedoch, dass sich diese hochkristallinen Proben problemlos
von Hand bei Raumtemperatur dehnen lieflen. Bei einer aus der Schmelze
kristallisierten Probe ist dies nicht der Fall, also steht diese Eigenschaft im direkten
Zusammenhang mit der Kristallitdimension. Es konnten Dehnungen von etwa 280%
erreicht werden, welche wie im Fall von x-PET nicht zum Riss fiihrten, sondern zur
Verfestigung. Diese Dehnung wird zu ca. 96% fixiert und vollstandig wiederhergestellt,
wenn eine Temperaturerhohung auf 250 °C erfolgt (siehe Tabelle 5.6). Auch nach der
Heifdprogrammierung erfolgt eine vollstindige Dehnungsriickstellung, somit ergeben
die die folgenden Formgedachtnisparameter fiir x-PBT (Tabelle 5.6). Die vollstandigen
Daten zur Reproduktion der Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang
(Tabelle 7.3 - Tabelle 7.4).

Tabelle 5.6: Formgedachtnisparameter von x-PBT. (MW % s, n = 10)

Tprog Trec Sprog Rf Rr Nr,100 Estored
Polymer
[°C] [°C] [%] [%] [%] [-] [%]
x-PBT 2501 250+1 202+8 100* 100* 1+0 202+8
x-PBT 25%3 2501 282+x10 961 100* 1+0 271 +£10

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt

Das Beugungsbild zeigt einen stark verwischten Reflex auf dem Aquator, aber zusitzlich
auch relativ diskrete Streifen entlang des Meridians (siehe Abbildung 5.12 d)). Diese
besitzen nach Gleichung 4.14 einen Netzebenenabstand von ca. 12 A und sind der
smektischen Mesophase von x-PBT zuzuordnen.[153]1 Da es sich hierbei um eine
plastische Verformung von mizellaren Kristallen handelt, ist x-PBT ein kalt-
programmierbares Formgedachtnispolymer nach dem Konzept von Lin et. al..[35] Bei der

Untersuchung des Triggerverhaltens konnte keine Anderung der Dehnungsriickstellung
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in Abhdngigkeit der Programmiertemperatur festgestellt werden (siehe Abbildung
5.14). Es liegt in beiden Fallen eine mittlere Triggertemperatur von ca. 220 +1 °C vor.
Die literaturbekannte Umwandlung der Mesophase in die a-Modifikation erfolgt daher
nicht iber eine Schmelze mit anschlieflender Rekristallisation.!153] Zwischen der
Programmiertemperatur und der Triggertemperatur von kaltprogrammiertem x-PBT
besteht eine Differenz von fast 200 °C. Diese Differenz ist um 100 °C hoher als die von
x-PET. Durch die hohe Triggertemperatur zahlt auch x-PBT zu den Hochtemperatur-
formgedachtnispolymeren. Der Triggervorgang findet bei einer Heizrate von 10 K min-1
in einem Bereich von 6 °C statt. Daher dauert der Vorgang weniger als eine Minute.
Koerner et. al. synthetisierten ein niedrig vernetztes, tber ein sehr schmales Ty
schaltbares Polyimid, welches iiber eine moglichst hohe Triggerrate mit einer
Triggertemperatur iiber 200 °C verfiigen sollte.[38! Dieses bendtigt beim Triggern mit
einer Rate von 10K min?! jedoch ca. eine Stunde bis zur vollstindigen
Dehnungsriickstellung. x-PBT ist aufgrund des kristallbasierten Triggers deutlich
schneller, da die Glasiibergangstemperatur bei Tiig stark tiberschritten ist.
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Abbildung 5.14: Reprasentative Triggerkurven von heifd- und kaltprogrammiertem
x-PBT.

Die vermutete Selbstverfestigung durch die Entstehung dieser Mesophase wurde mittels
Zugprifung untersucht. Sich unter Dehnung verfestigende Materialien besitzen den
Vorteil, dass sie bei einer Uberbelastung nicht sofort katastrophal reif3en, sondern sich
zunachst unter steigender Festigkeit verldngern.['81] Ein bekanntes Beispiel fiir ein
solches Material ist Naturkautschuk, welcher diese Eigenschaft durch den Effekt der
dehnungsinduzierten Kristallisation erhélt.[”] Polymer-Komposite in Form von Faser-
oder Lamellen-Verbunden konnen dhnliche mechanische Charakteristiken aufweisen.
Diese Verbundwerkstoffe bestehen in der Regel aus einer harten und einer weichen
Komponente. Wahrend die harte Phase die eigentliche Festigkeit ausmacht, dient die
weiche Phase dazu Spannungen zu delokalisieren. Unterstiitzt werden kann dieser
Effekt durch irreversible plastische Verformungen der weichen Phase bzw. durch

Vorgange wie delaminieren.[181-183]
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Es konnte bereits gezeigt werden, dass die Dehnbarkeit von x-PBT auf einer plastischen
Verformung von winzigen Kristallen beruht. Tatsachlich kann hier auch ein klassisches
Einschniliren beobachtet werden, welches bei der plastischen Verformung von
Thermoplasten auftritt. Prinzipiell findet in dem sich dabei bildenden Neck immer eine
Selbstverfestigung statt. Ob diese auch nach aufien spiirbar ist entscheidet der
Querschnittsverlust beim Einschniiren. Es wurden Spannungs-Dehnungs-Diagramme
von thermisch Kkristallisiertem und abgeschrecktem x-PBT aufgezeichnet, um die
Verformbarkeit zu vergleichen. Die Probenform war dabei rechteckig, weshalb ein
Spannungsanstieg nach dem vollstindigen Einschniiren direkt auf eine Verfestigung
hinweist und nicht im Zusammenhang mit einem gréfieren Querschnitt in den
Einspannbereichen steht. Bei thermisch kristallisiertem x-PBT ldsst sich mit einer
Dehnrate von 10 % min'! keine Selbstverfestigung erkennen (siehe Abbildung 5.15 a)).
Hohere Dehnraten fiihren dabei stets zum Bruch bevor die Probe einschniirt. Eine
Einschntirung tritt deutlich erkennbar bei ca. 5% Dehnung und einer Spannung von ca.
40 MPa auf. Danach folgt allerdings ein konstantes Spannungsplateau bis zum Riss. Ein
vollig anderes Verhalten kann festgestellt werden, wenn die Probe schnell aus der
Schmelze in Eiswasser abgeschreckt wird. Die Einschniirung erfolgt nun bei einer
deutlich geringeren Spannung von etwas iiber 20 MPa. Aufderdem werden hdhere
Dehnungen erreicht und ab einer Dehnung von ca. 150% setzt eine Verfestigung ein,
welche die Streckgrenze og. um etwa 5 MPa ubertrifft (vgl. Abbildung 5.15 b)). Dieser
Verlauf wurde durch einen wiederholten Messvorgang mit einer anderen Probencharge
bestatigt. Der E-Modul zu Beginn der Messung betragt 300 MPa und ist in etwa mit dem
von Polyethylen mit niedriger Dichte (englisch low density polyethylene, kurz LDPE)
vergleichbar.[®] Bei Kraftaufgabe kommt es bei geringen Dehnungen zum Einschniiren
der Probe, welches sich durch einen signifikanten Spannungsverlust dufdert. Danach
folgt ein fiir Thermoplaste typisches Plateau, bei dem bis zu einer Dehnung von 150%
keine Spannungsanderung zu erkennen ist. Der Spannungsanstieg nach dem
Plateaubereich folgt in dem Moment, nachdem die Probe vollstindig neckte. Der Neck
wird fast iiber weitere 150% Dehnung verformt. Nach dem Considere-Kriterium zur
Instabilitat im Zugversuch kann geschlossen werden, dass die Verfestigung im Neck die

geometrische Entfestigung tiber den Querschnittsverlust iiberkompensieren kann.[184]
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Abbildung 5.15: Reprasentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von a) thermisch
kristallisiertem x-PBT mit einer Dehnrate von 10 % min! und b) in
Eiswasser abgeschrecktem x-PBT mit einer Dehnrate von 250 % min-1.

Hierbei handelt es sich um eine zweite plastische Verformung, welche tuber eine
Videoanalyse und Marken auf der Probe verfolgt werden konnte. Dieser zweite
Verformungsmechanismus lasst sich evtl. auf eine bekannte o-f-Kristallumwandlung
zuriickfiithren.[185] Wie bereits erwahnt, entsteht unter Verldngerung eine smektische
Mesophase. Die smektische Mesophase ist zwar kein richtiger Kristall, besitzt allerdings
schon eine grofle Ahnlichkeit zur a-Modifikation.[152-153] Bis zum Bruch muss eine
Energie von 46 £ 1,4 ] g1 (MW % s, n=2) aufgebracht werden. Die weitere Verformung
des Necks erfolgt mit einem relativ geringen E-Modul von ca. 7 MPa. Die
Festigkeitssteigerung zwischen dem Einschniiren und dem Bruch betragt lediglich
5 MPa. Um die Leistungsfahigkeit von x-PBT diesbeziiglich zu erhéhen, muss ein Weg
gefunden werden, die Querschnittsverringerung zu minimieren. Nach dem Modell von
Petermann lasst sich das Necken auf eine plastische Verformung der Kristalle
zuriickfiihren.[186] Diese liegen vollstandig isotrop vor, wenn sie aus der relaxierten
Schmelze gebildet werden. Durch die aufgebrachte Spannung kommt es zu einer
Abscherung und Orientierung der Kristalle in Zugrichtung, wodurch der Querschnitt
letztendlich verringert wird. Bei Polymernetzwerken besteht nun allerdings die
Moglichkeit die Kristallisation unter Dehnung stattfinden zu lassen und somit bereits
eine Vorzugsrichtung einzubringen. Wie anhand der Beugungsbilder gezeigt wurde
besteht nach einer Dehnung von 200% bei 250 °C eine relativ geringe Orientierung.
Moglicherweise bietet diese das Potenzial weiter zu verformen, dabei aber weniger
einzuschniiren, da die Polymerkristalle bereits leicht vororientiert sind. Hierfiir musste
zunachst untersucht werden, ob sich eine vororientierte x-PBT-Probe ebenfalls
abschrecken lasst. Generell ist von PET bekannt, dass die Kristallisationsrate mit dem
Orientierungsgrad steigt.[187] Wie mittels Rontgenbeugung bewiesen werden konnte,

existieren nach dem Abschrecken einer auf 200% Dehnung vororientierten x-PBT-Probe
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ebenfalls deutlich sichtbare Kristalle in der a-Modifikation, welches anhand der
charakteristischen Reflexe festgemacht wird. Doch auch nach dieser Praparation konnte
x-PBT weiterhin von Hand gezogen werden. Das Spannungs-Dehnungs-Diagramm einer
solchen Probe ist in Abbildung 5.16 dargestellt.
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Abbildung 5.16: Reprasentative Spannungs-Dehnungs-Kurve von x-PBT mit einer
Dehnrate von 250 % min-1, welches unter einer konstanten Dehnung

von 200% aus der Schmelze in einem Eisbad abgeschreckt wurde.

Der Start-E-Modul von ca. 1000 MPa entspricht etwa dem Dreifachen der unorientierten
Probe. Auch die Spannung, welche zum Einschniiren fiihrt, ist mit ca. 30 MPa etwas
hoher. Besonders interessant ist nun aber der weitere Verlauf. Es kommt nicht zur
Ausbildung eines konstanten Spannungsplateaus wie bei dem unorientierten x-PBT,
sondern es verzeichnet sich ein nahezu linearer Anstieg bis die Probe bei einer Dehnung
von 150% und einer Spannung von 80 MPa bricht. Dies ist ein Verhalten, wie es
teilweise bei Copolymeren oder mit geringem Reckverhaltnis hergestellter Fasern
beobachtet werden kann.[188-190] Der zweite Anstieg besitzt einen E-Modul von 60 MPa
bezogen auf den Ausgangsquerschnitt und zeigt sich somit deutlich widerspenstiger
gegen eine zweite Verformung als es bei der relaxierten Probe der Fall ist. Nachdem eine
Spannung von 33 MPa iiberwunden wurde um die plastische Verformung zu initiieren,
miissen weitere 52 MPa aufgewendet werden um das vororientierte x-PBT zu zerreifden.
Die dabei absorbierte Energie betragt 64 +8,2] g1 (MW * s, n=3). Speziell fir die
Energieabsorption designte Systeme wie kohlefaserverstirktes Polyetheretherketon
(PEEK) erreichen bestenfalls spezifische absorbierte Energien von 180 ] g-1.1191] Hierbei
spielt allerdings auch die Art des Materials, z.B. als Verbund oder Reinstoff, sowie die
Gestaltung der Probe, z.B. als Vollmaterial oder Schaum, eine wesentliche Rolle bei der
Leistungsfahigkeit, welche im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter untersucht werden
konnte.[192] Obwohl vor der Messung bereits eine Dehnung von 200% aufgegeben wurde
folgte eine weitere Dehnung von fast 150%, welches insgesamt einer Dehnung von ca.
650% entspricht. Diese ist nochmal deutlich grofer als die des kaltprogrammierten
x-PBT und dennoch kommt es beim Erhitzen auf 250°C zur vollstandigen

49



5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Wiederherstellung der permanenten Form. Demnach bleibt das Netzwerk nach der
plastischen Verformung der Kristalle intakt und die héhere absorbierte Energie lasst
sich somit nicht auf eine irreversible Schadigung des Netzwerkes zuriickfiihren.

T I T | T I T
xPBT-A
xPBT-B
- —-xPBT-C

normierte Intensitét [cts]

10 15 20 25 30
Bragg-Winkel 20 [*]

Abbildung 5.17: a) Beugungsbild von 200% vorgedehntem x-PBT nach Abschrecken im
Eisbad (der Pfeil markiert die Zugrichtung). b) Diffraktogramme von
x-PBT-A nach dem Abschrecken in Eiswasser und x-PBT-B dem
Aquator nach dem verstrecken. x-PBT-C zeigt die Integration des
Aquators einer Probe, welche erst auf 200% Dehnung vororientiert,
abgeschreckt und anschlief3end verstreckt wurde.

Die Morphologie der Probe nach dem Verstrecken wurde mittels Rontgenbeugung
untersucht. Abbildung 5.17 b) zeigt die Integration der Intensitit entlang des Aquators.
Trotz der zuvor deutlich erkennbaren a-Phase sind nach der Verformung keine
charakteristischen Aquatorreflexe vorhanden. Ahnlich wie bei dem kaltversteckten
x-PBT tritt hier eine relativ diffuse Intensititserhohung auf, welche vermutlich der
Bildung der smektischen Mesophase zuzuschreiben ist. Diese wird offenbar trotzdem
gebildet und die weitere Verformung dufdert sich erneut in einer Selbstverfestigung.

Da es sich bei x-PBT um ein kaltprogrammierbares Formgedachtnispolymer handelt,
welches bei Raumtemperatur gedehnt werden kann, eignet es sich wohlméglich zur
Dampfung mechanischer Energie. Dieses wird in 5.7 untersucht.
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5.2 Vernetzung von Polyolefinen mit tertiaren C-Atomen

Enthalt die Wiederholungseinheit eines Polymers tertiare C-Atome, so kann dieses
immer in drei unterschiedlichen Taktizitaten auftreten. Bei einer maximal gestreckten
Polymerkette liegt das Kettenriickgrat planar vor. Die Substituenten koénnen sich
rdumlich in einer Ebene vor der Kette oder dahinter befinden. Wenn alle Substituenten
in einer Raumebene positioniert sind, wird dies als ,isotaktisch bezeichnet. Eine
alternierende Anordnung der Substituenten wird ,syndiotaktisch“ genannt. Zuletzt ist
auch eine vollig statistische Anordnung maoglich, welche unter dem Begriff ,ataktisch”
bekannt ist. Die Taktizitat ist entscheidend um abschatzen zu kénnen, ob ein Polymer
kristallisationsfahig ist. Da Kristalle per Definition sowohl eine translatorische als auch
eine rotatorische Periodizitit aufweisen missen, konnen im Allgemeinen nur
isotaktische oder syndiotaktische Polymere kristallisieren.[1.193]
Somit kann ein und dasselbe Polymer allein durch eine unterschiedliche Taktizitat und
Stereoregularitat vollig unterschiedliche Eigenschaften besitzen. Wahrend isotaktisches
Polypropylen (iPP) ein Massenthermoplast mit einer hohen Kristallinitat ist, wird
syndiotaktisches Polypropylen (sPP) seit den 1970er Jahren nicht mehr hergestellt.[194]
Die Synthese von sPP erfolgte im industriellen Mafdstab bisher nur mit einer
vergleichsweise geringen Stereoregularitdt, woraus eine geringe Kristallinitdt und eine
langsame Kristallisationsrate resultieren.[109-110] Der kommerzielle Erfolg von sPP blieb
daher aus. Aus wissenschaftlicher Sicht bietet die langsame Kristallisationsrate
allerdings interessante Aspekte. sPP kann aus der Schmelze amorph abgeschreckt
werden und kristallisiert unter Dehnung in einer trans-planaren Mesophase.[110] Dies ist
die Grundvoraussetzung fiir eine Kaltprogrammierbarkeit. Des Weiteren kommt es beim
Aufheizen der Mesophase auf eine Temperatur von ca. 90 °C zu einer thermischen
Umbkristallisation in eine thermodynamisch stabilere Helixphase.[110] Hierdurch besteht
das Potenzial einen heizratensensitiven Triggerprozess zu realisieren. Weitere
Polyolefine wie iPP und isotaktisches Polybuten-1 (PB-1) sind ebenfalls polymorph und
dafiir bekannt, dass metastabile Kristallmodifikationen stabilisiert werden konnen.[195-
196] Somit handelt es sich auch bei iPP und PB-1 um interessante Polymere beziiglich
einer Rekristallisation wahrend des Triggerns. Allerdings ist weder fiir iPP und sPP noch
fiir PB-1 eine effiziente Vernetzungsmethode bekannt. Im Folgenden wird eine Strategie
zur kovalenten Vernetzung von iPP, sPP und PB-1 sowie die Moglichkeit zur ionischen

Vernetzung von iPP und sPP vorgestellt.

5.2.1 Kovalente Vernetzung
Im Gegensatz zu PE lassen sich PP und PB-1 aufgrund der einsetzenden

B-Spaltung an tertidren Kohlenstoffen nicht radikalisch vernetzen.107] Die kovalente
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Vernetzung ist bislang nur an iPP untersucht worden. Alle bislang bekannten Verfahren
zur Synthese von Netzwerken auf Basis von iPP eignen sich jedoch nur fiir Diinnfilme
oder erfordern den Einsatz giftiger Chemikalien.[197-2001 Daher wurde eine neue Strategie
zur Vernetzung verfolgt, welche jedoch in den Grundziigen auf der Idee von Chaudhary
et. al. basiert.[200] Chaudhary et. al. funktionalisierten isotaktisches Polypropylen
radikalisch mit Vinylsilanen. Die Vernetzung von 1 mm dicken Proben fand durch ein
Sol-Gel-Verfahren in einem Wasserbad bei 90 °C {liber einen Zeitraum von mindestens
16 Stunden statt.[200] Das neue Verfahren soll deutlich schneller umsetzbar sein.
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Abbildung 5.18: Angenommener Funktionalisierungs-Prozess von Polypropylen mit
Maleinsdureanhydrid nach Chaudhary et. al..[200] Durch thermische
Spaltung von DCP (A) entsteht wunter Abspaltung eines
Wasserstoffatoms an der PP-Hauptkette (B) ein Makroradikal (C).
Durch das Anbinden von MA an das Radikal (D) wird die 3-Spaltung
verhindert und das Radikal wird von einem tertiaren Kohlenstoff an
einen sekundaren Kohlenstoff verschoben. Durch Abspaltung eines
weiteren Wasserstoffs an einer anderen PP-Kette (E) entsteht
letztendlich PP-g-MA (F).

Statt eines Silans wurde Maleinsdureanhydrid (MA) zur Funktionalisierung der
Polymerketten in Erwagung gezogen, welches anschliefend als reaktive Gruppe der
Vernetzung dienen sollte. Maleinsdaureanhydrid modifiziertes Polypropylen (PP-g-MA)
wird Industriell iber Reaktivextrusion hergestellt und ist ein kommerzielles Produkt,
um eine Grenzflaichenhaftung in Polymerblends oder -compounds zu erzeugen.[201-206]
Verfahren zur Herstellung von PP-g-MA sind bereits bekannt. Fiir eine chemische
Vernetzung ist dies allerdings bisher nicht verwendet worden. Durch das Anbinden von
MA an das PP-Makroradikal kann die 3-Spaltung verhindert werden und es entstehen

52



5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION

funktionelle Seitengruppen (siehe Abbildung 5.18).

In einem anschliefdenden Schritt sollte nun das funktionalisierte Polypropylen weiter
modifiziert werden, sodass Vinyl-Seitengruppen entstehen, welche letztendlich {iber ein
konventionelles Vulkanisationsverfahren vernetzt werden koénnen. Hierfiir wurde
Glycidylmethacrylat (GMA) verwendet, dass nach einem Reaktionsmechanismus von
Matejka et. al. mit Maleinsdureanhydrid reagieren kann und somit Vinyl-Gruppen
entlang der Hauptkette erzeugt.[?07] Der angenommene Reaktionsmechanismus ist in
Abbildung 5.19 gezeigt. Fiir die Vulkanisation wurde Tetramethylthiuramdisulfid
(TMTD) eingesetzt, bei welchem es sich um einen Vulkanisationsbeschleuniger und
Schwefelspender handelt.[8] Zudem enthdlt TMTD tertidre Amine, welche die Reaktion
von MA und GMA katalysieren.[207] Zur Aktivierung von TMTD enthalten klassische

Vulkanisationssysteme Zinkoxid (ZnO) in Verbindung mit Stearinsdure (StAc).[208]
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Abbildung 5.19: Angenommene Reaktion von GMA mit PP-g-MA nach dem
Mechanismus von Matejka et. al.[207] (A) Offnung des Epoxid-Rings
katalysiert durch TMTD. (B) Reaktion des Sdureanhydrids mit dem
Produkt aus (A) zur Erzeugung einer Doppelbindung am
PP-Riickgrat.[166]

Nach dem angenommenen Mechanismus kann die Vernetzung in zwei Teilschritten
erfolgen. Der erste Schritt dient der Funktionalisierung von PP mit Maleinsdure-
anhydrid, welches Uber eine Reaktivextrusion umgesetzt werden kann. Dabei wird der
Extruder gleichzeitig zum Homogenisieren und als Reaktor verwendet. Hierfiir wurde
die Polymerschmelze stets iiber einen Bypass zurilickgefiihrt. Die radikalische
Funktionalisierung erfolgt nach einem literaturbekannten Verfahren unter Verwendung
von Dicumylperoxid (DCP).[2091 Aufgrund der besseren Verfiigbarkeit wurde die
Vernetzung zunachst an iPP getestet und sollte dann im Anschluss auf sPP und
letztendlich auch auf PB-1 iibertragen werden. Kommerzielles PP-g-MA weist einen
Funktionalisierungsgrad von 1 Gew.-% auf.[210] Um diesen zu erreichen, werden laut
Literaturangaben 4 Gew.-% MA und 2 Gew.-% DCP bendtigt.[20° In Anlehnung an ein

klassisches Schwefelspender-System zur Vernetzung von Naturkautschuk wurden des
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weiteren 5 Gew.-% ZnO, 2 Gew.-% TMTD und 1 Gew.-% StAc verwendet.[8208] Zusatzlich
wurden auch 2 Gew.-% GMA hinzugefiigt, welches beziiglich des zu erwartenden
Funktionalisierungsgrades einen etwa dreifachen Uberschuss darstellt. Diese Menge
wurde so hoch gewahlt, da das funktionalisierte PP nicht aufgereinigt wurde und somit
auch uberschiissiges MA darin verbleibt. Eine nach der oben beschriebenen
Zusammensetzung hergestellte Probe zeigt einen Elastomer-typischen E-Modul-
Temperaturverlauf (siehe Abbildung 5.20 a)). Die systematische Untersuchung des
Vulkanisationssystems ergab, dass alle Komponenten bis auf Stearinsdure fiir die
Vernetzung erforderlich sind (vgl. Abbildung 5.20 a)).

Um zu Uberpriifen, ob es sich hierbei bereits um den kritischen Vernetzungsgrad
handelt, wurden Proben mit einem verringerten Gehalt von 3 Gew.-% MA hergestellt.
Die DCP-Konzentration wurde entsprechend der vorliegenden Literatur auf einen Wert
1 Gew.-% angepasst.[209] Der zu erwartende Funktionalisierungsgrad liegt dabei bei ca.
0,5 Gew.-%. Aus der Auftragung des E-Moduls tiber die Temperatur geht allerdings
hervor, dass der verringerte Funktionalisierungsgrad nicht zur Vernetzung von iPP fiihrt
(siehe Abbildung 5.20 b)).
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Abbildung 5.20: Reprasentativer a) E-Modul-Temperaturverlauf von iPP mit
2Gew.-% DCP und 4 Gew.-% MA funktionalisiert und mit
unterschiedlichen Zusammensetzungen des Vulkanisationssystems
bestehend aus ZnO/GMA/TMTD/StAc in Gew.-%. b) E-Modul-
Temperaturverlauf von iPP mit unterschiedlichen Mengen an MA/DCP
modifiziert und anschliefend mit GMA/TMTD/ZnO der

Konzentrationen 2/2/5 in Gew.-% vulkanisiert.

