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Vorwort 1

Vorwort

Polymerwerkstoffe erfiillen aufgrund ihrer geringen Dichte, ihrer leichten Verarbeitbarkeit
und ihrer mechanischen sowie chemischen Eigenschaften hervorragend die technischen,
6konomischen und 6kologischen Anforderungen der heutigen Zeit und werden daher in vielen
Bereichen eingesetzt, die friher den traditionellen anorganischen Werkstoffen vorbehalten
waren. Das Gebiet der Polymerwerkstoffe ist in wissenschaftlicher und technischer Hinsicht
besonders in den letzten Jahrzehnten enorm angewachsen und befindet sich noch immer in
stetiger Aufwartsentwicklung. Das Einsatzspektrum polymerer Werkstoffe reicht hierbei von
alltaglichen Gultern bis in den High-Tech-Bereich und bringt so ein erhebliches
wirtschaftliches Potenzial mit sich. Ein Leben ohne Kunststoffe ist fir breite
Bevolkerungsschichten somit nicht mehr vorstellbar.

Wesentliche  Grinde fir die  umfangreichen  Anwendungsmdglichkeiten  von
Polymerwerkstoffen sind die grofRe Variabilitat der Eigenschaften und die Mdglichkeit der
Kombination verschiedener Polymere in Polymerblends sowie die Einarbeitung anorganischer
Fullstoffteilchen in Komposite. Dem  Trend der  Entwicklung »maf-
geschneiderter” Polymerwerkstoffe folgend, wird die Herstellung neuer polymerer Werkstoffe
kaum durch die Synthese neuartiger monomerer Bausteine, sondern vielmehr durch vielfaltige
Kombinationen auf der Basis der bereits existierenden Monomere bzw. Polymere realisiert.
Durch geeignete Kombination der Bestandteile und definierte Herstellungsprozesse kénnen
somit in Werkstoffen die vorteilhaften Eigenschaften der Komponenten vereint und

unerwiinschte Eigenschaften der Einzelkomponenten unterdrickt werden.

Die Eigenschaften der resultierenden Polymerkombinationen hangen wesentlich vom Aufbau
und von der Anordnung der eingearbeiteten Einzelkomponenten ab. Kleine Abweichungen in
der Zusammensetzung auf atomarer Ebene kodnnen bereits sehr unterschiedliche
Eigenschaften bewirken. Hierbei hat sich das Hauptinteresse auf immer kleinere Strukturen
verlagert und nunmehr die nm-Ebene erreicht. Durch den gezielten Aufbau und die
Verbindung verschiedener organischer und anorganischer Elemente im nm-Bereich kdnnen
komplexe Kombinationen von mechanischen, optischen, elektrischen oder chemischen
Eigenschaften in dreidimensionaler Bauweise mit funktionsorientiertem Charakter und somit

hochst leistungsfahige polymere Werkstoffe geschaffen werden.
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Die definierte Einstellung der molekularen Architektur zur Herstellung nanostrukturierter
Polymerwerkstoffe hat weltweit in den letzten Jahren in Chemie, Physik und Werkstoff-
wissenschaft grofle Aufmerksamkeit erfahren. Die technische Beherrschung der
Strukturausbildung in molekularen Dimensionen ermdglicht es, neuartige hochleistungs-
fahige Polymerwerkstoffe mit Eigenschaften herzustellen, die mit herkémmlichen Verfahren

undenkbar sind.

Wahrend in den letzten Jahren zahlreiche nanostrukturierte Polymerwerkstoffe bzw.
Polymernanokomposite erfolgreich hergestellt und intensiv untersucht wurden, ist im
Gegensatz dazu der generelle Zusammenhang zwischen der Struktur, den mechanischen
Eigenschaften und den Deformationsprozessen nur in geringem Mal} bekannt. Ein Beispiel
hierfur ist, dass zurzeit eine Kombination zwischen erhohter Festigkeit, Steifigkeit und
Zahigkeit nur bei wenigen Systemen von Polymernanokompositen bekannt ist. Um gezielt
neue Materialien mit ,,malgeschneiderten Eigenschaften zu kreieren bzw. bestehende
Polymerkombinationen in ihrem Verformungsverhalten zu optimieren, ist neben der Kenntnis
der (bermolekularen Struktur der Polymermischungen vor allem das Verstdndnis der
mikromechanischen Deformationsmechanismen und der daraus resultierenden makroskopisch
messbaren mechanischen Eigenschaften der Ausgangsprodukte unerlésslich. Im Allgemeinen
werden die Eigenschaften solcher heterogenen Werkstoffe und speziell die Struktur-
Eigenschafts-Beziehungen wesentlich durch die Eigenschaften der Grenzflichen bzw.
Grenzschichten mitbestimmt. Das heif3t, wenn die Molekularchitektur dieser Schicht durch
eine Modifikation gezielt beeinflusst werden kann, koénnen die Eigenschaften eines
Polymerwerkstoffs zielgerichtet gesteuert werden. Die detaillierte Aufklarung von Struktur-
Eigenschafts-Beziehungen auf der Mikro- und Nanometerskala ist eine hochaktuelle
Fragestellung in der Polymerforschung und l&sst die Aufdeckung von Mechanismen zur

Erzeugung neuartiger Polymerwerkstoffe mit maligeschneiderten Eigenschaften erwarten.

Im Rahmen der vorliegenden  Habilitationsschrift ~ werden  unterschiedliche
Polymerwerkstoffsysteme ausfihrlich untersucht. Diese wurden mit verschiedenartigen
organischen und anorganischen Modifikatorteilchen modifiziert, die sowohl unterschiedliche
Langenskalen von Nano- bis Mikrometern als auch einen unterschiedlichen Habitus

aufweisen:
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- 0-dimensionale Fiillstoffteilchen: POSS*-Molekiile

- 1-dimensionale Fiillstoffteilchen: MWCNT?

- 2-dimensionale Fullstoffteilchen: Schichtsilikate

- 3-dimensionale Fullstoffteilchen: Silika-Nanopartikel (SiO,)

Die Arbeit ist folgendermalRen aufgebaut: Im Kapitel |1 werden Ergebnisse von bei klassischen
heterogenen Polymerwerkstoffen auftretenden Zahigkeitsmechanismen in Bezug auf
Verstarkungsmechanismen auf mikroskopischer Ebene beschrieben. Als Probenmaterialien
dienten kommerzielle Produkte und Modellmaterialien verschiedener Firmen und Institute,
wobei die Modifizierung mit unterschiedlichen organischen und anorganischen
Modifikatorteilchen erfolgte. Ziele dieser Arbeit bestanden demnach (i) in der Untersuchung
des Zusammenhanges zwischen der Morphologie und den mikromechanischen
Deformationsprozessen, (ii) in der Aufklarung und Beschreibung der ablaufenden
zahigkeitssteigernden Mechanismen und (iii) darin, Kriterien zu finden, die es ermdglichen,
die mechanischen Eigenschaften verschiedener schlagzéhmodifizierter und teilchengefullter
Polymerwerkstoffe auf der Basis teilkristalliner Polymere durch zielgerichtete
mikromechanische Deformationsprozesse zu kontrollieren. Im Vergleich dazu werden im
Kapitel Il die Verstarkungsmechanismen von Polymernanokompositen auf nanoskopischer
bzw. molekularer Ebene diskutiert. Im ersten Teil von Kapitel I werden zunachst die Trends
bei der Weiterentwicklung von Polymerwerksoffen bzw. Polymernanokompositen auf der
Basis der Nanotechnologie aufgezeigt, wobei das Konzept der Nanotechnologie, die
Grundeffekte von Nanofllistoffteilchen und Einfliisse der Nanofullstoffteilchengeometrie auf
die molekularen und nanomechanischen Verstarkungsmechanismen von Polymeren
umfassend erldutert werden. Im zweiten Teil werden Resultate an neuartigen
Polymernanokompositen, die sowohl durch Variation der Form der Nanopartikel als auch
durch Optimierung der Phasenhaftung zwischen Polymermatrix und Nanopartikel

gekennzeichnet sind, ausfuhrlich dargestellt.

Des Weiteren werden im Kapitel Il mittels des Elektrospinn-Verfahrens hergestellte
Polymernanofasern, die unterschiedliche Nanofullstoffteilchen enthalten, in die Diskussion
einbezogen. Ein hervorragendes Merkmal dieses Verfahrens ist die Vermeidung der
Agglomeration der Nanopartikel. Die unzureichende Dispergierung, d.h. das Auftreten von
Agglomeraten, stellt den Hauptnachteil konventioneller Nanokomposite dar. Zuerst werden

1 POSS: Polyhedral Oligosilsesquioxane
2 MWCNT: multiwall carbon nanotube
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die Grundlagen und der gegenwartige Erkenntnisstand des Elektrospinn-Verfahrens
aufgezeigt. Hauptziele dieses Kapitels bestehen zum einen in der quantitativen Analyse der
Polymermorphologie abhéngig von Typ, Form und GroRRe der Nanopartikel und zum anderen
in der Aufklarung der bei den nanostrukturierten Polymerkomposit-Nanofasern auftretenden
Verstarkungs- und Deformationsmechanismen in Nanodimensionen. Zur Untersuchung der
elektrogesponnenen Polymernanokomposit-Nanofasern werden einzelne Fasern in situ in
einem konventionellen TEM (200 kV) gedehnt. Um Kriterien zur Weiterentwickelung neuer
Polymerwerkstoffe, die auf elektrogesponnenen Polymernanofasern als neuartige
Verstarkungselemente basieren, abzuleiten, spielt dabei die Identifizierung der
Spannungszustédnde in der Umgebung von Fullstoffteilchen und die Charakterisierung der

Spannungsubertragungsmechanismen in der Polymermatrix eine entscheidende Rolle.

Hauptziel der Habilitationsschrift ist daher die quantitative Erfassung der bei mikro- und
nanostrukturierten Polymerwerkstoffen, bei Polymerkompositen und bei
Polymernanokomposit-Nanofasern auftretenden Grundmechanismen der Eigenschafts-
modifizierung, mit deren Hilfe makroskopische Eigenschaften vorausgesagt werden kénnen.
Dadurch soll es moglich werden, verallgemeinerungsfahige Struktur-Eigenschafts-
Beziehungen aufzustellen und Kriterien zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften

fir die Entwicklung neuer Polymerwerkstoffe zu formulieren.

Zur  Untersuchung der Beziehungen zwischen der Morphologie und den
Deformationsmechanismen haben sich elektronenmikroskopische Methoden als sehr
vorteilhaft erwiesen. Sie erlauben nicht nur eine Analyse der lokal vorliegenden Morphologie,
sondern auch der durch diese Morphologie beeinflussten mikro- und nanomechanischen
Mechanismen von Deformation und Bruch. Eine besondere Bedeutung kommt dabei den
in situ-Techniken zu, die eine direkte Erfassung der Deformationsprozesse an Dehnproben
erlauben. Das gesamte Instrumentarium der in situ-Techniken, wie in situ-Rasterelektronen-
mikroskopie, in situ-Transmissionselektronenmikroskopie und in situ-HOochstspannungs-
elektronenmikroskopie (1000 kV, in Kooperation mit dem Max-Plank-Institut fir
Mikrostrukturphysik Halle/Saale), konnte zur Untersuchung der Probenmaterialien genutzt

werden.
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. Kontrolle der Z&higkeit von klassischen heterogenen

Polymerwerkstoffen durch mikromechanische Mechanismen

1. Einleitung

Ein bedeutender Vorteil von Polymerwerkstoffen besteht in der Madglichkeit, die
makroskopischen mechanischen Eigenschaften durch maRgeschneiderte Anderungen der
Morphologie zu kontrollieren. Beispielsweise ist es Stand der Wissenschaft, die
mechanischen  Eigenschaften und dabei insbesondere die Schlagzahigkeit von
Polymerwerkstoffen durch die Zugabe von Modifikatoren zur Polymermatrix zu veréndern
[1]. Die Einbringung von harten, anorganischen Partikeln in Polymere fuhrt prinzipiell zu
einem Anstieg der Steifigkeit und der thermischen Bestandigkeit, wahrend jedoch gleichzeitig
oft eine Verringerung der Bruchdehnung zu verzeichnen ist [2-6]. Bei der Herstellung
derartiger modifizierter Polymerwerkstoffe besteht das Ziel darin, eine Verbesserung aller
mechanischen Eigenschaften zu erreichen, das heiflt, Festigkeit, Steifigkeit und Zahigkeit
sollen in einem ausgewogenen Verhéltnis optimiert werden. Die Za&higkeit ist dabei
gleichzeitig die komplexeste und am schwierigsten zu kontrollierende Werkstoffeigenschatft,
da sie durch viele morphologische und mikromechanische Parameter bestimmt wird [7-15].
Aus diesem Grund erfordert die Entwicklung von Polymerwerkstoffen mit verbesserten
mechanischen Eigenschaften eine umfangreiche Kenntnis der Zusammenhange zwischen der
Morphologie, den mikromechanischen Deformationsprozessen und den makroskopischen

mechanischen Eigenschaften.

Um zahigkeitswirksame mikromechanische Prozesse aufzuzeigen und zu verstehen, wurden
in den letzten Jahren umfangreiche experimentelle und theoretische Untersuchungen
durchgefiihrt. Durch die Zugabe von Modifikatoren, die in der Polymermatrix als Teilchen
vorliegen, kdnnen beispielsweise plastische Deformationsprozesse der Matrix initiiert werden.
Hierbei spielen die in der Nahe der Teilchen auftretenden und stark durch deren Morphologie
beeinflussten lokalen Spannungsfelder eine besondere Rolle. Es ist allgemein akzeptiert, dass
die Modifikatorpartikel in einer Polymermatrix wéhrend einer &ufReren Belastung als
Spannungskonzentratoren wirken und so den Spannungszustand im Werkstoff um sie herum
beeinflussen, wodurch groRe plastische Deformationen in der Matrix induziert werden
kdnnen, beispielsweise durch multiples Crazing [1,7,16], ScherflieRen [17-19], Crazing mit
ScherflieBen [20-22], Kautschukpartikeldehnung und -aufreifen und Abldsen der
Modifikatorteilchen [23-25]. In letzter Zeit haben die Prozesse der Mikrohohlraumbildung in
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Modifikatorteilchen und Phasenabldsungserscheinungen (Debonding) an der Grenzflache
zwischen Matrix und Teilchen als zéhigkeitssteigernder Mechanismus eine zunehmende
Aufmerksamkeit erlangt [8,26—39]. Es wurden viele experimentelle Studien durchgefiihrt, mit
denen die Hohlraumbildung in Kautschukteilchen und die Kombination von
Hohlraumbildung und Scherflielen bestatigt wurden. Es ist heutzutage weitgehend akzeptiert,
dass die notwendige Bedingung fiir das Auftreten von ScherflieRen zur Zéhigkeitssteigerung
die zuvor ablaufende Hohlraumbildung ist. Jedoch ist es noch nicht hinreichend geklart,
welchen Einfluss verschiedene Morphologien auf die mechanischen Eigenschaften von
polymeren Blends haben.

2. Experimentelles

2.1. Materialien

Im Rahmen dieses Teils der Arbeit wurden verschiedene Kklassische Modifikationen
teilkristalliner Polymere mit dem Ziel ausgewéhlt, die ablaufenden zahigkeitssteigernden
mikromechanischen Deformationsprozesse aufzukléaren (Abbildung 1.-1). Dabei wurde
hauptsachlich schlagzahmodifiziertes Polypropylen (PP) untersucht, das mit unterschiedlichen
Kautschuktypen modifiziert wurde. Es wurde PP mit einem Ethylen-Propylen-
Blockcopolymer (EPR) modifiziert, wobei der Ethylengehalt zwischen 6 Mol.-% und
20 Mol.-% variiert wurde. Diese Blends werden als so genannte Reaktorblends bezeichnet
und in einem zweistufigen Polymerisationsprozess hergestellt, ahnlich denen, die in der
Literatur [39,40] beschrieben wurden. Weiterhin wurden mechanische Blends untersucht,
wobei zwei verschiedene Typen von Modifikatorpartikeln zum Einsatz kamen. Ein Blend
enthielt 15 Vol.-% amorphe Ethylen-Propylen-Copolymer-Partikel (EPC), das andere wurde
mit 20 Vol.-% Ethylen-Propylen-Dien-Terpolymer (EPDM) modifiziert. Des Weiteren
wurden zwei Polymerkombinationen mit maleinsdureanhydrid-gepfropftem Styrol-block-
(Ethylen-co-Butylen)-block-Styrol (SEBS-g-MA) als Vertraglichkeitsvermittler untersucht.
Dabei handelte es sich um PP (67,5 Vol.-%) modifiziert mit Polyamid 6 (PA 6, 30 Vol.-%)
und 2,5Vol.-% des genannten Vertraglichkeitsvermittlers sowie um PP (72 Vol.-%) mit
linearem Polyethylen niedriger Dichte (LLDPE, 18 Vol.-%) und 10 Vol.-% SEBS-g-MA.
Zum Vergleich der Ergebnisse, die fiir schlagzéhmodifiziertes PP erzielt wurden, wurden
zusétzlich noch weitere heterogene Polymersysteme in die Untersuchungen einbezogen.
Dabei handelt es sich um mit Butylacrylat (BA) schlagzahmodifiziertes Polyamid 66 (PA 66)
sowie zwei teilchengefillte Polymerkomposite: PP mit 10 Gew.-% Al(OH)s-Fullstoffteilchen
und Polyethylen (PE) mit 7 Gew.-% SiO,-Teilchen.
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2.2. Untersuchung der Morphologie

Zur Untersuchung der Morphologie wurden die nachfolgend beschriebenen drei Techniken

angewendet:

i) Die Kautschukphase der Proben wurde zunachst selektiv chemisch mit Chlorsulfonsaure,
Osmiumtetroxid oder Rutheniumtetroxid kontrastiert. Anschliefend wurden 0,1 um dicke
Ultradiinnschnitte mittels Ultramikrotom bei einer Temperatur von —80°C hergestellt und
mit einem konventionellen Transmissionselektronenmikroskop (TEM) untersucht.

i) Um groRere Partikel sichtbar zu machen und somit Ruckschlisse auf die wahre
PartikelgroRenverteilung zu ermitteln, wurden ebenfalls semidiinne Schnitte mit Dicken
bis zu einigen Mikrometern mittels Ultramikrotomie bei einer Temperatur von —80°C
hergestellt und mit einem 1000 kV-Hdochstspannungselektronenmikroskop (HEM)
untersucht.

iii) Sproédbruchflachen wurden durch einen Bruch bei niedrigen Temperaturen erzeugt und
mittels Rasterelektronenmikroskop (REM) untersucht, wobei ebenfalls hauptsachlich die

grolReren Partikel sichtbar gemacht werden konnen.