Die Zusammensetzung des kritischen Netzwerkes besteht demnach aus 4 Gew.-% MA,
2 Gew.-% DCP, 2 Gew.-% GMA, 2 Gew.-% TMTD und 5 Gew.-% ZnO. Das Kkritisch
vernetzte iPP wird im weiteren Verlauf als x-iPP bezeichnet. Nachdem eine geeignete

Methode gefunden wurde, mit der iPP effizient vernetzt werden kann, sollte dieses
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Verfahren auch auf sPP angepasst werden. Da die Funktionalisierung mit MA tber die
Bildung eines planaren, sp? hybridisierten Ubergangszustands erfolgt, besitzt die
Taktizitat keinen Einfluss auf diese Reaktion. Machado et. al. konnten dies bei dem
Vergleich von isotaktischem, syndiotaktischem und ataktischem PP bestdtigen.[211] Da
die Ausgangsmolekulargewichte der Polypropylene sich ebenfalls sehr dhnlich sind,
wurde die gleiche Zusammensetzung verwendet, welche bereits fiir iPP den kritischen
Vernetzungsgrad darstellt. In Abbildung 5.21 a) ist zu sehen, dass auch sPP mit diesem
Mechanismus vernetzt werden kann. Ahnlich wie bei iPP fiihrt ein verringerter
Funktionalisierungsgrad zu einem Verlust der gummi-elastischen Eigenschaften. Das so
erzeugte kritische sPP-Netzwerk wird x-sPP genannt. Zuletzt wurde versucht, ob PB-1
sich ebenfalls nach dieser Methode vernetzen lasst. Es stellte sich heraus, dass 4 Gew.-%
MA und 2 Gew.-% DCP erneut zu einer Vernetzung fiihren (siehe Abbildung 5.21 b).

Diese Probe wird im weiteren Verlauf als x-PB-1 bezeichnet.
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Abbildung 5.21: Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf fiir a) sPP und b) PB-1
mit unterschiedlichen Mengen an MA/DCP modifiziert und
anschliefend mit GMA/TMTD/ZnO der Konzentrationen 2/2/5 in

Gew.-% vulkanisiert.

Zur Bestimmung des Netzkettenmolekulargewichtes der synthetisierten Netzwerke
wurde die Methode nach Mooney und Rivlin verwendet. Die Auftragung der reduzierten
Spannung liber das reziproke Verstreckverhdltnis ist im Anhang zu finden (Abbildung
7.5 - Abbildung 7.7). Die bestimmten Mooney-Rivlin-Konstanten und die daraus
berechneten Netzkettenmolekulargewichte sind in Tabelle 5.7 dargestellt.

55



5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Tabelle 5.7: Mooney-Rivlin-Konstanten und Netzkettenmolekulargewichte von x-iPP,
x-sPP und x-PB-1. (MW* * s*)

Polymer 2C; [107* MPa] 2C, [1073 MPa] M, [g mol ]
x-iPP 8,14 + 2,44 4,84 + 1,45 39.546 + 135
x-sPP 8,04 +2,41 7,61 +2,28 35.628 £+ 110

x-PB-1 8,29 £ 2,49 6,83 + 2,05 71.002 + 441

Es konnte eine Methode entwickelt werden, welche die kovalente Vernetzung von iPP,
sPP und PB-1 ermdéglicht. Da kovalente Netzwerke nicht plastisch verformt werden
konnen sind sie nach der Synthese nicht mehr prozessierbar. Um dieses Problem zu
beheben, wurde parallel an einer ionischen Vernetzungsmethode gearbeitet, welche im

nachsten Abschnitt vorgestellt wird.

5.2.2 lonische Vernetzung

Ein Nachteil von chemischen Netzwerken besteht darin, dass sie nach der
Synthese nicht mehr weiterverarbeitet werden konnen. Eine Moglichkeit den Vorteil
eines Elastomers mit dem eines Thermoplasten zu vereinen besteht in der ionischen
Vernetzung. Die ionische Vernetzung von funktionalisiertem iPP und iPP-Copolymeren
ist bereits seit Mitte der 1960er Jahre Bestandteil der Forschung. Hierfiir werden
Sauregruppen an das Polymer angepfropft oder bei der Synthese mit in das
Kettenriickgrat polymerisiert. Diese Gruppen werden mit Basen oder Metalloxiden
neutralisiert, wodurch die ionische Bindung entsteht.[212-216] Antony et. al. zeigten, dass
ein mit MA funktionalisierter Ethylen-Propylen-Dien-Kautschuk (EPDM) mit Zinkoxid
und Stearinsdure ionisch vernetzt werden kann.[217] Die ionischen Gruppen konnten
reversibel gelost werden und es resultierte ein thermoplastisches Elastomer, welches
bei einer Temperatur von 190 °C reprozessiert werden kann. Der Schmelzpunkt der
lonenbindungen wurde nicht analysiert, aber muss dementsprechend tiefer liegen und
befindet sich somit in der Nahe der Schmelztemperatur von iPP, weshalb sich dieses
Verfahren nicht zu eignen scheint. Fiir sPP kdnnte es aufgrund der um 40 °C geringeren
Schmelztemperatur dennoch moglich sein, ein thermoplastisches Elastomer
herzustellen. Hierfiir wird sPP, wie bereits zuvor fiir die kovalente Vernetzung, mit MA
funktionalisiert. Der Funktionalisierungsgrad wurde dabei nicht gedndert, da die
ionische Vernetzung lediglich einen Wechsel des Vernetzers darstellt. Antony et. al.

verwendeten fir ionischen Netzwerke auf Basis von EPDM eine ZnO-konzentration von
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20 Gew.-% sowie 1 Gew.-% Stearinsaure.[217] Ein mit MA funktionalisiertes sPP kann mit
dieser Zusammensetzung erfolgreich ionisch vernetzt werden, wie in Abbildung 5.22 zu

erkennen ist.
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Abbildung 5.22: Reprasentativer  E-Modul-Temperaturverlauf von  sPP  mit
2 Gew.-% DCP und 4 Gew.-% MA modifiziert und 20 Gew.-% ZnO mit
und ohne 1 Gew.-% StAc.

Es bildet sich das fiir Elastomere typische Plateau aus, welches jedoch
liberraschenderweise bis zu einer Temperatur oberhalb von 200 °C stabil bleibt. Es ist
davon auszugehen, dass der Abriss des E-Moduls das Losen der ionischen Bindungen
reprasentiert.[218-219] Anders als bei der kovalenten Vernetzung kann allerdings nicht auf
Stearinsdure verzichtet werden, da die gummi-elastischen Eigenschaften sonst
vollstandig verloren gehen (vgl. Abbildung 5.22). Dies gibt einen Hinweis darauf, dass
der Mechanismus der Vernetzung atomar tiber Zn?*-lonen verlauft und der Transport
dieser lonen in Form von Zink-Stearat erfolgt.[220-221] Um zu Uberpriifen welchen
Einfluss die Zink-Konzentration auf die Vernetzung hat, wurden unterschiedliche
Kompositionen aus sPP-g-MA und ZnO hergestellt, wobei die Menge an Stearinsdure
nicht variiert wurde. Wie in Abbildung 5.23 a) zu erkennen ist, wurde ab einer
Konzentration von 15 Gew.-% ZnO ein Plateau ausgebildet. Dies endet jedoch bereits
deutlich unterhalb von 200 °C. Im Vergleich fiihrte eine hohere Menge von 25 Gew.-% an
ZnO zu keiner weiteren Verbesserung. Fiir weitere Untersuchungen wurde das ionische
Netzwerk mit 20 Gew.-% ZnO ausgewahlt, welches als ix-sPP bezeichnet wird. Da die
beobachtete lonen-Schmelztemperatur doch deutlich liber der erwarteten Temperatur
von weniger als 190 °C liegt, ist unter Umstdnden auch die ionische Vernetzung von iPP
moglich. Hierfiir ist es wichtig, dass der Plateaubereich moglichst breit ist, da die
Schmelztemperatur bereits relativ nah an der Ionen-Schmelztemperatur liegt. Daher
wurde hier zunachst der ZnO-Gehalt von 20 Gew.-% eingestellt und zusatzlich eine
Kontrollprobe mit 10 Gew.-% vermessen. Ahnlich wie bei sPP zeigte sich, dass

10 Gew.-% ZnO nicht zur ionischen Vernetzung ausreichen, aber bei 20 Gew.-% ein
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E-Modul oberhalb der Schmelztemperatur gemessen werden konnte (siehe Abbildung

5.23 b)).
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Abbildung 5.23: Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf fiir a) sPP und b) iPP mit
einer Konzentration an MA/DCP von 4/2 in Gew.-% und

unterschiedlichen ZnO-Gehalten.

Der E-Modul ist dabei streng monoton fallend, was auf ein sukzessives Ldsen von
lonenbindungen hindeuten konnte. Auch wenn hier nicht das typische Plateau
erkennbar ist, so kam es zumindest zu einem drastischen Anstieg der Viskositat. Ob
dieser ausreicht um die Form in der Schmelze zu stabilisieren wird die weitere
Untersuchung zeigen. Diese Probe wird als ix-iPP bezeichnet.

Wahrend die ionische Vernetzung fiir sPP gut funktioniert, besteht fiir iPP
Optimierungsbedarf. Anders als ix-sPP verhalt sich ix-iPP zudem sehr sprode. Da davon
ausgegangen wird, dass der Transport von Zn2* zu den funktionellen Gruppen in Form
der Diffusion von Zink-Stearat erfolgt, konnte der Einsatz von Nanopartikeln die
Diffusionswege deutlich verkiirzen. Zusatzlich bieten Nanopartikel eine grofiere
Oberflache, wodurch ZnO fiir die Stearinsaure einfacher zuganglich wird. Hierdurch ist
es ggf. moglich den Plateaubereich von ix-iPP zu verbreitern oder die ZnO-
Konzentration der ionischen Netzwerke zu reduzieren, indem mehr ionische Bindungen
gebildet werden. Es wurden unterschiedliche Mengen an ZnO-Nanopartikeln (nZnO) mit
funktionalisiertem iPP getestet, wobei auch hier die Stearinsdure-Menge mit 1 Gew.-%
konstant gehalten wurde. Bei der geringsten getesteten Konzentration an nZnO von
5 Gew.-% kann bereits eine leichte Schulter nach der Schmelze erkannt werden, wie in
Abbildung 5.24 a) zu sehen ist. Bei einem Gehalt von 10 Gew.-% nZnO wird eine in etwa
identische Ionen-Schmelztemperatur erreicht wie es mit 20 Gew.-% herkémmlichen
Zinkoxids moglich ist. Hierbei ist der E-Modul sogar bis zu einer Temperatur von etwa
180 °C nahezu konstant. Durch eine weitere Erh6hung der nZnO-Konzentration auf

20 Gew.-% kann das Plateau sogar noch hin zu hoéheren Temperaturen erweitert
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werden. Zusatzlich scheint der E-Modul in der Schmelze hoher zu sein, weshalb nach
Gleichung 4.5 ein hoherer Vernetzungsgrad vorliegt. Anscheinend ist es unter
Verwendung von Nanopartikeln tatsdchlich moglich, mehr funktionelle Gruppen mit
Zink-lonen zu versorgen. Der kritische Vernetzungsgrad kann hier bei einer nZnO-
Konzentration von 10 Gew.-% festgestellt werden. Eine Probe mit dieser
Zusammensetzung wird als nix-iPP bezeichnet. Schlief}lich wurde auch an sPP
Uberpriift, ob die Zinkoxidkonzentration durch Verwendung von Nanopartikeln

ebenfalls halbiert werden kann.
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Abbildung 5.24: Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf fiir a) iPP und b) sPP mit
einer Konzentration an MA/DCP von 4/2 in Gew.-% und

unterschiedlichen nZnO-Gehalten.

Auch hier zeigt sich, dass 10 Gew.-% nZnO einen ahnlichen Effekt wie 20 Gew.-% ZnO
haben, was eine deutliche Verbesserung beziiglich der zu erwartenden mechanischen
Eigenschaften darstellt (vgl. Abbildung 5.24 b)). Dieses Netzwerk wird im folgenden
nix-sPP genannt. Um das Netzkettenmolekulargewicht der synthetisierten Netzwerke zu
bestimmen, wurde die Mooney-Rivlin-Methode verwendet. Die hierfiir erstellten
Diagramme befinden sich im Anhang (Abbildung 7.5 & Abbildung 7.6). Es stellte sich
heraus, dass sogar das als problematisch einzuschatzende ionische Netzwerk auf Basis
von iPP (ix-iPP) oberhalb der Schmelztemperatur geniigend Stabilitat aufweist um die
Analyse durchfiihren zu kénnen. Die gemessenen Mooney-Rivlin-Konstanten sowie das

daraus berechnete M. sind in Tabelle 5.8 aufgefiihrt.
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Tabelle 5.8: Mooney-Rivlin-Konstanten und  Netzkettenmolekulargewichte der

ionischen Netzwerke auf Basis von iPP und sPP. (MW* + s*)

Polymer 2C, [107> MPa] 2C, [1073 MPa] M, [g mol ]
ix-iPP 6,10 £ 1,83 1,70 £ 0,51 39.966 + 10
nix-iPP 8,57 £ 2,63 1,72 + 0,52 39.952 £ 15
ix-sPP 610,10 + 183,03 23,22 £ 6,97 33.369 £ 735
nix-sPP 28,61 £ 8,58 3,72+ 1,12 35.867 £ 40

Der Vergleich der ermittelten Daten zeigt, dass sich die Polymernetzwerke beziiglich des
verwendeten Vernetzungsverfahrens nur marginal unterscheiden. Fir die ionischen
iPP-Netzwerke betragt M. jeweils ca. 40.000 gmoll, bei sPP konnten rund
35.000 g mol-! bestimmt werden.

Nachdem ein Verfahren zur ionischen Vernetzung von iPP und sPP gefunden wurden
war weiterhin fraglich, ob sich die ionischen Netzwerke reprozessieren lassen. Dies
wurde an ix-sPP bereits von Robin Hoher gezeigt.[156] Die Reprozessierbarkeit von
ionisch vernetztem iPP wurde exemplarisch an nix-iPP getestet. Das Netzwerk wurde
mit einer Schere zerkleinert, bei einer Temperatur von 220 °C in den Extruder gefillt
und fiir 120 s mit Hilfe des Bypass' durchmischt. Bei der vorherigen Synthese der
ionischen Netzwerke wurde im letzten Schritt der Durchmischung ein Drehmoment von
ca. 2,5 Nm gemessen, welches auch bei dem erneuten aufschmelzen aufgewendet wurde.
Die Schmelzviskositait scheint demnach ahnlich zu sein. Nach dem Extrudieren wurden
die Proben erneut gepresst. Die E-Modul-Temperatur-Verlaufe wurden verglichen, um
mogliche Unterschiede beziiglich des Vernetzungsgrades bestimmen zu konnen (siehe
Abbildung 5.25). Wie sich zeigte dndert das erneute Reprozessieren nichts an den
gummi-elastischen Eigenschaften, weshalb es sich bei den ionisch vernetzten Poly-

propylenen um echte thermoplastische Elastomere handelt.
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Abbildung 5.25: Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf fiir nix-iPP vor und nach

dem Reprozessieren.

Diese besitzen zusatzlich selbstheilende Eigenschaften, wie in Zusammenarbeit mit
Herrn Robin Hoéher anhand von ix-sPP untersucht wurde. Dabei wurde nachgewiesen,
dass eine eingekerbte Probe wihrend des Triggerprozesses ausheilt, welches in der
Literatur als ,Shape Memory Assisted Self Healing“ bezeichnet wird.[156:222]

Es konnte gezeigt werden, dass sich ein mit Maleinsdureanhydrid funktionalisiertes
Polypropylen durch eine Neutralisation mit ZnO ionisch vernetzen lasst. Die ZnO
basierten lonomere zeigen eine hohere thermische Stabilitat als bisher in der Literatur
berichtet.[217.223] Auflerdem kann die Menge an ZnO halbiert werden, sofern
Nanopartikel zum Einsatz kommen. Die Eigenschaften der ionischen, aber auch
kovalenten Netzwerke werden in den folgenden Abschnitten diskutiert.

5.2.3 Eigenschaften von sPP-Netzwerken

Da die Funktionalisierung der Polymerkette die Kettensequenz stort ist mit einer
geringeren Kristallinitit nach der Vernetzung zu rechnen. Die Anderung der
Kristallinitit wurde mittels DSC untersucht (siehe Abbildung 5.26). Die Netzwerke
wurden vor der Messung aufgeschmolzen und in Eiswasser abgeschreckt. Hier kann
jeweils eine Kaltkristallisation beobachtet werden, wobei die Kristallisationstemperatur
unabhangig vom ZnO-Gehalt zu sein scheint. Der Vergleich der Enthalpien lasst die

Schlussfolgerung zu, dass die Netzwerke vor der Messung amorph waren.
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Abbildung 5.26: Reprasentative DSC-Verlaufe von sPP vor und nach der Vernetzung.

Wirmestrom [W g™

Im Vergleich zum reinen sPP sinkt die Kristallinitiat in allen Fallen. Bezogen auf den
Polymeranteil verzeichnet sich jedoch nur eine sehr geringe Abnahme. (vgl. Tabelle 5.9).
Diese Tatsache konnte damit zusammenhdngen, dass das verwendete sPP ohnehin
schon eine hohe Anzahl an Taktizititsfehlern enthalt, weshalb weitere
Funktionalisierung die Kristallisations-fahigkeit kaum beeinflusst. Die Schmelz-

temperatur wurde um ca. 4 °C gesenkt.

Tabelle 5.9: Kristallinitit und Schmelztemperatur von sPP vor und nach der
Vernetzung. (MW* * s*)

Polymer X [%] X, polymer (%] Ty, [°C]
sPP 149 %+ 0,6 149 +0,6 129+ 1
x-sPP 10,5+0,4 11,6 £ 0,6 124 +1
ix-sPP 10,3+ 0,4 13,1+0,7 125+1
nix-sPP 11,8+ 0,5 13,8+0,8 126 £ 1

Die Bestimmung der Formgedachtnisparameter fiir x-sPP und ix-sPP erfolgte bereits
durch Robin Hoher.[15¢] Beide Netzwerke besitzen nahezu identische Formgedachtnis-
parameter und konnen nach dem Abschrecken aus der Schmelze auf Raumtemperatur
kaltprogrammiert werden. Dabei entsteht die trans-planare Mesophase. Beim Triggern
von kaltprogrammiertem x-sPP und ix-sPP kommt es nach dem schmelzen der
Mesophase zur Rekristallisation der thermodynamisch stabileren Helixmodifikation.
Daraus resultiert ein Triple-Shape-Memory Effekt.[222.224]

Um das mittels nZnO vernetzte sPP mit den anderen Netzwerken zu vergleichen,
wurden auch hier die Formgedachtnisparameter bestimmt. Analog zu den bisherigen
Ergebnissen konnte dabei festgestellt werden, dass sowohl eine Heif3- als auch eine
Kaltprogrammierung erfolgen kann. Bei der Kaltprogrammierung entsteht dabei analog

zu x-SPP und ix-sPP die trans-planare Mesophase, wie mittels Rontgenbeugung
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festgestellt werden konnte (siehe Abbildung 7.1 im Anhang). Erfolgt die
Programmierung bei 160 °C ist es jedoch schwer verladssliche Dehnungen von mehr als
200% aufzugeben. Das Polymernetzwerk muss zwingend wahrend des Dehnens gekiihlt
werden, um nicht zu zerreifden. Ein moglicher Grund dafiir ist, dass eine Kristallisation
erforderlich ist, um kurze Kettensegmente, welche bereits maximal gedehnt sind, vor
dem Reifden zu schiitzen. Andrerseits ist es auch moglich, dass dieser Effekt auf die
schlechte Mobilitdt der sPP-Ketten zuriickgefiihrt werden kann.[225-226]

Unter Betrachtung der Formgedachtnisparameter ist besonders auffillig, dass bei der
Heifdprogrammierung bereits ab einer Dehnung von 100% eine plastische Verformung
stattfindet (vgl. Tabelle 5.10). Dieses Verhalten bestatigt die mechanische Anfalligkeit
der ionischen Netzwerke, welche aus der Literatur bekannt ist.[3997-98.227-230] Bej der
Kaltprogrammierung konnen stattdessen bis zu 300% Dehnung reversibel
wiederhergestellt werden. Dies scheint im Zusammenhang mit der Stabilitit der
ionischen Bindung zu stehen. Offensichtlich ist die ionischen Bindung bei
Raumtemperatur deutlich stabiler, weshalb eine plastische Verformung verhindert
werden kann. Nach der Entstehung der Mesophase kommt es scheinbar zusatzlich zur
plastischen Verformung der Kristallite, woraus zusatzlich eine plastische Verformung
der Probe durch das mechanische Losen von lonenbindungen bei hoheren Dehnungen
resultiert (siehe Tabelle 5.10). Die vollstandigen Daten zur Reproduktion der
Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.5 - Tabelle 7.9).
Insgesamt lasst sich hieraus eine wichtige Information iiber die Stabilitat der
Ionenbindung ableiten. Zum einen leidet die Bindung bei einer Deformation nahe der
lonenschmelztemperatur, zum anderen sind die intermolekularen Wechselwirkungen in
Kristallen offenbar starker.

Tabelle 5.10: Formgedachtnisparameter von nix-sPP. (MW + s, n = 10)

Tprog Trec gprog Rf Rr Nr,100 Estored

[°C] [°C] [%] [%] [%] [-] [%]

Polymer

nix-sPP - 1601 160+1 20012 100* 90+1 2+0 180 £ 12
nix-sPP 160 +1 160 +1 1016 100* 881 20 88+6

nix-sPP 25+3 160+1 500* 66+1 98+1 2+0 319+3
nix-sPP 25+3 160+1 400* 66+1 99+1 2+0 258+3
nix-sPP 25%3 160 +1 300* 67 + 2 100* 1+0 201 +4

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt
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Beim Vergleich der Triggerkurven kann festgestellt werden, dass die Mesophase von
nix-sPP eine etwas hohere Schmelztemperatur aufweist als die von x-sPP und ix-sPP
(siehe Abbildung 5.27). Da die Rekristallisation der Helixphase jedoch in etwa bei der
gleichen Temperatur stattfindet (vgl. Abbildung 5.26), kommt es bis zum Stoppen des
Triggervorgangs zu einer geringeren Dehnungsruckstellung als im Fall von x-iPP und
ix-iPP.
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Abbildung 5.27: Reprasentative Triggerkurven von x-sPP, ix-sPP und nix-sPP.[222.224]

Die mechanischen Eigenschaften der sPP-Netzwerke sind bislang nicht detailliert
untersucht worden. Durch die dehnungsinduzierte Kristallisation der trans-planaren
Mesophase ist mit einer steigenden Festigkeit und einem steigenden E-Modul zu
rechnen. Dieses spiegelt sich auch im Spannungs-Dehnungs-Verlauf wieder. Wahrend
thermisch kristallisiertes x-sPP den typischen Verlauf eines Thermoplasten mit relativ
hohem E-Modul zeigt, besitzt das amorphe x-sPP bis zu Dehnungen von 150% einen
Elastomer-Charakter. Der E-Modul betragt in diesem Anfangsbereich lediglich ca. 3 MPa.
Grofdere Dehnungen flihren zu einem deutlichen Anstieg der Festigkeit, welcher sich auf
das Entstehen der trans-planaren Mesophase zuriickfiihren lasst.[5¢] Der E-Modul dieser
tempordren Form nach einer Dehnung von 500% betragt 388 MPa. Somit wird nicht nur
eine Steigerung der Festigkeit erreicht, sondern auch der E-Modul um zwei
Grofdenordnungen erhoht. Hierdurch wird x-sPP mechanisch allein iiber das Recken
vom Elastomer zum Thermoplasten. Da die aufgegebene Dehnung nur zu 66% fixiert
wird verbleibt ein Anteil von 34%, welcher die eingebrachte Energie elastisch
reflektiert. Die tatsachlich absorbierte Energie bis kurz vorm Zerreifen betragt
aufgerundet 37 ] g-1. Elastisch zuriickgegeben werden ca. 7 ] g-1. Nach einer wiederholten
Messung konnte eine absorbierte Energie von 28 + 2,8 ] g1 bestimmt werden (MW s,
n =2). x-sPP wurde mit der hochstméglichen Dehnrate von 1000 mm min-! gedehnt.
Unter Berticksichtigung der Ausgangslange entspricht dies einer Rate von 4500 % min-1.
Spannungs-Dehnungs-Kurven bei grofieren Dehnraten wairen interessant, um die
Programmierbarkeit bei hohen Geschwindigkeiten zu untersuchen. Dies ist derzeit

jedoch apparativ nicht moglich.
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Abbildung 5.28: Reprasentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von a) thermisch
kristallisiertem x-sPP mit einer Dehnrate von 10 % min! und b) in
Eiswasser abgeschrecktem x-sPP  mit einer Dehnrate von
4500 % min-L.

x-sPP konnte aufgrund des gummiartigen Verhaltens bei geringer Dehnung und der
progressiven Selbstverfestigung zur Dampfung von plétzlich auftretenden Kraften
geeignet sein. Dabei wird die aufgewendete Energie teilweise in der temporaren Form
gespeichert und somit nicht wieder an die Umgebung abgegeben. Eine solche
Eigenschaft zeichnet einen Schockabsorber aus.>4 Die maximale Priifgeschwindigkeit
ist mit 0,06 km h-1 (entspricht 4500 % min! bzw. 75 % s'1) allerdings weit unterhalb
einer Dehnrate, welche unter Schockbelastungen auftritt. Es bleibt zu priifen, ob die
Kristallisation bei hohen Dehnraten iiberhaupt noch einsetzt und welche Auswirkung
dies auf die Energieabsorptionsfahigkeit besitzt. Die Eignung von x-sPP zur Dampfung

wird Bestandteil von Kapitel 5.7 sein.

5.2.4 Eigenschaften von iPP-Netzwerken

Im Rahmen der Zusammenarbeit mit Robin Hoher wurde auch das kovalente
Netzwerk auf Basis von iPP bereits untersucht.[!>¢] Dabei konnte herausgefunden
werden, dass x-iPP, wenn unter Dehnung aus der Schmelze kristallisiert wird, trotz der
der Orientierung seine charakteristische Homoepitaxie ausbildet. Dabei kommt es zu
einer Orientierung der Kristalle in Dehnungsrichtung und zusatzlich in einem Winkel
von 80° bzw. 100° versetzt. Dies fiihrt zu einer biaxialen Versteifung trotz einer
uniaxialen Dehnung. Normalerweise werden hierfiir aufwindige Verfahren wie
simultanes oder sequenzielles, biaxiales Dehnen oder ,Oscillating Packing Injection

Molding“ benotigt.[75-76.231] Besonders herausragend ist jedoch, dass auch grofdvolumige
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Probenkorper eine homogene Orientierung iliber den gesamten Querschnitt
erfahren.[?32] Eine Untersuchung der ionischen Netzwerke erfolgte dabei allerdings
nicht. In diesem Abschnitt werden die Eigenschaften von ix-iPP und nix-iPP daher
genauer Analysiert.

Ahnlich wie bei sPP wurde zunichst die Anderung der Kristallinitit nach der Vernetzung
untersucht. Anhand der Schmelzenthalpien kann erkannt werden, dass die Kristallinitat
aller Netzwerke bezogen auf die Gesamtmasse abgenommen hat (siehe Abbildung
5.29 a)). Wenn die Schmelzenthalpien auf den Massenanteil des Polymers zuriick-
gerechnet wird so kann festgestellt werden, dass die Kristallinitit von iPP in den
ionischen Netzwerken sogar hoher ist als die des reinen iPP (siehe Tabelle 5.11). Allein
das Anbringen der MA-Gruppen an die Polymerkette fiihrt zu einer in etwa 5%
geringeren Kristallinitat (vgl. Abbildung 7.3 im Angang). Dies deutet auf eine
nukleierende Wirkung von ZnO hin. Um diesen Einfluss zu untersuchen, wurde die
Kristallisation mittels DSC beobachtet (siehe Abbildung 5.29 b)).
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Abbildung 5.29: Reprasentative DSC-Verldufe von iPP vor und nach der Vernetzung

beim a) Schmelzen und b) Kristallisieren.

Es kann eindeutig erkannt werden, dass Proben mit einer hohen ZnO-Beladung frither
kristallisieren. Allein bei dem kovalenten Netzwerk verlauft die Kristallisation etwas
schleppender. Dieses leidet im Vergleich zum reinen iPP aber auch schon unter der
Funktionalisierung. Der nukleierende Effekt von ZnO auf iPP ist bereits von Tang et. al.
untersucht worden.[233] Hier konnte zusatzlich beobachtet werden, dass Nanopartikel
starker nukleierend wirken. Anhand der Kristallinitdt des reinen Polymers kann dies
bestatigt werden (vgl Tabelle 5.11). Bei Betrachtung der Schmelztemperatur konnte
wiederum festgestellt werden, dass diese im Zuge der Vernetzung im Schnitt um
ca. 12 °C sinkt. Dies steht nach der Gibbs-Thomson Theorie im Zusammenhang mit einer

verringerten Lamellendicke, welche sich zum einen auf die zusatzlichen Fehlstellen und

66



5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION

zum anderen auf die unterschiedlichen Kristallisationstemperaturen zurickfiihren

lassen konnte.[1.67]

Tabelle 5.11: Kristallinitit und Schmelztemperatur von iPP vor und nach der
Vernetzung. (MW* + s*)

Polymer X [%] X polymer [%0] T [°C]
iPP 40,7+ 1,6 40,7+ 1,6 169+1
iPP-g-MA 33,0+1,3 350+2,0 164+ 1
x-iPP 33,0+1,3 36,3+£2,0 155+1
ix-iPP 357+1,4 45,3+2,5 159 +1
nix-iPP 40,2+1,6 47,0+ 2,6 157 +1

Da aufgrund der Ergebnisse von den ionischen Netzwerken auf Basis von sPP
Riickschliisse auf die Stabilitat der ionischen Bindung getroffen werden konnten, wird
auch hier neben der klassischen Heifdprogrammierung versucht eine Kalt-
programmierung durchzufiihren. Die Heifprogrammierung der ionischen Netzwerke
war dhnlich wie bei nix-sPP problematisch, da die Bruchdehnung sehr stark variierte.
Zuverlassig konnten auch hier nur Dehnungen bis zu 200% aufgegeben werden. Diese
wurden jeweils vollstandig fixiert, aber nur zu 90% wiederhergestellt. Die Reduzierung
der Dehnung auf 100% andert nichts an der plastischen Verformung. Dadurch, dass die
Programmierdehnung geringer ist, sinkt jedoch das Dehnungsfixierungsverhaltnis um
10% (siehe Tabelle 5.12). Die vollstindigen Daten zur Reproduktion der
Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.10 - Tabelle 7.14).

Auch bei ix-iPP bildet sich die Homoepitaxie nach der Heifsprogrammierung aus, wie in
Abbildung 5.30 b) zu erkennen ist. Es ist deutlich zu sehen, dass der (110)m-Reflex der
Mutterkristalle sich auf dem Aquator befindet und der (110)4-Reflex der
Tochterkristalle um 80° bzw. 100° versetzt dazu auftritt. nix-iPP verhalt sich analog zu
ix-iPP(vgl. Abbildung 7.2 im Anhang). Ob sich dieses ahnlich auf die mechanischen
Eigenschaften auswirkt wie bei x-iPP muss zukiinftig detailliert untersucht werden. Im
Gegensatz zu x-iPP besitzt das ionische Netzwerkt den grofien Vorteil, dass es oberhalb
der Ionen-Schmelztemperatur wieder thermoplastisch verarbeitet werden kann (vgl.
Kapitel 5.2.2). Erste Ergebnisse zeigen jedoch, dass der E-Modul sich bei 100% Dehnung
zunachst in Zugrichtung und senkrecht dazu erhoht, bei grofderen Dehnungen jedoch
stagniert. An dieser Stelle miissen noch weitere Untersuchungen folgen, es scheint
jedoch einen Zusammenhang mit der Stabilitdt der ionischen Bindung zu geben, sodass

aus grofderen Dehnungen keine hohere Orientierung resultiert.

67



5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Tabelle 5.12: Formgedachtnisparameter der ionischen Netzwerke auf Basis von iPP.

(MW £5s,n=10)

Tprog Trec Eprog Rf Rr Nr,lOO Estored
Polymer

[°C] [°C] [%] [%] [%] (-] [%]

ix-iPP 1701 1701 1996 100* 901 20 1796
ix-iPP 170£1 170x1 1005 100* 801 2+0 805
nix-iPP 1701 1701 198+9 100* 901 20 178 +9
nix-iPP 170x1 1701 97 +8 100* 801 20 78 +8

ix-iPP** 25 170 330 96 97 - 287

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Liange mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt; **nur liber einen Zyklus gemessen

Wird ix-iPP aus der Schmelze abgeschreckt, so dndert dies nichts an der Kristallisation
(vgl. Abbildung 5.30 a) und c)). Um zu tiberpriifen ob eine Kaltprogrammierung, in Form
einer plastischen Verformung, moglich ist und ob sich die Programmiertemperatur auf
die plastische Verformung ahnlich auswirkt wie bei ix-sPP, wurde ix-iPP mit der
Zugpriifmaschine unter einer Dehnrate von 1 % min'! bei Raumtemperatur verstreckt.
Dabei formt sich ein Neck-Bereich mit einer Dehnung von etwa 330% aus, welche zu
96% fixiert wird (siehe Tabelle 5.12). Nach dem Aufheizen auf 170 °C wird die
urspriingliche Liange nur teilweise zurlickgestellt, allerdings ist die plastische
Verformung trotz grofderer Dehnung geringer als bei der Heifsprogrammierung, welches
zu einem Ry von 97% fiihrt. Dieser Versuch konnte nicht mehrfach wiederholt werden,
da die Proben bereits im ersten Zyklus haufig rissen. Somit konnte erneut gezeigt
werden, dass die Programmiertemperatur einen starken Einfluss auf die Stabilitdt der
ionischen Bindungen besitzt. Auferdem kann auch an dieser Stelle geschlussfolgert
werden, dass die ionische Bindung schwacher ist als die Kraft, welche fiir die plastische
Verformung der Kristalle aufgebracht werden muss. Nach der Kaltprogrammierung liegt
eine uniaxiale Orientierung der Kristalle in Zugrichtung vor (siehe Abbildung 5.30 d)).
Die Aquatorreﬂexe verschmieren allerdings dermafien ineinander, dass sie nicht mehr
klar voneinander getrennt werden kdnnen. Dies lasst sich iiber die Fragmentierung der
Kristalle bei der plastischen Verformung nach dem Petermann-Modell erklaren.[18¢]
Hierdurch entstehen kleinere Kristallite, welche sich nach der Scherrer-Gleichung durch
breitere Beugungsreflexe dufiern.l146] Es sind auch keine Anzeichen der Homoepitaxie
erkennbar, was darauf hindeutet, dass mit der plastischen Verformung keine thermische
Rekristallisation einhergeht. Ahnliches konnte bereits aus der plastischen Verformung
von Polyethylenkristallen bei niedrigen Temperaturen geschlussfolgert werden.[234] Die

Eigenschaften miissen kiinftig weiter optimiert werden.
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Abbildung 5.30: Beugungsbilder von ix-iPP: a) aus der relaxierten Schmelze
kristallisiert, b) bei 170 °C um 200% gedehnt und bei Raumtemperatur
kristallisiert, c) aus der relaxierten Schmelze in Eiswasser abgeschreckt
und d) abgeschreckt und bei Raumtemperatur um ca. 300% gedehnt
(der Pfeil markiert die Zugrichtung).
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5.2.5 Eigenschaften von PB-1-Netzwerken

Fiir PB-1 ist bislang nur die kovalente Vernetzung durchgefiihrt worden. Anhand
der Beobachtungen von sPP- und iPP-Netzwerken lasst sich vermutlich auch PB-1
ionisch vernetzen. Zunichst wurde wieder die Anderung der Kristallinitit betrachtet.
Bei der Messung der Schmelzenthalpie zur Bestimmung der Kristallinitdit wurde darauf
geachtet, dass sowohl das reine PB-1 als auch x-PB-1 in der Kristallmodifikation Form I
vorliegen. Das war erforderlich, da die unterschiedlichen Modifikationen auch
unterschiedliche Gleichgewichtsschmelzenthalpien besitzen.[235] Erreicht wurde dies
durch eine Lagerung bei Raumtemperatur tiber einen Zeitraum von einer Woche.
Ahnlich wie bei iPP kommt es durch die Vernetzung zu einer Verringerung der

Kristallinitdt und Schmelztemperatur (vgl. Abbildung 5.31).
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Abbildung 5.31: Reprasentative DSC-Verlaufe von PB-1 und x-PB-1.

Die Kristallinitat verringert sich von 38,8% auf 32,8%, wenn die zusatzliche Masse an
Vernetzer nicht rausgerechnet wird. Bei der Normierung auf die reine Polymermasse
fallt jedoch auch hier auf, dass die Kristallinitat sich durch die Vernetzung dhnlich wie
bei sPP kaum andert (vgl. Tabelle 5.13). Es kann analog zu sPP und iPP eine verringerte

Schmelztemperatur beobachtet werden.

Tabelle 5.13: Kristallinitit und Schmelztemperatur von PB-1 vor und nach der
Vernetzung. (MW* * s*)

Polymer X [%] X polymer [%0] Tm [°C]
PB-1 38,8+1,6 38,8+1,6 128+ 1
x-PB-1 32,8+1,3 36,1+2,0 120+ 1

Auch fiir PB-1 wurden die Formgedachtnisparameter bestimmt. Maximaldehnungen von
300% konnen bis auf eine plastische Verformung nach dem ersten Zyklus reversibel
tiber 10 Zyklen wiederhergestellt werden. Die vollstiandigen Daten zur Reproduktion der
Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.15). Eine Uberraschende
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Eigenschaft konnte bei der Dehnungsfixierung festgestellt werden. Beim Abkiihlen aus
dem Schmelzzustand kommt es zu einer Verldngerung der Probe, woraus ein
Dehnungsfixierungsverhaltnis von tiber 100% resultiert. Um diesen Vorgang sichtbar zu
machen wurde die DMA fiir die Aufzeichnung eines exemplarischen
Formgedachtniszyklus verwendet. Aufgrund des geringen Klemmenabstandes kénnen

dabei allerdings nur geringe Dehnungen aufgegeben werden.

Tabelle 5.14: Formgedachtnisparameter von x-PB-1. (MW % s, n = 10)

Tprog Trec eprog Rf Rr Nr,lOO Estored
[°C] [°C] [%] [%] [%] [-] [%]

Probe

x-PB-1 160+x1 1601 2998 >100 98+1 20 293 +8

Abbildung 5.32 zeigt einen solchen Messzyklus. Wie deutlich zu erkennen ist, kommt es
beim Abktihlen zu einer signifikanten Verldngerung der Probe. Dies lasst sich auf eine
kristallisationsinduzierte Verldngerung zuriickfithren.[236] Die Verldngerung eines
Formgedachtnispolymers beim Kiihlen zusammen mit der reguldren Verkiirzung beim

Heizen ist unter dem Begriff , Zwei-Wege-Formgedachtnis“ bekannt.

kristallisationsinduzierte
~Verangerung

\e”
‘-

Abbildung 5.32: Exemplarischer Programmierzyklus in der DMA zur Visualisierung des

Zwei-Wege-Formgedachtniseffektes.

Das Gefiige und die Kristallmodifikation von x-PB-1 miissen in Zukunft ndher untersucht

werden.
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5.3 Vernetzung von Polyamiden

Eine charakteristische Eigenschaft der kommerziellen Polyamide ist, dass sie in
mehreren Kristallmodifikationen auftreten.[237-240] Von elektrogesponnenen Fasern aus
Polyamid 6 (PA6) ist beispielsweise bekannt, dass sie in der y-Modifikation
kristallisieren.[241] Beim Uberschreiten der Schmelztemperatur kommt es zunichst zum
Schmelzen der y-Phase, welchem die Rekristallisation der thermodynamisch stabileren
a-Phase folgt.[?41] Daher ist es potenziell zu einer Rekristallisation wahrend des
Triggerns fahig, woraus eine Heizratensensitivitat resultieren konnte. Polyamide mit
einer ungeraden Anzahl an C-Atomen in der Wiederholungseinheit, wie beispielsweise
Polyamid 11 (PA11), besitzen zudem piezoelektrische Eigenschaften, wenn sie in der all-
trans-Konformation kristallisieren.[242] Weiterhin sind auch einige Heteroepitaxien, wie
Beispielsweise PA11 mit iPP oder PA6 mit Kevlar bekannt.[243-244] Aus diesen Griinden
sind Polyamide aus wissenschaftlicher Sicht besonders vielseitig. Allerdings ist die
Vernetzung von Polyamiden iliber einen radikalischen Initiator nicht moglich, weshalb
auch hier spezielle Verfahren verwendet werden miissen.
Diinnfilme konnen unter Zuhilfenahme von multifunktionalen Coagenzien mittels
Strahlung vernetzt werden.[245] Die Synthese von Copolymeren, welche Gruppen
enthalten iiber die eine dauerhafte oder thermoreversible kovalente Vernetzung
moglich ist, sind ebenfalls bekannt.[246-247] Thermische Verfahren zur nachtraglichen
Vernetzung von Polyamiden sind bislang nicht untersucht worden.
Ahnlich wie bei den Polyestern liegen auch bei Polyamiden durch die Synthese bedingt
reaktionsfahige Endgruppen vor. Hierbei handelt es sich um Amin- und Carboxyl-
Gruppen.[248] [n Kapitel 5.1 wurde bereits diskutiert, dass die Carboxyl-Gruppen mit
Epoxiden reagieren konnen. Ebenso sind Amin-Gruppen fiir die Reaktion mit Epoxiden
bekannt.[249] Ausgehend davon sollte das tetrafunktionale Epoxid TGDDM fiir die
Vernetzung von Polyamiden geeignet sein. Entlang des Kettenrtickgrats von Polyamiden
befinden sich zusatzlich Amid-Gruppen. Bei der Untersuchung eines aromatischen
Polyamids konnte eine Reaktion der Amid-Gruppen mit Epoxiden nicht beobachtet
werden, dies ist jedoch vor allem bei hohen Temperaturen nicht auszuschlief3en.[250]
Daher ist es prinzipiell moglich, dass die Vernetzung nicht allein tiber die Endgruppen
verlauft und zusatzlich auch eine Quervernetzung stattfindet.
Um zu tiberpriifen, ob sich TGDDM zur Vernetzung von Polyamiden eignet, wurden PA6
und PA11 ausgewadhlt. Beide wurden mit unterschiedlichen Mengen an TGDDM
vermischt und mittels DMA untersucht. Die E-Modul-Temperatur-Verlaufe zeigen, dass
in beiden Fallen eine Vernetzung mit TGDDM maéglich ist (siehe Abbildung 5.33).
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Abbildung 5.33: Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf von a) PA6 und b) PA11
mit unterschiedlichen Mengen an TGDDM in Gew.-%.

Fur beide Polymere stellte sich eine Menge von 3 Gew.-% TGDDM als ausreichend fiir
die chemische Vernetzung heraus. Bei PA11 kommt es schon bei 2 Gew.-% TGDDM zu
einer drastischen Viskositatserhohung (vgl. Abbildung 5.33 b)).

Der E-Modul in der Schmelze bei 230 + 1°C von x-PA6 betragt 0,60 + 0,13 MPa, woraus
nach Gleichung 4.5 ein Netzkettenmolekulargewicht von 25.640 * 5.780 g mol-!
(MW* % s*) resultiert. Das Mc von PA11 kann bei 190 + 1°C mit einem E-Modul von 0,50
+0,11 MPa auf 28.694 +6.468gmol! (MW*+s*) abgeschatzt werden. Die
Untersuchung der Netzwerke folgt in den nachsten zwei Abschnitten.

5.3.1 Eigenschaften von PA6-Netzwerken

Nach der erfolgreichen Vernetzung von PA6 wurde zunachst untersucht, wie sich
die Vernetzung auf die Kristallinitat auswirkt. Die Schmelztemperatur verringert sich
nur leicht. Der Vergleich der Schmelzenthalpien zeigt jedoch in diesem Fall, dass die
Kristallinitat durch die Vernetzung stark beeintrachtigt wird (vgl. Abbildung 5.34 a)).
Die Kristallinitat sinkt im Zuge der Vernetzung von 38,4% * 1,5% auf 20,1% + 0,8%
(MWH*  s*). Da fiir die Vernetzung keine grofden Mengen an TGDDM bendétigt wurden, ist
die auf die Polymermasse normierte Kristallinitat nicht deutlich grofler und betragt
20,7% £ 1,2% (MW* +s*). Diese drastische Verringerung steht evtl. mit einer

Quervernetzung im Zusammenhang.
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Abbildung 5.34: Reprasentative a) DSC-Verlaufe von PA6 und x-PA6 sowie b) die
Triggerkurve von x-PA6.

Trotz der deutlich verringerten Kristallinitit kann eine Dehnung von etwa 300%
vollstandig fixiert werden (siehe Tabelle 5.15). Die Dehnungsriickstellung erfolgt ab
dem zweiten Zyklus zu 100%. Die vollstindigen Daten zur Reproduktion der
Formgedachtnis-parameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.16). Bei der
Untersuchung des Triggerverlaufes von programmiertem PA6 kann eine hohe
Triggertemperatur von 210 + 1°C (MW* % s*) festgestellt werden (siehe Abbildung
5.34 b)). Somit handelt es sich bei PA6 um ein Hochtemperaturformgedachtnispolymer.
Der Triggerbereich betragt in etwa 10 °C. Damit triggert x-PA6 zwar etwas langsamer
als x-PBT, im Vergleich zu anderen Hochtemperatur-SMPs ist dieser Bereich dennoch
sehr schmal.38] Die Morphologie von PA6 sowie die Moglichkeit Kristallmodifikationen

gezielt einstellen zu konnen miissen kiinftig eingehend untersucht werden.

Tabelle 5.15: Formgedachtnisparameter von x-PA6. (MW £, n = 10)

Probe Tprog Trec Eprog Rf Rr NI",100 Estored
[°C] [°C] [%] [%] [%] (-] [%]

x-PA6 230x1 2301 3015 100* 93+1 2+0 280 =5

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt
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5.3.2 Eigenschaften von PA11-Netzwerken

Analog zu PA6 wurde zundchst untersucht, wie sich die Kristallinitat durch die
Vernetzung dndert. Auch hier kann eine verringerte Schmelztemperatur
sowie -enthalpie nach der Vernetzung festgestellt werden (vgl. Abbildung 5.35 a)). In
diesem Fall andert sich die Kristallinitit allerdings auch nur um ca. 2% von
17,5% * 0,7% auf 15,2% * 0,6% (MW* + s*). Ahnlich wie bei PA6 dndert die Normierung
der Kristallinitdt auf die Polymermasse kaum etwas an diesem Ergebnis und es ergibt
sich ein Wert von 15,7% = 0,9% (MW* +s*). Bei PA6 wurde vermutet, dass die hohe
Anderung der Kristallinitdt im Zusammenhang mit einer Quervernetzung stehen kénnte.
PA11 besitzt aufgrund der lingeren Kohlenstoffsequenz im Monomer weniger Amid-
Bindungen, weshalb weniger potenzielle Angriffspunkte fiir eine Quervernetzung
vorhanden sind. Daraus koénnte dementsprechend auch die geringere Anderung der
Kristallinitat resultieren.
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Abbildung 5.35: Reprasentative a) DSC-Verlaufe von PA11 und x-PA11 sowie b) die
Triggerkurve von x-PA11.