An REM-Aufnahmen von Sprddbruchflachen und mittels computergestutzter Bildanalyse
wurden quantitative Morphologieanalysen mit dem Ziel der Bestimmung der Teilchengrolie,
der TeilchengroRenverteilung und des Teilchenabstandes (Zentrum—-Zentrum) durchgefiihrt.

2.3. Untersuchung von makro- und mikromechanischen

Deformationsprozessen
Zur Untersuchung von makroskopisch ablaufenden Deformationsprozessen wurden an
Schulterstdben Zugversuche mit einer Geschwindigkeit von 0,5 mm/min durchgefihrt.
Wéhrend dieser mechanischen Beanspruchung wurden die Prufkorper lichtmikroskopisch
untersucht. ~ Fur  tiefergehende  Informationen  (Gber  die  mikromechanischen
Deformationsprozesse wurden an mittels Ultramikrotomie herauspraparierten Semi-
Dinnschnitten mit Dicken von 0,5-2 pm in situ-Dehnversuche mit einem 1 MV-HEM sowie
REM bei Raumtemperatur durchgefihrt.
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3. Ergebnisse

3.1 Morphologie

Abbildung 1.-2a zeigt eine TEM-Aufnahme eines PP/EPR-Blockcopolymers mit niedrigem
Ethylengehalt (6 Mol.-%). Die Phasenstruktur entspricht einer Kern-Schale-Morphologie. Es
konnen drei Phasen beobachtet werden: die Matrix des teilkristallinen PP mit Lamellen, eine
strukturlose dunkle Grenzregion um die Teilchen bestehend aus einer amorphen Ethylen-
Propylen-Kautschukphase sowie einem Einschluss in den Teilchen aus teilkristallinem PE.

A N 500 m
Abbildung I.-2: TEM-Aufnahmen von PP/EPR Blockcopolymeren; a) 6 und b) 21 Mol.-% Ethylen

R X Tt | b
In Abbildung 1.-2b ist ein PP/EPR-Blockcopolymer mit einem Ethylengehalt von 21 Mol.-%
dargestellt. Hier weisen die Modifikatorteilchen aus EPR einige PE-Einschliisse auf, die von
einer EP-Kautschukschale umgeben sind. Mit steigender Ethylenkonzentration werden die
Teilchen grofer und zeigen mehrere PE-Einschliisse in einer EP-Kautschukphase. Abbildung
I.-3a zeigt die typische Phasenstruktur eines PP/EPR-Blends. Die PP-Matrix besitzt eine
spharolithische Struktur mit radialer Orientierung der Lamellen; in dieser Matrix sind die
Teilchen weitgehend homogen verteilt [41-44]. Die Modifikatorteilchen bestehen dabei aus
dem amorphen EP-Copolymer ohne Schale und zeigen weder PE- noch PP-Lamellen [43,45].
In Abbildung 1.-3b ist eine typische Phasenstruktur eines PP/EPDM-Blends zu erkennen. Da
EPDM zwar eine geringe, aber nicht vernachlassigbare Kristallinitat besitzt, sind innerhalb
der Modifikatorteilchen einige Lamellen nachweisbar [7].
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Abbildung I.-3: TEM-Aufnahmen von Polymer-Blends; a) PP/EPC (Ethlen-Propylen-Copolymer) und
b) PP/EPDM

In Abbildung 1.-4b ist im Vergleich dazu die Phasenstruktur eines PP/LLDPE/SEBS-g-MA-
Blends dargestellt. Die Kompatibilisatorphase SEBS-g-MA kann an der Grenzflache
zwischen der Matrix und den aus PE-LLD bestehenden Teilchen nachgewiesen werden. Bei
diesem Blend ist besonders hervorzuheben, dass die dispergierten Modifikatorteilchen in der
Matrix teilweise in agglomerierter Form vorliegen. Die Phasenstruktur von PP/EPR-
Blockcopolymeren, PP/PA/SEBS-g-MA und PP/LLDPE/SEBS-g-MA-Blends kann im
Gegensatz zu der Salami-Struktur in High-Impact Polystryrol (HIPS) [46] als Mandu-
Partikel-Struktur bezeichnet werden [47]. Diese Phasenstrukturtypen gehdren zu den ternaren
Systemen, bei denen heterogene und in der Matrix dispergierte Modifikatorteilchen auftreten,

deren teilkristalline Einschliisse (Lamellen) von einer amorphen Schale umgeben sind.

Abbildung I.-4: TEM-Aufnahmen von Polymerblends; a) PP/PA/SEBS-g-MA und
b) PP/LLDPE/SEBS-g-MA
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Die TEM-Aufnahme in Abbildung 1.-5a zeigt die typische Phasenstruktur des PA66/BA-
Blends. Die Modifikatorteilchen sind relativ fein in der PA66-Matrix verteilt. In den Bildern
I.-5b und 5c sind HEM-Aufnahmen der Polymer-Fullstoff-Komposite dargestellt. In
PP/AI(OH); (Abbildung 1.-5b) sind die Fullstoffteilchen ebenfalls relativ fein verteilt,
wéhrend fir die anorganischen SiO,-Partikel in der PE-Matrix (Abbildung 1.-5c) keine feine
Teilchenverteilung festzustellen ist. Die Teilchen selbst haben eine nahezu monomodale
TeilchengroRenverteilung mit Teilchengroen von ca. 250 nm. Es kommt aber zur
Agglomeration der SiO,-Partikel, wobei die Agglomeratgrdf3en im Bereich von 10 bis 50 pm

liegen.

Abbildung I.-5: Phasenmorphologie a) eines PA/BA-Blends (TEM),
b) eines PP/AI(OH)s;-Komposites und c) eines PE/SiO,-Komposites (beide HEM)

3.2. Charakterisierung der mikromechanischen Deformationsprozesse
und Darstellung der schematischen Modelle flr Zahigkeits-

mechanismen
Aufgrund der morphologischen  Untersuchungen werden zur Charakterisierung
mikromechanischer Deformationsprozesse zwei unterschiedliche Standardtypen von
polymeren Blends Klassifiziert: zum einen das binare System, bei dem die Kautschukpartikel
nur eine Phase aufweisen, zum anderen das terndre System, bei dem die Modifikatorphase aus

mehreren Phasen besteht.

Nachfolgend sollen nun die charakteristischen Deformationsstrukturen, die mittels in situ-
HEM-Versuchen an ausgewéhlten Blends charakterisiert wurden, und die zugehdrigen

schematischen Modelle der z&higkeitssteigernden mikromechanischen Deformationsprozesse
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im Detail diskutiert werden. Dabei werden die mikromechanischen Deformationsprozesse in
Verbindung mit der jeweiligen Phasenstruktur in Form eines 3-Stufen-Mechanismus

beschrieben, der fur die einzelnen Blendsysteme entsprechend angepasst wurde.

3-Stufen-Mechanismus

e Stufe 1: Spannungskonzentration

Aufgrund der unterschiedlichen elastischen Eigenschaften von Matrix und
Modifikatorpartikel ~ wirken  Letztere als Spannungskonzentratoren. Die
Spannungskonzentrationen  fiilhren  zur  Ausprdgung eines  mehrachsigen
Spannungszustandes in den Kautschukpartikeln und zu deren Ausdehnung.

e Stufe 2: Hohlraum- und Scherbandbildung

Durch die Spannungskonzentration kommt es zu einem weiter ausgepragten
hydrostatischen oder mehrachsigen Spannungszustand innerhalb der Teilchen,
woraus Hohlraumbildung in den Teilchen oder Phasenablésung an der Grenzschicht
zwischen Matrix und Teilchen resultiert. Das kontinuierliche Wachstum der
Hohlrdume ist gleichzeitig mit zundchst schwach ausgepragten Scherbéndern in der
Polymermatrix zwischen den Hohlrdumen verbunden. Diese Scherbander liegen in
einem Winkel von 45° zur Hauptbeanspruchungsrichtung.

e Stufe 3: Induzierung von Scherflie3en

Mit dem durch Abldsungserscheinungen initiierten Auftreten der Hohlrdume ist
unter Umstanden eine lokale Verringerung der Spannung in deren Umgebung
verbunden, was mit einem Anstieg der Scherkomponente einhergeht. Dadurch wird
die Flielspannung verringert. Als eine Folge davon kommt es zu einer Induzierung

von betrachtlichem ScherflieRen der Matrix.

I) Ternare Blendsysteme

a) Einfacher Kavitationsprozess

In Abbildung 1.-6 sind auf der linken Seite typische Deformationsstrukturen in PP/EPR-
Blockcopolymeren mit einem geringen Anteil an Ethylen sowie in PP/PA/SEBS-g-MA-
Blends dargestellt. Die rechte Seite der Abbildung zeigt dariiber hinaus ein schematisches
Modell der mikromechanischen Deformationsprozesse. Wie bereits erwahnt, weisen die
Modifikatorpartikel in diesen Blends eine Kern-Schale-Struktur mit nur einem Einschluss auf
und sind relativ fein in der Matrix verteilt. Die Schalen-Phase, die im Fall der PP/PA/SEBS-g-
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MA-Blends aus einer amorphen Triblock-SEBS-g-MA-Phase besteht, erhoht die

Grenzflachenadhéasion zwischen dem Kern und der Matrix.

In einem frihen Stadium der Deformation werden die Modifikatorteilchen aufgrund der
Spannungskonzentration um sie herum leicht in Richtung der Zugbeanspruchung verformt.
Wenn die Spannung dann einen Kkritischen Wert erreicht, tritt Hohlraumbildung in Form von
einzelnen Kavitaten ohne Fibrillen in der Grenzschicht zwischen Matrix und Teilchen auf.
Dieser Prozess hangt wesentlich von den Eigenschaften der Kautschukschale ab. Bei dem
PP/EPR-Blockcopolymer tritt die Hohlraumbildung in der EP-Kautschukschicht auf
(Abbildung 1.-6a).

Im Gegensatz zu dem PP/EPR-Blendsystem werden in dem PP/PA/SEBS-g-MA-Blend an der
Grenzflache zwischen PA-Teilchen und PP-Matrix Fibrillen gebildet. Diese Fibrillen
erscheinen in den Polregionen der Modifikatorteilchen und sind in der Richtung der von
auflen angelegten Beanspruchung ausgerichtet. Es ist zu bemerken, dass diese fibrillierte
Kavitation vorzugsweise an groRen Partikeln beginnt und dann bei steigender Spannung zu
kleineren Teilchen in der Umgebung tibergeht (Abbildung 1.-6b). Die Voraussetzung fir diese
Art der Kavitation ist eine relativ starke Phasenadh&sion zwischen den PA-Teilchen und der
Matrix. In Verbindung mit der fortschreitenden Hohlraumbildung und dem kontinuierlichen
Wachstum der Hohlrdume selbst werden in den Matrixligamenten Scherbander ausgeprégt.
Wenn der Prafkorper weiterhin gedehnt wird, kommt es in der dritten Stufe des
Deformationsprozesses zum Scherflielen im gesamten Volumen. Bei dem PP/EPR-
Blockcopolymer vergroRRern sich die Hohlrdume mit zunehmender Dehnung, wéhrend bei den
PP/PA/SEBS-g-MA-Blends die Fibrillen an der Grenzflache versagen (Abbildung 1.-6¢).
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Abbildung |.-6: Charakteristische Deformationsstrukturen; a) PP/EPR-Blockcopolymer mit 6 Mol.-%
Ethylen, b) PP/PA/SEBS-g-MA-Blend. c) Schematisches Modell des Einfach-Kavitationsprozesses

b) Multipler Kavitationsprozess

In Abbildung 1.-7a ist eine HEM-Aufnahme eines gedehnten Dinnschnittes aus einem
Ethylen-Propylen-Blockcopolymer mit hohem Ethylengehalt dargestellt. Die Modifikator-
teilchen dieses Systems enthalten mehrere Einschlisse innerhalb einer Kautschukschale. Die
Deformationsstruktur ist durch gut ausgebildete Fibrillen gepragt und &hnelt einer
crazeartigen Verformungsstruktur. Es ist Klar ersichtlich, dass die Hohlraumbildung
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hauptséachlich innerhalb der plastisch sehr stark verformten EPR-Teilchen und dort an der

Grenzflache der PE-Einschliisse auftritt.

Im System PP/LLDPE/SEBS-g-MA wirkt der Vertraglichkeitsvermittler SEBS-g-MA sehr
effektiv hinsichtlich der Dispergierung der Teilchen und auch der Verbesserung der
Grenzflachenhaftung, was sich in einer Verringerung der Teilchengréfle widerspiegelt.
Trotzdem bilden die fein verteilten sehr kleinen LLDPE-Partikel Agglomerate. Die
Deformationsstruktur (siehe Abbildung I.-7b) ist gekennzeichnet durch zahlreiche Hohlraume
und eine plastisch deformierte Matrix zwischen den Hohlraumen. Die Hohlrdume sind dabei
homogen in der Matrix verteilt. Wahrend des Verformungsprozesses wirken die Agglomerate
ebenso als Modifikatorteilchen wie ein einzelnes wohl separiertes Modifikatorteilchen, das
aus einer Kautschukschale mit mehreren Einschliissen besteht, weshalb in der Umgebung
derartiger Agglomerate zahlreiche Hohlrdume beobachtet werden kénnen.

In Abbildung 1.-7c wird schematisch der mikromechanische Deformationsprozess in ternaren
Blends verdeutlicht. In der ersten Stufe des Deformationsprozesses findet die
Spannungskonzentration um die Modifikatorteilchen statt, die zweite Stufe ist gekennzeichnet
durch die Bildung von Mikrohohlrdumen um die Einschlisse in der plastisch verformten
Kautschukschale. Gleichzeitig bilden sich in der Matrix zwischen den Modifikatorteilchen
Scherbénder aus. In der dritten Stufe beginnt in dem Moment, in dem sich die Hohlrdume
gegenseitig beeinflussen, das Scherflielen der Matrix. Wenn die Spannung weiter erhoht
wird, werden die Hohlrdume gréRRer, was mit einer Beschleunigung des ScherflieRens der

Matrix gekoppelt ist.

I1) Binare Blendsysteme

a) Einfacher Kavitationsprozess

Die Deformationsstrukturen eines PA/BA-Blends werden in Abbildung 1.-8a verdeutlicht, in
der eine HEM-Aufnahme eines in situ-Deformationsprozesses eines entsprechenden
Dinnschnittes dargestellt ist. Die Modifikatorteilchen bestehen aus amorphem Butylacrylat
ohne Schale und sind dicht in der Matrix dispergiert. Wird die plastisch deformierte Probe bei
niedriger VergroRerung betrachtet, erscheinen bandartige Deformationsstrukturen. Innerhalb
dieser Deformationsbénder sind zahlreiche Hohlrdume sowie sehr stark deformierte
Modifikatorteilchen sichtbar. Die Hohlraumbildung tritt innerhalb der plastisch gedehnten

Modifikatorteilchen nach Erreichen einer kritischen Dehnung der Probe auf. Es soll hier
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besonders darauf hingewiesen werden, dass die Schnittpunkte der einzelnen
Deformationsbander in der Né&he groRerer Teilchen auftreten. Es wird angenommen, dass sich
die Deformationsbénder wahrend zunehmender Beanspruchung beim Auftreffen auf groRere
Partikel verzweigen kdnnen und sich im weiteren Verlauf in Richtung der benachbarten

Teilchen unter einem bestimmten Winkel ausbreiten.

Abbildung I.-7: Charakteristische Deformationsstrukturen; a) PP/EPR-Blockcopolymer mit 21 Mol.-%
Ethylen und b) PP/LLDPE/SEBS-g-MA-Blend. c) Schematisches Modell des Mehrfach-
Kavitationsprozesses
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Der mikromechanische Deformationsprozess eines einfachen Kavitationsprozesses ist
schematisch in  Abbildung 1.-8b dargestellt. In der ersten Stufe tritt eine
Spannungskonzentration um die Modifikatorteilchen auf, &hnlich wie in anderen Blends. In
der zweiten Stufe werden die Teilchen leicht gedehnt, wobei sich Mikrohohlraume bilden.
Mit der Hohlraumbildung innerhalb der Teilchen geht gleichzeitig die Formation von
Scherbéndern in der Matrix zwischen den Teilchen einher. Wenn die Dehnung weiter erhoht
wird, werden die Hohlrdume zunehmend vergréRert und die Matrix wird weiter durch

ScherflieRen deformiert.

Abbildung 1.-8: a) charakteristische Deformationsstruktur in einem PA/BA-Blend und

b) schematisches Modell des Kavitationsprozesses

b) Einfacher Phasenabldsungsprozess

In Abbildung 1.-9a ist die typische Deformationsstruktur eines PP/EPC(Ethylen-Propylen-
Copolymer)-Blends wéhrend eines in situ-Zugversuches im HEM dargestellt. Dabei ist eine
grolRe Anzahl von Hohlrdumen auf beiden Seiten der Teilchen sichtbar, die parallel zur
Richtung der wirkenden &ufleren Spannung auftreten. Im Fall von teilchengefillten
Polymerkompositen wie PP/AI(OH); kdnnen die anorganischen Teilchen waéhrend des
makroskopischen Deformationsprozesses aufgrund ihrer hohen Festigkeit und Steifigkeit
selbst nicht deformiert werden, wirken jedoch als Spannungskonzentratoren unter einer
aulleren Spannung. Aufgrund einer geringen Adhasion zwischen den Al(OH)s-Teilchen und
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der Matrix kann dann leicht ein Phasenablosungsprozess an den Polen der festen Teilchen
stattfinden (siehe Abbildung I.-9b).