Bei der Programmierung kann eine Dehnung von 830% tiber 10 Zyklen erfolgen. Dabei
kommt es nach dem ersten Zyklus zu einer geringfligigen plastischen Verformung (siehe
Tabelle 5.16). Die aufgegeben Dehnung kann dabei vollstindig fixiert werden. Die
vollstandigen Daten zur Reproduktion der Formgedachtnisparameter befinden sich im
Anhang (Tabelle 7.17). Durch eine TMA-Messung konnte eine mittlere
Triggertemperatur von 181 +1°C (MW* *+ s*) bestimmt werden (siehe Abbildung
5.35b)). Ahnlich wie bei PA6 muss kiinftig untersucht werden, ob es méglich ist die

Kristallmodifikation einer programmierten Probe gezielt einzustellen.
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Tabelle 5.16: Formgedachtnisparameter von x-PA11. (MW s, n = 10)

Tprog Trec Eprog Rf Rr Nr,lOO Estored

[°C] [°C] [%] [%] [%] [-] [%]

Probe

x-PA11 2001 200+x1 828+12 100* 9 +1 21 820 +12

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt

5.4 Coagenz unterstiitzte radikalische Vernetzung von PEBA und PEtOx
Polymere, fiir welche bislang keine nachtréglichen Vernetzungsmethoden bekannt
sind, bietet sich im Vorfeld zunachst immer der Versuch an eine radikalische Vernetzung
mittels Peroxiden durchzufiihren. Dieses Trifft auf das Polyether-Block-Amid (PEBA)
sowie auf Polyethyloxazolin (PEtOx) zu.
Bei PEBA handelt es sich um ein Copolymer aus Polytetramethylenoxid (PTMO) und
Polyamid 12 (PA12). Durch die Kristallisation von PA12 entstehen physikalische
Netzpunkte, welche PEBA zu einem thermoplastischen Elastomer machen. Sheth et. al.
konnten nach einer Untersuchung der mechanischen Eigenschaften von PEBA
feststellen, dass es wunter einer Deformation bei Raumtemperatur zu einer
dehnungsinduzierten Kristallisation von der PTMO-Sequenz kommt.[190 Somit besitzt
PEBA das Potenzial zur Kaltprogrammierung und dadurch auch zur Dampfung
mechanischer Energie bei Raumtemperatur. Bei der Auswahl des Rohmaterials wurde
der Produkttyp mit dem grofdten Anteil an PTMO gewahlt der derzeit verfligbar war.
PEtOx ist ein hydrophiles Polymer, welches ein LCST-Verhalten (LCST =lower critical
solution temperature) in Wasser aufweist.[251] Eine weitere interessante Eigenschaft von
PEtOx ist, dass es aus einer wassrigen Losung kristallisieren kann und dabei Kristalle
mit einer Schmelztemperatur von ca. 200 °C gebildet werden.['11] Durch eine Vernetzung
konnte nach dem Modell von Tosaka mdglicherweise eine dehnungsinduzierte
Kristallisation analog zu vernetzem Naturkautschuk erreicht werden.[®.177]
In einem ersten Versuch PEBA und PEtOx mit DCP zu vernetzen stellte sich heraus, dass
die Zugabe von Peroxiden lediglich zu einer Spaltung der Polymerketten fiihrt. Die
Effizienz der radikalischen Vernetzung kann durch den Einsatz sogenannter Coagenzien
drastisch erhoht werden.[252] Diese Coagenzien besitzen in der Regel zwei oder mehr
Doppelbindungen und kénnen somit analog zur Funktionalisierung von Polypropylen
mit Maleinsdureanhydrid die Spaltung von instabilen Makroradikalen verhindern. Durch
die Funktionalitit von grofer oder gleich zwei kann auf diesem Wege eine
Quervernetzung stattfinden. Dieses Prinzip ist bereits von der Elektronen-

strahlvernetzung von Polymilchsdure (PLA) unter Zuhilfenahme des trifunktionalen
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TAIC bekannt.[253] Da weder fiir PEBA noch fiir PEtOx Verfahren fiir die nachtragliche
Vernetzung bekannt sind, stellt diese Strategie eine Mdglichkeit dar. An dieser Stelle
bleibt zu erwdhnen, dass sich dieses Vernetzungsverfahren nicht auf die aromatischen

Polyester, Polypropylene und Polyamide anwenden lief3.
Um PEBA und PEtOx zu vernetzen wurden unterschiedliche Konzentrationen an DCP
und TAIC hinzugefiigt. Die E-Modul-Temperatur-Verlaufe von verschiedenen

Zusammensetzungen sind in Abbildung 5.36 dargestellt.
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Abbildung 5.36: Reprasentative E-Modul-Temperaturverlauf von a) PEBA und b) PEtOx
mit unterschiedlichen Mengen an DCP/TAIC in Gew.-%.

In beiden Fillen kann durch die Verwendung von DCP zusammen mit TAIC eine
Vernetzung erreicht werden. Fir die Vernetzung von PEBA wird eine Menge von
0,5 Gew.-% DCP und eine Konzentration von 6 Gew.-% TAIC benétigt. Die Vernetzung
von PEtOx hingegen erfordert eine Menge von 0,4 Gew.-% DCP und 3 Gew.-% TAIC. Der
E-Modul von x-PEBA bei 160 *1°C betragt 0,15 * 0,03 MPa, somit ldsst sich das
Netzketten-molekulargewicht auf ca. 76.777 + 17.306 g mol-1 (MW* * s*)abschatzen. Auf
die gleiche Weise kann auch das M. von x-PEtOx bestimmt werden. Bei 160 * 1 °C wird
ein E-Modul von 1,06 * 0,23 MPa gemessen, woraus ein M von 11.281 * 2.543 g mol-!

resultiert (MW* £ s*).

5.4.1 Eigenschaften von PEBA-Netzwerken
Bei PEBA ist eine potenzielle Kaltprogrammierbarkeit besonders interessant.

Allerdings ist die Dehnung oberhalb der Schmelztemperatur des Polyamid-Blocks mit
einem Netzwerk ebenfalls moglich. Es wurde sowohl eine Heif3- als auch eine

Kaltprogrammierung durchgefiihrt. Bei der Heif3programmierung kann eine Dehnung
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von etwa 490% reversibel iiber 10 Messzyklen aufgegeben werden. Dabei betragt das
Dehnungsfixierungsverhaltnis knapp 80% und es tritt liber alle Zyklen keine plastische
Verformung auf. Die Kaltprogrammierung stellte sich leider als schwierig heraus. Eine
Dehnung konnte nur mit relativ geringer Geschwindigkeit erfolgen, da es andernfalls
zum Reifden der Probe kommt. Dabei wird zwar eine Dehnung von 400% erreicht, diese
wird aber nur zu 43% fixiert. Die vollstindigen Daten zur Reproduktion der
Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.18 - Tabelle 7.19). Die
hohere Dehnungsfixierung bei der Heif3programmierung lasst sich auf die Kristallisation
der Polyamid-Blocke zuriickfithren, welche die programmierte Dehnung zusatzlich

stabilisieren.

Tabelle 5.17: Formgedachtnisparameter von x-PEBA. (MW %5, n = 10)

Tprog Trec Eprog Rf Rr Nr,100 Estored
Probe
[°C] [°C] [%] [%] [%] (-] [%]
x-PEBA 180+x1 1801 4896 801 100* 10 3916
x-PEBA 25+3 180+1 400+9 43 £ 2 100* 1+0 172 +9

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt

Beim Triggern von Kkaltprogrammiertem PEBA konnten interessanterweise zwei
Triggerpunkte festgestellt werden. Der Erste Trigger lasst sich auf den
dehnungsinduziert kristallisierten Ether-Block zuriickfithren.[190] Der zweite
Triggerpunkt passt zu der Schmelztemperatur des Polyamid-Blocks. Da die
Programmierung allerdings deutlich unterhalb der Schmelztemperatur von PA12
stattfand, handelt es sich hierbei um ein Zusammenspiel aus der dehnungsinduzierten
Kristallisation einer der Ether-Blocke und einer plastischen Verformung der Polyamid-
Blocke. Ein solches Konzept zur Umsetzung eines Triple-Shape-Memory Effekts ist

bislang noch nicht bekannt.
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Abbildung 5.37: Reprasentative Triggerkurve von kaltprogrammiertem x-PEBA.

PEBA ist zwar kaltprogrammierbar, allerdings nur unter geringen Dehnraten. Somit ist
der potenzielle Einsatz zur mechanischen Dampfung in dieser Form unrealistisch und
nur fiir geringe Verformungsraten praktikabel.

5.4.2 Eigenschaften von PEtOx-Netzwerken

Da PEtOx nicht thermisch kristallisiert kann keine Anderung des
Kristallinititsgrades bestimmt werden. Die Anderung von Ty anhand der E-Modul-
Temperatur-Verldufe ist ebenfalls problematisch, da PEtOx hygroskopisch ist und es
durch eine mogliche Wasserabsorption zu einer Verringerung von Ty kommen kann.
Gleiches gilt fiir den E-Modul, wobei der E-Modul von x-PEtOx deutlich gréfier zu sein
scheint als der des linearen Polymers (vgl. Abbildung 5.36 b)).
Fiir die Bestimmung der Formgedachtniseigenschaften wurde x-PEtOx auf 160 °C erhitzt
und gedehnt. Es konnten Maximaldehnungen bis zu 200% erreicht werden. Bei der
rontgenografischen Untersuchung konnten keine charakteristischen Reflexe an der
programmierten Probe festgestellt werden, welche fiir eine Kristallisation sprechen.
Uber 10 Zyklen wurde eine Programmierdehnung von 170% verwendet. Dabei wurde
die tempordre Form in jedem Zyklus vollstindig fixiert und auch wiederhergestellt
(siche Tabelle 5.18). Die vollstindigen Daten zur Reproduktion der
Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.20).
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Tabelle 5.18: Formgedachtnisparameter von x-PEtOx. (MW + s, n = 10)

Tprog Trec Eprog Rf Rr Nr,lOO Estored
[°C] [°C] [%] [%] [%] [-] [%]

Probe

x-PEtOx 160+x1 1601 17021 100* 100* 10 170 £ 21

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt

Beim Aufheizen einer programmierten Probe ergibt sich ein relativ breiter
Triggerverlauf mit einer mittleren Triggertemperatur von ca. 75 * 1 °C, der sich auf den
breiten Glasiibergang zuriickfiihren lasst (siehe Abbildung 5.38).
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Abbildung 5.38: Reprasentative Triggerkurve von x-PEtOx.

x-PEtOx triggerte dabei vollstindig beim Uberschreiten von T, was nochmals
verdeutlicht, dass keine stabilisierenden Kristalle gebildet wurden. Uberraschender
Weise kann x-PEtOx nicht reversibel in Wasser getriggert werden. Bei dem Kontakt
einer programmierten Probe mit Wasser quillt diese im gedehnten Bereich innerhalb
weniger Sekunden so stark an, dass es an unzadhligen Stellen zum Reifsen kommt. Eine
nicht programmierte Probe hingegen quillt in dem gleichen Zeitraum nicht
nennenswert. Inoue et. al untersuchten Einfluss der Orientierung auf das
Quellungsverhalten von PA6 in Wasser.[2541 Dabei stellte sich heraus, dass eine
Orientierung in den amorphen Bereichen eine stirkere Quellung in Orientierungs-
richtung verursacht als senkrecht dazu. In Anbetracht dessen kommt es vermutlich
durch die Quellung zum Zerreifden der bereits maximal gedehnten Polymerketten.

Aus der Literatur ist bekannt, dass Poly(N-Isopropylacrylamide) (PNIPAM) sein
charakteristisches LCST-Verhalten auch im vernetzten Zustand beibehalt.[255] Das

LCST-Verhalten von x-PEtOx muss kiinftig untersucht werden.

80



5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION

5.5 Vernetzung von PMMA durch Aminolyse der Ester-Seitengruppen

Bei dem wohl bekanntesten Polymer, welches Ester-Seitengruppen enthalt,
handelt es sich um Polymethylmethacrylat (PMMA). Da PMMA eine exzellente
Transparenz besitzt, wird es haufig als Alternative fiir Fensterglas verwendet.[25¢] Eine
spannende Eigenschaft von PMMA ist die Mischbarkeit mit anderen Polymeren. Es sind
Mischbare Blends aus PMMA mit Polyvinylidenfluorid (PVDF)I[257], Polycarbonat
(PC)[258], Polyvinylchlorid (PVC)[25°1 und Polymilchsdure (PLA)[2601 bekannt. Die
Mischung von PMMA und PVDF ist ein gut untersuchtes System. Es ist moglich, einen
Blend aus PMMA und PVDF amorph abzuschrecken. Beim erneuten aufheizen oberhalb
des Misch-Glasiibergangs kommt es durch die Kristallisation von PVDF zu einer
Phasenseparation.[261] Ein solches System bietet dhnlich wie ein kristallisations-
inhibiertes Polymer das Potenzial einen metastabilen Dehnungszustand einzustellen, bei
welchem es durch eine Kristallisation wahrend des Triggervorgangs zur Stabilisierung
einer intermediaren Form kommt. Hierfiir muss allerdings zunachst ein geeigneter
Vernetzungsmechanismus gefunden werden. Da PVDF Halogen-Seitengruppen enthalt,
kann ein Diamin als Vernetzer zur Anwendung kommen.[262] Zu diesem Zweck ist das
Diamin THDA bereits verwendet worden.[263] Auch von PMMA ist bekannt, dass ein
Diamin tber die Abspaltung von Methanol an Ester-Seitengruppen als Vernetzer
wirkt.[264] Neben den Quellungseigenschaften wurden die synthetisierten Netzwerke auf
Basis von PMMA allerdings nicht weiter charakterisiert.
Das Ziel dieses Abschnittes ist es zundchst zu uiberpriifen, ob die Vernetzung von PMMA
auch tber THDA erfolgen kann. Da die Vernetzung dazu dienen soll einen Blend aus
PMMA und PVDF in einem metastabilen Zustand unter Dehnung zu fixieren, sollen auch
die Formgedachtnisparameter bestimmt werden. Hierfir wurden unterschiedliche
Konzentrationen an THDA verwendet und die E-Modul-Temperatur-Verlaufe
aufgenommen (siehe Abbildung 5.39). Bei 3 Gew.-% THDA ist bereits deutlich zu
erkennen, dass der E-Modul tiber 225 °C noch messbar ist. Jedoch sinkt der E-Modul
sukzessive, was auf eine unzureichende Vernetzung hindeutet. Bei der spateren
Untersuchung der Formgedachtnisparameter konnte letztlich auch festgestellt werden,
dass es uber fiinf gemessene Programmierzyklen zu einer signifikanten plastischen
Verformung in jedem einzelnen Zyklus kommt. Durch die Erhéhung der THDA-
Konzentration auf 3,5 Gew.-% stellt sich letztendlich ein konstanter E-Modul auch weit
oberhalb von T; ein (vgl. Abbildung 5.39). Diese Zusammensetzung wird als x-PMMA
bezeichnet. Der E-Modul bei 180 +1°C betragt 0,80 * 0,18 MPa, woraus sich ein
Netzkettenmolekulargewicht von 16.062 + 3.620 g mol-1 (MW* + s*) ergibt.
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Abbildung 5.39: Reprasentativer E-Modul-Temperaturverlauf von PMMA mit

unterschiedlichen Mengen an THDA in Gew.-%.

Das Vernetzungsverfahren ist zwar bislang nur fiir PMMA erfolgreich getestet worden,
es ist jedoch davon auszugehen, dass es auch fiir artverwandte Polymere wie

Polyethylmethacrylat verwendet werden kann.

5.5.1 Eigenschaften von PMMA-Netzwerken

Da es sich bei PMMA um ein nicht kristallisierbares Polymer handelt, gibt es
dementsprechend auch keine Anderung beziiglich der Kristallinitit. Aus dem E-Modul-
Temperatur-Verlauf geht hervor (vgl. Abbildung 5.39), dass es zu einer geringfiigigen
Verringerung von Tg kommt. Die Vernetzung miisste gemafd der Flory-Fox Gleichung
eigentlich zu einer Erhohung von Ty fiihren.[265] Diese Abweichung konnte sich auf die
aliphatische Sequenz des Diamins zurtickfiihren lassen, welche sehr flexibel ist, dadurch
ein sehr niedriges Ty besitzt und somit evtl. freies Volumen schafft. Bei der
Untersuchung der Formgedachtniseigenschaften wurde zunachst die Bruchdehnung bei
160 °C bestimmt. Diese belduft sich auf ca. 450%. Uber zehn Messzyklen konnten
reversibel Dehnungen von etwa 430% aufgegeben werden, wobei es nur nach dem
ersten Zyklus zu einer geringen plastischen Verformung kommt (vgl. Tabelle 5.19). Die
vollstandigen Daten zur Reproduktion der Formgedachtnisparameter befinden sich im
Anhang (Tabelle 7.21).
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Tabelle 5.19: Formgedachtnisparameter von x-PMMA. (MW % s, n = 10)

Tprog Trec sprog Rf Rr Nr,lOO Estored
Probe
[°C] [°C] [%] [%] [%] (-] [%]

x-PMMA 160+x1 1601 42913 100* 99 +1 20 425+ 13

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachlassigt

Die mittlere Triggertemperatur liegt in etwa bei 110 + 1 °C (siehe Abbildung 5.40). Das
Zusammenziehen beginnt jedoch bereits deutlich frither bei ca. 70 °C, welches dem

relativ breiten Glasiibergang geschuldet ist.
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Abbildung 5.40: Reprasentative Triggerkurve von x-PMMA.

Ob es moglich ist aus einem mischbaren Blend aus PMMA und PVDF unter Verwendung
von THDA ein Co-Netzwerk herzustellen muss kiinftig untersucht werden.

5.6 Vernetzung von Chloropren-Kautschuk in Anlehnung an die klassische

Vulkanisation

Chloropren-Kautschuk (CR) stellt eine Interessante Alternative zu Naturkautschuk
dar. Es ist bekannt, dass amorpher CR unter Dehnung kristallisiert.[266] Im Gegensatz zu
NR kristallisiert CR allerdings auch thermisch bei Raumtemperatur und besitzt danach
eine Schmelztemperatur von 40 °C. Wenn es gelingt diese Schmelztemperatur nach dem
Vorbild SMNR durch eine niedrige Vernetzung nach einer dehnungsinduzierten
Kristallisation zu erhalten, wiare CR potenziell zur Dampfung mechanischer Energie
geeignet. Daher wird das bekannte Verfahren zur Vulkanisation so abgewandelt, dass
der kritische Vernetzungsgrad erreicht wird.

Ein klassisches Vulkanisationssystem zur Vernetzung von einem Mercaptan
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modifizierten CR enthalt 5 Gew.-% ZnO, 4 Gew.-% MgO und 1,5 Gew.-% Beschleuniger.!8!
Anders als bei der Vulkanisation von Naturkautschuk fungiert ZnO nach dem aktuellen
Erkenntnisstand durch eine nukleophile Substitution von zwei Chloratomen unter
Entstehung von Zinkchlorid als Vernetzer.[267] Fiir die Vernetzung von Mercaptan-Typen
sind zusatzlich Beschleuniger notwendig.[8] Magnesiumoxid ist nicht aktiv an der
Vernetzung beteiligt und dient als Sdureakzeptor zum Neutralisieren von Zinkchlorid
und evtl. entstehender Salzsdure, welche durch eine thermische Spaltung bei erhohten
Temperaturen entstehen kann.[268-269]

In einem ersten Schritt wurde untersucht, ob auf die Verwendung von MgO verzichtet
werden kann. Hierfiir wurde zunéchst der reine CR fiir 30 Minuten bei 150 °C gepresst.
Es konnten einige schwarze Flecken auf dem gepressten CR entdeckt werden, welche
vermutlich mit einer thermischen Zersetzung im Zusammengang stehen und evtl. auf die
Bildung von Salzsdure zuriickgefiihrt werden konnen. Offenbar ist es nicht moglich
komplett auf MgO zu verzichten. Durch sukzessives Einmastizieren von MgO in
1 Gew.-%-Schritten konnte letztendlich herausgefunden werden, dass 2 Gew.-% MgO
ausreichen um die Bildung der schwarzen Flecken vollstandig zu unterbinden. Da es sich
bei dem verwendeten CR um einen Mercaptan-Typen handelt, wurden anschliefsend
0,5 Gew.-% ZnO und 0,5 Gew.-% TMTD als Beschleuniger hinzugegeben. Um eine
erfolgreiche Vernetzung zu tberpriifen reichte es in diesem Falle nicht den E-Modul-
Temperatur-Verlauf zu erfassen, da auch das Rohmaterial durch das hohe
Molekulargewicht ein Plateau bis 150 °C zeigt. Zur Vermeidung einer thermischen
Zersetzung wurde auf eine weitere Temperaturerhohung verzichtet. Stattdessen wurde
durch Quellungsversuche nachgewiesen, ab welcher Vernetzer-Konzentration sich der
Kautschuk nicht mehr in Chloroform losen lasst. Hierbei stellte sich heraus, dass
Zinkoxid nicht fir die Vernetzung benétigt wird und TMTD bereits alleine als Vernetzer
wirkt. Moglicherweise erfolgt die Aktivierung von TMTD in diesem Fall durch das
vorhandene MgO0.[267] Wahrend CR sich bis zu einer Konzentration von 0,3 Gew.-%
TMTD in Chloroform auflost, bleiben bei einer Menge von 0,4 Gew.-% TMTD 68 Gew.-%
von CR nach einer Quellung iiber 72 Stunden erhalten. Dieses Netzwerk wird im
weiteren Verlauf als x-CR bezeichnet. Das Netzkettenmolekulargewicht wurde fir x-CR
sowie den nicht vernetzten CR und fiir einen hoheren Vernetzungsgrad mit jeweils
0,5 Gew.-% ZnO und TMTD nach der Mooney-Rivlin-Methode bei 30 °C bestimmt (siehe
Tabelle 5.20). Die Auftragung der reduzierten Spannung iiber das reziproke
Verstreckverhaltnis befindet sich im Anhang (Abbildung 7.8). Um die Anwesenheit von
Kristallen auszuschlief3en, welche sich auf den Vernetzungsgrad auswirken wiirden,
wurden alle Proben vor der Messung auf 80 °C erhitzt. Aufgrund des hohen
Molekulargewichtes wurde bei der Berechnung von M. auf die Loose-Ends-Korrektur

verzichtet.[®]
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Tabelle 5.20: Mooney-Rivlin-Konstanten und Netzkettenmolekulargewichte von

Chloropren-Kautschuk mit unterschiedlichen Vernetzer-Konzentrationen.

(MW* + 5%)
Zn0 TMTD 2C, 20, M,
[Gew.-%] [Gew.-%] [1072 MPa] [1072 MPa] [g mol ]
0 0 5,62 +1,69 0,93 +0,28 58.799 + 18.456
0,5 0,5 15,49 £+ 4,65 21,33+ 6,40 21.333 £ 6.696
0 0,4 8,33 £ 2,50 22,32+6,70 39.669 + 12.452

Es ist deutlich zu erkennen, dass sogar nicht vernetzter CR durch das hohe
Molekulargewicht ein physikalisches Netzwerk bildet. Dieses zerreifdt jedoch schon bei
Dehnungen um 500%. Wie sich die Vernetzung auf die Dehnbarkeit auswirkt wird im

nachsten Abschnitt gezeigt.

5.6.1 Eigenschaften von vernetztem Chloropren-Kautschuk

Da CR dafiir bekannt ist auch thermisch zu kristallisieren, wurde untersucht, wie
sich die Vernetzung auf die Kristallisation auswirkt. Dafiir wurden sowohl CR und auch
x-CR zunachst bei 80°C amorphisiert und anschlieRend eine Woche bei
Raumtemperatur kristallisiert, um gleiche Voraussetzungen zu schaffen. Es ist zu
erkennen, dass der Kristallinititsgrad nur sehr leicht abnimmt und sich von
14,1% + 0,6% auf 12,0% +0,5% &andert (MW* + s*). Die Schmelztemperatur im
Minimum des Schmelzpeaks bleibt nahezu unverdndert. Wird x-CR aufgeschmolzen
verbleibt es fiir einen langeren Zeitraum amorph, wie die DSC-Messung nach 2 Stunden
zeigt (vgl. Abbildung 5.41 a)).
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Abbildung 5.41: Reprasentative a) DSC-Verlaufe von CR, x-CR und amorphem x-CR
sowie b) Triggerverlaufe von x-CR nach der Dehnung bei 0°C, nach
einer thermischen Auslagerung der gedehnten Probe bei
Raumtemperatur tber 3 Tage und nach einer Behandlung einer
gedehnten Probe mit Chloroform-Dampf.

Fiir die Bestimmung der Maximaldehnung wurden alle Proben vor der Messung in den
amorphen Zustand tiberfiihrt. Beim Dehnen von vernetztem CR fixiert weder x-CR noch
die hoher vernetzte Komposition bei Raumtemperatur eine temporare Form. Erfolgt die
Programmierung in einem Eisbad bei 0 °C, so wird die Dehnung teilweise stabilisiert. Die
Maximaldehnung von x-CR ist mit ca. 1100% deutlich grofier als die von dem héheren
Vernetzungsgrad, welcher nur etwa 750% erreicht. Beide stabilisieren die Dehnung mit
einem Dehnungsfixierungsverhaltnis von bis zu 80%. Nach der Wiederherstellung der
temporaren Form bei 80 °C tritt in beiden Fallen eine plastische Verformung nach dem
ersten Zyklus auf (vgl. Tabelle 5.21). Die vollstandigen Daten zur Reproduktion der
Formgedachtnisparameter befinden sich im Anhang (Tabelle 7.22 - Tabelle 7.23). Es ist
offensichtlich, dass die Triggertemperatur unterhalb von Raumtemperatur liegt. Dies
konnte einer TMA-Messung auch bestaitigt werden (siehe Abbildung 5.41Db)). Die
Triggertemperatur betragt ca. 15 + 1 °C und ist weit von der Schmelztemperatur von ca.
40 °C des thermisch kristallisierten x-CR entfernt. Analog zu SMNR ist es moglich, die
Triggertemperatur nach der Programmierung durch thermisches Auslagern oder
Behandlung mit Losungsmitteldampf zu erhohen.l'78] Nach 3 Tagen unter konstanter
Dehnung erhéht sich die Triggertemperatur auf ca. 25 * 1 °C (siehe Abbildung 5.41 b)).
Durch eine Behandlung mit Chloroform-Dampf steigt die Triggertemperatur innerhalb
von 12 Stunden sogar auf 34 + 1 °C an und liegt dann deutlich iiber Raumtemperatur
(siehe Abbildung 5.41 b)).
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Tabelle 5.21: Formgedachtnisparameter von Chloropren-Kautschuk mit unterschied-

lichen Vernetzerkonzentrationen. (MW + s, n = 10)

ZnO/TMTD Tprog Trec sprog Rf Rr Nr,lOO Estored
[Gew.-%)] [°C] [°C] [%] [%] [%] (-] [%]

0,5/0,5 00,1 801 755+ 6 761 99 +1 20 566 £ 6
0/0,4 0+0,1 80+1 1112+8 801 99 +1 20 878 +8

x-CR zeigt zwar einen Formgedachtniseffekt durch eine dehnungsinduzierte
Kristallisation, die Triggertemperatur liegt jedoch unterhalb von Raumtemperatur.
Diese kann nur nachtraglich iiber Losungsmitteldampf oder durch thermisches
Auslagern erhoht werden. Somit ist CR kein geeigneter Kandidat zur Dampfung

mechanischer Energie bei Raumtemperatur.

5.7 Kaltprogrammierbare Formgedichtnispolymere zur Schockabsorption

Dieser Abschnitt befasst sich mit der Frage, ob Kkaltprogrammierbare
Formgedachtnispolymere zur Dampfung von schlagartig auftretenden Kraften,
sogenannten Schockbelastungen, geeignet sind. Dabei stellt die Kaltprogrammierbarkeit
lediglich eines von mehreren notwendigen Kriterien zur Realisierung dieses Konzepts
dar. Formgedachtnisnaturkautschuk (SMNR) ware als gut charakterisiertes System
pradestiniert fiir diese Anwendung. Neben einer vergleichsweise geringen
Triggertemperatur besteht jedoch ein weiterer, entscheidender Nachteil. Briining et. al.
zeigten, dass die Kristallinitat nach einer dehnungsinduzierten Kristallisation von NR
sich liber einen Zeitraum von ca. 60 Sekunden verdoppelt.[270] Die dabei maximal
erreichte Kristallinitit wurde mittels Rontgenbeugung bestimmt und ist mit ca. 10%
vergleichsweise gering. Im Falle von SMNR fiihrt dieser Umstand dazu, dass die
Programmierdehnung bis zu 120 Sekunden gehalten werden muss, bevor die temporare
Form von den Kristallen fixiert werden kann.341 Somit ist SMNR zwar ein exzellenter
Energiespeicher, unter schlagartigen Belastungen verhilt er sich jedoch wie ein
herkémmlicher Gummi und eignet sich daher nicht zur Schockabsorption. Fiir die
weitere Untersuchung wurden die Netzwerke auf Basis von PBT und sPP ausgewahlt, da
diese Anhand der Netzwerkcharakterisierung die besten Voraussetzungen fiir die
Schockabsorption besitzen. Um die Energieabsorptionsfahigkeit zu maximieren bietet
sich ein niedriger Vernetzungsgrad an, da auf diesem Weg hohe Dehnungen erzielt

werden konnen.[29-32341 Nach Anthamattan et. Al resultiert daraus die grofdte
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speicherbare Energie.[32]

Die Untersuchung der synthetisierten Netzwerke (vgl. Kapitel5.1.2 und 5.2.3) zeigte,
dass sich x-PBT und x-sPP unter Dehnung bei Raumtemperatur selbst verfestigen, wenn
sie vorher aus der Schmelze abgeschreckt werden. Die Deformationsenergie wird dabei
grofdtenteils in der tempordren Form gespeichert. Daher eignen sich beide Netzwerke
prinzipiell zur Dampfung mechanischer Energie und auch zur Schockabsorption. Es
konnte jedoch schnell herausgefunden werden, dass x-PBT nur unter vergleichsweise
geringen Dehnraten verformbar ist. Mittels Zugpriifung findet mit der schnellsten
Zuggeschwindigkeit von 1000 mm min! zwar noch eine Verformung statt, bei
schnelleren Belastungen, welche testweise mit einem Schlagpendel aufgegeben wurden,
kommt es jedoch zum Sprédbruch. Dieses Verhalten lasst sich mit dem Effekt der Zeit-
Temperatur-Superposition erklaren.[271]

Wahrend x-PBT sich sowohl vor der Dehnung als auch danach thermoplastisch verhalt,
wandelt sich x-sPP unter Dehnung vom Elastomer zum Thermoplasten. Die Kombination
aus Energieabsorptionsfahigkeit, gummi-elastischem Verhalten bei geringer Dehnung
und der progressiven Selbstverfestigung sowie -versteifung mit steigender Dehnung
ergibt ein mechanisches Eigenschaftsprofil, welches von extrem leistungsfahigen
Materialien wie Spinnenseide bekannt ist.[272] Diese ist in der Lage grofie mechanische
Energien zu absorbieren und dampft dariiber hinaus schlagartige Belastungen ab.

Wenn ein beschleunigter Korper auf einen ruhenden trifft, konnen diese beim
Zusammenstofden grofde Krafte aufeinander ausiiben. Der sogenannte Kraftstofd
beschreibt dabei die Anderung des Impulses Ap in einem System. Ein entscheidender
Faktor bei der dabei auftretenden Maximalkraft Fiax ist die zeitliche Einwirkungsdauer
At des Impulses. Durch eine Verlangerung der Einwirkungsdauer kann die Maximalkraft
bei konstanter Impulsinderung reduziert werden, wie in Abbildung 5.42
veranschaulicht wird. Aus diesem Grund sind Gummis, wegen ihrer hohen Dehnbarkeit,
fir den Einsatz als Dampfer pradestiniert. Bungee-Seile werden aus Gummi hergestellt,
um die Maximalkraft, welche auf den Springer wirkt, zu reduzieren. Aufgrund der
Gummi-Elastizitat erfihrt der Bungee-Springer jedoch eine mehrfache, oszillierende
Belastung. Ein dehnungsinduziert kristallisierbares Formgedachtnispolymer konnte,
durch die Fixierung der Dehnung in einer tempordren Form, als Schockabsorber
geeignet sein. Schockabsorber werden benétigt, um Konstruktionen oder Personen vor
schlagartig auftretenden Kriften zu schiitzen. Klassische Schockabsorber, wie z.B.
Hydraulikdampfer, wandeln die auftretende Energie in Warme um und fithren somit zur
Reduktion der auftretenden Maximalkraft.[54 Fiir den Klettersport werden
Schockabsorber in Form von madandrierenden Gurten, welche mit Dyneema-Fasern
verndhten werden, verwendet. Diese Dampfen die maximale auftretende Kraft beim

Sturz durch sukzessives ReifSen einzelner Nahte.[5¢] Die mechanischen Eigenschaften
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von Spinnenseide konnten mit synthetischen Materialien bisher nicht imitiert werden.
Im Vergleich zu kiinstlichen Hochleistungsfasern wie Kevlar oder Dyneema besitzt
Spinnenseide zwar eine etwas geringere Festigkeit, aber auch eine deutlich hohere
Elastizitit und daher auch bessere Dampfungseigenschaften.[273-278] Die Ernte von
Spinnenseide im grofien Mafdstab ist ein Problem, da Spinnen haufig kannibalistisch
sind.[?2791 Durch eine chemische Synthese konnten bisher keine Produkte mit
vergleichbaren Eigenschaften hergestellt werden.[280-281] Nach einer genetischen
Veranderung von Ziegen und Mausen konnte das Spinnenseide-Protein aus deren Milch
isoliert werden.[282-283] Doch auch dieses Verfahren ist bislang zu aufwandig. Das
momentan erfolgversprechendste Konzept beruht auf der genetischen Veranderung von
Schmetterlingszellen, wodurch es moglich ist, naturgetreue Spinnseide in gréfieren
Mengen zu produzieren.2792841 Dije Verwendung von einem dehnungsinduziert
kristallisierbarem Formgedachtnispolymer wie x-sPP als Schockabsorber stellt einen
vOllig neuen Ansatzpunkt zur Bewaltigung dieses Problems dar. Durch die Dehnbarkeit
wird die Einwirkungsdauer, analog zu einem klassischen Elastomer, verlangert und
somit die Maximalkraft reduziert. Da es durch den Effekt der dehnungsinduzierten
Kristallisation zu einer Fixierung der Dehnung kommt, wird die Energie jedoch nicht
reflektiert, wie es bei einem normalen Gummi der Fall ware. Als ehemaliger
Massenthermoplast konnte sPP in Zukunft auch wieder in grofden Mengen verfiigbar

sein, wenn eine Nachfrage existieren wiirde.

------------------------------------- L F oo
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Abbildung 5.42: Schematische Darstellung des Kraft-Zeit-Verlaufs eines Kraftstof3es

mit unterschiedlicher Einwirkungsdauer.

Bei den bisherigen Untersuchungen mittels Zugprifung konnte keine Erkenntnis iiber
das Dampfungsverhalten von x-sPP gewonnen werden. Um das Verhalten bei
Schockbelastung zu analysieren werden klassischerweise Fallexperimente
durchgefiihrt.[285] Um ein solches Experiment umsetzen zu konnen, wurde der
Kraftsensor der Zugpriifmaschine verwendet. Da es sich hierbei nicht um einen

genormten Versuchsaufbau handelt, wurden Vergleichsmaterialien ausgewahlt, welche
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eine bekannte Charakteristik aufweisen. Eine Angelschnur aus Nylon wurde verwendet,
um ein energie-elastisches Verhalten mit einem hohen E-Modul zu reprasentieren.
Naturkautschuk ist ein klassisches Bespiel fiir einen entropie-elastischen Werkstoff und
daher wurde Formgedachtnisnaturkautschuk (SMNR) als diampfendes Material mit
einem geringen E-Modul verwendet. Da SMNR mit einem Vernetzungsgrad von 0,2% der
aufgebrachten Belastung jedoch nicht standhielt, wurde alternativ ein kommerzieller
Gummi auf Latexbasis mit einem hoheren Vernetzungsgrad von 0,47% gewahlt.

Die Kraft F, welche durch den freien Fall einer an einem Seil befestigten Masse m aus
einer bestimmten Hohe h auf das Seil wirkt, ist nach Gleichung 5.2, nichts anderes als die
zeitliche Anderung des Impulses p. Der Impuls wiederum ist eine Funktion der Masse
und der Geschwindigkeit v (siehe Formel 5.3). Die Geschwindigkeit eines fallenden
Korpers berechnet sich aus dem Energieerhaltungssatz nach Formel 5.4. Hieraus ergibt
sich letztendlich, dass die Maximalkraft beim freien Fall von der Fallhéhe h, der Masse m
und letztendlich auch vom Zeitintervall At abhédngig ist, in welchem der auftretende
Impuls abgebaut wird. Um die Maximalkraft bei konstanter Fallhbhe und Masse zu
dampfen, muss die Einwirkungsdauer verlingert werden. Wie bereits erwahnt
erreichen Elastomere, welche haufig als Ddmpfer zum Einsatz kommen, die Dampfung
uiber die Dehnung, wodurch das Zeitintervall verlangert wird. Ein Elastomer gibt die
abgefangene Energie elastisch bis auf geringe Verluste wieder an seine Umgebung

zuruick.[286]

dp

F == 5.2
dt

p=my 5.3

v =J2gh 5.4

Die Fragestellung war, ob sich x-sPP zur Dampfung und gleichzeitigen Absorption von
Energie eignet. Die eigentliche Energiedissipation entsteht durch das Fixieren der
tempordaren Form mittels einer dehnungsinduzierten Kristallisation. Dabei gilt es
besonders zu iiberpriifen, ob das Material bei hoheren Dehnraten tliberhaupt noch
kristallisiert und wie es sich bei einer Uberbelastung verhilt. Die Kraft-Zeit-Kurven
eines Fallversuches von x-sPP und den Vergleichsmaterialien aus einer Fallhéhe von
25 + 1 mm mit einem Gewicht von 300 g sind in Abbildung 5.43 dargestellt. Es lasst sich
gut erkennen, dass Nylon die Fallenergie in einem relativ geringen Zeitraum innerhalb
von etwa 500 ms absorbiert. Wie erwartet kommt es bei Gummi zu einer oszillierenden

Kraftantwort, welches sehr ausgepragt iiber den gesamten gezeigten Zeitintervall von
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3000 ms zu sehen ist. Durch die hohere Dehnbarkeit von Gummi wird eine Reduzierung
der auftretenden Maximalkraft im Vergleich zu Nylon um ca. 25% erreicht. x-sPP weist
nicht nur eine geringere Maximalkraft als Gummi auf, die Energie wird in etwa der
Hélfte der Zeit absorbiert, welche Nylon benétigt. Dabei ist kaum eine Oszillation
erkennbar. Wie der Vergleich =zeigt, handelt es sich um ein extrem gutes

Dampfungsverhalten.

Kraft [N]

Kraft [N]

1 l L) ' 1 I 1 l 1 l 1
0 500 1000 1500 2000 2500 3000

Zeit [ms]
Abbildung 5.43: Reprasentativer Vergleich des Dampfungsverhaltens von Nylon,
Gummi und x-sPP unter identischen Belastungskriterien.

Mittels einer Videoanalyse sollte die Maximaldehnung von x-sPP bei den Fallversuchen
bestimmt werden. Die Bestimmung der Maximaldehnung konnte mit einem relativen
Fehler von 10% erfolgen. Im tiefsten Fallpunkt konnte eine Dehnung von ca.
282% * 28% gemessen werden. Die mittlere Dehnrate lasst sich aus dem Verhaltnis der
Maximaldehnung und der dafiir benétigten Zeit bis zum Erreichen der Maximalkraft
abschatzen. Da der Zeitintervall von 20 ms zu grof3 ist und somit Kraftspitzen
moglicherweise nicht richtig dargestellt werden muss hierbei ein vergleichsweise
grofder Fehler von bis zu 25% angenommen werden. Fiir den freien Fall aus 25 mm
Hohe ergibt sich eine Dehnrate von etwa 3.252 + 813 % s-1. Dies entspricht bereits der
40-fachen Geschwindigkeit, welche mittels Zugpriifung maximal realisiert werden

konnte. Dennoch ist die berechnete Geschwindigkeit nach Gleichung 5.4 von 0,7 m s1
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(ca. 2,5 km h'1), mit der das Gewicht die Probe belastet, weiterhin relativ gering. Die
fixierte Dehnung wurde spannungsfrei gemessen und betrdgt nach dem Fallversuch
171% * 2%. Das Dehnungsfixierungsverhaltnis betragt somit ca. 60% und ist nur etwas
geringer als bei langsameren Dehnraten. Um eine Aussage dartiber treffen zu kénnen, ob
x-sPP auch unter hoheren Belastungsgeschwindigkeiten immer noch kristallisiert,
wurde der Versuchsaufbau modifiziert. Hierfiir wurde ein auf Schienen gefiihrtes
Gewicht von 380 g auf einen Mitnehmer fallen gelassen, welcher am unteren Ende der
x-SPP Probe auf einer Liange von 10 *+ 0,1 mm befestigt war. Hierdurch kommt es, bis
zum Erreichen der Maximaldehnung, zu einem unelastischen Stof. Durch das Gewicht
des Mitnehmers wurde die Probe bereits minimal vorgedehnt. Als Ausgangslange wird
im Folgenden die Lange der entspannten Probe von 10 mm betrachtet. Da aufgrund der
gelagerten Fiihrung mit Reibungsverlusten zu rechnen ist, lassen sich die Ergebnisse nur
qualitativ untereinander vergleichen und stimmen nicht direkt mit dem freien Fall
uiberein. Das Ergebnis solcher Stofdversuche aus unterschiedlichen Hohen ist in
Abbildung 5.44 a) dargestellt.
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Abbildung 5.44: a) Abhangigkeit der Dampfungsfahigkeit von x-sPP von der Fallh6he
sowie b) die Anderung des Dampfungsverhaltens bei Uberbelastung

aus einer Fallhohe von 150 mm in einem Stofdversuch.

Unabhangig von der Fallhohe ist jeweils nur ein Kraftpeak erkennbar. Dies kann
allerdings Reibungsverlusten geschuldet sein. Wie zu erwarten nimmt die Maximalkraft
mit steigender Fallh6he zu. Bei den Stofdversuchen konnten insgesamt Maximal-
dehnungen von bis zu 750% gemessen werden. Die dabei auftretende Dehnrate von ca.
9000 % s (entspricht nach Gleichung 5.4 4,2 m s bzw. ca. 15 km h-1) ist dabei um zwei
Grofdenordnungen hoher, als mittels Zugprifung moglich. Es wird zwar nur eine
vergleichsweise geringe Dehnung von 340% fixiert, allerdings kann hiertiber auch direkt
bewiesen werden, dass weiterhin eine dehnungsinduzierte Kristallisation einsetzt. Da

die permanente Form durch Aufheizen auf 160 °C vollstindig wiederhergestellt werden
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kann, geht die Dehnung nicht mit einer plastischen Verformung des Netzwerkes einher.
Eine komplette Messreihe mit steigenden Fallhohen kann mit ein und derselben Probe
durchgefiithrt werden. Viel interessanter als die Maximalkraft ist an dieser Stelle das
Unterschwingen nach dem Kraftstof. Dieses ist ein Mafd dafiir, wie weit das fallende
Gewicht von der amorphen Phase elastisch zuriickreflektiert wurde. Es ist deutlich zu
sehen, dass bei einer Fallhohe von 150 mm nahezu kein Unterschwingen auftritt, was
bedeutet, dass das Gewicht nach Erreichen der Maximaldehnung langsam aufwarts in
eine Ruheposition gleitet. Bereits ab einer Fallhdhe von 300 mm kann beobachtet
werden, dass die Masse eine grofdere Beschleunigung in Aufwartsrichtung erfihrt,
wodurch das Gewicht kurzeitig wieder oberhalb der Ruhelage gelangt.
Interessanterweise nimmt die Kraftreflektion mit steigender Fallh6he nicht zu, sondern
bleibt nahezu konstant. Dies lasst auf ein &hnliches Dehnungsfixierungsverhaltnis
schliefRen. Rf variiert trotz unterschiedlicher Fallhdhen und Maximaldehnungen im
Bereich des systematischen Fehlers der Messung, wie in Tabelle 5.22 zu sehen ist. Das
Dehnungsfixierungsverhaltnis liegt dabei allerdings auch stets unter den mittels
Zugprufung bestimmten 65%, somit kann ein deutlicher Zusammenhang der fixierten
Dehnung von der Dehnrate festgestellt werden. Dies kdnnte damit zusammenhangen,
dass die Maximaldehnung nur fiir einen Sekundenbruchteil gehalten wird. Somit scheint
die Kristallisation tatsachlich etwas mehr Zeit zu benétigen, um einen gréfieren Anteil
der Dehnung zu fixieren. Eine kritische Dehnrate, ab welcher keine Kristallisation mehr
auftritt, wurde bei den durchgefiihrten Versuchen allerdings nicht erreicht. Vielmehr
scheint die dehnungsinduzierte Kristallisation sich zu hoheren Dehnungen zu
verschieben, wenn die Dehnrate steigt (vgl. Tabelle 5.22). Dies konnte einerseits mit der
Kristallisationskinetik im Zusammenhang stehen, andrerseits kommt es durch die
Erhohung der Dehnrate zu einer adiabatischen Erwarmung, wodurch die kritische
Keimlange grofier wird. Dieser Umstand fithrt bei SMNR zu einer ho6heren

Triggertemperatur.[30]

Tabelle 5.22: Messdaten der Stofdversuche (MW* £ s*).

A h Emax ¢ R¢ R, £
[mm?] [mm] [%] [%] [%] [%] [10% % s]
50%0,2 1501 335+ 34 162 £5 49+9 100* 33,7 +8,43
50%0,2 3001 443 + 44 225+6 51+9 100* 44,5+ 11,13
50+0,2 600 + 1 640 + 64 2757 44 + 8 100* 64,3 + 16,08
50+0,2 9001 750 £ 75 339+8 46 + 8 100* 89,6 + 22,41
1,2+0,12 150+ 1 465 + 47 1916 417 97 +1 47,8+ 11,94

*der systematische Fehler bei der Abmessung der Linge mit dem Messschieber von 0,1 mm wird

vernachldssigt
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Zuletzt wurde untersucht was im Fall einer Uberbelastung geschieht. Dafiir wurde der
Probenquerschnitt geviertelt. Aus einer Fallhohe von 150 mm erkennt man im Vergleich
zu einer Probe mit grofderem Querschnitt, dass sich das Dampfungsverhalten sogar noch
verbessert (siehe Abbildung 5.44 b)). Die Maximalkraft ist etwas geringer und es ist kein
Unterschwingen mehr zu sehen. Dieser Effekt steht wieder mit einer grofieren
Maximaldehnung und einem &dhnlichen Rf im Zusammenhang. Ein weiterer Aspekt ist,
dass die verbesserte Dampfung auf Kosten der Dehnungsriickstellung geht, welche nun
nicht mehr 100% betrigt (vgl. Tabelle 5.22). Bei einer Uberbelastung reif3t x-sPP also
nicht einfach, sondern es tritt eine plastische Verformung des Netzwerkes auf, welche
das Dampfungsverhalten sogar noch verbessert. Eine solche Probe kann jedoch nicht
wiederverwendet werden, denn in einem zweiten Durchlauf kommt es stets zum
Reifden.

Bei all diesen herausragenden Eigenschaften besitzt x-sPP allerdings auch einen grofien
Nachteil, welcher im Rahmen dieser Arbeit noch nicht bewdltigt werden konnte. Die
Selbstverfestigung und somit auch die Dampfung sind nur mit amorphem x-sPP moglich.
Das Problem ist jedoch, dass x-sPP innerhalb weniger Minuten bei Raumtemperatur
thermisch kristallisiert. Der E-Modul steigt dabei innerhalb von einer Woche von ca.
3 MPa auf mehr als 290 MPa an. Dieser Anstieg beginnt jedoch deutlich friither, wie die
Auftragung des E-Moduls tiber die Zeit bei Raumtemperatur verdeutlicht (siehe
Abbildung 5.45)
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Abbildung 5.45: Thermische Kristallisation von x-sPP. Der E-Modul steigt im Zuge der

Kristallisation bei Raumtemperatur an.

Nach ca. 5 min ist bereits zu erkennen, dass der E-Modul ansteigt und sich relativ ziigig
erhoht. Hierdurch gehen die hervorragenden mechanischen Dampfungseigenschaften
verloren, was eine praktische Anwendung von x-sPP als Schockabsorber bislang
unmoglich macht. Um die Kristallisation von x-sPP mehr zu inhibieren wurde eine
Mischung mit ataktischem Polypropylen (aPP) hergestellt und die Vernetzung wurde
analog zum stets angewendeten Verfahren durchgefiihrt. Die Hoffnung bestand darin,

dass aPP mit sPP mischbar ist und die sPP-Ketten tber langere Wege diffundieren
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miissen, um einen Kristall bilden zu kénnen. Es resultieren jedoch Netzwerke, welche
schlechter dehnbar sind und zudem genauso schnell kristallisieren wie x-sPP. Es wird
vermutet, dass es aufgrund von unterschiedlichen Molekulargewichten bereits in der
Schmelze zu einer Entmischung kommt, woraus eine Phasenseparation resultiert. Die
Mischung mit aPP stellt demnach keine Losung des Problems dar. An dieser Stelle sind

kiinftig weitere Untersuchungen notwendig.

5.8 Mechanische Selbstverfestigung von grofdvolumigen Probenkoérpern

Wie in Kapitel 2.4 erwidhnt, stellt die Relaxation bei der Erzeugung von
orientierten Polymergefiigen ein grofies Problem dar. Ein Ansatz, um gegen die
Relaxation im Bulk anzukampfen, konnte die Vernetzung von Thermoplasten
darstellen. Hierbei werden die in der Schmelze vorliegenden reversiblen
Verschlaufungen mit irreversiblen chemischen Bindungen erweitert. Das Verhalten
einer Verschlaufung unter Zugbelastung im Vergleich zu einer Vernetzung ist in
Abbildung 5.46 schematisch dargestellt.

Zeit e——l-

e L, L See

Abbildung 5.46: Schematische Darstellung des zeitlichen Verlaufs einer Dehnung
zweier Polymerketten. Oben sind die Polymerketten verschlauft, unten

vernetzt.

Bei vernetzten Polymerketten kann die Relaxation unter konstanter Kraftaufgabe auch
im Schmelzzustand verhindert werden. Somit konnte bei einem gedehnten
Polymernetzwerk zumindest ein gewisser Grad an Orientierung in der Schmelze
erhalten bleiben und die Kristallisation hitte geniligend Zeit, um diesen Zustand zu

fixieren. Die mechanischen Eigenschaften vernetzter Polymere nach einer Orientierung
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im Bulk sind bislang nicht untersucht worden. Beziiglich der mechanischen
Eigenschaften ist jedoch auf einen weiteren Aspekt zu achten. Es ist bereits an
zahlreichen Beispielen wie PEI[287]) PP[288] PETI161l Polyvinylalkohol (PVOH)[28° und
Polymilchsdure (englisch polylactic acid, kurz PLA)[290] gezeigt worden, dass die
Kristallinitat von Thermoplasten durch die nachtragliche Vernetzung sinkt. Dies ist der
Tatsache geschuldet, dass Netzpunkte nicht im Kristallgitter eingebaut werden kénnen.
Am Beispiel von Polypropylen wurde empirisch bewiesen, dass ein direkter
Zusammenhang zwischen dem E-Modul und der Kristallinitat besteht.[291] Durch die mit
der Vernetzung einhergehende Senkung der Kristallinitdat konnen dementsprechend die
mechanischen Eigenschaften in Mitleidenschaft gezogen werden. Aus diesem Grund ist
es sinnvoll, den Vernetzungsgrad so gering wie moglich einzustellen, um die
Eigenschaften des Ausgangspolymers moglichst zu erhalten. Ein besonders
interessantes Polymer fiir die Bulk-Orientierung ist PET. Schmelzgesponnene PET-
Fasern besitzen gute mechanische Eigenschaften und finden grofitechnisch in der
Textilindustrie Anwendung.[157.292] Mit PET-Platten, welche vernetzt und orientiert
werden, konnten vollig neue Absatzmarkte erschlossen werden.