In Abbildung 1.-9c ist dieser einfache Abldsungsprozess schematisch dargestellt, der
folgendermalien zusammengefasst werden kann: In der ersten Stufe der Beanspruchung tritt
eine Spannungskonzentration in der Nahe der Teilchen auf. In solchen teilchengefillten
Systemen wie PP/AI(OH); liegen die maximalen Spannungskonzentrationen in den
Polregionen der Teilchen. Wenn die Phasenhaftung zwischen Teilchen und Matrix
unzureichend ist, tritt beim Erreichen einer kritischen Spannungskonzentration
Hohlraumbildung durch die Ablésung der Polymermatrix von der Teilchenoberflache in den
Polregionen der Teilchen auf. Diese Hohlraume liegen parallel zur &uReren
Beanspruchungsrichtung. Auflerdem werden in einem zweiten Stadium der Deformation
Scherbénder in der Matrix ausgebildet. Im Endstadium des Deformationsprozesses wird in
Verbindung mit dem Phasenabldsungsprozess die Matrix wéhrend eines Scherflie3prozesses

fadenférmig zwischen den Fillstoffteilchen ausgezogen.

c) Ablésungsprozess mit Fibrillenbildung

In Abbildung I.-10 sind die typische Deformationsstruktur und das schematische Modell des
mikromechanischen Deformationsprozesses eines PP/EPDM-Blends dargestellt. Es kdnnen
zahlreiche stark plastisch deformierte EPDM-Teilchen und Hohlraumbildung um sie herum
beobachtet werden (Abbildung 1.-10a). Im ersten Stadium des Deformationsprozesses tritt
zunéchst wieder die Spannungskonzentration um die Teilchen auf. Beim Beginn der
plastischen Verformung werden die EPDM-Partikel gemeinsam mit der Matrix geringfugig in
der Richtung der von auen angelegten Spannung gedehnt. Wenn die Dehnung ein Kritisches
MaR erreicht, treten Ablosungsprozesse um die Teilchen herum. Aufgrund einer begrenzt
vorhandenen Phasenadhé&sion werden Fibrillen an der Grenzflache zwischen Teilchen und
Matrix ausgebildet. Gleichzeitig mit dem Auftreten von Hohlrdumen bilden sich Scherbénder
zwischen den verformten Modifikatorpartikeln bzw. den Hohlraumen. Auf diese Weise kann
die von auBen wirkende Energie in der Matrix dissipiert werden &hnlich wie bei der

Crazebildung in amorphen Polymeren.
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Abbildung 1.-9: Charakteristische Deformationsstrukturen; a) PP/EPC-Blend und b) PP/AI(OH);-

Komposit. ¢) Schematisches Modell des einfachen Phasenablosungsprozesses

Der mikromechanische Deformationsprozess lasst sich dem Teilchen-Brickenbildungs-
Mechanismen zuordnen [15,16]. Oberhalb einer spezifischen Dehnung der Probe kommt es
zum Versagen der Fibrillen, wobei dieser Prozess in den Polregionen der Teilchen beginnt
und sich in Richtung des Aquators der gedehnten EPDM-Teilchen fortsetzt. Letztendlich
verbleiben nur wenige Fibrillen im dquatorialen Bereich. Im letzten Beanspruchungsstadium

tritt zunehmend Scherflielfen der Matrix auf.



I. Klassische heterogene Polymerwerkstoffe 20

Abbildung 1.-10: a) charakteristische Deformationsstruktur in einem PP/EPDM-Blend und

b) schematisches Modell des fibrillierten Phasenablésungsprozesses

d) Mehrfach-Ablésungsprozess

Die Deformationsstruktur eines Polymerkomposites mit 7 Gew.-% SiO, als Fullstoffteilchen
ist in Abbildung 1.-11 dargestellt. Es ist deutlich sichtbar, dass die Fullstoffagglomerate
aquatorial aufgerissen sind und dass die Matrixbereiche in der Umgebung dieser
aufgerissenen Agglomerate stark plastisch in Richtung der wirkenden Spannung verformt sind
(Abbildung 1.-11b). Fur den Fall, dass der Fullstoff Agglomerate bildet, spielen diese eine
andere Rolle wéhrend des Deformationsprozesses als wenn er gut separiert in der Matrix
vorliegen wirde. Obwohl die Agglomerate selbst aus zahlreichen kleinen und festen
Fullstoffteilchen bestehen, agieren sie als Ganzes wahrend der Verformung ahnlich
Kautschukpartikeln. Beim Beginn des Deformationsprozesses tritt in der Aquatorialregion der
Agglomerate eine Spannungskonzentration auf, die eine Initiierung plastischer Verformung
nach sich zieht. Eine ungentigende Phasenhaftung zwischen Fullstoff und Matrix erleichtert
nachfolgende Abldsungsprozesse. Dartiber hinaus ist der Teilchenabstand in den
Agglomeraten so klein, dass die ggf. vorhandenen Matrixstege zwischen den Teilchen
wéhrend der Verformung der Hohlrdume bereits fibrilliert werden. Daraus resultierend tritt

eine crazartige Deformationsstruktur innerhalb der deformierten Agglomerate auf. Bei weiter
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steigender Dehnung versagen die Fibrillen dann in der Aquatorialregion der Agglomerate

(transpartikuldrer Bruch) und die Matrix wird weiter plastisch deformiert.

Abbildung I.-11: a) charakteristische Deformationsstruktur in einem PE/SiO,-Komposit und
b) schematisches Modell des Mehrfach-Phasenablésungsprozesses

4. Zusammenfassende Wertung der Deformationsprozesse

Im vorliegenden Abschnitt wurde gezeigt, dass die zahigkeitssteigernden Mechanismen, die
in verschiedenen Blendsystemen auftreten, entscheidend durch die Phasenstruktur der
Modifikatorteilchen beeinflusst werden, was letztendlich auch in unterschiedlichen
mikromechanischen Deformationsprozessen resultiert. Die Hohlraumbildung ist zur
Initiierung der plastischen Verformung notwendig und kann entweder durch Kavitation an der
Grenzflache oder im Inneren der Teilchen oder durch Abldsung an der Grenzflache zwischen
Partikel und Matrix bedingt sein. Hinsichtlich Energiedissipation und Spannungszustanden ist
in Abbildung 1.-12 der Deformationsverlauf unter einachsiger Zugbeanspruchung schematisch
dargestellt. Die ablaufenden Deformationsprozesse werden dabei zwei verschiedenen

Regionen zugeordnet: der elastisch deformierten und der plastisch deformierten Region.



I. Klassische heterogene Polymerwerkstoffe 22

Wird die Probe einer einachsigen Zugbeanspruchung unterworfen, konzentriert sich die
Spannung an den Modifikatorteilchen. Aufgrund von Unterschieden der Querkontraktionszahl
und des Moduls von Teilchen und Matrix kommt es zur maximalen Spannungskonzentration
entweder am Aquator oder an den Polen der Teilchen (senkrecht bzw. parallel zur duReren
Spannung). Diese Spannungskonzentration initiiert eine mehrachsige Spannung mit einer
hydrostatischen Komponente in der Probe. Damit kommt es lokal zum Ubergang vom
einachsigen zum mehrachsigen Spannungszustand, welcher eine VolumenvergréRerung
innerhalb der Kautschukpartikel oder in der Umgebung fester Flllstoffpartikel zur Folge hat.
Auf diese Weise wird ein Teil der von auRen in die Probe eingebrachten Energie Ep dissipiert.

Bis zum Zeitpunkt des Auftretens der maximalen mehrachsigen Spannung kommt es in der
Probe zur Mikrohohlraumbildung, die je nach Modifikatortyp entweder durch Kavitations-
oder durch Ablésungsprozesse bedingt ist. Die Initiierung der Mikrohohlraumbildung ist mit
der Aufwendung eines zuséatzlichen Energiebetrages Ey verbunden. Durch die Entstehung der
Mikrohohlraume in der Probe kommt es zu einer Anderung des Spannungszustandes in den
Matrixstegen zwischen den Hohlrdumen von einem mehrachsigen zu einem tberwiegend bi-
oder einachsigem Spannungszustand, d.h., die hydrostatische Spannungskomponente wird

wieder reduziert.

Der Spannungszustand ist weiterhin mafgeblich fir die Initiierung der Scherbénder
verantwortlich. Die Mikrohohlrdume vergroRern sich stufenweise in Richtung der von auRen
wirkenden Spannung und der daraus resultierenden zunehmenden Dehnung der Probe. Durch
das Wachstum der Hohlrdume wird die mehrachsige Spannung zunehmend verringert,
wodurch die plastische Deformation der Matrixligamente betrachtlich beschleunigt wird. Fur
diese Prozesse wird die Energie Enw fur Hohlraumwachstum sowie die Energie Ey fur die

plastische Deformation des Matrixmaterials dissipiert.
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Durch die Untersuchung der mikromechanischen Deformationsprozesse und der
Deformationsstrukturen, die sich bei einachsigen Zugversuchen ergeben, ist es moéglich, die
Energiedissipation fur die einzelnen Teilprozesse abzuschatzen. Das Ergebnis dieser
qualitativen Abschéatzung ist schematisch in Abbildung 1.-13 dargestellt. In Abhangigkeit von
der Phasenstruktur der Modifikatorpartikel tritt die Mikrohohlraumbildung in Form eines
Kavitations- oder Abldsungsprozesses entweder mit oder ohne Fibrillierung an der
Grenzflache zwischen Teilchen und Matrix auf. Obwohl allgemein anerkannt ist, dass die
Hohlraumbildung (Kavitations- oder Abldsungsprozesse) fir sich allein einen zweitrangigen
zahigkeitssteigernden Mechanismus darstellt, d.h., nur wenig zur Energiedissipation beitrégt,
wurde in diesem Kapitel der Arbeit gezeigt, dass sie eine bedeutende Rolle bei der
Aktivierung plastischer Verformung der Matrix wahrend des weiteren Deformationsprozesses

spielt.
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Modifikatorteilchen

Binare Partikel Ternare Partikel

® O -

Zunehmende Dehnung

Abbildung 1.-13: Ubersicht der mikromechanischen Deformationsprozesse abhangig von der
Phasenstruktur des Modifikatorteilchens und qualitative Abschatzung der Energiedissipation wahrend

der &uReren uniaxialen Beanspruchung
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1. Trends bei der Weiterentwicklung von Polymerwerkstoffen:
Polymernanokomposite

1. Konzept der Nanotechnologie
Mit dem Jahrtausendwechsel bahnte sich der Eintritt in eine technische Ara an, die untrennbar
mit der Nanotechnologie verbunden ist. Sie wird neben der Informationstechnologie und der

Biotechnologie als eine der Schluisseltechnologien des 21. Jahrhunderts betrachtet [1-5].

Eigentlich entstammt der Begriff Nanotechnologie dem Vortrag ,, There is plenty of room at
the bottom“ (,,Es gibt noch viel Platz da unten®), den der Nobelpreistrédger in Physik, Richard
Feynman, am 29. Dezember 1959 in der Amerikanischen Physikalischen Gesellschaft am
California Institute for Technology hielt [6]. In diesem Vortrag stellte er seine theoretischen
Uberlegungen zur Zukunft von Miniaturisierungstechniken im Kleinstbereich, wie die
Erzeugung von Materialien aus einzelnen Atomen oder Molekdlen, vor und nahm in seinem
Vortrag die Entwicklungen auf zahlreichen wissenschaftlichen und technologischen Gebieten
vorweg. Er legte dar, dass es keine physikalischen Gesetze gébe, die es verbieten wirden,
einzelne Atome oder Molekile zu manipulieren. Diese Idee wurde rund 40 Jahre spater
verwirklicht, nachdem erst die Erfindung des Rastertunnelmikroskops [7] und verwandter
Rastersondentechniken Anfang der achtziger Jahre es ermdglichte, einzelne Atome sichtbar
zu machen [8-11], und es einige Jahre spéter tatsdchlich gelang, einzelne Atome zu bewegen
[12], so dass der Begriff ,,Nanotechnologie* [13] als Schlagwort in den allgemeinen

Sprachgebrauch aufgenommen wurde.

Abgeleitet wird das Wort vom griechischen Wort ,,Nanos“ fir Zwerg. Ein Nanometer
entspricht einem tausendstel Mikrometer, einem milliardstel Meter bzw. etwa der Lange von
3-5 nebeneinander liegenden Atomen. Ein Beispiel, um die Relationen zu veranschaulichen:
Wirde man ein Nanopartikel einem Fuf3ball gegenuberstellen, so ist das im Vergleich, als

halte man den Ball neben die Erdkugel.

Obwohl derzeit noch diskutiert wird, was zur Nanotechnologie zu zéhlen ist und was nicht,
gibt es heute eine weitgehend akzeptierte Definition durch die GréRenordnung der

auftretenden Strukturelemente, die fur die nachfolgenden Phdanomene verantwortlich sind.
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Definition der Nanotechnologie [14-19]
Unter der Nanotechnologie ist die Wissenschaft und Technologie
beziglich StrukturgrofRen unter 100 nm zu verstehen mit, die durch
physikalische und chemische Prozesse kontrolliert hergestellt und

manipuliert werden kdnnen.

In die Nanotechnologie geht es primar um die Erforschung, Beherrschung und Nutzung der
physikalischen GesetzmaRligkeiten, die einerseits auf der geometrischen Grofke und
andererseits auf den materialspezifischen Eigenheiten von Nanostrukturen basieren. Das zu
Grunde liegende Paradigma hat zum Gegenstand, qualitativ neue Eigenschaften daraus zu
schopfen, dass die Materie im Kleinen, also etwa auf atomaren MaRstab, manipulierbar
geworden ist. In letzter Konsequenz méchte man alles, Atom fur Atom, Molekdl fiir Molekl
sukzessive zusammenbauen, um daraus dann eine werkstofftechnische oder auch eine

Bauelemente-Funktionalitat abzuleiten [15, 18].

Eine Zuordnung der Nanotechnologie zu einer der klassischen wissenschaftlichen Disziplinen
ist nicht maoglich; sie ist als Querschnittstechnologie zu verstehen, die in den
unterschiedlichsten natur- und ingenieurwissenschaftlichen Disziplinen Eingang findet.
Dadurch er6ffnet sie ein enorm weites Feld, das grol3e Bereiche der Physik, Chemie, Biologie
und Materialwissenschaft adaptiert. Die Anwendungsfelder betreffen dabei alle Branchen
(Elektronik, Optik, Fabrikation, Materialien, Chemie, Biotechnologie bis hin zur Analytik),
wie z. B.:
e Nano- und Quantenelektronik fir Daten-Speicherung, -verarbeitung und -austausch,
Energietechnik
e Laterale Nanostrukturen fur Optik, Elektronik, Medizin, Feinmechanik, Umwelt- und
Energietechnik
e Ultradlinnschichten fur Optik, Automobilbau, Medizin, Maschinenbau, Oberflachen-
vergltungen im Haushaltsbereich
e Ultraprazise Oberflachenbearbeitung fir Optik, Maschenbau, Elektronik, Pharmazie,
Medizin
e Nanostruktuierte Materialien fir Automobilbau, Raumfahrt, Maschinenbau, Sport-
und Konsumgiiterindustrie, Pharmazie, Verkehrs- und Transportwesen

e Nano-Analytik fur die Mess-, Regel- und Umwelttechnik.
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Mit Hilfe der Nanotechnologie werden gezielt vollig neuartige Materialien mit
»,maRgeschneiderten* Eigenschaften hergestellt, welche im Vergleich mit herkdmmlichen
Verfahren oftmals Uberraschende, neuartige mechanische, optische, elektrische, magnetische
und chemische Eigenschaften aufweisen. Zu solchen Nanowerkstoffen fuhren prinzipiell zwei
Ansatze (Abbildung I1.-1) [16, 17].

Top-Down-Ansatz
Miniaturisierung

8

Nanostrukturierung

L]

Bottom-Up-Ansatz
Selbstorganisation
Prézise Positionierung von Atomen und Molekdilen

Abbildung Il.-1: Ansétze fiir die Nanotechnologie

Der Nano-Bereich wird sowohl durch Einsatz neuer physikalischer Geratetechnik und neuer
Verfahren auf dem Wege einer weiteren Verkleinerung derzeitiger Mikrosysteme erreicht
(Top-Down-Ansatz) [18], als auch durch die Nutzung von Bauplanen der belebten und
unbelebten Natur zum selbstorganisierenden Aufbau von Materie oder durch eine ultrapréazise
Positionierung von Atomen bzw. Molekilen (Bottom-Up-Ansatz) [19-20]. Hier werden
hauptsachlich ~ das  Prinzip  der  Selbstorganisation, die  Ausnutzung  von
organisch/anorganischen Grenzflachen und die selektive chemische oder physikalische
Kopplung von Molekilsystemen an entsprechend vorbereitete Oberflachen genutzt.
Entscheidend ist es, mit Hilfe der Nanotechnologie die Vorteile des "Top-Down-Ansatzes"
mit denen des "Bottom-Up-Ansatzes” zu verbinden, um vollig neuartige Werkstoffe zu
entwickeln [21, 22]. Obwohl die Entwicklungen in der Nanotechnologie weltweit durch eine
zunehmende Dynamik gepragt sind, die gleichzeitig mit einem steigenden wissenschaftlichen
und industriellen Interesse einhergeht, stehen tatsachlich die Nanowissenschaften erst am
Anfang eines langen Weges. Es wird noch viel Grundlagenforschung nétig sein, um die

zukiinftigen Anwendungsmaoglichkeiten und Potenziale aufzudecken.
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2. Polymernanokomposite: Molekulare und nanomechanische

Verstarkungsmechanismen von Polymeren

In den letzten Jahren hat die Entwicklung der Polymerwerkstoffe mit Hilfe der
Nanotechnologie und durch intensive interdisziplindre Zusammenarbeit von Polymer-
chemikern, Polymerphysikern und Materialwissenschaftlern einen starken Aufschwung
erfahren [23-29]. Hierbei bilden so genannte Polymernanokomposite (PNK) eine der weltweit
am intensivsten untersuchten Klasse neuartiger Polymerwerkstoffe, bei denen anorganische
Nanofullstoffteilchen (Langenskalen von 1-100 nm mindestens in einer Dimension [30, 31])
so in einer polymeren Matrix dispergiert sind, dass dadurch die Abstdnde zwischen diesen
Teilchen im Nanometerbereich liegen. Abbildung I1.-2 zeigt, wie sich die Struktur des
Werkstoffes verandert, wenn die PartikelgroRe bei gleich bleibendem Volumengehalt
(3 Vol. -%) abnimmt.