Wie bereits in der Zusammenarbeit mit Robin Hoher herausgefunden werden konnte,
lasst sich x-iPP aus der Schmelze auch homogen in grofivolumigen Probenkérpern
orientieren.[?32] Hierbei handelt es sich um einen neuen Ansatz, um selbstverstiarkte
Kunststoffteile in Form von Platten oder Profilen herstellen zu konnen. Besonders
interessant fiir ein solches Vorhaben sind Polymere, welche bereits in Form von
schmelzgesponnenen Fasern Anwendung finden. Die guten mechanischen Eigenschaften
im Zusammenhang mit einer hohen Schmelztemperatur machen PET zu einem der
meistproduziertesten Fasermaterialien.l1571 Durch die herkémmlichen Verarbeitungs-
methoden wie Schmelzspinnen werden E-Moduln im Bereich um 10 GPa erreicht.[292]
Das Potenzial von PET ist allerdings deutlich grofier, da der E-Modul des PET-
Einkristalls in Kettenrichtung auf 110 GPa geschatzt wird.[2?3] Unter Anwendung von
Gelspinnverfahren konnten immerhin bereits 29,7 GPa fiir den E-Modul und 1,7 GPa fiir
die Zugfestigkeit erreicht werden.[294] Hierbei handelt es sich um sehr gute mechanische
Eigenschaften, die jedoch ein aufwandiges Verfahren bedingen, welches nur fiir Fasern
und diinne Filme anwendbar ist. Die kommerzielle Dyneema-Faser auf Basis von
Polyethylen mit ultrahohem Molekulargewicht (englisch ultra high molecular weight
polyethylene, kurz UHMWPE), welche durch ein solches Gelspinnverfahren gewonnen
wird, besitzt einen E-Modul von ca. 150 GPa und eine Festigkeit von 4 GPa.[59-61] Diese
Werte iibertreffen PET zwar bei weitem, das grofde Problem dieser Fasern ist jedoch die
extreme Temperaturabhingigkeit der mechanischen Eigenschaften.[295]

In Kapitel 5.1.1 wurde gezeigt, dass kritisch vernetztes PET (x-PET) abhangig von der

Programmierweise unterschiedliche Morphologien besitzt. Diese sollten im Zusammen-
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hang mit den mechanischen Eigenschaften stehen. Ein Vorteil von vernetzten Polymeren
ist, dass sie oberhalb ihrer Schmelztemperatur ihre Form behalten. Der E-Modul in der
Schmelze ist damit vergleichsweise gering, was eine einfache Verformbarkeit erlaubt. In
diesem konkreten Fall ist der E-Modul in der Schmelze um vier Gréfdenordnungen
kleiner als der des kristallisierten x-PET (vgl. Kapitel 5.1). Dieser Umstand konnte
ausgenutzt werden, um grofdvolumige Proben zu orientieren. Durch die
dehnungsinduzierte Kristallisation ist es unter Umstanden moglich, x-PET mit einem
kleinen Oberflachen- zu Volumen-Verhdltnis (O/V-Verhaltnis) homogen {iber den
gesamten Querschnitt zu kristallisieren. Dies wiirde es erstmalig ermoglichen, PET mit
einem hochorientierten Geflige, z.B. in Form von Platten oder Profilen, herzustellen. Die
verwendeten Standardproben sind relativ dinn und eignen sich daher nicht zur
Umsetzung dieser Idee. Das O/V-Verhaltnis betragt 4,49 mm-1. Eine Faser mit diesem
0/V-Verhdltnis hatte einen Durchmesser von 0,9 mm. Aus diesem Grund wurde
zunachst eine Bulk-Probe hergestellt, welche ein deutlich kleineres O/V-Verhaltnis
aufweisen sollte. Hierfiir wird eine Probenform mit den Mafden 45 mm x 10 mm x 5 mm
(Lx Bx D) verwendet, welches einem O/V-Verhiltnis von 0,64 mm-1 entspricht. Der
daquivalente Durchmesser einer Faser wiirde 6,3 mm betragen. Da fir diese Art von
Probe deutlich mehr Material benotigt wird, sollte zunachst tiberpriift werden, ob sich
der E-Modul der Bulk-Probe bei gleicher Programmierdehnung und -temperatur von
dem einer Standardprobe unterscheidet. Beide Probentypen wurden zundchst bei
270 °C aufgeschmolzen und anschlief3end bei 180 °C mdglichst genau auf eine Dehnung
von 200% programmiert. Es stellte sich heraus, dass bei dhnlicher Programmierung
ebenfalls dhnliche E-Moduln resultieren (siehe Tabelle 5.23), weshalb im weiteren
Verlauf die deutlich einfacher herstellbaren Standardproben fiir weitere Tests

verwendet wurden.

Tabelle 5.23: Vergleich einer Standard-Probe mit einer Bulk-Probe. (MW + s, n = 2)

Probe 0/V [mm] & [%] E [MPa]
Standard 4,49 + 0,147 212 +2 2.983 + 381
Bulk 0,64 + 0,007 204 +8 2.915 + 352

In Anlehnung an das Literaturbekannte Verfahren zum gelspinnen von PE soll zunachst
evaluiert werden, welche Einflussfaktoren bei der Herstellung von PET mit hoher
Festigkeit und hohem E-Modul zu beachten sind. Beim Gelspinnen von UHMWPE bildet
sich ein nadelkristallines Geflige aus, welches die amorphe Phase mit kristallinen
Bereichen iiberbriickt.[¢?] Das ist notwendig, da die Glasiibergangstemperatur von PE bei

etwa -100 °C liegt, was dazu fiihrt, dass amorphe Ketten sich gummielastisch verhalten
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und die Mechanik negativ beeintriachtigen.2%6] Neben der Uberbriickung der amorphen
Phase ist eine hohe Orientierung der Kristalle grundlegend fiir die mechanischen
Eigenschaften von gelgesponnenem UHMWPE verantwortlich. Im Gegensatz zu Fasern
auf Basis von Polyolefinen ist bei der Optimierung der Mechanik einer PET-Faser ein
weiterer Aspekt zu bedenken. Da die Glasiibergangstemperatur von PET deutlich
oberhalb von Raumtemperatur liegt, ist nicht nur auf eine hohe Orientierung der
Kristalle zu achten, auch die amorphe Phase leistet einen Beitrag zur Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften.[27] Daher ist damit zu rechnen, dass eine optimale
Temperatur zur Programmierung von x-PET existiert, um die amorphe Phase hoch zu
orientieren und gleichzeitig eine grofde Kristalle zu bilden. Da die amorphen Bereiche
das Bestreben zum Relaxieren besitzen um die Entropie zu maximieren und der
Entropieterm mit steigender Temperatur an Bedeutung gewinnt, ist zur Orientierung
der amorphen Phase eine niedrige Temperatur sinnvoll.[ll Zur Optimierung von
Schmelztemperatur und Kristallitdimension waren wiederum hohe Temperaturen
vorteilhaft.[167] Aus diesem Grund wurden unterschiedliche Programmiertemperaturen
appliziert. Im Folgenden sollten nicht nur die maximalen Werte fiir Steifigkeit und
Festigkeit bestimmt, sondern auch der Parameterraum erfasst werden, in dem sich die
mechanischen Kennwerte einstellen lassen. Dafiir wurden nicht nur unterschiedliche
Programmierdehnungen und -temperaturen verwendet, sondern auch zwei
unterschiedliche Herangehensweisen getestet. Im weiteren Verlauf wird nun zwischen
der Programmierung aus dem Glaszustand und der Programmierung aus der Schmelze
unterschieden. Die Programmierung aus dem Glaszustand erfolgte durch amorphes
Abschrecken der Proben gefolgt durch rasches Aufheizen auf eine
Programmiertemperatur Tprog. Die Programmierung aus der Schmelze wurde durch
rasches Kiihlen von 270°C auf Tprog umgesetzt. Zur Programmierung wurden
unterschiedliche Dehnungen in 100%-Schritten aufgegeben, bis die Maximaldehnung
bei der jeweiligen Temperatur erreicht wurde. Die Messungen wurden an mindestens
zwei Proben durchgefiihrt, abgesehen von der Maximaldehnung, welche aufgrund der
Programmierung von Hand nicht immer mehrfach reproduziert werden konnte. Da die
Bestimmung des E-Moduls zerstérungsfrei verlauft, konnten zumindest Mehrfach-
messungen an verschiedenen Stellen entlang einer Probe durchgefiihrt werden. Fiir die
Bestimmung der Festigkeit mittels Zugpriifung war dies nicht moéglich. Aufgrund der
Messgenauigkeit mittels Messschieber und Mikrometerschraube, welche verwendet
wurden um den Querschnitt der Proben zu bestimmen, muss mit einem Fehler von ca.
10% beziiglich der Zugfestigkeit von maximal gedehnten Proben gerechnet werden. Das

Ergebnis der Messung der E-Moduln ist in Abbildung 5.47 zu sehen.
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Abbildung 5.47: E-Modul von a) aus der Schmelze und b) aus dem Glaszustand
programmiertem x-PET in Abhangigkeit der Programmierdehnung
und Programmiertemperatur. (MW £ s, n 2 2)

Unabhangig von der Art der Programmierung lasst sich erkennen, dass die maximale
Dehnung mit der Temperatur steigt. Diese Tatsache ist iiber die groflere kritische
Keimlange erklarbar, welche mit steigender Temperatur erst bei hdheren Dehnungen
erreicht wird und somit spater zur Kristallisation fiihrt.[67] Ebenso konnte das Losen von
Verschlaufungen bei hoéheren Temperaturen erleichtert werden. Auflerdem kann
festgestellt werden, dass die Abhangigkeit des E-Moduls von der Dehnung in etwa linear
verlauft, bis sie in die Nahe der Maximaldehnung gelangt. Hier verzeichnet sich jeweils
ein sprunghafter Anstieg, welcher bei der Programmierung aus der Schmelze deutlicher
hervorsticht. Dies ldasst die Schlussfolgerung zu, dass die Orientierung, welche
mafigeblich fiir den hoheren E-Modul verantwortlich ist, grofitenteils im Bereich der
Maximaldehnung erfolgt. Da alle Proben nach der Dehnung isotherm kristallisiert
wurden ist der Einfluss der Kristallinitat als vernachldssigbar einzuschatzen. Die
maximal erreichten Werte fiir den E-Modul sind dabei mit schmelzgesponnenem PET
vergleichbar. Interessanterweise wird die Maximaldehnung, welche nach der Kuhn-
Theorie bestimmt wurde, dennoch nicht erreicht (vgl. Kapitel 5.1). Die vollstandige
Dehnungsriickstellung beweist, dass die Netzwerktopologie unter dieser Dehnung
keinen Schaden genommen hat. Der E-Modul ist zwar eine wichtige mechanische
Kenngrofie, dieser alleine beschreibt die Materialeigenschaften allerdings nur
unzureichend. Die Zugfestigkeit ist in vielen Fallen die deutlich wichtigere Kennzahl, da
diese das Materialversagen charakterisiert. Dementsprechend wurden auch die
Festigkeiten mittels Zugpriifung nach DIN-EN-ISO 527-1 mit einer Dehnrate von
1% min-1 bestimmt.[298] Da eine abweichende Probengeometrie vorliegt wird die
Duktilitat dabei nicht ausgewertet. Das Ergebnis ist in Abbildung 5.48 zu sehen.
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Abbildung 5.48: Zugfestigkeit von a) aus der Schmelze und b) aus dem Glaszustand
programmiertem x-PET in Abhdngigkeit der Programmierdehnung
und Programmiertemperatur. (MW s, n 2 2)

Die tendenziellen Verldufe in Abhadngigkeit der Dehnung und Temperatur sind
prinzipiell analog zu denen des E-Moduls. Allein die Zugfestigkeit einer aus dem
Glaszustand bei 180 °C um 565% gedehnten Probe sticht besonders heraus. Sie ist mit
512 MPa deutlich tiber allen anderen gemessenen Zugfestigkeiten und konnte durch
eine wiederholte Messung bestatigt werden. Hierbei handelt es sich mdglicherweise um
ein Messartefakt, welches der nicht DIN-konformen Probengeometrie geschuldet ist. Da
fir die Zugversuche Probenstreifen mit einem konstanten Querschnitt verwendet
wurden befindet sich stets eine Schwachstelle im Bereich der Einspannung. Tatsachlich
kam es an den Einspannungen auch vermehrt zum Bruch. Es ist also denkbar, dass auch
andere Proben eine hohere Festigkeit erreicht hitten, aber bereits frithzeitig in der
Einspannung gerissen sind. Die erreichte Zugfestigkeit ist relativ hoch. Durch ein
Dehnverfahren zur Herstellung von Hochmodulfasern, welches in zwei Schritten bei
unterschiedlichen Temperaturen und einer anschlief3enden thermischen Behandlung
mit PET-Fasern durchgefiihrt wird, wird nur eine wenig bessere Festigkeit von ca.
600 MPa erreicht.[29°]

Der Hochstwert der gemessen Festigkeiten betragt in etwa ein Drittel der Zugfestigkeit,
welche mit dem Gelspinnverfahren erreicht wird. Allerdings beschranken sich diese
Hochstwerte auf Fasern oder Diinnfilme. Im Vergleich zum herkémmlichen
Schmelzspinnverfahren werden tatsachlich ahnliche mechanische Eigenschaften
erreicht. Um zu tUberprifen, wie leistungsfahig x-PET ist, werden die gemessenen
Maximalwerte jeweils in ein Ashby-Diagramm eingetragen. Abbildung 5.49 zeigt den
Ashby-Plot des E-Moduls klassischer Materialien. Ein solches Diagramm entsteht aus der
logarithmischen Auftragung der Festigkeit oder des E-Moduls eines Materials iiber die
Dichte. Die Art der Belastung folgt einer Geraden mit unterschiedlichen Steigungen. Bei

einer uniaxialen Belastung sind beispielsweise E p1 und omp! konstant. Fiir den
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dreiachsigen Spannungszustand, wie er beispielsweise bei der Belastung einer auf zwei
Punkten aufliegenden Platte vorherrscht, gilt fiir die Steigung VE p! bzw. \/a p-1.[300]
Durch eine Verschiebung der Geraden im Ashby-Diagramm kann auf einfache Weise das
Material mit optimalen mechanischen Eigenschaften bezogen auf die Dichte gefunden
werden. Dabei sind alle Materialien oberhalb von der Geraden den Materialien auf der
unteren Seite iiberlegen. Die fiir die Ubertragung in das Ashby-Diagramm benétigte
Dichte von kristallisiertem x-PET wurde mit einem Pyknometer bei 20 °C in Wasser

gemessen, welche sich auf 1,3 g cm-3 belauft.
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Abbildung 5.49: Ashby-Diagramm fiir den hochsten gemessenen E-Modul von x-PET

(Diagramm entnommen aus: Mechanics of Materials: A Modern

Integration of Mechanics and Materials in Structural Design, C. H.
Jenkins, Appendix 3, Seite 359).[301]

Selbst die Probe mit dem hochsten E-Modul wird im einachsigen Spannungszustand von

vielen Metallen, sowie allen Verbundwerkstoffen, Keramiken und Holz ubertroffen.

Aufgrund der geringen Dichte besitzt Holz im mehrachsigen Spannungszustand einen

spezifischen E-Modul, der deutlich grofier ist als der von x-PET. Allerdings liegt der

spezifische E-Modul fiir den mehrachsigen Spannungszustand deutlich tiber dem Gros
der Metalle und befindet sich

Aluminiumoxid-Keramiken. Auch wenn die Steifigkeit flir den Leichtbau sicherlich von

im Bereich von Magnesiumlegierungen und

grofder Relevanz ist, so kommt der Zugfestigkeit jedoch die deutlich grofiere Bedeutung

zuteil. Auch hierfiir ist ein Ashby-Diagramm zweckmafig, um eine Aussage iiber die

spezifische Festigkeit treffen zu konnen. Dieses ist in Abbildung 5.50 dargestellt.
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Abbildung 5.50: Ashby-Diagramm fiir die hochste gemessene Zugfestigkeit von x-PET
(Diagramm entnommen aus: Mechanics of Materials: A Modern
Integration of Mechanics and Materials in Structural Design, C. H.
Jenkins, Appendix 3, Seite 360).[301]

Anders als bei der Betrachtung des E-Moduls ist die spezifische Festigkeit der besten
x-PET-Probe sowohl im einachsigen als auch im mehrachsigen Spannungszustand
besser als die aller Metalle. Der Fixpunkt zum Anlegen der Tangenten befindet sich
inmitten des Bereiches fiir Faserverbundwerkstoffe. Im mehrachsigen Spannungs-
zustand konnen spezifische Festigkeiten von Konstruktionskeramiken erreicht werden,
welche sich besonders durch ihre hohe Festigkeit und vergleichsweise geringe Dichte
auszeichnen. Eine weitere Charakteristik von Keramiken ist die nicht vorhandene
Duktilitat. Bei Betrachtung des Spannungs-Dehnungs-Diagramms der Probe mit der

hochsten gemessenen Festigkeit wird durch Parallelverschiebung der Hook'schen

103



5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Gerade auf die Bruchdehnung deutlich, dass offenbar eine plastische Verformung von
mehr als 10% von statten geht (siehe Abbildung 5.51). Durch Aneinanderlegen der
Bruchstiicke nach dem Zugversuch konnte dies bestatigt werden. Viele Keramiken, mit
denen sich x-PET beziiglich der spezifischen Festigkeit messen kann, brechen spréde
und besitzen eine Duktilitdt von 0%.58] Hiervon hebt sich x-PET deutlich ab.

%0 E= 1OI000IMP| ' 6 =509 MPa 1

500 | E = 10 a g,= ‘ a
& 400 — .
E. a "J "l |
> 300 ; .
g T t’ l’ 1
£ 200 A=13,5%/ -
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Abbildung 5.51: Exemplarisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm von x-PET bei

180 °C um 565% aus dem Glaszustand gedehnt.

Wahrend die Erhohung des E-Moduls von x-PET einen vergleichsweise eher
mittelmafdigen Erfolg darstellt, ist der Festigkeitszuwachs immens. Die maximal
gemessene Zugfestigkeit von x-PET erreicht Werte im Bereich von gehartetem
Aluminium bei gleichzeitig weniger als der halben Dichte.[58! Zukiinftig muss jedoch
genau untersucht werden, ob diese mechanischen Eigenschaften sich tatsichlich in
grofdvolumigen Probenkorpern mit einer Dicke von mehreren Zentimetern

wiederfinden.

5.9 Predictive Materials: Eine neue Klasse von Smart Materials
Formgedachtnispolymere (SMPs) sind aufgrund der zahlreichen Trigger-
moglichkeiten eine besonders vielseitige Untergruppe der Smart Materials. Es sind SMPs
bekannt, welche sensitiv auf Licht(14-16], magnetische oder elektrische Felder(22-24]
Losungsmittell17-20, mechanische Kraftel25>-271 oder den pH-Wert[2l] reagieren. Eine ihrer
Anwendungsmoglichkeiten wird im Bereich der Sensorik bzw. Aktorik gesehen, da sie
dazu in der Lage sind, selbststandig auf einen duferen Reiz zu reagieren.[302] Dabei ist es
theoretisch moglich die mechanische Antwort beim Triggern direkt als Aktor, z.B. zum
Schliefden von Ventilen, zu nutzen. Dieser Vorgang benotigt keine externe Energie-
versorgung und konnte somit als Notabschaltung oder ahnliches fungieren. So ware es

beispielsweise vorstellbar, dass ein SMP als Schutz vor der Uberhitzung eines thermisch
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instabilen Produktes verwendet werden kann. Allerdings tritt dabei eine Problematik
auf, welche an einem simplen Beispiel veranschaulicht werden kann.

Ein Topf mit Milch soll erhitzt, aber vor dem Uberkochen geschiitzt werden. Die heifde
Milch soll eine Temperatur von 90 °C erreichen, wobei die Siedetemperatur von 100 °C
nicht iiberschritten werden darf. Einerseits ware es nun moglich, eine Heizleistung zu
wahlen, bei der grade die maximale Temperatur von 90 °C erreicht wird. Dies ist
allerdings ineffizient, da sehr lange Wartezeiten benoétigt wiirden bis die Temperatur
sich asymptotisch der Zieltemperatur ndhert. Daher ist es viel sinnvoller die
Heizleistung von Hand zu regeln und mit einer hohen Heizleistung zu beginnen, um die
Milch moglichst schnell zu erhitzen. Hierbei besteht die allseits bekannte Gefahr, dass
die Milch zu sieden beginnt und tiberkocht. Um einen Aufheizvorgang zu regeln werden
tiblicherweise komplexe Verschaltungen aus Sensoren und Aktoren bendétigt, welche
jede Sekunde des Prozesses liberwachen. Es ware beispielsweise vorstellbar, dass ein
Formgedichtnispolymer als Uberhitzungsschutz eingesetzt wird, da dieses bereits
gleichzeitig ein Sensor und Aktor ist. Hierfiir kdnnte theoretisch ein Polymernetzwerk
designt werden, welches eine Schmelztemperatur von 90 °C besitzt und somit bei der
gewlinschten Zieltemperatur die Heizung aktiv abschaltet. Das Problem dabei ist jedoch,
dass ein SMP zwar sensitiv auf die Temperatur antwortet, die Heizkinetik allerdings
nicht bertcksichtigt wird. So kann es bei hohen Heizraten im Zuge der thermischen
Tragheit zu einem Uberhitzen kommen, obwohl das SMP véllig korrekt reagiert hat.
Wenn nun ein SMP mit einer geringeren Triggertemperatur von z.B. 60 °C verwendet
wird ist wiederum gar nicht klar, ob die finale Temperatur von 90 °C iiberhaupt erreicht
wird. Auch hierfiir ist eine Sensitivitidt gegeniiber der Heizrate unabdingbar.

Dieses stark vereinfachte Beispiel hat einen industriell relevanten Hintergrund, denn in
vielen Prozessen entstehen thermisch instabile Produkte, welche vor dem Uberhitzen
geschiitzt werden miissen. Die hierflir benotigte Sensorik und Aktorik erfordert in der
Regel eine elektrische Stromversorgung. Um aufier Kontrolle geratene Prozesse im
Notfall iiber ein Formgedachtnispolymer abschalten zu koénnen, miisste der
Triggervorgang heizratensensitiv sein. Damit ware es durch die bekannte Heizkinetik
moglich bei einer unkritischen Temperatur vorauszusagen, welche Temperatur in
Zukunft erreicht werden wird. Ein Material mit dieser Eigenschaft wird von hier an als
»Prophetisches Material“ bzw. auf Englisch als , Predictive Material“ bezeichnet.

An dieser Stelle stellt sich nun die Frage, wie der Triggervorgang heizratensensitiv
gemacht werden kann. Dieses Konzept erfordert die Stabilisierung einer intermedidaren
Form, welche in Abhangigkeit der Heizrate unterschiedliche Dehnungszustdande besitzt.
Die mechanische Arbeit beim Triggern konnte dann direkt zur Regelung des Prozesses
genutzt werden, was eine vollig neue Form der Aktorik eines SMPs darstellen wiirde. In
Abbildung 5.52 ist diese Idee fiir das Beispiel der tiberkochenden Milch illustriert.
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Abbildung 5.52: Regelung der Heizleistung mit einem Formgedachtnispolymer,
welches eine intermedidare Form abhdngig von der applizierten
Heizrate fixiert.

Dieses Potenzial besitzen Netzwerke auf Basis von PET und sPP, da beide eine zweite
temporare Form durch eine Rekristallisation wahrend des Triggerns ausbilden. Hierbei
arbeiten zwei Prozesse gegeneinander. Zum einen findet die Relaxation statt, welche
unter Maximierung der Entropie den Dehnungszustand zuriickstellet. Zum anderen setzt
wahrenddessen die Kristallisation ein, welche unter Minimierung der Enthalpie den
Relaxationsvorgang stoppt. Die Relaxation ist dabei der Kristallisation zeitlich
uberlegen. Die Riickstellkraft F;, welche beim Zusammenziehen wirkt, ist allein vom
Dehnungszustand dS/dl und der Temperatur T abhangig (vgl. Formel 5.5).[1.68] Sobald
also eine Temperatur oberhalb von T, erreicht ist und keine Kristalle vorhanden sind,
welche die Relaxation verhindern, setzt letztere demnach spontan ein. Je geringer dabei
der Dehnungszustand wird, desto mehr sinkt auch die Triebkraft fir die
Dehnungsriickstellung. Eine Kristallisation hingegen bendtigt mehr Zeit, denn sie
erfordert zunachst die Keimbildung gefolgt vom Keimwachstum. Daher besteht auch
eine Abhangigkeit der Kristallisationsrate von der applizierten Heizrate. Mit steigender
Heizrate sinkt gleichzeitig die Kristallisationsrate, woraus nicht nur eine Temperatur-
abhangigkeit, sondern gleichzeitig auch eine Abhangigkeit zu ihrer ersten zeitlichen
Ableitung besteht. Bei hohen Heizraten kann es dementsprechend, genauso wie bei

hohen Kiihlraten, zum Aussetzen der Kristallisation kommen. Dieser Umstand wiirde zu
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einem vollstdndigen Triggern ab einer iiberkritischen Heizrate fiihren, ohne das eine
intermedidre Form stabilisiert wird. Noch hohere Heizraten wiirden dabei zu dem
gleichen Ergebnis fithren und waren daher nicht mehr voneinander unterscheidbar. Bei
sehr kleinen Heizraten hingegen bleibt die Riickstellkraft nach Gleichung 5.5 quasi
konstant, was der Kristallisation ermoglicht nahezu identische Dehnungszustiande
unabhéangig von der Heizrate intermediar zu speichern. Geringere Heizraten als diese
unterkritische Rate hitten wiederum denselben Effekt und koénnten ebenfalls nicht
voneinander unterschieden werden. Somit existiert ein Bereich in dem das SMP sensitiv

auf die Heizrate reagieren kann.