Im Gegensatz zu Polymerkompositen mit herkdmmlichen Fillstoffen (im Mikrometerbereich)
weisen Polymernanokomposite bereits bei relativ geringen VVolumenanteilen an Fllstoff ein
hervorragendes Eigenschaftsprofil fur unterschiedliche industrielle Anwendungen auf, wie
z.B. hohe Festigkeit, Chemikalien- und Warmebesténdigkeit, Dimensionsstabilitat, geringe
Wasseraufnahme sowie gute elektrische und optische Eigenschaften [32, 40]. Dieser

Eigenschaftssynergismus wird anhand der folgenden beiden Aspekte verstandlich:

- Zum einen ist die Grolkenordnung der Nanofullstoffe und der Makromolekule
(Gyrationsradius) in der Polymermatrix vergleichbar. Dadurch werden im
Gegensatz zu Polymerkompositen mit konventionellen Fllstoffen (im
Mikrometerbereich, Volumenanteil: 20-60%) bereits bei relativ geringem
Nanofullstoffanteil (<10%) die Abstdnde zwischen den Teilchen bis herab in
den Nanometerbereich reduziert, so dass die Morphologieausbildung der

Polymermatrix erheblich beeinflusst werden kann.

- Zum anderen weisen die Nanofullstoffe eine groRe spezifische Oberflache auf,
wodurch eine gute Anbindung an die Polymermatrix (Polymer-Fillstoff-
Wechselwirkung) erfolgt und der Anteil der modifizierten Polymergrenzschicht
am Gesamtvolumen wesentlich erhéht wird, was quasi einem Ubergang von
einem Polymermatrixmaterial zu einem »Polymergrenzschicht-

material“ entspricht.
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Abbildung I1.-2: Anderung der Mikrostruktur abhéngig von der PartikelgroRe und -anzahl

Obwohl ein stdndig steigendes wissenschaftliches und industrielles Interesse an PNK zu
verzeichnen ist, ist man nach wie vor weit von der vollen Ausschépfung des Potenzials der
PNK entfernt. Von allen Anforderungen fur den breiten industriellen Einsatz der PNK ist die
einer verbesserten Schlagzahigkeit, obwohl von zentraler Bedeutung, besonders schwierig zu
realisieren. Die Zugabe von Nanofillstoffteilchen soll nicht nur allein in der
Steifigkeitserhdhung der Polymermatrix minden, sondern ebenfalls in der Erhdéhung der
Schlagzéhigkeit durch neue Energiedissipationsmechanismen. Das eigentliche Ziel der
Werkstoffoptimierung liegt also in der Balance mehrerer relevanter Eigenschaften, die das
Einsatzverhalten bestimmen. Daher ist die Aufklarung wvon Struktur-Eigenschafts-

Beziehungen in den PNK unerlasslich.

Hieraus ergibt sich die wissenschaftliche Aufgabenstellung, die durch die eingearbeiteten
Nanofullstoffteilchen bedingte Morphologieausbildung in der Polymermatrix bzw. um die
Teilchen herum quantitativ und qualitativ im Bezug auf die mikromechanischen
Deformationsmechanismen und die daraus resultierenden makroskopischen mechanischen
Eigenschaften der Ausgangsprodukte zu analysieren, um gezielt neue PNK mit
»maBgeschneiderten* Eigenschaften zu kreieren bzw. bestehende PNK in ihrem

Verformungsverhalten zu optimieren.
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2.1 Grundeffekte von Nanofillstoffteilchen

Fullstoffe sind pulverformige Mischungsbestandteile, die sich nach ihrem chemischem
Aufbau, ihrem naturlichem oder synthetischem Ursprung, ihrer Teilchengrof3e und ihrer
Verstarkungswirksamkeit unterscheiden und im Polymermaterial eingearbeitet werden
kdnnen. Nanopartikel, die aus einigen wenigen bis mehreren hundert Atomen oder Molekilen
bestehen, sind also von der Groflie her zwischen Atomen/Molekilen und Bulk-Festkorpern
anzusiedeln. Auch ihre physikalischen und chemischen Eigenschaften liegen als Funktion der
Teilchenzahl der Nanopartikel pro Volumeneinheit zwischen denen dieser beiden Grenzfalle,

was zu zwei interessanten Effekten fuhrt:

Der eine Effekt ist der Oberflacheneffekt. Nanopartikel haben eine grolRe spezifische
Oberflache, d.h., sehr viele Atome befinden sich an der Oberflache der Teilchen [41].

Nanopartikel eignen sich deshalb hervorragend als Adsorptionsmittel, Warmeaustausch-
material oder fur Sensoren. Atome an der Oberflache befinden sich in einem erhthten
energetischen Zustand, da sie gegentber Atomen aus dem Inneren der Materials eine
geringere Zahl né&chster Nachbarn haben, mit denen sie in Wechselwirkung stehen. Daraus
resultiert eine Steigerung der chemischen Reaktivitat bzw. der katalytische Aktivitat, wodurch
letztendlich am Ende eine gute Anbindung an das Matrixmaterial erfolgt (Polymer-Fullstoff-
Wechselwirkung).

Andererseits weisen die Nanopartikel Quanteneffekte auf. In Nanopartikeln sind relativ

wenige Atome konzentriert, woraus die signifikant geringere Zahl der Elektronen gegeniber
Teilchen mit hoher Atomanzahl resultiert. Durch die dadurch bedingte Vergrofierung des
Abstandes zwischen den einzelnen Energieniveaus muss wieder zu diskreten Niveaus
ubergegangen werden und es kann nicht mehr von einem quasi kontinuierlichen Zustand im
Festkorper gesprochen werden. Auf diesem Quanteneffekt beruhen viele, vom normalen
Material abweichende Eigenschaften insbesondere im Bereich der Optoelektronik und des
magnetischen Verhaltens [42, 43].

Zu groReren Einheiten kompaktiert oder auch eingebettet in eine werkstoffspezifische
Umgebung weisen solche neuen Bauteile aus Nanopartikeln — bedingt durch die
Wechselwirkung mit ihrer Umgebung — gegenuber konventionell hergestellten Werkstoffen
vollig neue makroskopische Eigenschaften auf, die sie z.B. fur folgende Anwendungsfelder

interessant machen:
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o Nanopartikel sind wesentlich kleiner als die Wellenldnge des sichtbaren Lichtes
(380 und 780 nm). Dadurch streuen sie das Licht nicht — es ergeben sich vollig
neue Perspektiven fur optische Werkstoffe.

o Nanopartikel zeigen Quanteneffekte. Dadurch ergeben sich Werkstoffinnovationen
in der Nachrichtentechnik, in der Datenspeicherung, bei der nichtlinearen Optik,
oder bei speziellen magnetischen Eigenschaften.

o Durch die groRBe Oberflache ergeben sich neue Perspektiven fiir Katalysatoren,

Adsorbenzien, Membranen oder niedrig sinternde Keramiken.

2.2. Einfltsse der Nanofullstoffteilchengeometrie
2.2.1.  Oberflachen-Volumen-Verhaltnis

Wie bereits erwahnt, ergeben kleinere Partikel gréfiere Oberflachen relativ zum Volumen.
Abbildung 11.-3 zeigt, dass das Verkleinern der einzelnen Fullstoffpartikel, bei gleich
bleibendem Volumengehalt, zum starken Ansteigen der Partikelanzahl fiihrt, die zusammen
eine sehr grolRe spezifische Oberflache (Oberflachen-Volumen-Verhaltnis) besitzen und zu
der umgebenden Matrix eine grolRe Grenzflache bilden. Das drastisch erhdhte Oberflachen-
Volumen-Verhéltnis hat zur Folge, dass die Morphologie des Matrixpolymers signifikant
verandert wird. So kann die Mobilitdt der Makromolekile an den Partikeloberflachen
erniedrigt oder erhéht werden. Eine Orientierung von Polymerketten der Matrix relativ zu den
Partikeloberflachen ist auch mdglich. Nanopartikuldre Fllstoffe konnen als heterogene
Kristallisationskeime wirken, wobei u.U. die Ausbildung von Kristallmodifikationen eines
polymorphen Polymers initiiert wird. Eine systematische Untersuchung dieses Einflusses auf
die tatséchliche Morphologie der PNK mit allen Konsequenzen fir mikro- und

nanomechanische Prozesse und mechanische Eigenschaften ist daher unumganglich.
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Abbildung II.-3: Oberflachen-Volumen-Verhéltnis (spezifische Oberflache) und Anzahl der Partikel in
Abhéngigkeit von der PartikelgroRe

2.2.2. Interpartikularer Abstand

Von zéhigkeitsmodifizierten heterogenen Polymersystemen ist wohl bekannt, dass der
interpartikulédre Abstand zwischen den in der Matrix eingearbeiteten Fullstoffteilchen eine
entscheidende Rolle fir die Zahigkeitsmechanismen spielt [44, 45], was im vorherigen
Kapitel beschrieben wurde. Der interpartikulare Abstand (dquivalent zur Breite der
Matrixstege zwischen den Fullstoffteilchen) hangt von der Konzentration und der GroRe der

eingearbeiteten Fullstoffteilchen ab.

Abbildung I1.-4 fasst zusammen, wie sich der mittlere interpartikulare Abstand (ID) zwischen
kugelformigen Partikeln in Abhédngigkeit von der Partikelgrofle im Vergleich zum
Volumenanteil veréndert. Mit abnehmender PartikelgroRe sinkt ID. Oberhalb einer
Volumenkonzentration von ca. 5 Vol.-% liegen die Nanopartikel (1-100 nm) weniger als 150
nm auseinander. In solchen schmalen Matrixstegen konnen unter auf3erer Belastung leicht
FlieRprozesse infolge des Uberganges von einem ebenen Dehnungszustand zu einem ebenen

Spannungszustand induziert werden.
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Abbildung Il.-4: Interpartikularer Abstand in Abhangigkeit von der PartikelgréRe

2.2.3. Effekt des Aspekt-Verhéltnisses der Partikel auf die

mechanischen Eigenschaften
Einen grof3en Einfluss auf die Eigenschaften gefullter Polymerkomposite hat die geometrische
Konfiguration der Fullstoffe, der so genannte Formfaktor (Aspekt-Ratio, Langen-Dicken-
Verhaltnis), mit dem die Teilchenform beschrieben wird. Die in die Polymermatrix
eingearbeiteten Teilchen mit groRerem Aspekt-Ratio, d.h., Fasern oder langliche Plattchen,
fihren zu einer wesentlichen Verbesserung der Zug- und Reil3festigkeit sowie der Steifigkeit
(siehe Abb. 11-5).
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Abbildung II.-5: Biege-E-Modul von Polypropylen-Kompositen in Abhangigkeit vom Fllstoffgehalt
und dem Aspekt-Ratio der Fillstoffteilchen (CaCO; ~1, Talkum 5~100 und Glasfasern >100)
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Tabelle 11.-1: Fillstoffe fur Polymere, Eigenschaften und Anwendung [47, 48]

Fullstoff Partikelform Dichte Oberflachen- Oberflachen- Polymermatrix
und L/D-Ratio (glem®) spannung beschichtung
(nN/m)
Kalziumcarbonat Wirfel 2,7 200 Silane, Titanate Polyolefine, PU,
~1 Epoxydharze
Glaskugeln Kugel 2,5 1200 Silane, Titanate, Polyolefine
1 Cr-Komplexe,
Zr-Aluminate
Schichtsilikat
Talkum Plattchen 2,8 120 keine Polyolefine
5-100
Glimmer Plattchen 29 2400 Silane, Titanate Polyolefine
5-100
Kaolin Plattchen 2,6 500 Silane, Titanate Nylon6/6, PP
5-100
Montmorillonit Plattchen 2,8 - Hydrophobe PA, PS, PMMA
5-1000 Quellungsmittel

Mit zunehmendem Aspekt-Ratio vergroRert sich bei einem gegebenen Teilchenanteil die
spezifische Oberflache erheblich. Dabei nimmt die spezifische Oberflache eines
plattchenformigen Partikels im Vergleich zu einem nadelférmigen Partikel schneller zu (siehe
Abbildung I1.-6). Aufgrund der vergroRerten Kontaktflache eines plattchenformigen Partikels
zur Matrix wird ihre feine Dispergierung in der Polymermatrix gegenuber einem
nadelférmigen erschwert. Das heif3t, nadelférmige Partikel lassen sich in der Polymermatrix
besser dispergieren. AuBerdem wurde theoretisch festgestellt [49, 50], dass die
Verstarkungseffizienz mit Zunahme des Aspekt-Ratio deutlich ansteigt. Je groRer das Aspekit-
Ratio des Fllstoffs ist, desto besser kann eine Belastung auf die Teilchen ibertragen werden.
durch die Spannung verursachte Energie abgeflhrt werden. Dadurch versteifen plattchen- bzw.

nadelférmige Fullstoffteilchen die Polymermatrix deutlich besser als kugelformige Fullstoffe.
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Abbildung I1.-6: Spezifische Oberflache in Abhangigkeit vom Aspekt-Verhaltnis
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2.2.4. Durch Nanopartikel induzierte Einflusszone

Die Adhéasion der Makromolekule zu den Fullstoffteilchen kann u.U. eine immobilisierte
Polymergrenzschicht bilden. Diese Grenzschicht wird in diesem Abschnitt als
»Einflusszone* (gestdrte Schicht des Polymers um die Fullstoffteilchen) bezeichnet. Die
Struktur der Grenzschicht wird durch die Konformationsentropie von Polymerketten
beeinflusst. Im Allgemeinen ergibt sich fir die Dicke der Grenzschicht je nach Messverfahren
(z.B. DSC, NMR und Neutronenstreunung) eine GroRenordnung von einigen Nanometern bis
20 nm [51-59].

Ein repréasentatives Volumenelement der Kantenlange L, in dem sich ein Fullstoffteilchen mit
einem Durchmesser d und einer Grenzschichtdicke o befindet, ist in der Abbildung II.-7

gezeigt. Daraus kann das effektive Volumen, das die Summe aus dem Volumen (V,) eines
Falistoffteilchen und dem Volumen der Einflusszone (V,) bildet, bestimmt werden. In erster

Né&hrung kann der effektive Volumenanteil (¢e) wie folgt berechnet werden:

Vo +V, ad®/6+ad%5 65 Gl.2.1
¢E = PL3 L= L3 :¢P[1+?j
316

wobei ¢, e der Volumenanteil des Fullstoffteilchens ist.

10°

65 —_—0 = nm ?
¢E/¢P :1+F ——§=i8nm ]

10° 10° 10" 10° 10
PartikelgréRe [um]

Abbildung II.-7: a) Reprasentatives Volumenelement und b) spezifisches Volumen in Abhangigkeit
von der PartikelgrofRe
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In  Abbildung 11.-7 wird das spezifische Volumen (effektives Volumen-
Fallstoffteilchenvolumen-Verhaltnis, ¢#/¢,) in Abhangigkeit von der Grenzschichtdicke
dargestellt. Mit abnehmender TeilchengrélRe nimmt der Einfluss des Grenzschichteffekts auf
das gesamte VVolumen deutlich zu, besonders bei einer TeilchengroRe unter 100 nm. Diese
Einflusszone hat eine entscheidende Wirkung auf mechanische und thermische Eigenschaften
der Komposite, wie z.B. Steifigkeit, Zahigkeit und Glasubergangstemperatur Tg.

2.3. Untersuchte Nanofullstoffteilchen und Nanokomposite

In der vorliegenden Arbeit wurden neuartige Polymernanokomposite durch a) Variation der
Form der Nanopartikel und b) Optimierung der Phasenhaftung zwischen Polymermatrix und
Nanopartikel ausfuhrlich untersucht. Als Verstarkungskomponenten wurden in der Dimension

unterschiedliche Nanofullstoffteilchen, wie

- 0-dimensionale Fullstoffteilchen: POSS
- 2-dimensionale Fullstoffteilchen: Schichtsilikate

- 3-dimensionale Fullstoffteilchen: Silika-Nanopartikel (SiO,)

in technologisch interessante teilkristalline Polymere (PA, PP, PE), in ein amorphes Polymer

(PMMA) als auch in ein Duromer (Epoxydharz) eingearbeitet.

Hauptziele dieser Arbeit bestanden zum einen in der quantitativen Analyse der
Polymermorphologie, abhéngig von Typ, Form und GrolRe der Nanopartikel, und zum
anderen in der Aufklarung der bei den nanostrukturierten Polymerkompositen auftretenden
Verstarkungs- und Deformationsmechanismen in Nano-, Mikro- und Makrodimensionen.
Dabei spielt die Identifizierung der Spannungszustdande in der Umgebung von Fullstoff-
teilchen und die Charakterisierung der Spannungsubertragungsmechanismen in der
Polymermatrix eine entscheidende Rolle, um Kriterien zur Weiterentwickelung neuer

Polymerwerkstoffe abzuleiten.



Il.  Polymernanokomposite 40

3. Polymernanokomposite auf Basis von 2-dimensionalen
Nanofullstoffen (Schichtsilikate)
3.1. Einleitung

In den letzen Jahren haben organisch-anorganische Hybrid-Komposite mit Hilfe der
Nanotechnologie eine wachsende Aufmerksamkeit erlangt, da sie ermoglichen, die
makroskopischen Eigenschaften durch gezielte Verdnderung der Morphologie der
Polymermatrix auf molekularem Niveau anzupassen. Es wurde bereits festgestellt, dass die
geometrische Konfiguration der in eine Polymermatrix eingearbeiteten Fiillstoffe eine
wichtige Rolle beziiglich der Wechselwirkungen zwischen den Komponenten spielt.
Bekanntlich  versteifen Fiillstoffe mit hohem Léangen-Dicken(L/D)-Verhiltnis die
Polymermatrix im Allgemeinen starker als Fiillstoffe mit geringerem L/D-Verhéltnis [46, 60].
Je groBer das L/D-Verhiltnis des Fiillstoffs ist, desto besser kann eine angelegte mechanische

Spannung von der Matrix auf den Zusatzstoff {ibertragen werden.

Ein Beispiel hierfiir sind Polymerkomposite (PNK) auf der Basis von Schichtsilikaten, welche
in einer Polymermatrix fein dispergiert vorliegen [61-65]. Am haufigsten werden als
Fiillstoffe zur Herstellung der PNK Schichtsilikate (z.B. Montmorillonit) verwendet [32-40,
66-72], die sich aufgrund ihres ionischen Charakters mit Hilfe von Modifizierungsmitteln an
unterschiedliche Polymermatrices anpassen lassen. Der Unterschied von Schichtsilikat-PNK
und herkdmmlichen Polymerkompositen, beispielsweise mit Glasfaser verstirkten, besteht in
der Dimension des Fiillstoffs. Folgende drei Aspekte sprechen fiir eine
Eigenschaftsmodifizierung unterschiedlicher Polymere mit Nanofiillstoffen: Erstens zeichnet
sich Montmorillonit sowohl durch ein hohes Absorptionsvermogen, die interkristalline
Quellung und ein grofles Kationenaustauschvermogen als auch eine extrem grof3e spezifische
Oberfliche (700-800 m?/g) aus. Dadurch ist es moglich, eine erhdhte Vertriaglichkeit und
starkere Anbindung zwischen Matrix und Fiillstoffen zu erreichen und somit einen
Verstarkungsmechanismus auf molekularer Ebene hervorzurufen. Weiterhin kdnnen solche
Fiillstoffe aufgrund ihres hohen Aspekt-Verhéltnisses (Verhéltnis von Lange zu Dicke: 100-
1500) eine angelegte mechanische Spannung von der Matrix aufnehmen, wodurch die
Polymermatrix versteift wird. Dariiber hinaus fithren die Schichtsilikate wegen ihrer
erniedrigten geometrischen Perkolationsschwelle im Gegensatz zu herkdmmlichen Mikro-
Fiillstoffen bereits bei relativ niedrigem Volumenanteil (1~5 Vol.-%) zu einer dramatischen

Verénderung des Eigenschaftsprofils einer Polymermatrix.
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Folgende verbesserte Eigenschaften von Polymernanokompositen mit Schichtsilikaten

wurden nachgewiesen:

- Mechanische Eigenschaften, d.h. Steifigkeit, Festigkeit, Zahigkeit und
Dimensions-Stabilitit (z.B. Steigerung der Zugfestigkeit um 40%) [33, 68, 79]
- hohere Sperrwirkung gegeniiber organischen Medien und Gasen
(z.B. ~ 10 fache Abnahme der Permeabilitit gegen O,, H,0) [79, 80]
- Thermische Stabilitdt, Warmeformbestidndigkeitstemperatur [81-84]
(Heat Distortion Temperature, HDT) (z.B. Steigerung der HDT um 100%)
- Schwerbrennbarkeit, reduzierte Brandgase [85-88]
- elektrische Eigenschaften [89-92]
- optische Transparenz [93-95]

Bis jetzt wurden umfassende Untersuchungen zur Charakterisierung der mechanischen
Eigenschaften von Schichtsilikat-PNK als Funktion des Exfolierungsgrades und des Typs der
verwendeten Schichtsilikate durchgefiihrt. Hierbei wurde die resultierende Phasenstruktur
durch Rontgenweitwinkelstreuung (WAXS) und Rontgenkleinwinkelstreuung (SAXS),
Transmissionselektronenmikroskopie ~ (TEM),  Fourier-Transform  Infrarot  (FTIR)
Spektroskopie [74, 96], und Nuclear Magnetic Resonance-Analyse (NMR) [97, 98] intensiv
untersucht. Die verantwortlichen Mechanismen zur Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften sind jedoch bisher nicht genau identifiziert worden. Der Grenzschicht zwischen
Nanofiillstoffteilchen und Polymermatrix einerseits und den durch die Nanopartikel
hervorgerufenen Strukturdnderungen andererseits kommt eine herausragende Bedeutung zu,
die bislang in den meisten Untersuchungen vernachléssigt wurde. Es wurde erwartet, dass die
Phasenmorphologie der PNK komplexer ist als die der konventionellen Polymerkomposite, da
die Schichtsilikatdicke in einer Groenordnung liegt, die kleiner ist als der makromolekulare
Gyrationsradius der meisten Polymermatrices. Die durch Zugabe von Schichtsilikat
verdanderte Morphologie der Polymermatrix spiegelt sich in der Vielfalt der
Deformationsmechanismen wider, welche einen wesentlichen Einfluss auf die ultimativen
mechanischen Eigenschaften dieser Werkstoffe haben. Um die ultimativen mechanischen
Eigenschaften fiir breitere Anwendungen, insbesondere zur Optimierung des Steifigkeits-
Zidhigkeits-Verhiltnisses, zu verbessern und zu kontrollieren, ist unbedingt ein tieferes
Verstidndnis der Zusammenhidnge zwischen der Morphologie, den mechanischen

Deformationsprozessen und den makroskopischen Eigenschaften erforderlich. Aus diesem
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Grund werden im vorliegenden Kapitel ausgewihlte Organoschichtsilikat(OSS)-PNK
diskutiert. Hieraus abgeleitete Struktur-Zahigkeits-Korrelationen sollen zur Formulierung von

Kriterien hinsichtlich der Wirksamkeit von Schichtsilikat-Modifizierungen von Polymerwerk-

stoffen beitragen.

3.2. Grundlagen der Schichtsilikat-Polymernanokomposite
3.2.1. Struktur der Schichtsilikate

Die am héufigsten verwendeten Fiillstoffe zur Herstellung von Polymernanokompositen sind
Schichtsilikate auf Smektit-Basis (Bentonit, Montmorillonit, Hectorit) [61-64, 99]. Die
Formenvielfalt im Erscheinungsbild der Silikatpartikel ist aufgrund der Vielzahl von in der
Natur vorkommenden Silikaten sehr gro8. Gemeinsames Strukturelement fast aller
natiirlichen Schichtsilikate sind ebene Silikatschichten. Montmorillonit (MMT) ist eines der in
der Natur am haufigsten vorkommenden Dreischichtsilikate. Es gehort zu den dioktaedrischen
2:1 Schichtsilikaten, wobei die oktaedrischen Al,O3- bzw. MgO-Mittelschichten von zwei
tetraedrischen SiO,-Schichten flankiert werden (Abbildung II.-8).
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(D)

.: . & @ & o .

% Austauschbare Kationen

) @ ® @ o ° .
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' OH
® 0
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Abbildung I1.-8:  Struktur eines 2:1 Schichtsilikates [100]

Die einzelnen Schichten sind {iber gemeinsame Sauerstoffionen miteinander verbunden. Da in
der tetraedrischen Schicht Si*" durch AI’" und in der oktaedrischen Schicht AI*" teilweise

isomorph durch Mg*" ersetzt sind, erhalten die individuellen Dreierschichten anionische
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Ladungen, welche durch Einlagerung von Kationen (wie zB. Ca" und Na") zwischen den
Dreierschichten kompensiert werden. Dadurch liegen sie in der Natur als pliattchenformig
gestapelte Partikel vor. Wegen ihrer hohen Hydrophilie enthalten sie im Allgemeinen
Wassermolekiile zwischen der tetraedrischen und oktaedrischen Schicht. Die Stapelung der
Schichten kommt durch van-der-Waals-Wechselwirkungen zustande; der Zwischenspalt wird
als Interschichtdicke oder Galerie bezeichnet. Die Summe der einzelnen Schichtdicken (9,6
A) und der Interschichtdicke stellt die Wiederholungseinheit des Multischichtmaterials dar,
die als so genanntes d-Spacing oder Basal-Spacing aus der Lage der (001) Peaks in Rontgen-

Streudiagrammen ermittelt werden kann.

3.2.2. Kationenaustausch-Prozess flir Organophilisierung der
Schichtsilikate

Schichtsilikate zeichnen sich dadurch aus, dass sie hoch hydrophil, d.h. naturgemif
unvertriglich mit vielen Polymermatrices sind und auBerdem fest durch elektrostatische
Krifte zusammengehalten werden. Aufgrund dessen liegen Schichtsilikate ohne
Modifizierung der Silikatoberflachen als gestapelte Partikel in einer Polymermatrix vor. Der
Abstand zwischen den Schichten (d-Spacing) bleibt unverdndert. Die gewlinschte Verteilung
bis hin zu molekularen Dimensionen bzw. mineralischen Einzelschichten ist bei den
unmodifizierten Schichtsilikaten mit den herkdmmlichen Verarbeitungsverfahren demzufolge

nicht zu bewerkstelligen.

Daher werden solche Schichtsilikate zundchst durch Ionenaustausch organophil, d.h.
wasserunloslich und im organischen Medium quellfahig gemacht (Organophilisierung) [74,
101]. Die Organophilisierung wird im Allgemeinen durch Kationenaustausch in den
Zwischenschichten erreicht. In wassergequollenen Schichtsilikaten werden Na'-Ionen gegen
organische Kationen, z.B. Alkylammoniumionen (CH;-(CH,),-NH;") oder Aminosiuren
(H;N"(CH,),COOH), ausgetauscht (siche Abbildung 11.-9) [66, 102]. Durch ein
Quellungsmittel konnen Schichtsilikate in einzelne Schichten (Delamination) oder Stapel (die
Anzahl der Silikatschichten ist dabei abhidngig von den Bedingungen) aufgespaltet werden,
was das Findringen der Makromolekiile zwischen die Schichten (Interkalation) erleichtert.
Dadurch wird der Schichtabstand weiter erhoht und es ist moglich, individuelle Schichten
komplett abzulosen (Exfolierung). Je nach Lédnge der Alkylkette des Alkylammoniums
werden die Schichtabstéinde von 0,9 auf 1,2 bis 2,5 nm vergréBert. Liegen die Silikatschichten

in exfolierter Form in der Polymermatrix vor, kdnnen sie durch Scherung wéhrend der
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Verarbeitung dispergiert werden, wobei die Polymermolekiile fest auf der Partikeloberflache

verankert werden (kovalent oder elektrostatisch).

Alkyl-quarternire @: Na* Kation
Ammoniumionen
CH,-(CH,) -NH;*: n=1-18

Abbildung I1.-9: Kationenaustausch-Prozess

Organoschichtsilikate (OSS) sind gekennzeichnet durch die Erzeugung und Verteilung von
nanoskaligen Schichtsilikatpldttchen mit hohem Aspektverhéltnis in der Polymermatrix sowie
durch das Vorhandensein einer mechanisch belastbaren Grenzflichenkopplung zur

Ubertragung von Spannungen.

3.2.3. Herstellungsverfahren von Polymernanokompositen
Die Einarbeitung der organophilen Schichtsilikate in Polymermatrices zur Herstellung von
Nanokompositen kann in folgenden drei Hauptverfahren erfolgen:

D In situ-Polymerisation

1) Losungsmischen

IIT)  Schmelzemischen

I) In-Situ Polymersation [66, 74, 103-110].

Die Verwendung der in situ-Polymerisation erfolgte zuerst 1995 von Okada u.a. bei der
Herstellung von Nanokompositen auf der Basis von Polyamid 6. Heutzutage ist sie ein
konventioneller Prozess zur Synthese von Thermoset-Schichtsilikat-Nanokompositen. Das
Prinzip ist in Abbildung II.-10 schematisch dargestellt. ~Zunédchst werden
Organoschichtsilikate in einem Monomer gequollen. Fiir diese Stufe muss eine bestimmte
Zeit eingeplant werden, die von der Polaritit der Monomere, der chemischen Behandlung der
Organoschichtsilikate und der Quellungstemperatur abhingig ist. Dann kann die Reaktion

gestartet werden. Die sich wihrend des Polymerisationsprozesses im zu polymerisierenden
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Monomeren befindlichen Schichtsilikate bewirken, dass wihrend der Quellungsphase die
polaren monomeren Molekiille aufgrund der hoheren Oberflichenenergie an die

Schichtsilikatoberfldche gezogen werden.

Vernetzungs-
mittel

Quellung v_,[ Polymerisation ]-[ Nanokomposit ]

Organosilikate

Abbildung 11.-10: Schematische Darstellung eines in situ-Polymerisationsprozesses

Diese Reaktion erniedrigt die gesamte Polaritdt der interkalierten Molekiile und fiihrt zu einer
thermodynamischen Sittigung, so dass die polaren Molekiile verstirkt in die
Zwischenschichten der Schichtsilikate diffundieren. Thermosets basierend auf Epoxydharzen
und ungesittigten Polyestern, Polyurethanen sowie Polyethylenterephthalat werden ebenfalls

mittels dieses Verfahrens hergestellt.

1)  Ldsungsmischen [101, 111-118]

Wie in Abbildung II.-11 dargestellt, werden Organoschichtsilikate zunichst in einer Losung
dispergiert und gequollen, so dass sich eine Gel-Struktur ausbildet. Die treibende Kraft der
Polymer-Interkalierung beim Losungsmischen ist der Entropiegewinn durch Desorption von
Loésungsmolekiilen, wodurch die Abnahme der Konformations-Entropie der interkalierten

Polymerketten kompensiert wird.

Interkalation ]—»[ Verdampfung ]

Quellung

Organosilikate l

&

[ Nanokomposit ]

Abbildung Il.-11: Schematische Darstellung des Losungsmischverfahrens
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Ein groBer Vorteil dieses Verfahrens ist die Moglichkeit, interkalierte Nanokomposite auf der
Basis von Polymeren herzustellen, die eine niedrige oder keine Polaritidt besitzen. Ein
wesentlicher Nachteil des Losungsverfahrens, welcher seine industrielle Anwendbarkeit stark
einschrénkt, ist jedoch der hohe Losungsmittelverbrauch in Kombination mit Problemen bei
der Einhaltung des Umweltschutzes. Nanokomposite auf der Basis von Polyethylen, Polyimid

und nematischen fliissigkristallinen Polymeren werden auf diese Weise hergestellt.

I11) Schmelzemischen [119-124]

Ein weiteres Verfahren zur Herstellung von Schichtsilikat-Polymernanokompositen ist das
Schmelzemischen, wobei die Schichtsilikate direkt in die Schmelze einer polymeren Matrix
eingemischt werden (Abbildung II.-12). Um eine optimale Compoundierung des
geschmolzenen thermoplastischen Kunststoffs mit den eingemischten Organoschichtsilikaten
zu erzielen, ist eine hinreichende Wechselwirkung zwischen den Silikaten und der polymeren
Matrix notwendig. Durch die Einwirkung von Scherkréften wéhrend der Verarbeitung wird
dann die Einlagerung (Interkalierung) von Makromolekiilen zwischen den Schichten erreicht,
wodurch sich der Schichtabstand erhoht. Teilweise gelingt es dariiber hinaus, sogar die
individuellen Schichten der Schichtsilikate voneinander abzuldsen (zu exfolieren), so dass
eine extrem feine Dispergierung der Silikate in der Polymermatrix erreicht wird. Das
Schmelzemischen hat aufgrund seiner Einfachheit eine zunehmende industrielle Bedeutung
So wurde dieses Verfahren bereits auf eine grole Zahl von Thermoplasten, wie Polyamid 6,
Polylactid [125], Polystyrol, Styrol-Butadien-Blockcopolymere [126], verschiedene
Elastomere und Polyolefine, erfolgreich angewendet [127-130].

Vernetzungs-

mittel
Thermoplast
'—> -[ Nanokomposit

Abbildung Il.-12: Schematische Darstellung des Schmelzemischverfahrens

P

Mischen
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Polymernanokomposite

Eine vergleichende Wertung dieser drei Verfahren gibt Tabelle II-2.
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3.2.4. Resultierende Phasenmorphologie der Polymernanokomposite

Wenn die Schichtsilikate in eine Polymermatrix eingearbeitet werden, treten im Allgemeinen
die in Abbildung II.-13 dargestellten drei Typen der Phasenmorphologie auf. Aufgrund des
groBBeren  Polarititsunterschiedes zwischen der Polymermatrix und einem nicht
organophilisierten Schichtsilikat liegen die Silikatschichten nicht einzeln in der
Polymermatrix dispergiert, sondern in Form von Schichtsilikataggregaten vor. Dabei
entstechen konventionelle Polymerkomposite; die Schichtsilikatpartikel wirken als
konventionelle Fiillstoffteilchen (Abbildung II.-13a). Im Gegensatz dazu lassen sich bei der
Verwendung von organophilisierten Schichtsilikaten zwei morphologische Typen der
resultierenden Polymernanokomposite erzeugen: zum einen eine interkalierte und zum
anderem eine exfolierte Phasenmorphologie. In interkalierten PNK, die eine selbstorganisierte
geordnete Multi-Schicht-Struktur aufweisen, dringen die Polymerketten zwar in die Galerien
zwischen den Silikatschichten ein, diese behalten jedoch einen definierten rdumlichen
Abstand und damit eine bestimmte Wechselwirkung zu- und untereinander. Exfolierte PNK
entstehen, wenn die van-der-Waals-Krifte zwischen den Schichten {iberwunden werden und
somit die Silikatschichten vollstindig voneinander separiert werden. Diese Silikatschichten
liegen dann einzeln in der Polymermatrix verteilt vor. Im Allgemeinen treten in den meisten

PNK beide Phasenmorphologien gleichzeitig auf.

Schichtsilikate

Abbildung 11.-13: Resultierende Phasenmorphologie beim Einmischen von Schichtsilikaten in eine
Polymermatrix; a) konventionelle Polymerkomposite, b) interkalierte Polymernanokomposite und

c) exfolierte Polymernanokomposite.
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3.3. Experimentelles
3.3.1. Polyamid 12-Nanokomposite

3.3.1.1. Materialien

Das in dieser Arbeit verwendete Dreischichtsilikat SOMASIF (ME100) ist ein synthetisch
hergestelltes Schichtsilikat der Firma CO-OP Chemical Co., Ltd. Japan [131]. Es gehort wie
das Montmorillonit zu den 2:1 Schichtsilikaten. Die negative Schichtladung wird durch
austauschbare Kationen wie Na', welche zwischen den Schichten liegen, kompensiert. Das
Kationenaustauschvermogen liegt in der GréBenordnung von 0,7-0,8 meq/g [132]. Die
elementare Zusammensetzung des Dreischichtsilikats SOMASIF (ME100) ist wie folgt: Si
(26,5 Gew.-%), Mg (15,6 Gew.-%), Al (0,2 Gew.-%), Na (4,1 Gew.-%), Fe (0,1 Gew.-%) und
F (3,8 Gew.-%). Der Schichtabstand der 001-Ebene von ungequollenem SOMASIF (ME100)
liegt anhand von SAXS-Messungen bei 0,95 nm.