E = —Tﬁ 5.5
dl

Die zur Umsetzung dieses Konzepts bendtigte Rekristallisation wahrend des Triggerns
entsteht bei PET Unterschreitung der Glasiibergangstemperatur. Hierdurch wird x-PET
in einem metastabilen Zustand eingefroren, welcher sogar unter Dehnung erhalten
bleibt (vlg. Kapitel 5.1.1). Im Fall von x-sPP wird der metastabile Zustand durch die
Kristallisation in einer Mesophase erreicht, welche unter Dehnung entsteht und somit
stets eine Orientierung vorhanden ist (vgl. Kapitel 5.2.3). Bei x-PET erfolgt die
Rekristallisation klassisch aus dem amorphen Zustand.

T<T, a) T<Tm b)

=

Abbildung 5.53: Illustration der Bildung einer intermedidren tempordaren Form beim
Aufheizen. a) Ein kristallisationsinhibiertes Polymer, wird unter
konstanter Dehnung auf eine Temperatur unterhalb von Tz amorph
abgeschreckt. b) Ein polymorphes Polymer wird durch eine
metastabile Phase fixiert. Die intermedidare Form wird in beiden Fillen

durch eine Kaltkristallisation fixiert (grau hinterlegt).

Die Kaltkristallisation wahrend des Triggerns von x-sPP erfolgt durch das Schmelzen der
metastabilen Mesophase, welchem die Kristallisation der thermodynamisch stabileren
Form 1 folgt. Die beiden Prinzipien fiir ein kaltkristallisierendes Formgedachtnis-

polymer sind in Abbildung 5.53 dargestellt. In beiden Fallen liegt die temporare Form in
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einem metastabilen, rekristallisierbaren Zustand vor. Beim Uberschreiten von Ty bzw.
der Schmelztemperatur der metastabilen Kristallphase Tm,1 setzt die Relaxation ein. Es
folgt eine Kristallisation in einer thermodynamisch stabilen Kristallform, welche ab
einem kritischen Kristallisationsgrad die intermedidre Form stabilisiert. In Fall b) ist ein
Schmelzen der metastabilen Phase zwingend erforderlich, da es bei einer Kristall-
Kristall-Umwandlung nicht zum Triggern kommen wirde. Aus diesem Grund kann
dieses Konzept auch nicht auf x-PBT angewendet werden, obwohl es &dhnliche
Voraussetzungen wie x-sPP besitzt (vgl. Kapitel 5.1.2). Die Information der Heizkinetik
steckt in der intermedidaren Form, daher darf die Schmelztemperatur Tm bzw. Tm2 nicht
liberschritten werden, wenn diese Information im Nachhinein ausgelesen werden soll.
Wie aus den Prinzipsskizzen hervorgeht muss ein prophetisches Material nach diesem
Konzept zwingend einen Triple-Shape-Memory Effekt besitzen.

x-PET und x-sPP stellen geeignete Kandidaten zur Untersuchung dar. Die Analyse von
kaltprogrammiertem x-sPP erforderte lediglich das Triggern mit unterschiedlichen
Heizraten. Bei der Aufgabe unterschiedlicher Heizraten zeigte sich eine ausgepragte
Abhangigkeit der intermedidren Lange von der Heizkinetik (siehe Abbildung 5.54 a)).
Unterhalb einer Heizrate von 1 Kmin?! sind die Triggerkurven nahezu identisch.
Dementsprechend konnen unterhalb dieser kritischen Rate keine Informationen tiber
die Heizkinetik aus der intermedidren Lange abgeleitet werden. Mit steigender Heizrate
wird die intermedidare Linge immer kiirzer und ab einer iberkritischen Rate von
100 K min-! setzt die Kaltkristallisation aus und die Probe triggert vollstandig. Wenn die
Dehnungsriickstellung bei 100 °C tber die logarithmische Heizrate aufgetragen wird,
resultiert ein linearer Verlauf mit einer Heizratensensitivitidt von 1 - 100 K min-! (vgl.
Abbildung 5.54 b)).
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Abbildung 5.54: a) reprasentative Triggerkurven von x-sPP aufgenommen mit
Heizraten zwischen 0,4 und 100 K min-1 sowie b) die zuriickgestellte
Dehnung bei 100 °C als Funktion der Heizrate. (MW* + s*)

Bevor die Heizratenabhangigkeit der intermediaren Form von amorph orientiertem
x-PET untersucht werden konnte, musste aufgrund des extrem breiten Plateaus
zunachst sichergestellt werden, dass die intermedidre Lange sich im Plateaubereich
nicht andert. Es wurden Stichproben bei 140 °C, 180 °C und 225 °C entnommen und
jeweils die Liange gemessen. Es stellte sich heraus, dass die Lange der intermedidaren
Form iiber den gesamten Plateaubereich konstant bleibt. Im Anschluss an diese
Untersuchung wurden letztendlich unterschiedliche Heizraten appliziert, um zu
Uberpriifen, ob ein Zusammenhang mit der intermedidaren Lange besteht. Das Ergebnis
ist in Abbildung 5.55 b) zu sehen. Die zuriickgestellte Dehnung bei 150 °C ist iiber die
logarithmische Heizrate aufgetragen. Es ist deutlich zu erkennen, dass die
zuriickgestellte Dehnung ab einer unterkritischen Heizrate von 20 K min-! gréf3er wird.
Bei der gewahlten Auftragung besteht scheinbar auch hier ein linearer Zusammenhang.
Demnach setzt die Kristallisation zeitverzogert ein und kann die intermedidre Form erst
auf kiirzeren Dehnungen stabilisieren. Da die Heizrate nicht hoher als 100 K min-!
gewahlt werden konnte, kann die iiberkritische Heizrate, welche zum vollstdndigen
Triggern und Aussetzen der Kristallisation flihren wiirde, nur schatzungsweise auf einen

Wert von ca. 500 K min-! extrapoliert werden.
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Abbildung 5.55: a) exemplarische Triggerkurve von x-PET aufgenommen mit einer
Heizrate von 10 Kminl sowie b) die zurilickgestellte Dehnung bei
150 °C als Funktion der Heizrate. (MW + s, n = 3)

Im direkten Vergleich ist besonders auffdllig, dass x-sPP deutlich sensitiver auf
geringere Heizraten reagiert als x-PET. Dies kann auf die Breite des Plateaubereichs
zurickgefiihrt werden. Wahrend der Temperaturbereich, welcher iibersprungen
werden muss, um die Kristallisation auszusetzen, im Fall von x-sPP nur 20 K betragt,
sind es im Fall von x-PET etwa 85 K. Daher wird bei x-PET auch eine viel grofiere
Heizrate bendtigt, worunter die Sensitivitadt bei geringen Heizraten leidet.

Es lasst sich zusammenfassen, dass das neue Konzept eines prophetischen Materials
eine voOllig neue Art von Smart Material begriindet. Dieses reagiert nicht nur auf ein
Umweltsignal, sondern auch auf dessen erste zeitliche Ableitung. Prinzipiell kénnen
solche Materialien Anwendung finden, um eine Notabschaltung bei aufier Kontrolle
geratenen Prozessen zu gewihrleisten, indem sie z.B. das Uberschreiten einer kritischen

Temperatur vorhersehen.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Das Ziel dieser Arbeit war es, sich die Vernetzung zunutze zu machen, um neuartige
Eigenschaften hervorzurufen. Dabei wurde gepriift, ob sich dehnungsinduziert
kristallisierbare Polymere zur Schockabsorption eignen. Zudem wurde untersucht, ob es
moglich ist eine Orientierung in der Schmelze durch Netzpunkte aufrechtzuerhalten.
Zuletzt wurde versucht den Triggerprozess eines Formgedachtnispolymers durch eine
Kaltkristallisation wahrend des Triggerns heizratensensitiv zu machen. Um diese Ziele
zu erreichen wurden geeignete polymorphe und kristallisationsinhibierte Polymere
ausgewahlt. Zunachst musste jedoch ein ganz anderes Problem bewaltigt werden. Da die
fiir diese Arbeit relevanten Polymere sich nicht iliber konventionelle Verfahren
vernetzen lassen, mussten neuartige Strategien zur Vernetzung entwickelt werden.
Dementsprechend lag der Haupttenor dieser Arbeit auf der Entwicklung neuer

Strategien zur Vernetzung von Hochpolymeren.

Es wurden neue Vernetzungsstrategien fiir Polyethylenterephthalat (PET),
Polybutylenterephthalat (PBT), syndiotaktisches Polypropylen (sPP), isotaktisches
Polypropylen (iPP), isotaktisches Polybuten-1 (PB-1), Polyamid 6 (PA6), Polyamid 11
(PA11), Polyrther-Block-Amid (PEBA) und Polyethyloxazolin (PEtOx) entwickelt.
Weiterhin wurden bekannte Verfahren fiir Polymethylmethacrylat (PMMA) und
Chloropren-Kautschuk (CR) neu angepasst. Es konnte gezeigt werden, dass die
Vernetzung ein probates Werkzeug ist um die oben genannten Ziele zu erreichen. Neben
den eigentlichen Zielen wurden aber auch andere interessante Aspekte entdeckt, wie
Formgedachtnispolymere  (SMPs) mit hohen  Triggertemperaturen,  kalt-
programmierbare SMPs mit einer grofden Differenz zwischen Trigger- und
Programmiertemperatur, ein Triple-Shape-Memory Effekt und ein Zwei-Wege-
Formgedachtniseffekt.

Es wurde gezeigt, dass die aromatischen Polyester PET und PBT mittels eines
tetrafunktionalen Epoxids in Kombination mit einem Saureanhydrid tuber die
Endgruppen vernetzt werden kénnen.

Das PET-Netzwerk besitzt neben guten Formgedachtniseigenschaften eine sehr hohe
Triggertemperatur von 242 °C, welche sich mit den bisher bekannten Hochtemperatur-
SMPs messen kann.[3337-39] Der Trigger erstreckt sich liber einen relativ breiten Bereich,
was jedoch vermutlich. durch die Verwendung eines anderen PET-Grades verbessert
werden kann. x-PET kann aufderdem kaltprogrammiert werden, wobei, abhdngig von
der Programmiertemperatur, vollstindig reversible Dehnungen von tiber 600% maoglich
sind. Erfolgt die Programmierung oberhalb der Schmelztemperatur, so kann x-PET unter
Orientierung amorph abgeschreckt werden. Beim Aufheizen kommt es bei der

Glasiibergangstemperatur zum Triggern, welchem eine Kaltkristallisation folgt. Da die
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Relaxation und die Kristallisation gegenldufige Prozesse sind ist es maoglich,
unterschiedliche intermedidare Formen in Abhangigkeit der applizierten Heizrate zu
stabilisieren. Hieraus resultiert eine Heizratensensitivitit. Aufgrund der hohen
Glastiibergangstemperatur eignet sich x-PET trotz der Kaltprogrammierbarkeit nicht als
Schockabsorber bei Raumtemperatur. Fiir eine Anwendung bei hoheren Temperaturen
miissten die Dampfungseigenschaften in Zukunft bestimmt werden. Eine andere
Moglichkeit ware das Ty von x-PET durch einen Weichmacher zu senken. Es ware
ebenfalls denkbar einen Blend aus PET und PBT herzustellen. Da beide Polymere
miteinander mischbar sind und PBT ein Ty unterhalb von Raumtemperatur besitzt,
wenn es amorph vorliegt, konnte iiber das richtige Mischungsverhaltnis ein Ty nahe
Raumtemperatur eingestellt werden.[120.303-305] Anhand von x-PET wurde untersucht, ob
die Vernetzung eine homogene Bulk-Orientierung erlaubt. Die Probengeometrie hatte
bei dem durchgefiihrten Vergleichsversuch keinen Einfluss auf den E-Modul, weshalb
davon ausgegangen wird, dass die Orientierung iiber den Probenquerschnitt konstant
bleibt. Ahnliches konnte bereits an dem vernetzten iPP (x-iPP) demonstriert werden.[232]
Durch unterschiedliche Programmierarten, -dehnungen und -temperaturen wurde ein
Parameterraum erfasst, in welchem sich die Steifigkeit und Festigkeit von x-PET
einstellen lassen. Besonders Eindrucksvoll stellte sich die Festigkeitssteigerung heraus,
welche einen Maximalwert um 500 MPa erreicht. Diese Festigkeit ist in etwa
vergleichbar mit der von ausscheidungsgeharteten Aluminiumlegeirungen, welche fiir
den Flugzeugbau verwendet werden.[>8! Die Dichte von x-PET ist dabei jedoch weniger
als halb so grof wie die von Aluminium. Die spezifische Festigkeit liegt somit im Bereich
von Keramiken. Anders als eine Keramik verhdlt sich x-PET allerdings duktil. Eine
weitere Verbesserung der Festigkeit konnte durch Verfahren wie das ,Two Step
Drawing“ erzielt werden, bei welchem zwei Dehnungen bei unterschiedlichen
Temperaturen erfolgen.[299] Letztendlich ist es notig zu Uberpriifen, ob diese guten
mechanischen Eigenschaften tatsachlich auch bei Proben mit einem niedrigen
Oberflachen- zu Volumen-Verhaltnis resultieren. Hierfiir ist eine Kooperationsarbeit mit
dem Fachbereich Maschinenbau geplant, um grof3volumige Probenkérper herstellen zu
konnen.

Wenn PBT-Netzwerke aus der Schmelze in Wasser abgeschreckt werden sind keine
Kristallreflexe mittels Rontgenbeugung erkennbar. Es zeigte sich jedoch, dass x-PBT
nicht amorph ist, sondern rontgenamorphe Kristalle vorhanden sind. Erstaunlicher
Weise kann abgeschrecktes x-PBT dennoch kaltprogrammiert werden. Hierbei kommt
es zu einer plastischen Verformung von winzigen, vermutlich mizellaren Kristalliten. Die
Dehnung wird unter der Bildung einer smektischen Mesophase fixiert. Nach der
Programmierung liegt eine hohe Triggertemperatur von ca. 220 °C vor, welche mit einer

Triggerbreite von 6 °C diskreter ist und deutlich schneller verlauft als die von anderen
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Hochtemperatur-SMPs.[38] Zwischen der Programmier- und der Triggertemperatur liegt
ein Bereich von fast 200 °C vor. Andere kaltprogrammierbare Formgedachtnispolymere
wie Shape Memory Natural Rubber (SMNR) oder gefiillter epoxidierter Naturkautschuk
(ENR) besitzen eine Differenz zwischen Trigger- und Programmiertemperatur von
maximal 4 °C (SMNR) bzw. 25 °C (ENR).[35178] Durch die Bildung der Mesophase kommt
es wahrend der Deformation von x-PBT zu einer spilirbaren Verfestigung. Aus der
Differenz der Zugfestigkeit und der Streckgrenze ergibt sich allerdings eine hohere
Festigkeit von lediglich 5 MPa. Dies lasst sich auf einen grofden Querschnittsverlust beim
Einschniiren oberhalb der Streckgrenze zuriickfiihren. Um diesen Querschnittsverlust
zu kompensieren, wurde eine Vororientierung eingebracht. Vororientierte Proben
besitzen zwar grofiere Kristalle, wie mittels Rontgenbeugung beobachtet wurde, kénnen
aber dennoch vergleichsweise einfach gedehnt werden. Auf diesem Weg konnte nicht
nur eine um eine Gréflenordnung hohere Selbstverfestigung erreicht werden, zusatzlich
steigt die Festigkeit liber einen Dehnungsbereich von ca. 100% progressiv an. Bis zum
Riss muss dabei eine grofde Energie von 62 ] g1 aufgewendet werden. Die Dehnung kann
weiterhin vollstandig zurtiickgestellt werden, wodurch eine Mehrfachanwendung als
Energieabsorber moglich ist. x-PBT antwortet zunadchst mit einem relativ hohen
E-Modul und verhélt sich bei grofderen Dehnungen weniger steif. Ein Material mit
solchen mechanischen Eigenschaften konnte fiir sicherheitsrelevante Befestigungen
interessant sein, welche bei Uberbelastung eine Notlaufeigenschaft besitzen miissen.
Durch die relativ grofse Dehnungsantwort kiindigt sich ein potenzielles Versagen bereits
optisch an. Eine andere mogliche Anwendung stellen Stof3fanger dar, welche sich bei
leichten Stof3en elastisch verformen sollen, aber bei grof3en Belastungen mdoglichst viel
Energie absorbieren miissen. Hierfir ist es erforderlich zu iberpriifen, wie
vororientiertes x-PBT sich unter einer mehrachsigen Belastung verhalt. Auf3erdem ware
zu testen, welchen Einfluss die Temperatur auf die Stabilitit der Mizellen-Kristalle
besitzt. Weiterhin stellte sich als problematisch heraus, dass x-PBT nicht bei hohen
Dehnraten kaltprogrammiert werden kann. Ein Ansatz um dieses Problem zu ldsen
konnten Verbundwerkstoffe aus x-PBT und Elastomeren sein. Hierbei dient das
Elastomer zunachst dazu, die Verformungsenergie zu delokalisieren, um die

Belastungsrate zu verringern.[306]

Die Vernetzung von Polyolefinen mit tertidren Kohlenstoffen in der
Wiederholungseinheit gelang durch eine Funktionalisierung mit Maleinsdureanhydrid.
Eine Kupplungsreaktion mit GMA und die anschlieRende Vulkanisation fiihren
letztendlich zu einer kovalenten Vernetzung. Dieser Reaktionsmechanismus funktioniert
gleichermafden fiir sPP, iPP und PB-1.307] Zusatzlich wurde eine ionische Vernetzung
von funktionalisiertem sPP und iPP unter Verwendung von Zinkoxid realisiert. Die

Bildung der Ionenbindung scheint aufgrund der Notwendigkeit von Stearinsdure in
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Form der Diffusion von Zinkstearat zu erfolgen. Hieraus wurde geschlussfolgert, dass die
Diffusionswege durch die Verwendung von Nanopartikeln verkiirzt werden kdénnen.
Tatsachlich ist es moglich die, flir eine ionische Vernetzung, bendtigte Menge an
Zinkoxid durch den Einsatz von Zinkoxid Nanopartikeln zu halbieren. Aus der ionischen
Vernetzung resultieren thermoplastische Elastomere, welche oberhalb einer
Temperatur von 220 °C reprozessiert werden konnen, ohne ihre urspriinglichen
Eigenschaften zu verandern.[222]

Mit Nanozinkoxid vernetztes sPP (nix-sPP) lasst sich aus der Schmelze amorph
abschrecken und ist anschlief3end kaltprogrammierbar. Anders als bei bisher bekannten
ionisch vernetzten Formgedachtnispolymeren tritt iiber mindestens 10 Zyklen kein
plastisches flief3en auf.[39.97-981 Wird nix-sPP heiffprogrammiert, so kommt es bereits ab
einer Dehnung von 100% zu einer plastischen Verformung. Hieraus lasst sich schlief3en,
dass die Stabilitat der lonenbindungen bei hohen Temperaturen geringer ist. Kiinftig
muss genau untersucht werden wie die Programmiertemperatur mit der plastischen
Verformung zusammenhangt. Bei der Kaltprogrammierung entsteht eine metastabile
Mesophase, welche nach dem Schmelzen in eine stabilere Helix-Phase
umwandelt.[222.224]  Dadurch kommt es beim triggern zur Stabilisierung einer
intermedidaren Form, welche abhidngig von der appliziertem Heizrate fixiert wird.[224]
Durch die dehnungsinduzierte Kristallisation der Mesophase und das zu Beginn gummi-
elastische Verhalten besitzen sPP-Netzwerke gute Voraussetzungen zur Dampfung von
Kraftstofien. Da die Energie zu einem grofden Teil in der temporaren Form gespeichert
bleibt, ist eine Applikation als Schockabsorber denkbar. Dabei ist die Festigkeit von
x-sPP mit ca. 10 MPa im Vergleich zu Naturkautschuk (NR) gering. Unter Verwendung
von Fillstoffen wie beispielsweise Carbon Black oder Silikaten kénnen bei NR
Festigkeiten von bis zu 30 MPa erreicht werden.[3%8] Der Einfluss von Fiillstoffen auf die
Festigkeit von x-sPP sollte in Zukunft ebenfalls ndher untersucht werden.

Um einen Eindruck tiber das Dampfungsverhalten zu gewinnen, wurde x-sPP in
Fallversuchen mit Nylon und Gummi verglichen. Nylon kann die Fallenergie zwar in
einem kurzen Zeitraum absorbieren, dabei tritt jedoch auch die, im Vergleich mit den
anderen Materialien, hochste Maximalkraft auf. Gummi kann den Kraftstof uber die
Dehnung zwar besser Dampfen, allerdings wird die Energie zu einem grof3en Teil wieder
zurickreflektiert, sodass ein oszillierender Kraft-Zeit-Verlauf entsteht. x-sPP absorbiert
die Fallenergie nicht nur im geringsten Zeitintervall, es tritt auch die kleinste
Maximalkraft auf und es ist kaum eine Oszillation erkennbar. Hieraus lasst sich
schlief3en, dass ein dehnungsinduziert kristallisierbares Polymer sich hervorragend zur
Dampfung mechanischer Stofde eignet. Durch Stofdversuche aus unterschiedlichen
Fallhbhen wurde gezeigt, dass auch hohere Dehnraten nicht zum Verlust dieser

Eigenschaft fiihren. Die Netzwerktopologie bleibt dabei erhalten, sodass die Dehnung
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vollstandig zurtickgestellt wird und x-sPP nach dem Triggern wiederverwendet werden
kann. Mit steigender Fallhdhe nimmt die Maximaldehnung immer weiter zu. Daher wird
vermutet, dass das Regime fiir die dehnungsinduzierte Kristallisation mit steigender
Belastungsgeschwindigkeit zu immer grofieren Dehnungen verschoben wird. Die
elastische Reflektion nach der Belastung zeigte sich dabei als nahezu unabhéngig von
der Fallhohe. Wird der Probenquerschnitt deutlich reduziert kommt es zu einer
Uberbelastung, welche jedoch nicht in einem katastrophalen Riss resultiert. Es zeigte
sich, dass die Dampfungseigenschaften durch die Uberlagerung der dehnungs-
induzierten Kristallisation mit einer plastischen Verformung sogar verbessert werden.
Nach der plastischen Verformung bleibt die Probe irreversibel beschadigt und reif3t im
nachsten Versuch. An dieser Stelle muss kiinftig untersucht werden, ob in die ionischen
Netzwerken eingebrachte Netzwerkdefekte sich beim Triggern ebenfalls ausheilen, wie
es bei ix-sPP mit eingebrachten Kerben der Fall ist.[222l Obwohl sPP
kristallisationsinhibiert ist, beginnt die thermische Kristallisation bei Raumtemperatur
bereits nach 5 Minuten und sorgt dafiir, dass der E-Modul um zwei Gréfienordnungen
steigt und sich das Material nicht mehr gummi-elastisch verhalt. Fiir die Applikation von
x-sPP als Schockabsorber ist es daher zwingend notwendig die Kristallisation noch
starker zu inhibieren, um den amorphen Zustand langfristig zu stabilisieren. Die
Mischung mit einem ataktischen Polypropylen (aPP) stellte sich dabei als nicht
zielfihrend heraus. Vermutlich kommt es aufgrund der unterschiedlichen
Molekulargewichte bereits in der Schmelze zu einer Entmischung. Es gibt jedoch auch
weitere Ansatzpunkte, um die Kristallisation gezielt zu beeintrachtigen. Es konnte ein
Weichmacher verwendet werden, um die zwischenmolekularen Wechselwirkungen zu
behindern. Hierfiir wiirde sich evtl. ,White Oil“ eignen, welches ein reines Paraffindl ist.
Eine andere Moglichkeit ware es zu versuchen, den Modifikationsgrad mit Maleinsaure-
anhydrid drastisch zu erh6hen. Hierdurch wiirde zum einen die Kristallisierbarkeit an
sich behindert, indem weitere Storstellen entlang des Kettenriickgrats entstehen, zum
anderen konnte es durch die relativ starren Substituenten zu einer Erhéhung von T
kommen. Es ist bekannt, dass die Kristallisationsrate der Ndhe von T; sehr niedrig
ist.[309] Zusatzlich kommt es bei der thermischen Auslagerung von amorphem x-sPP bei
niedrigen Temperaturen unter 5 °C bevorzugt zur Rekristallisation der Mesophase, was
einen weiteren Ansatzpunkt darstellt.[110] Es konnte versucht werden, amorphes x-sPP
gezielt bei niedrigen Temperaturen zu rekristallisieren. Da der Kristallinitdtsgrad der
sich bildenden mizellaren Mesophase geringer als der der Helix-Phase ist, konnte dies
einerseits dazu flihren, dass analog zum x-PBT, eine Kaltprogrammierbarkeit trotz dem
Vorhandensein von Kristallen moglich ist.3091 Andrerseits bildet sich evtl. direkt durch
die plastische Verformung der Mesophase die thermodynamisch giinstigere Helix-Phase

aus. Des Weiteren existiert ein Verfahren, um die Stereoregularitit von iPP mittels
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Bromverbindungen nachtraglich zu senken.[310] Hierbei kann die Polymerkette
gleichzeitig hocheffizient mit Maleinsdureanhydrid funktionalisiert werden. Es konnte
versucht werden, dieses Verfahren auf sPP zu iibertragen. Diese Ansitze miissen jedoch
in Zukunft noch ndher untersucht werden.