Die Quellung des SOMASIF (ME100) zur Organophilisierung wurde in einem 250 ml
Einhalskolben durchgefiihrt. Zunédchst wurden 4,8 mmol (1,036 g) 12-Aminododekanséure in
20 ml Wasser mit 2,9 mmol 37%-ige Salzsdure (0,24 ml) bei 80°C gelost und diese Losung
bei gleicher Temperatur zu einer Dispersion von 1g SOMASIF (M100) in 100 ml Wasser
gegeben. Nach Zugabe der Aminosdureldsung flockte ein weiller Niederschlag aus. Es wurde
noch 10 min geriihrt, dann wurde der Reaktionsansatz mit fliissigem Stickstoff eingefroren
und gefriergetrocknet. Fiir das so gequollene und getrocknete SOMASIF (M100) wurde ein
Schichtenabstand der 001-Ebene von 1,65 nm mittels SAXS-Messung bestimmt.

Das Polyamid (PA) 12 Grilamid ist ein Handelsprodukt der EMS-Chemie, Schweiz, mit einer
Molmasse von 17,4 kg/mol. ®-Aminododekansdure (ADA; fiir die Quellung von

Schichtsilikaten und die Polykondensation) wurde ebenfalls von der EMS-Chemie geliefert
(siehe Tabelle I1.-3).

Tabelle 11.-3: Fur Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit verwendete Materialien

Matrixmaterial Handelsname Spezifikation Herstellerfirma
PA 6 Capron M, =29300, MFI  Honeywell, USA
B135WP =12
PA 12 Grilamid M, =17 400 EMS Chemie,
Schweizland
PP PPHC 001 MFI=3,2, Borealis, Osterreich
Tn=163°C
PP-g-MA Hostaprime M, = 4000, Hoechst AG, Deutschland

(MA-Anteil von 4,2 Gew.-%) HCS T =152°C
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3.3.1.2. Herstellung der PA 12-Nanokompositen

Die Herstellung der PA 12-Nanokomposite erfolgte in einem Druckreaktor. Zunichst wurde
dazu eine Dispersion von gequollenem MEI100 in Wasser und 12-Amoniumdodekanséure
unter Rithren auf 280°C erhitzt. In der Druckphase wurde ein Druck von 20 bar fir 1 h
aufgebracht, um bei einem hohen Wassergehalt eine gute Verteilung des SOMASIF (ME100)
zu gewihrleisten. Nach 1,5 h wurde der Druck binnen kurzer Zeit auf Normaldruck reduziert.
Die Reaktionsmischung wurde weitere 7 h geriihrt, anschlieBend mit Stickstoff entgast und
das Produkt bei 270°C granuliert. Die Herstellung von Priifkdrpern mit den Abmessungen
150 x 10 x 4 mm® erfolgte mittels SpritzgieBen.

3.3.2. Polyamid 6-Nanokomposite
3.3.2.1. Schichtsilikate und Polyamid 6

Die hier verwendeten Organoschichtsilikate wurden durch eine Kationenaustauschreaktion
zwischen Na-MMT und Bis(hydroxyethyl)-(methyl) quaternirem Ammoniumchlorid
((HE);MR,, Kationenaustauschvermégen = 0,92 meq/g) hergestellt und sind ein
Handelsprodukt der Firma Southern Clay Products, Inc. Als Polymermatrix wurde ein
herkdmmliches Polyamid (PA) 6 ausgewihlt, da PA 6 aufgrund seiner breiteren
Schmelzviskositit in kommerziellen Spritzguss- und Extrusionsanlagen hdufig Anwendung

findet.

3.3.2.2. Herstellung der Polyamid 6-Nanokomposite

Die Herstellung dieser PNK erfolgte durch Schmelzemischen mittels eines Haake-
Doppelschneckenextruders (Schneckenldnge L = 305 mm, L/D = 10). Die Compoundierung
wurde bei 240°C mit einer Schneckengeschwindigkeit von 280 rpm und einer FlieBrate von
980 g/h durchgefiihrt. Vor dem Schmelzeprozess wurde das Material in einem Vakuumofen
bei 80°C fiir mindestens 16 h getrocknet. Die extrudierten Kompositpellets wurden

anschieBend zu Priitkdrpern verspritzt.

3.3.3. Polypropylen-Nanokomposite

3.3.3.1. Schichtsilikate und Polypropylen (PP)
Als Fillstoff fiir die PP-Nanokomposite wurden die gleichen synthetischen Schichtsilikate

wie in den PA 12-PNK verwendet. Der Kationenaustauschprozess erfolgte mit Variation der

Alkylamine, mit Alkylbutyl (C4), -hexyl (C6), -octyl (C8), -dodecyl (C12), -hexadecyl (C16),
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und -octadecyl (C18). Diese Organoschichtsilikate wurden als AACn bezeichnet, wobei n die
Anzahl der Kohlenstoffatome in einem Alkylaminsubstituenten ist. Der Einfluss der Linge
der Alkylketten auf den Schichtabstand wurde mittels Rontgenweitwinkelstreuung (WAXS)
ermittelt und ist in Tabelle I1.-4 dargestellt. Das hier verwendete Polypropylen wurde von der
Firma Borealis AG, Linz/Osterreich hergestellt (Handelsname PP HC 001). Als
Kompatibilisator wurde ein mit Maleinsdureanhydrid modifiziertes PP-Oligomer (Abkiirzung

von PP-g-MA) der Hoechst AG verwendet (sieche Tabelle I1.-3).

Tabelle 11.-4: Schichtabstand und Amin-Anteil von Organoschichtsilikaten

Probe Schichtabstand Amin-Anteil
[nm] [Gew.-%]
AACO 0,95 0,0
AAC4 1,28 6,0
AAC6 1,31 7,2
AACS 1,33 13,0
AAC12 1,68 18,4
AACI16 1,74 23,5
AACI18 1,98 26,3

3.3.3.2. Herstellung der Polypropylen-Nanokomposite

Da PP im Gegensatz zu anderen Polymersystemen keine polare Gruppe innerhalb seiner
Hauptkette besitzt, ist es dulerst schwierig, Schichtsilikate trotz Organophilisierung in einer
PP-Matrix homogen zu dispergieren. Zur Losung dieses Problems, werden Polyolefin-
Oligomere, die eine polare Gruppe (z.B. -OH, COOH) enthalten, als Kompatibilisator
verwendet [127, 133-138]. Hinsichtlich der Struktur dieser Oligomere muss folgendes
beachtet werden: es muss eine bestimmte Menge polarer Gruppen vorhanden sein, um die
Interkalation der Molekiilketten zwischen die Silikatschichten durch Wasserstoft-
briickenbindung an den Sauerstoff zu ermoglichen [137, 139]. Des Weiteren miissen die
Oligomere mit PP vertréglich sein. Da der Anteil der polaren funktionellen Gruppen in den
Oligomeren die Mischbarkeit mit PP beeinflusst, sollte ein optimaler Anteil dieser Gruppen

im Kompatibilisator vorhanden sein.

Die allgemeine Prozedur zur Herstellung von PP-Schichtsilikat-Nanokompositen unter
Zuhilfenahme eines Kompatibilisators (PP-g-MA) ist in Abbildung II.-14 schematisch
dargestellt. Die Interkalation wird von der starken Wasserstoffbriickenbindung zwischen den
Maleinsdureanhydrid-Gruppen und den Sauerstoffen in den Silikatschichten hervorgerufen.

Dadurch wird die Wechselwirkung zwischen den Silikatschichten verringert und die Abstinde
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zwischen den einzelnen Schichten vergroBert. PP-g-MA-Oligomere mit derartig
angebundenen Orgonoschichtsilikaten (OSS) werden mit PP unter stirkerer Scherkraft weiter

vermischt, um eine Exfolierung der Schichtsilikate zu erreichen.

Entsprechend der beschriebenen Prozedur wurden PP-Pulver und Organoschichtsilikate zuerst
in einem Mixer zusammen mit 0,25 Gew.-% Stabilisator gemischt. Dieses Gemisch wurde
zusammen mit 20 Gew.-% PP-g-MA in einem Doppelschneckenextruder (Werner &
Pfleiderer; ZSK 25) bei 190-230°C mit 300 rpm. schmelzekompoundiert. AnschlieBend

wurden aus den getrockneten Pellets Priifkdrper mittels Spritzgieen hergestellt.

Organosilikate PP-g-MA

Abbildung Il.-14: Schematische Darstellung der Herstellung von PP-PNK [134]

3.3.4. Charakterisierung der Phasenmorphologie von PNK

- Réntgenklein- und -weitwinkelstreuung (SAXS und WAXS)
SAXS- und WAXS-Messungen stellen wichtige Methoden zur Bestimmung der
Organopilisierung der Schichtsilikate durch Messung der Schichtabstinde, der

Dispergierungszustinde von Schichtsilikaten in einer Polymermatrix und auch der
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Kristallmodifikation einer Polymermatrix dar. Die Proben fiir die rontgenografischen
Messungen miissen eine Fliche von ca. 1 cm® und eine Dicke von ca. 1 mm haben. Dies
bedeutet, dass im Verhiltnis zu TEM-Untersuchungen ein sehr grofles Probenvolumen
untersucht wird. Die erhaltenen Ergebnisse fiir die Schichtabsténde stellen somit immer einen
Mittelwert in der Probe dar. Die Messungen wurden mit der Siemens D500-Apparatur (CuK,-
Strahlung, A=0,154 nm) bei einer Abtastrate von 0,3°/min durchgefiihrt.

- Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Sowohl die Dispersion als auch die Verteilung der Schichtsilikate in der Polymermatrix
wurden mittels TEM-Untersuchungen charakterisiert. Die fiir das TEM bendtigten Proben
wurden pyramidenformig aus spritzgegossenen Zugpriifkorpern herauspripariert, wobei die
Probennahme an einer Stelle unterhalb der Oberflidche bei etwa 1/3 der Gesamtbreite erfolgte.
Fiir die Untersuchungen der Phasenmorphologie und des Einflusses der Schichtsilikate auf die
Polymermatrix wurden die untersuchten Nanokomposite teilweise mit Osmium-Tetroxid
(OsO4) oder Ruthenium-Tetroxid (RuOs4) chemisch selektiv kontrastiert. Fiir alle TEM-
Untersuchungen wurden ca. 50 nm dicke, parallel zur Spritzgussrichtung ausgerichtete
Diinnschnitte mittels Ultramikrotomie (Leica Ultra E cryoultramicrotome) hergestellt. Die
Diinnschnitte wurden auf Kupfernetzchen im TEM JEOL 2010 bei einer Beschleunigungs-

spannung von 200 kV untersucht.

3.3.5. Untersuchungen der Deformationsprozesse von PNK

Fir die Untersuchung mikromechanischer Deformationsprozesse und Verformungs-
mechanismen wurde die Hochstspannungselektronenmikroskopie (HEM) mit spezieller in
situ-Technik eingesetzt. Durch die kontinuierliche Anderung der mechanischen Spannung im
Priifkorper wéhrend der Untersuchung konnen detailliert lokale Deformations- und
Versagensmechanismen bis in GroBenbereiche von wenigen Nanometern untersucht werden.
Fiir die HEM-Untersuchungen wurden die gleichen Priifkorper verwendet wie fiir die TEM-
Untersuchungen, wobei jedoch 400 nm dicke Schnitte mittels Ultramikrotomie hergestellt

wurden.
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3.4. Ergebnisse
3.4.1. PA 12-Nanokomposite

3.4.1.1. Mechanische Eigenschaften

Fiir die PA 12-PNK wurden der E-Modul, die FlieBspannung, die Bruchdehnung und die
Kerbschlagzdhigkeit ermittelt. Es zeigte sich, dass sich die Werkstoffeigenschaften schon bei
sehr geringem Fiillstoffgehalt (2 Gew.-%) stark &@ndern. In Tabelle II.-5 sind die
mechanischen Kennwerte zusammengefasst. Mit Zugabe von 2 Gew.-% ME100 nehmen bei
PA 12-PNK die Steifigkeit (E-Modul), die FlieBspannung und die Bruchdehnung im
Vergleich zu reinem PA 12 zu. Bei dem Nanokomposit wird der E-Modul um 60% erhoht, die
FlieBspannung steigt um 58% und die Bruchdehnung um 31% an. Besonderes hervorzuheben

ist, dass die Kerbschlagzihigkeit dabei kaum veridndert wurde.

Tabelle 11.-5: Mechanische Eigenschaften des PA 12-Nanokomposits

OSS- E-Modul  FlieB- Bruch- Kerbschlag-
Anteil spannung dehnung  zdhigkeit
[Gew.-%] [MPa] [MPa] [%] [kJ/m?]
PA 12 0 1620 36 96 9
PA 12-PNK 2 2600 57 126 10

(+60%)  (+58%)  (+31%)

3.4.1.2. Morphologie des PA 12-PNKs

Abbildung I1.-15 zeigt eine TEM-Aufnahme der typischen Phasenmorphologie von einem mit
OsOy4 kontrastierten Ultradiinnschnitt eines PA 12-PNKs mit 2 Gew.-% OSS. Es ist deutlich
zu erkennen, dass die OSS in der PA 12-Matrix relativ gut verteilt vorliegen. In manchen
Bereichen innerhalb der Polymermatrix sind die OSS regelméBig gestapelt, d.h., das PA 12-
PNK besitzt eine interkalierte Phasenmorphologie. Dies stimmt gut mit dem Ergebnis der
SAXS-Untersuchungen iiberein. Mittels SAXS-Messungen wurde nachgewiesen, dass der
Schichtabstand in dem PA 12-PNK durch die Modifizierung von 0,95 nm fiir das
unmodifizierte Schichtsilikat auf 2,10 nm fiir das modifizierte Silikat erhoht wurde. Die
gestapelten interkalierten Taktoide weisen Dicken im Bereich bis zu mehreren hundert
Nanometern und Linge von mehreren hundert Nanometern bis zu einigen Mikrometern auf.
Die einzelnen Taktoide haben eine mittlere Dicke von etwa 150 nm. In der TEM-Aufnahme
ist weiterhin erkennbar, dass die Silikatschichten aufgrund der hohen Scherkrifte wahrend des

SpritzgieBprozesses in Spritzgussrichtung orientiert sind.
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AuBerdem kann noch ein anderes Phdnomen anhand der TEM-Untersuchung nachgewiesen
werden. An den Stellen, an denen die OSS in Spritzrichtung eingeordnet sind, liegen feine
lamellare PA 12-Kristallite senkrecht zur Polymer/OSS Grenzschicht orientiert vor, d.h. in der
Ebene  senkrecht zur  Spritzgussrichtung  (siche = Abbildung II.-15).  Diese
Grenzschichtanordnung ist die Folge eines Kristallisationsprozesses, der der bekannten
Transkristallisation vergleichbar ist [140]. Wéhrend des Kristallisationsprozesses wirkt die
Oberfliche von OSS als heterogene Keimbildungsstelle. Wenn die Keimbildung der
orientierten Lamellen an den Oberflichen von OSS stattfindet, liegt ihre Wachstumsfliche,
d.h. die Wasserstoffbriickenbildungsebene, parallel zur Grenzschicht. Die Keimbildung und
das orientierte Wachstum der Lamellen finden iiberwiegend innerhalb der Polymermatrix statt.
Ahnlich unseren Beobachtungen wurde fiir PA 6-PNK in der Literatur berichtet, dass die y-
(020) Wasserstoftbriickenbildungsebenen parallel zur Grenzschicht von MMT ausgerichtet
sind [141-143]. Dabei sind die Enden der Polymerketten durch ionische Wechselwirkung an
der Oberfliche von negativ geladenen MMT gebunden. Diese Wechselwirkung beeinflusst
die Kristallinitdt der Polymermatrix und erzeugt die laterale Organisation der Lamellen [144-
146]. Als Folge davon stabilisieren die an den Grenzschichten von OSS gebundenen Enden

der Polymerketten die gesamte resultierende Struktur der PNK.

Abbildung 11.-15: Anordnung der Schichtsilikate in Spritzgussrichtung und feiner, senkrecht dazu

orientierter PA 12-Lamellen an den Schichtsilikatgrenzflachen (der Pfeil zeigt in Spritzgussrichtung).

Hervorzuheben ist, dass kristalline Lamellen in der Galerie nicht gefunden werden, obwohl
manche Molekiile aus der Polymermatrix in dieser Galerie interkaliert sind. Dies bestdtigt,
dass die in die Galerie interkalierten Polymermolekiile sich in Hinblick auf ihre Konformation,
ihr Molekulargewicht usw. wesentlich von Matrixmolekiilen unterscheiden, anders

ausgedriickt, sie nicht kristallisationsfihig sind. Die Kristallisation der Polymerketten wird
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durch einen derartigen Einschluss zwischen benachbarten Silikatschichten stark behindert,
besonders dann, wenn der Schichtabstand gleich oder etwas kleiner als die Lamellendicke ist.
AuBerdem ist die Wechselwirkung innerhalb der Schichtsilikate relativ schwach im Vergleich
zu der Wechselwirkung zwischen den Schichtsilikaten und den Polymerketten an der

Aulenseite der Schichtsilikate.

3.4.1.3. Mikromechanische Deformationsprozesse in PA 12-PNK

Abbildung II.-16 zeigt eine HEM-Aufnahme der sich wéhrend des in situ-Zugversuches
ausbildenden Deformationsstruktur bei niedriger Vergroferung. Zu erkennen ist eine
ausgeprigte Hohlraumbildung innerhalb der plastisch deformierten Probe. Dabei sind die
groBeren Hohlrdume um die groBeren Inhomogenititen entstanden. Diese Beobachtung findet
ihre Erkldrung darin, dass sich bei duBlerer Beanspruchung die Spannungsfelder um die
grofleren Partikel mit den Spannungsfeldern der benachbarten kleinen Partikeln iiberlagern,
wodurch hohere hydrostatische (dreiachsige) Spannungen auftreten. Die Hohlrdume sind
zufdllig innerhalb des gesamten Probenvolumens verteilt. Jegliche Hinweise auf Scherbénder,
wie sie in den meisten mit Kautschuk schlagzidhmodifizierten Polymeren auftreten, fehlen.
Abgesehen von der Scherbandbildung dhnelt die Deformationsstruktur sehr der von mittels

Poly(butyl-acrylat)-Teilchen schlagzidhmodifiziertem Polyamid.