Die ionischen Netzwerke auf Basis von iPP leiden aufgrund der geringen Stabilitat der
Ionenbindung bei hohen Temperaturen stets unter einer plastischen Verformung. Nach
der Programmierung kommt es wie bei kovalent vernetztem iPP zu einer Ausbildung
der Homoepitaxie. Fiir das kovalente Netzwerk kann diese ausgenutzt werden um eine
biaxiale Versteifung trotz uniaxialer Dehnung zu erreichen.[232] Erste Untersuchungen
der ionischen Netzwerke zeigen jedoch, dass diese Eigenschaft scheinbar nicht erhalten
bleibt. Dies wird auf das Losen von lonenbindungen wahrend der Programmierung
zuruckgefiihrt. Daher sollte kiinftig untersucht werden, ob auch bei ionisch vernetztem
iPP, analog zu nix-sPP, durch Dehnung bei einer geringeren Temperatur zwischen
Schmelz- und Kristallisationstemperatur eine Verbesserung beziiglich der plastischen
Verformung, bzw. des Kriechens erreicht werden kann. Méglicherweise kénnen auch
dehnungsinduziert entstehende Kristalle die Ionenbindungen vor =zu grofder
mechanischer Belastung schiitzen. Aufderdem sollte in Zukunft nach einem alternativen
ionischen  Vernetzungssystem gesucht werden. Ionische Bindungen tuber
Sulfonsduregruppen sind bekanntermaf3en thermisch stabiler.[3!]

Ein interessanter Nebenaspekt ist die Erh6hung der Schmelzviskositat von iPP durch die
Vernetzung. Da die Herstellung von iPP-Schaumen aufgrund der niedrigen
Schmelzviskositat technisch problematisch ist sollte iiberpriift werden, ob nicht allein
die Viskositatserhohung durch die ionischen Netzpunkte ausreicht um iPP effektiv
Schdaumen zu konnen.311l Hierfiir konnte unter Umstdnden bereits eine vergleichsweise
geringe Menge an Zinkoxid Nanopartikeln von 5 Gew.-% geniigen, um eine ausreichende
Viskositatserhohung in einem gewissen Temperaturbereich zu erzielen.

Polybuten-1 wurde bislang nur kovalent vernetzt. Aufgrund der geringen
Schmelztemperatur kann allerdings davon ausgegangen werden, dass auch eine ionische
Vernetzung moglich ist. x-PB-1 zeigt einen Zwei-Wege-Formgedachtniseffekt durch eine
kristallisationsinduzierte Verlangerung beim Kiihlen. Sowohl fiir iPP- als auch fiir PB-1-
Netzwerke muss kiinftig untersucht werden, ob es moglich ist metastabile
Kristallmodifikationen in Anlehnung an x-sPP im programmierten Zustand einzustellen,

um eine Heizratensensitivitat zu erzielen.

Die Polyamide PA6 und PA11 konnen beide mit dem tetrafunktionalen Epoxidharz
TGDDM vernetzt werden. Die Untersuchung der Netzwerke zeigte, dass PA6 ein
Hochtemperaturformgedachtnispolymer mit einer Triggertemperatur von 210 °C ist.
PA11 besitzt eine niedrigere Triggertemperatur, kann dafiir aber grofie Dehnungen von

830% erreichen. Ahnlich wie bei x-iPP und x-PB-1 muss kiinftig geklirt werden, ob
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metastabile Kristallmodifikationen im programmierten Zustand erzeugt werden

konnen.

Durch eine Coagenz unterstiitzte radikalische Vernetzung konnten PEBA- und PEtOx-
Netzwerke hergestellt werden. PEBA kann kaltprogrammiert werden und besitzt einen
Triple-Shape-Memory Effekt, welcher durch eine dehnungsinduzierte Kristallisation der
Ether-Blocke und eine plastische Verformung der Amid-Blocke entsteht. Dabei wurde
allerdings nur eine geringe Dehnungsfixierung erreicht und es kann nur mit geringen
Dehnraten programmiert werden. Somit eignet sich PEBA nicht zur Schockabsorption.
Ob Copolymere mit anderen Verhdltnissen an Polyether zu Polyamid sich zur
Schockabsorption eignen muss in Zukunft untersucht werden.

Netzwerke auf Basis von PEtOx kristallisieren nicht dehnungsinduziert. Die aufgegebene
Dehnung wird vollstindig tiber den Glasiibergang wiederhergestellt. Programmiertes
PEtOx lasst sich zwar thermisch triggern, bei Kontakt mit Wasser kommt es allerdings,
anders als im nicht gedehnten Zustand, zu einer starken Quellung, woraufhin das
Netzwerk zerstort wird. Das LCST-Verhalten von vernetztem PEtOx muss kiinftig

analysiert werden.

Durch die aus der Literatur bekannte Aminolyse von Ester-Gruppen ist es mdoglich
PMMA-Netzwerke herzustellen. Dafiir kann das Diamin THDA verwendet werden. Die
Vernetzung eines mischbaren PMMA/PVDF-Blends mit THDA muss kiinftig erfolgen.[312]
Weiterhin muss untersucht werden, ob sich ein solcher Blend amorph orientieren lasst.
Dabei besteht das Potenzial eines heizratensensitiven Triggers durch eine

Phasenseparation iiber die Rekristallisation von PVDF.[313]

Der Versuch CR moglichst niedrig zu vernetzen zeigte, dass anders als zum klassischen
Vulkanisationsverfahren, allein der Beschleuniger TMTD ausreicht, um ein Netzwerk zu
bilden. x-CR kann zwar kaltprogrammiert werden, die Triggertemperatur liegt jedoch
deutlich unter Raumtemperatur. Eine Erhohung von Tiig ist durch thermisches
Auslagern oder durch eine Behandlung mit Losungsmitteldampf moglich. Dabei wird
eine Triggertemperatur von bis zu 34 °C erreicht. Dieser Vorgang dauert jedoch mehrere
Stunden, weshalb sich auch CR nicht zur Schockabsorption bei Raumtemperatur eignet.
Da x-CR jedoch bei 0°C programmiert werden kann, ware die Applikation als
Schockabsorber bei niedrigen Temperaturen denkbar. Dies muss jedoch weiter
analysiert werden. Weil CR allerdings auch thermisch kristallisieren kann, miisste auch

die Kristallisationskinetik berticksichtigt werden.

Im Rahmen dieser Arbeit konnten neue Wege aufgezeigt werden, um Polymere im Bulk
zu orientieren, zur Schockabsorption zu nutzen und sensitiv gegeniiber einer Heizrate

zu machen. Die Dampfung mittels eines dehnungsinduziert Kkristallisierbaren
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6 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK

Formgedachtnispolymers konnte nur anhand von sPP demonstriert werden.
Letztendlich konnten anstelle von sPP auch andere dehnungsinduziert kristallisierbare
Polymere mit einem Tg; unterhalb von Raumtemperatur beziiglich ihrer
Schockabsorptionsfahigkeit untersucht werden. Polyisobutylen (PIB) ware hierfiir ein
geeigneter Kandidat.314-315]  Hjerfiir miisste jedoch zunidchst ein geeignetes
Vernetzungssystem entwickelt werden.

Vor allem die ratensensitiven Formgedachtnispolymere, die ,prophetischen
Materialien, besitzen ein hohes Innovationspotenzial und miissen kiinftig
weiterentwickelt werden. Die Erforschung von prophetischen Materialien steht grade
erst am Anfang. Bisher wurde der Einfluss der Programmierdehnung beispielsweise
nicht untersucht. Die Dehnung besitzt einen Einfluss auf die Relaxation und kdnnte
somit als Stellschraube zur heizratenabhingigen Antwort genutzt werden. Zusatzlich
konnten weitere kristallisationsfahige Polymere, welche sich amorphisieren lassen,
beziglich ihrer Heizratensensitivitat untersucht werden. Ein mogliches Beispiel hierfiir
ist Polymilchsaure (PLA).[316] Auflerdem ware es moglich zu versuchen eine Sensitivitat
auf andere zeitabhangige Grofden anstelle der Heizrate zu erzielen. Beispielsweise sind
Polymersysteme bekannt, welche eine Mischbarkeit in Abhangigkeit der Scherrate
besitzen.[317] Letztlich konnte auch der Einfluss der Losungsmittelexpositionsrate auf
metastabile Systeme analysiert werden. Hierfiir eignen sich unter Umstidnden
kristallisationsinhibierte Polymere wie PET, welche im Glaszustand fixiert werden
konnen, oder mischbare Polymer-Blends dhnlich dem Beispiel PMMA/PVDF. Abhangig
von der Losungsmittelkonzentration ware es denkbar, dass unterschiedliche
intermedidre Formen fixiert werden und somit eine Sensitivitat auf die Freisetzungsrate

des Losungsmittels besteht.
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7 Anhang

Beugungsbilder nach der Programmierung

Abbildung 7.1:  nix-sPP 300% gedehnt (der Pfeil markiert die Zugrichtung).

| —— —
r—

Abbildung 7.2:  nix-iPP 200% gedehnt (der Pfeil markiert die Zugrichtung).
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Bestimmung des Kristallinititsgrades

Abbildung 7.3:
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Abbildung 7.5:

Abbildung 7.6:
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Abbildung 7.7:

Abbildung 7.8:
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Formgedichtnisparameter der Polymernetzwerke

Tabelle 7.1: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PET tiber 10 Zyklen bei
270 °C und einer Programmierdehnung von 200%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 3,0 3,0 200 100 100
2 1,0 3,1 3,1 210 100 100
3 1,0 3,0 3,0 200 100 100
4 1,0 2,9 2,9 190 100 100
5 1,0 3,0 3,0 200 100 100
6 1,0 3,0 3,0 200 100 100
7 1,0 2,9 2,9 190 100 100
8 1,0 3,1 3,1 210 100 100
9 1,0 3,1 3,1 210 100 100
10 1,0 3,0 3,0 200 100 100

Tabelle 7.2: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PET tiber 10 Zyklen bei
120 °C und einer Programmierdehnung von 270%. (n = 5)

Zyklus lo [ lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 3,7 3,7 270 100 100
2 1,0 3,8 3,8 280 100 100
3 1,0 3,6 3,6 260 100 100
4 1,0 3,9 3,9 290 100 100
5 1,0 3,6 3,6 260 100 100
6 1,0 3,7 3,7 270 100 100
7 1,0 3,7 3,7 270 100 100
8 1,0 3,8 3,8 280 100 100
9 1,0 3,6 3,6 260 100 100
10 1,0 3,7 3,7 270 100 100
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Tabelle 7.3: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PBT tliber 10 Zyklen bei

250 °C und einer Programmierdehnung von 200%. (n 2 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 3,1 3,1 210 100 100
2 1,0 3,1 3,1 210 100 100
3 1,0 3,0 3,0 200 100 100
4 1,0 2,9 2,9 190 100 100
5 1,0 3,1 3,1 210 100 100
6 1,0 3,0 3,0 200 100 100
7 1,0 3,0 3,0 200 100 100
8 1,0 3,0 3,0 200 100 100
9 1,0 2,9 2,9 190 100 100
10 1,0 3,1 3,1 210 100 100

Tabelle 7.4: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PBT tiber 10 Zyklen bei

25 °C und einer Programmierdehnung von 280%. (n = 5)

Zyklus lo [ Ifix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 3,8 3,7 280 96,4 100
2 1,0 3,7 3,6 270 96,3 100
3 1,0 3,9 3,8 290 96,6 100
4 1,0 3,8 3,7 280 96,4 100
5 1,0 4 3,8 300 93,3 100
6 1,0 3,9 3,8 290 96,6 100
7 1,0 3,8 3,7 280 96,4 100
8 1,0 3,8 3,7 280 96,4 100
9 1,0 3,8 3,6 280 92,9 100
10 1,0 3,65 3,5 265 94,3 100
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Tabelle 7.5: Reprasentative Formgedachtnisparameter von nix-sPP iiber 10 Zyklen bei

160 °C und einer Programmierdehnung von 200%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 3,2 3,2 220 100 90
2 1,2 3,0 3,0 200 100 100
3 1,2 2,9 2,9 190 100 100
4 1,2 3,0 3,0 200 100 100
5 1,2 2,9 2,9 190 100 100
6 1,2 3,0 3,0 200 100 100
7 1,2 3,0 3,0 200 100 100
8 1,2 2,8 2,8 180 100 100
9 1,2 3,1 3,1 210 100 100
10 1,2 3,1 3,1 210 100 100

Tabelle 7.6: Reprasentative Formgedachtnisparameter von nix-sPP tiber 10 Zyklen bei

160 °C und einer Programmierdehnung von 100%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 1,9 1,9 90 100 87,5
2 1,125 1,9 1,9 90 100 100
3 1,125 1,8 1,8 80 100 100
4 1,125 2,1 2,1 110 100 100
5 1,125 2,0 2,0 100 100 100
6 1,125 2,0 2,0 100 100 100
7 1,125 2,0 2,0 100 100 100
8 1,125 2,0 2,0 100 100 100
9 1,125 2,0 2,0 100 100 100
10 1,125 2,1 2,1 110 100 100
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Tabelle 7.7: Reprasentative Formgedachtnisparameter von nix-sPP tiber 10 Zyklen bei

25 °C und einer Programmierdehnung von 500%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 6,0 4,3 500 66 97,8
2 1,1 6,0 4,3 500 66 100
3 1,1 6,0 4,3 500 66 100
4 1,1 6,0 4,3 500 66 100
5 1,1 6,0 4,25 500 65 100
6 1,1 6,0 4,3 500 66 100
7 1,1 6,0 4,2 500 64 100
8 1,1 6,0 4,3 500 66 100
9 1,1 6,0 4,3 500 66 100
10 1,1 6,0 4,2 500 64 100

Tabelle 7.8: Reprasentative Formgedachtnisparameter von nix-sPP tiber 10 Zyklen bei

25 °C und einer Programmierdehnung von 400%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 5,0 3,7 400 67,5 98,5
2 1,05 5,0 3,6 400 65 100
3 1,05 5,0 3,6 400 65 100
4 1,05 5,0 3,7 400 67,5 100
5 1,05 5,0 3,6 400 65 100
6 1,05 5,0 3,6 400 65 100
7 1,05 5,0 3,6 400 65 100
8 1,05 5,0 3,7 400 67,5 100
9 1,05 5,0 3,7 400 67,5 100
10 1,05 5,0 3,6 400 65 100
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Tabelle 7.9: Reprasentative Formgedachtnisparameter von nix-sPP iiber 10 Zyklen bei

25 °C und einer Programmierdehnung von 300%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 4,0 3,1 300 70 100
2 1,0 4,0 3,0 300 66,7 100
3 1,0 4,0 3,1 300 70 100
4 1,0 4,0 3,0 300 66,7 100
5 1,0 4,0 3,0 300 66,7 100
6 1,0 4,0 2,9 300 63,3 100
7 1,0 4,0 3,1 300 70 100
8 1,0 4,0 2,9 300 63,3 100
9 1,0 4,0 3,0 300 66,7 100
10 1,0 4,0 3,0 300 66,7 100

Tabelle 7.10: Reprasentative Formgedachtnisparameter von ix-iPP tUber 10 Zyklen bei

170 °C und einer Programmierdehnung von 200%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 3,0 3,0 200 100 90
2 1,2 3,0 3,0 200 100 100
3 1,2 2,9 2,9 190 100 100
4 1,2 2,9 2,9 190 100 100
5 1,2 3,0 3,0 200 100 100
6 1,2 3,0 3,0 200 100 100
7 1,2 3,1 3,1 210 100 100
8 1,2 3,0 3,0 200 100 100
9 1,2 3,0 3,0 200 100 100
10 1,2 3,0 3,0 200 100 100
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Tabelle 7.11: Reprasentative Formgedachtnisparameter von ix-iPP tiber 10 Zyklen bei

170 °C und einer Programmierdehnung von 100%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 2,0 2,0 100 100 80
2 1,2 2,0 2,0 100 100 100
3 1,2 20, 2,0 100 100 100
4 1,2 1,9 1,9 90 100 100
5 1,2 2,0 2,0 100 100 100
6 1,2 2,0 2,0 100 100 100
7 1,2 2,1 2,1 110 100 100
8 1,2 2,0 2,0 100 100 100
9 1,2 2,0 2,0 100 100 100
10 1,2 2,0 2,0 100 100 100

Tabelle 7.12: Reprasentative Formgedachtnisparameter von nix-iPP iiber 10 Zyklen bei

170 °C und einer Programmierdehnung von 200%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 3,1 3,1 210 100 90
2 1,2 3,1 3,1 210 100 100
3 1,2 3,0 3,0 200 100 100
4 1,2 3,0 3,0 200 100 100
5 1,2 3,0 3,0 200 100 100
6 1,2 2,9 2,9 190 100 100
7 1,2 2,8 2,8 180 100 100
8 1,2 2,9 2,9 190 100 100
9 1,2 3,0 3,0 200 100 100
10 1,2 3,0 3,0 200 100 100
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Tabelle 7.13: Reprasentative Formgedachtnisparameter von nix-iPP tber 10 Zyklen bei

170 °C und einer Programmierdehnung von 100%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 2,0 2,0 100 100 80
2 1,2 2,0 2,0 100 100 100
3 1,2 1,8 1,8 80 100 100
4 1,2 1,9 1,9 90 100 100
5 1,2 2,0 2,0 100 100 100
6 1,2 2,1 2,1 110 100 100
7 1,2 2 2,0 100 100 100
8 1,2 1,9 1,9 90 100 100
9 1,2 2,0 2,0 100 100 100
10 1,2 2,0 2,0 100 100 100

Tabelle 7.14: Formgedachtnisparameter von ix-iPP tber einen Zyklus bei 25 °C und

einer Programmierdehnung von 330%. (n =1)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 4,3 4,15 330 96 97
2 1,1 i i i i i
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Tabelle 7.15: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PB-1 tiber 10 Zyklen bei

160 °C und einer Programmierdehnung von 300%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 4 >4 300 >100 98,3
2 1,05 4 >4 300 >100 100
3 1,05 4 >4 290 >100 100
4 1,05 3,9 >3,9 300 >100 100
5 1,05 4 >4 310 >100 100
6 1,05 4 >4 310 >100 100
7 1,05 4,1 >4,1 290 >100 100
8 1,05 4,1 >4,1 300 >100 100
9 1,05 4 >4 300 >100 100
10 1,05 4 >4 300 >100 100

Tabelle 7.16: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PA6 tber 10 Zyklen bei

230 °C und einer Programmierdehnung von 300%. (n 2 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 4,1 4,1 310 100 98,3
2 1,05 4,1 4,1 310 100 100
3 1,05 4,0 4,0 300 100 100
4 1,05 3,9 3,9 290 100 100
5 1,05 3,9 3,9 290 100 100
6 1,05 4,0 4,0 300 100 100
7 1,05 4,0 4,0 300 100 100
8 1,05 4,0 4,0 300 100 100
9 1,05 4,1 4,1 310 100 100
10 1,05 4,0 4,0 300 100 100
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Tabelle 7.17: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PA11 tiber 10 Zyklen bei

190 °C und einer Programmierdehnung von 830%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 9,3 9,3 830 100 99,4
2 1,05 9,3 9,3 830 100 100
3 1,05 9,2 9,2 820 100 100
4 1,05 9,1 9,1 810 100 100
5 1,05 9,4 9,4 840 100 100
6 1,05 9,3 9,3 830 100 100
7 1,05 9,3 9,3 830 100 100
8 1,05 9,3 9,3 830 100 100
9 1,05 9,4 9,4 840 100 100
10 1,05 9,3 9,3 830 100 100

Tabelle 7.18: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PEBA tiber 10 Zyklen bei

180 °C und einer Programmierdehnung von 490%. (n = 5)

Zyklus lo [ lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 5,9 4,9 490 79,6 100
2 1,0 6,0 4,9 500 78,0 100
3 1,0 6,0 5,0 500 80,0 100
4 1,0 5,9 5,0 490 81,6 100
5 1,0 5,9 4,9 490 79,6 100
6 1,0 5,9 4,9 490 79,6 100
7 1,0 5,7 4,8 470 80,9 100
8 1,0 5,9 4,9 490 79,6 100
9 1,0 5,9 4,8 490 77,6 100
10 1,0 5,9 4,9 490 79,6 100
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Tabelle 7.19: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PEBA tiber 10 Zyklen bei

25 °C und einer Programmierdehnung von 400%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 5,0 2,7 400 42,5 100
2 1,0 5,0 2,7 400 42,5 100
3 1,0 5,0 2,7 400 42,5 100
4 1,0 5,0 2,75 400 43,8 100
5 1,0 5,0 2,7 400 42,5 100
6 1,0 5,0 2,7 400 42,5 100
7 1,0 5,0 2,6 400 40,0 100
8 1,0 5,0 2,75 400 43,8 100
9 1,0 5,0 2,7 400 42,5 100
10 1,0 5,0 2,7 400 42,5 100

Tabelle 7.20: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PEtOx tiber 10 Zyklen bei

160 °C und einer Programmierdehnung von 170%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 2,5 2,5 150 100 100
2 1,0 2,7 2,7 170 100 100
3 1,0 2,7 2,7 170 100 100
4 1,0 2,7 2,7 170 100 100
5 1,0 2,7 2,7 170 100 100
6 1,0 2,8 2,8 180 100 100
7 1,0 2,8 2,8 180 100 100
8 1,0 2,7 2,7 170 100 100
9 1,0 2,7 2,7 170 100 100
10 1,0 2,7 2,7 170 100 100
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Tabelle 7.21: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-PMMA tiber 10 Zyklen

bei 160 °C und einer Programmierdehnung von 430%. (n = 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 53 53 430 100 98,8
2 1,05 5,3 53 430 100 100
3 1,05 5,2 5,2 420 100 100
4 1,05 53 53 430 100 100
5 1,05 53 53 430 100 100
6 1,05 53 5,3 430 100 100
7 1,05 5,4 5,4 440 100 100
8 1,05 5,4 5,4 440 100 100
9 1,05 53 5,3 430 100 100
10 1,05 53 5,3 430 100 100

Tabelle 7.22: Reprasentative Formgedachtnisparameter von x-CR tiber 10 Zyklen bei

0 °C und einer Programmierdehnung von 1100%. (n = 5)

Zyklus lo ! Irix Eprog Re(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]
1 1,0 12,0 9,7 1100 80,8 99,1
2 1,1 12,0 9,8 1100 81,7 100
3 1,1 12,0 9,6 1100 80,0 100
4 1,1 12,1 9,6 1110 79,3 100
5 1,1 12,0 9,6 1100 80,0 100
6 1,1 12,1 9,7 1110 80,2 100
7 1,1 11,9 9,5 1090 79,8 100
8 1,1 12,0 9,5 1100 79,2 100
9 1,1 12,0 9,6 1100 80,0 100
10 1,1 12,0 9,5 1100 79,2 100
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Tabelle 7.23: Reprasentative Formgedachtnisparameter von CR 0,5/0,5 tiber 10 Zyklen

bei 0 °C und einer Programmierdehnung von 750%. (n 2 5)

Zyklus lo l lfix Eprog R¢(N) R:(N)
[cm] [cm] [cm] [%] [%] [%]

1 1,0 8,5 6,4 750 75,3 99,3
2 1,05 8,6 6,6 760 76,7 100
3 1,05 8,5 6,4 750 75,3 100
4 1,05 8,4 6,4 740 76,2 100
5 1,05 8,4 6,3 740 75,0 100
6 1,05 8,5 6,5 750 76,5 100
7 1,05 8,6 6,5 760 75,6 100
8 1,05 8,6 6,5 760 75,6 100
9 1,05 8,4 6,4 740 76,2 100
10 1,05 8,5 6,4 750 75,3 100
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