Abbildung II.-16: HEM-Aufnahme einer wahrend des in situ-Zugversuches entstandenen

Deformationsstruktur des Schichtsilikat-Nanokomposits. (Pfeil zeigt die Deformationsrichtung)

Die sich wihrend des in situ-Zugversuches mittels HEM in einem Semidiinnschnitt aus PA12-

PNK ausgebildete charakteristische Deformationsstruktur wird durch Abbildung II.-17 in
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hoherer Vergroflerung wiedergegeben, wobei die Belastung entsprechend der Pfeile erfolgte.
Besonders hervorzuheben ist, dass bei der Deformation der Probe die Orientierung der
Schichtsilikatstapel, der interkalierten Taktoide, eine grofle Rolle spielt. In Abbildung II.-17a
liegen die Schichtsilikatstapel senkrecht zur dufleren Belastungsrichtung. Deformationen
bilden sich aufgrund von Spannungskonzentrationen zuerst innerhalb der Schichtsilikatstapel
aus, anschieflend findet Hohlraumbildung zwischen den Schichtsilikaten statt. Die einzelnen
Schichtsilikate stellen sich dann an den Réndern der Hohlrdume in der in Abbildung II.-17a
gezeigten Art und Weise auf. Die GroBe der Hohlrdume nimmt zwar mit zunehmender
Dehnung der Probe zu, eine Hohlraumkoaleszenz jedoch wird durch Briickenwirkung der
Schichtsilikate iiber die Hohlraumufer hinweg stark behindert. Uber diesen
Briickenbildungsmechanismus wird weiterhin die Festigkeit des PNKs wesentlich erhoht, da
die die Hohlraumufer verbindenden Schichtsilikate lasttragend sind. Bilden die
Schichtsilikatstapel mit der Beanspruchungsrichtung einen Winkel zwischen 0° und 90°, so
werden sie wéhrend der Deformation separiert (Abbildung I1.-17b). Wenn die Stapel in
Richtung der wirkenden Spannung angeordnet sind, tritt eine Aufspaltung in mehrere Biindel
auf. Diese Biindel gleiten in Spannungsrichtung aneinander ab; anschlieBend entstehen die

Hohlrdume in dieser Gleitebene (Abbildung I1.-17c¢).

Abbildung 11.-17: HEM-Aufnahmen charakteristischer Deformationsstrukturen des mittels in situ-

Zugversuches beanspruchten Schichtsilikat-Nanokomposits (die Pfeile markieren die Richtung der
auBeren Beanspruchung). (a) Schichtsilikatstapel senkrecht zur Belastungsrichtung. (b)
Schichtsilikatstapel schrdg zur Belastungsrichtung. (c) Schichtsilikatstapel parallel zur

Belastungsrichtung.
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3.4.2. PA 6-Nanokomposite
3.4.2.1. Mechanische Eigenschaften

Reines PA 6 und ein Nanokomposit mit 3,2 Gew.-% Organosilikat wurden hinsichtlich ihres
elastischen Moduls, der FlieBspannung, Bruchdehnung und Kerbschlagzihigkeit untersucht.
In Tabelle II.-6 sind die mechanischen Kennwerte zusammengefasst. Mit Zugabe von 3,2
Gew.-% Organosilikat nehmen die Steifigkeit (E-Modul) und die FlieBspannung zu, aber die
Bruchdehnung signifikant ab. Im Vergleich dazu bleibt die Schlagzdhigkeit des

Nanokomposits auf dem Niveau von PA 6.

Tabelle 11.-6: Mechanische Kennwerte von PA 6-PNK

Material OSS- E-Modul FlieB- Bruch- Izod-
Anteil spannung dehnung Schlagzihigkeit

[Gew.-%] [MPa] [MPa] [%] [J/m]

PA 6 0 2,75 69,7 304 43,9

PA 6-PNK 3,2 3,92 84,9 119 44,7

(+43%)  (+22%) (-61%)

3.4.2.2. Morphologie des PA 6-PNKs

Die Bestimmung des Dispergierungsgrades von OSS im PNK erfolgte mittels SAXS
(Abbildung II.-18a). Die Rontgenstreuungskurve zeigt keinen deutlichen Peak im Bereich 20
kleiner als 10°, was einer exfolierten Phasenmorphologie entspricht. Abbildung I1.-18b zeigt
eine typische Phasenmorphologie von PA 6-PNK, wobei die Schichtsilikate homogen verteilt
in der PA6-Matrix vorliegen. Hierbei muss jedoch unbedingt betont werden, dass die
Schichtsilikate nicht vollstidndig exfoliert sind, sondern immer mehrere Schichten aufweisen
(Abbildung II.-18c), obwohl SAXS keinen deutlichen Hinweis auf interkalierte Schichtstapel
ergab. Die Abstinde zwischen den Schichten wurden mittels Fourier-Tansformation von
Abbildung II.-18c auf ca. 1,8 nm abgeschdtzt. Die mittels SAXS nicht detektierbaren
Schichtstapel spielen eine entscheidende Rolle fiir wihrend des Deformationsprozesses
auftretende Zahigkeitsmechanismen, was im nachkommenden Abschnitt ausfiihrlich

diskutiert wird.

Zur Untersuchung des Einflusses der Schichtsilikatzugabe auf die Phasenstruktur der PA 6-
Matrix wurden WAXS-Messungen durchgefiihrt. In Abbildung II-19a ist deutlich zu erkennen,

dass ein groBer Peak bei 20 = 21.2° und ein relativ kleiner Peak bei 20 = 10.9° vorhanden sind,



Il.  Polymernanokomposite 59

die sich beide der y-Kristallmodifikation des PA 6 zuordnen lassen [147]. Zusammen mit
diesen Peaks treten kleinere Schultern bei 20 = 19.7° and 23.7° auf, die von den {200} und
{002} Ebenen der a-Kristallmodifikation des PA 6 stammen [148].

a)

Intensitat [a.u.]
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Abbildung I1.-18: a) SAXS-Rontgenstreukurve, b) typische Phasenmorphologie des PA6-PNKs mit

3,2 Gew.-% Schichtsilikate, ¢) hochauflosende TEM-Aufnahme eines interkalierten Schichtstapels
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Abbildung 11.-19: a) WAXS-Rontgenstreukurve und b) DSC-Thermogramm von PA 6-PNK mit
3,2 Gew.-% Schichtsilikat

Diese Koexistenz von o- und y-Modifikation in PA 6-PNK kann auch durch die Differential

Scanning Calorimetry (DSC) nachgewiesen werden. Die obere Kurve (Autheizkurve) in
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Abbildung II-19b zeigt zwei nicht vollig voneinander getrennte Schmelzpeaks. Ein solcher
Doppelschmelzpunkt tritt in einem phasenseparierten teilkristallinen System bekanntlich dann
auf, wenn Kristallformen mit unterschiedlichen thermischen Stabilitdten vorliegen. Im
vorliegenden System ldsst sich der Peak bei 221°C der Schmelztemperatur der a.-Form und
der Peak bei ca. 210°C der y-Form des PA 6 zuordnen [149]. Das =zeigt, dass die
Schichtsilikate eine ausgeprédgte heterophasige Keimbildung des PA 6 initiieren, wobei sich
die y-Form bevorzugt an der Oberfliche der Silikate, die a-Phase dagegen in der
Polymermatrix isoliert von der Silikatoberfliche bildet. Dies kann auf die Anderung der
Polymerketten-Konformation  infolge  Behinderung der  Wasserbriickenbindungen
zuriickgefiihrt werden, was die y-Kristallphasenbildung an der Silikatoberfliche kinetisch
begiinstigt. Dieser Mechanismus entspricht der bekannten Transkristallisation. Im Gegensatz
dazu ordnen sich die nicht an das Silikat gebundene PA 6-Ketten zu den gréBeren und
geringfiigig schlechter organisierten o-Kristallen. Diese besitzen keine ausgezeichnete

Richtung, mit der sie an der Schichtsilikatoberfliche anwachsen kénnen.

Auf der Basis von WAXS- und DSC-Untersuchungen konnen folgende Schlussfolgerungen
getroffen werden:
1) Die anisotropen Schichtsilikate beeinflussen die Kristallisation der Polymermatrix.
1) Sie induzieren eine heterophasige Keimbildung.
iii) Im PA 6-PNK bildet sich eine gemischte Phasenmorphologie mit koexistierender

o- und y-Kristallform aus.

3.4.2.3. Mechanische Deformationsprozesse in PA 6-PNK

Um die Rolle der Schichtsilikate auf die Deformationsprozesse zu studieren, wurden
Semidiinnschnitte eines PA 6-PNKs mittels in situ-Zugversuches im HEM (Spannung: 1 MV)
untersucht. Abbildung II.-20a zeigt eine typische Deformationsstruktur, in der gut
ausgebildete Mikrohohlrdume deutlich zu erkennen sind. Die mikrometerskaligen Hohlrdume
sind relativ uniform und in Spannungsrichtung orientiert. Da die Schichtsilikate in der Matrix
nahezu agglomeratfrei dispergiert sind, verteilt sich die angelegte Spannung wéhrend des
Deformationsvorganges homogen auf das gesamte Probenvolumen. Die beobachtete
Mikrohohlraumbildung ist der Hauptmechanismus fiir die Initiierung plastischer

Deformationen, wodurch die von auflen eingebrachte Energie im Material dissipiert wird.
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A IR -

Abbildung 11.-20: TEM-Aufnahmen einer wéhrend des in situ-Zugversuches entstandenen

Deformationsstruktur des PA 6/Schichtsilikat-PNKs: a) niedrige und b) hohe Auflésung

Zur Identifikation der genauen Rolle einzelner Schichtsilikate im PNK ist es von Bedeutung,
an welchem Ort die Mikrohohlriume zu Beginn des Deformationsprozesses auftreten.
Hochauflosende TEM-Untersuchungen erbrachten den Nachweis, dass die Mikrohohlrdume
zwischen den Schichten ausgebildet werden (siehe Abbildung I1.-20b). Wie im vorherigen
Kapitel bereits erwdhnt, sind die Zwischenrdume innerhalb der Schichtstapel mechanische
Schwachstellen. Deshalb wird die plastische Deformation an solchen Stellen durch
Hohlraumbildung aufgrund der lokalen Spannungskonzentrationen initiiert. Infolge der
innerhalb der Schichtsilikate wirkenden schwachen van der Waals-Wechselwirkungen,
zerreiBen die interkalierten Taktoide leicht, wenn sie einer gewissen hydrostatischen

Spannung ausgesetzt werden.

Unter einachsiger Zugbeanspruchung wird in der Mittelregion der gestapelten Schichtsilikate
ein Mikrohohlraum zwischen den Silikatschichten gebildet, der sich mit zunehmender
Dehnung der Probe vergrofert. Dadurch werden die Schichtsilikate parallel zur
Spannungsrichtung einem Biegemoment ausgesetzt, wodurch diese sich kriimmen. Aufgrund
der homogenen Verteilung der gestapelten interkalierten Schichtsilikate im Material ist auch
die Verteilung der Mikrohohlriume in der gesamten Probe gleichmifBig. Dadurch wird
bevorzugt eine Scherdeformation in der Polymermatrix zwischen den Mikrohohlrdumen

induziert und damit die in die Probe eingebrachte Energie wirksam dissipiert.

Im Allgemeinen hat PA 6 im Vergleich zu Polyolefinen den hoheren Zug-E-Modul aufgrund
der stirkeren Wasserstoffbriickenbildung. Wie schon vorher erwidhnt, weisen PNK zwei

Kristallmodifikationen auf: Wéihrend die o-Phase aus vollkommen verstreckten, ebenen
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Zigzag-Ketten besteht, wobei sich die Wasserstoffbriickenbindungen zwischen den anti-
parallelen Ketten bilden, besteht die y-Form aus durch Wasserstoffbriickenbindungen
verdrehten Parallelketten. Aus diesem Grund ist die a-Form thermodynamisch stabiler als die
y-Form. Ito u.a. berichten, dass die Duktilitét der y-Form groBer ist als die der a-Form [150].
Deshalb liefert das Deformationsverhalten von zwei unterschiedlichen Kristallarten wertvolle

Information zu den mechanischen Eigenschaften von teilkristallinen PNK.

3.4.3. PP-Nanokomposite
3.4.3.1. Mechanische Eigenschaften

Durch  Schmelzeextrusion hergestellte ~PP-PNK  wurden mit organophilisierten
Schichtsilikaten modifiziert und mit PP-g-MA kompatibilisiert. Die ermittelten mechanischen
Kennwerte sind in Tabelle I1.-7 zusammengefasst. Mit Zugabe von 5 Gew.-% Organosilikat
und 20 Gew.-% PP-g-MA steigt die Steifigkeit (E-Modul) im Vergleich zu reinem PP um
75% an, wihrend die FlieBspannung mit 17% nur moderat ansteigt, und die Bruchdehnung
des Nanokomposits — und das ist bemerkenswert — um 99% abnimmt. Die
Kerbschlagzidhigkeits-Werte verharren unverdndert auf dem bekannt niedrigen Niveau von

reinem PP.

Tabelle 11.-7: Mechanische Eigenschaften von PP-Nanokompositen

AACl16-  PP-g-MA-  E-Modul FlieB3- Bruch- Kerbschlag-
Anteil Anteil spannung dehnung zahigkeit
[Gew.-%]  [Gew.-%] [MPa] [MPa] [%] [kJ/m’]
PP 0 0 1490 33,3 321 1,7
PP-PNK 5 20 2590 38,8 4 1,7

(+74%)  (+17%) (-99%)

3.4.3.2. Morphologie des PP-PNKs

Der Einfluss der Alkylkettenlinge auf den Abstand zwischen den Schichtsilikaten wurde
mittels Rontgenstreuung ermittelt (Tabelle I1.-4). Es wird deutlich, dass der Schichtabstand
mit zunehmender Alkylkettenlinge ansteigt. Wéhrend durch Kationenaustausch mit
protonierten C4-, C6- und C8-Amin nur eine geringfiigige Anderung der Abstinde (ca. 1,3
nm) der Silikatschichten im Vergleich mit unmodifiziertem Silikat (0,95 nm) erreicht wird,
werden mit Aminen héherer Molmassen groBBere Absténde erzielt (1,7 nm fiir C16 und 2,0 nm

fiir C18).
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Abbildung 11.-21: a) Keimbildungseffekte der Schichtsilikate in der PP-Matrix, b) typische
Phasenmorphologie von PP-PNKs mit 5 Gew.-% Schichtsilikate und 20 Gew.-% PP-g-MA

Um den Einfluss der Schichtsilikate auf die Morphologiebildung in PP-PNK zu untersuchen,
wurde zunidchst eine Bruchfliche eines PP-PNK ohne Kompatibilisator mittels
Kaliumpermanganat gedtzt (Abbildung I1.-21a). Wie in der Abbildung deutlich erkennbar,
wirken die Schichtsilikate als effektive Keimbildner in der PP-Matrix, neigen jedoch stark zur
Agglomeration. Die Agglomerate mit Gro3en im Mikrometerbereich sind der Ausgangspunkt
des Sphirolithwachstums. Ohne Kompatibilisator liegen also konventionelle Schichtsilikat-
Komposite vor, obwohl die Schichtsilikate organophilisiert sind. Daraus ergibt sich die
Notwendigkeit der Kompatibilisierung mit PP-g-MA zur Verbesserung der Dispergierung der
Schichtsilikate in der PP-Matrix.

Abbildung I1.-21b zeigt eine typische Phasenmorphologie von PP-PNK mit 20 Gew.-% PP-g-
MA, wobei die Organoschichtsilikate (AAC 16) in der PP-Matrix fein dispergiert vorliegen
und der mittlere Abstand zwischen den Silikat-Schichten in der Groenordnung von 1,7 nm
liegt. SAXS-Untersuchungen ergaben eine Verbreiterung des {001} Peaks, was auf eine
Exfolierung der Schichtsilikate hinweist. Anhand von TEM-Aufnahmen wurde jedoch eine
Mischstruktur aus interkalierten und exfolierten Schichtsilikaten gefunden. Der auch von
Okada u.a. verwendete Kombatibilisator verbessert die Ankoppelung der PP-Matrix an die
Silikate. Die interkalierten Schichtstapel weisen hohere Aspekt-Ratio auf — ein
Schliisselfaktor fiir die Verstirkung der Polymermatrix. Dies wiederum wird durch die
mechanischen Deformationsprozesse reflektiert: Entsprechend Tabelle I1.-7 erhoht sich die

Steifigkeit der PP-PNK durch Zugabe von PP-g-MA wesentlich.
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3.4.3.3. Mechanische Deformationsprozesse in PP-PNK
Der anhand von in situ-Untersuchungen mittels TEM gefundene Deformationsprozess fiir
einen groferen interkalierten Schichtstapel wird in der Abbildung I1.-22 demonstriert. Unter

duBerer Zugbeanspruchung werden die Silikat-Schichten in Spannungsrichtung voneinander

getrennt (Abbildung I1.-22b).

Abbildung I1.-22:. Verlauf der Deformationsprozesse entsprechend in situ-TEM-Untersuchungen an
einem grof3eren interkalierten Schichtstapel von PP-PNK mit 5 Gew.-% Schichtsilikat und 20 Gew.-%
PP-g-MA: a) vor der Deformation und b) nach plastischer Deformation unter uniaxialer

Zugbeanspruchung

Zwar wird die Phasenkoppelung zwischen PP-Matrix und den Silikaten durch Zugabe von
PP-g-MA deutlich verbessert; die Zdhigkeit bleibt jedoch unverdndert und auBerdem nimmt
die Bruchdehnung erheblich ab. Diese Erscheinung kann folgendermallen erklirt werden. Die
Grenzschichtankoppelung durch PP-g-MA erfasst im Wesentlichen nur den Auenbereich der
Schichtstapel und nicht die Zwischenschichten der interkalierten Taktoide, da die
interkalierten PP-Molekiilketten nicht vollstindig expandiert sondern mehr oligomerartig
vorliegen. Diese Oligomere sind sehr beweglich, weisen aber keinerlei Verschlaufungen
miteinander auf und werden somit bei Beanspruchung leicht voneinander getrennt. Abbildung
I1.-23a und Abbildung I1.-23b zeigen das Anfangsstadium der Deformation bei hoheren
Vergroflerungen an einer Stelle mit besserer Dispergierung der Schichtsilikate. Auch hierbei
ist gut zu erkennen, dass die Hohlraumbildung bei Anlegen einer dufleren einachsigen
Zugspannung immer noch innerhalb der Zwischenschichten initiiert wird. Diese
Nanohohlrdume vereinigen sich mit zunehmender Dehnung der Probe leicht, wodurch die

Bruchdehnung der Nanokomposite drastisch reduziert wird.
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Abbildung 11.-23: Anfangsstadium der Deformation an einem grof3eren interkalierten Schichtstapel
des PP-PNKs mit 5 Gew.-% Schichtsilikat und 20 Gew.-% PP-g-MA: a) bei niedriger und b) bei

héherer VergréRerung

3.5. Zusammenfassung

Um tief greifende Erkenntnisse fiir die Verbesserung und Kontrolle der mechanischen
Eigenschaften an den mit Schichtsilikaten modifizierten Polymernanokompositen zu
gewinnen, wurden in der vorliegenden Arbeit die Beziehungen zwischen Morphologie,
mechanischen Deformationsprozessen und makroskopischen mechanischen Eigenschaften
ausfiihrlich untersucht. In den meisten konventionellen partikelgefiillten Polymerkompositen
nimmt der Modul mehr oder weniger linear mit dem Fiillstoffvolumenanteil zu, wihrend bei
den Polymernanokompositen der Modul schon bei geringen Nanoschichtsilikatgehalten
wesentlich ansteigt. Diese dramatische Erhohung des Moduls bereits bei einem kleinen Anteil
von Schichtsilikaten kann nicht allein mit dem hdéheren Modul des anorganischen
Fillstoffteilchens erkldrt werden. Der Synergismus in den PNK ist auf ihre
Ausgangsnanomorphologie zurlickzufiihren, d.h. auf das hohe Aspekt-Ratio und die damit
verbundene, extrem erhohte spezifische Oberfliche, die sich auf die Wechselwirkung
zwischen Fiillstoff und Polymermatrix durch den sehr hohen Anteil der modifizierten
Polymergrenzschicht am Gesamtvolumen auswirkt, was quasi zum Ubergang von einem

Polymermatrixmaterial zu einem ,,Polymergrenzschichtmaterial* fiihrt.

Durch TEM-Untersuchungen wurde festgestellt, dass, obwohl entsprechend SAXS ein
Schichtsilikat-Polymernanokomposit eine vollig exfolierte Phasenmorphologie zeigen sollte,

eine gemischte Phasenmorphologie bestehend aus exfolierten und interkalierten
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Schichtsilikaten vorlag. AuBerdem wurde gezeigt, dass in Folge der stirkeren Scherkraft
wihrend des Verarbeitungsprozesses die interkalierten Schichtsilikate in Spritzgussrichtung
orientiert worden sind. Die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen in situ-
Untersuchungen der Deformationsprozesse zeigen, dass in beiden Fillen die Orientierung der
Schichtsilikate bzw. der Schichtstapel eine gro3e Rolle bei der Deformation der PNK spielt.
Dieser Effekt wird in der Abbildung II.-24 schematisch dargestellt. Als die
Hauptinitiierungsstufe fiir die plastische Deformation ist die Mikrohohlraumbildung innerhalb
der Schichtstapel anzusehen, da die einzelnen Schichtsilikate in den Schichtstapeln nur
schwach gebunden sind. Die beobachteten Deformationsmodi, die von der Orientierung der
Schichtstapel zur Spannungsrichtung abhiingen, sind folgende: a) Aufspaltungs-, b) Offnungs-
und c) Abgleitungs-Modus. Wird eine uniaxiale Spannung an einen Schichtstapel angelegt,
der senkrecht zur Spannungsrichtung angeordnet ist, wird die Deformation zuerst in der
Mittelregion dieses Schichtstapels initiiert, gefolgt von einem Aufspalten der Schichten im
Zentralbereich des Schichtstapels. Mit zunehmender Dehnung nimmt der Schichtabstand zu
(Abbildung I1.-24a). Wenn die Schichtstapel schrdg zur Spannungsrichtung liegen, 6ffnen sie
sich biindelartig wihrend der Deformation (Abbildung II.-24b). Liegen die Schichtstapel
parallel zur Spannungsrichtung, tritt Gleiten von biindelartigen Teilen der Schichtstapel auf,

wobei der Schichtabstand wihrend der Deformation unveriandert bleibt (Abbildung I1.-24c¢).

I
‘U'

Abbildung II.-24: Modelle der mikromechanischen Deformationsprozesse interkalierter Schichtstapel

Il

I

a) b)

in Abhangigkeit von deren raumlicher Anordnung (der Pfeil zeigt in Spannungsrichtung):

a) Aufspaltungs-Mode, b) Offnungs-Mode und d) Abgleitungs-Mode.
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4. Polymernanokomposite auf Basis von 0-dimensionalen
Fullstoffteilchen (POSS-Molekiile)
4.1. Einleitung

Da zurzeit die Entwicklung von polymeren Werkstoffen mit Nanometer-Architekturen [151-
154] ein weites Forschungsgebiet ausmacht, ist es ein Ziel dieses Kapitels, nach neuen Wegen
zu suchen, um definierte Hybridpartikel darzustellen, die als ein neuer Typ der Nanoftllstoffe
von groflem Interesse sind. Unter dem Begriff Hybridpartikel (hybrid, lateinisch: ,aus
Verschiedenem zusammengesetzt“) werden u.a. anorganisch-organische Partikel verstanden.
Ihre Eigenschaften sind aufgrund der vielen kombinierbaren Ausgangschemikalien und der
zahlreichen Herstellungsverfahren sehr variabel: spharische bis nicht sphérische Form,
PartikelgrofRe im Mikrometer- bis Nanometerbereich, enge bis breite GrolRenverteilung,
niedrige bis hohe Porositat, moglicher Einbau von Farbstoffen und magnetischen
Komponenten usw. Daher l&sst sich auch fur komplexe Anforderungsprofile ein
Partikelsystem ,,maRschneidern”. Besonderes Interesse verdienen hierbei Silsesquioxane
(sesqui, lat.: ,,anderthalb* ,,um die H&lfte mehr“=1,5), in denen jedes einzelne Silizium-Atom
mit drei Sauerstoff-Atomen verbunden ist. Bei den Silsesquioxanen handelt sich um Siloxane
mit der allgemeinen Summenformel R(SiOys), [155-159], wobei n hier fir die Anzahl der
Siloxaneinheiten steht, die das Gerlst aufbauen. R steht fur einen organischen Rest, wie z.B.
Wasserstoff, Halogen oder organische Gruppen [160-173]. Die Silsesquioxane kdnnen in
zwei polymeren Strukturen und mehreren oligomeren Ké&figstrukturen auftreten [174].

Die polymeren Silsesquioxane (Abbildung 11.-27) bilden eine zuféllige (a) und eine

leiterformige Grundstruktur (b).
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Abbildung 11.-27: Zuféllige a) und leiterférmige Struktur b) polymerer Silsesquioxane

Die kéfigartigen oligomeren Silsesquioxane kommen in Kafiggroen bis n=18 vor
(Abbildung 11.-28).
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Abbildung I1.-28: Kéafigstruktur von Octa- (a) und Decasilsesquioxan

Des Weiteren gibt es noch Silsesquioxane mit nicht vollstdndig kondensierten Kéfiggeristen

(Abbildung 11.-29).

Abbildung 11.-29: Nicht vollstandig kondensiertes Kéafiggerust

Die Namensgebung der Silsesquioxane ergibt sich nach der IUPAC-Nomenklatur durch die

Anzahl n der Siloxaneinheiten. So wird ein Silsesquioxan mit n=8 Siloxaneinheiten als

Octasilsesquioxan bezeichnet, eines mit 10 Siloxaneinheiten als Decasilsesquioxan usw.

[175].

POSS (Polyhedral Oligosilsesquioxane)-Molekule (Abbildung 11.-30), die aus Sauerstoff,
Silikon und organischen Gruppen bestehen, sind kafigdhnliche Hybridpartikel; eine

Mischform (RSiO;s) zwischen einem anorganischen Silika (SiO,) und einem organischen
Silikon (R2SiO) in der GroRenordnung von 1~3 nm [176-181]. POSS-Molekile sind

topographisch aquivalent einem punktférmigen Partikel. Deshalb werden sie in dieser Arbeit

als 0-dimensionale Nanopartikel betrachtet.
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Abbildung 11.-30: Kaéfigstruktur (Strukturformel) des Polyhedral Oligosilsesquioxane (POSS)-
Molekils. a) R sind nicht-reaktive organische funktionelle Gruppen verantwortlich fiir die Léslichkeit
und die Vertraglichkeit und P sind eine oder mehrere reaktiv funktionelle Gruppen fiir Pfropfung oder
Polymerisation. b) 3-D Modell der POSS-Struktur, Si-Si-Abstand = 0,5 nm, R-R Abstand = 1,5 nm

Die einzelnen POSS-Molekiile besitzen sowohl eine als auch mehrere reaktiv funktionelle
Gruppen fur Pfropfung oder Polymerisation und nicht-reaktive organische funktionelle
Gruppen fur die Loslichkeit und die Vertréglichkeit der POSS-Segmente zu den
verschiedenen Polymersystemen [155-183]. Mit Hilfe der POSS-Technologie kann man die
werkstofftechnische Liicke zwischen den Keramiken und den Kunststoffen ausfiillen. POSS-
Molekiile enthaltende Polymerkomposite sind chemisch und thermisch widerstandsféahiger als
Silikone. Aufgrund ihrer definierten Nanostruktur und ihrer leichten Einmischbarkeit in
Standard-Polymere  kénnen  deren  Eigenschaften  durch  die  Steuerung  der
Polymerkettenbewegung auf molekularer Ebene gesteuert werden. Damit eroffnet die POSS-

Modifizierung ein breites Spektrum praktischer Anwendungen.

Zahlreiche Untersuchungen dieser Stoffsysteme haben bereits gezeigt, dass durch das
Einmischen von POSS-Molekiilen in herkdmmliche Polymere signifikante Verbesserungen
vielfaltiger Eigenschaften (z.B. Ty, HDT (heat distortion temperatur), E-Modul oberhalb Ty
und Zahigkeit) erreicht werden kodnnen [156, 164-174]. Dieser Eigenschaftssynergismus
resultiert aus der Fahigkeit der POSS-Molekdle, aufgrund ihrer Gestalt und Grolie molekular
in die Polymermatrix dispergiert zu werden. Diese Art der Dispergierung spielt im
Allgemeinen eine Hauptrolle bei der Verstarkung nanostrukturierter Materialien bzw. bei
Nanokompositen. Ein weiterer bedeutender Vorteil der Modifikation mit POSS-Molekiilen
gegenuber Nanokompositen mit Schichtsilikaten ist die Reduzierung der Schmelzeviskositat

und des Schrumpfens der modifizierten Polymermatrix.

Die POSS-Molekile enthaltenden Polymerkomposite haben bereits ein breites

Anwendungsspektrum in verschiedenen Industriezweigen gefunden, wie z.B. in der
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Raumfahrt, wo sie aufgrund ihrer geringen Dichte und der hohen Lebensdauer — bedingt
durch hohe Temperatur- und Bestrahlungsbestandigkeit — fiir auffaltbare Teile, Antennen,
Sonnensegel und Satellitenaul’enwénde eingesetzt werden; dariber hinaus gibt es
Anwendungen fir Auto-Teile, in der Prothetik, fur Sportartikel und weitere Konsumguiter.

Die POSS-Technologie basiert auf der revolutiondar neuen Art und Weise der Synthese in
einem sog. Bottom-Up-Prozess. Die standig steigende Anzahl von Publikationen (im Jahr
2004 mehr als 300) zur Modifikation von Polymeren mit POSS-Molekilen zeigt die

Aktualitat dieses Themas.

Als ein Beispiel fur verénderte Eigenschaften von mit POSS-Molekilen modifizierten
Polymerkompositen werden in diesem Kapitel die Morphologiebildung und der Einfluss auf
die Zahigkeitsmechanismen diskutiert. Als Polymermatrix wurde fur diese Arbeit ein
Epoxydharz ausgewahlt, da Epoxydharz aufgrund seiner hervorragenden mechanischen und
thermischen Eigenschaften eines der am meisten verwendeten technischen Duromere ist.
Aufgrund seiner intrinsischen Sprodigkeit ist jedoch seine Anwendbarkeit teilweise stark
eingeschrankt. Deswegen wurde in den letzten Jahren intensiv die Verbesserung seiner
Zahigkeit angestrebt. Die Erfolg versprechenste Strategie hierfir ist die Modifizierung mit
Kautschukpartikeln. Zahlreiche Untersuchungen dieser Stoffsysteme haben bereits gezeigt,
dass zwar ihre Zahigkeit durch Einmischen von Kautschukpartikeln wesentlich erhoht wurde,
gleichzeitig ging jedoch die Steifigkeit verloren und die Anwendungstemperatur, d.h., die
maximale Glastemperatur (Tg), wurde reduziert. Fur spezifische Anwendungen ist dies
allerdings von Nachteil. Deshalb ist die Verbesserung der Zahigkeit bei moglichst gleichzeitig

erhéhter Steifigkeit und Ty ein aktuelles Thema in der Forschung.

4.2. Experimentelles

4.2.1. Materialien: OG-POSS/DDS-Nanokomposite

Octaglycidyl (OG)-POSS-Epoxydharz der Firma Tal Materials Inc. wurde zunachst im
Trockenschrank unter Vakuum getrocknet. Wie Abbildung 11.-31 zeigt, ist das OG-POSS
oktafunktionell mit acht Glycidylether-Gruppen, d.h. Epoxydgruppen, wobei diese aufgrund
der protonierten Gruppen aus priméren und sekundaren Aminen oder aus Carbonsduren
reaktiv sind. Basierend darauf wurde das OG-POSS durch Zugabe von 4,4-Diaminodiphentyl-
Sulfon (DDS) stochiometrisch vernetzt.
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Abbildung I1.-31: Chemische Struktur der in der Untersuchung verwendeten Materialien: a) OG-
POSS und b) DDS

4.2.2. Untersuchung der Phasenmorphologie und Deformationsprozesse

Morphologische Untersuchungen wurden mittels eines Philips 300 TEM bei 80 kV
durchgefiihrt. Dazu wurden Ultradiinnschnitte mit ca. 50 nm Dicke mit einem Ultramikrotom
(LKB 11l mit einem Diamantmesser) bei Raumtemperatur herausprapariert. Die
Kontrastierung der Phasenstruktur erfolgte an den Ultradiinnschnitten mit RuO,4. Es wurde
dabei gefunden, dass sich das Konstrastierungsmittel bevorzugt selektiv an die POSS-
Molekiile anlagert. Fur die Aufnahme der Deformationsstrukturen wurden die
Kompaktproben mittels Ultramikrotom zuféllig geschnitten; dieser Prozess fiihrte zur
Initiierung von indirekten Rissen in den Ultradlnnschnitten, so dass die Umgebung der Risse

zur Untersuchung genutzt werden konnte.

4.3. Ergebnisse und Diskussion

Die Vernetzungsprozedur ist in der Abbildung 11.-32 schematisch dargestellt. Wé&hrend der
Vernetzung des OG-POSS mit DDS wird jede primére Amingruppe aus dem DDS mit einer
der Epoxydgruppen durch einen Ringoffnungsprozess vernetzt. Der Ringdffnungsprozess
erzeugt eine Verbindung der Struktur -CH,-CH(OH)-CH,-, deren PendanthydroxIgruppe die
weitere Ring6ffnung beschleunigt. Bei weiterem Fortschreiten der Vernetzung beginnen sich
die Epoxydgruppen mit sekundéren Aminen auf die gleiche Weise wie oben zu vernetzen.

AnschlieRend werden die Reste der Epoxydringe polymerisiert.
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Abbildung 11.-32: Mdgliche chemische Reaktionen von OG-POSS mit vier funktionellen DDS-

Gruppen (zwei primare und zwei sekundare Amine)

In den thermomechanischen Analysen konnte im Vergleich zum POSS-freien Epoxydharz
eine deutliche Verschiebung der Glastemperatur zu htheren Temperaturen sowie ein Anstieg
des Speichermoduls sowohl im Temperaturbereich T<Ty als auch fur T>Ty beobachtet
werden. AuBerdem stellte sich bei zunehmender Vernetzungsdichte in Abhéngigkeit vom
DDS-Gehalt ein ausgewogenes Verhaltnis zwischen Steifigkeit, Festigkeit und Zahigkeit ein.
Um diese thermomechanische Eigenschaftsverbesserung zu verstehen, wurden die
morphologischen  Untersuchungen an den resultierenden Ausgangsmaterialien in
Abhangigkeit vom DDS-Gehalt durchgefuhrt. Abbildung 11.-33 zeigt TEM-Abbildungen der
Phasenstruktur von OG-POSS-Nanokompositen mit unterschiedlichen stochiometrischen
Verhéltnissen des DDS. Es soll hierbei betont werden, dass ohne chemische Kontrastierung
keine strukturellen Unterschiede in den TEM-Aufnahmen gefunden wurden, obwohl der
DDS-Gehalt variiert wurde. Im Gegensatz dazu treten nach der chemischen Behandlung mit

RuOQy, klare Phasenstrukturen in den TEM-Aufnahmen auf.
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Abbildung 11.-33: TEM-Aufnahmen der Phasenstruktur von mit OG-POSS/DDS-modifiziertem
Epoxydharz mit (a) 50 %, (b) 75 % and (c) 100 % des stdochiometrischen Verhaltnisses von DDS. Die
Probendicke betragt ca. 50 nm und es erfolgte eine RuO,4-Kontrastierung.

Obwohl die untersuchten Materialien optisch hochtransparent sind, d.h. die OG-POSS-
Molekdile in der Matrix gut dispergiert sein sollten, wurden zahlreiche dunkle Punkte in den
TEM-Aufnahmen beobachtet, deren Grolle im Bereich von 8-15 nm lag. Auf Grund ihrer

GroRe sollten solche dunklen Punkte aus aggregierten POSS-Molekilen bestehen. Mit
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zunehmendem Anteil von DDS in den OG-PSS-Systemen wurde die Phasenstruktur etwas
homogener und kontinuierlicher, so dass sich letztendlich eine definierte Netzwerkstruktur
mit hohem Vernetzungsgrad ausgebildet hat. Die hier beobachteten Aggregate liegen somit in
der Duromermatrix gut dispergiert vor. Bemerkenswert ist dabei, dass mit steigendem DDS-
Anteil die GroRe der POSS-Aggregate unverandert blieb, aber ihre Anzahl zunahm. Diese
aullergewohnliche Morphologie, weder einer molekularen Dispergierung é&hnlich noch
fullstoffahnlich, lasst einen deutlichen Einfluss auf die mechanischen und mikromechanischen
Eigenschaften erwarten. Bei dieser Untersuchung ist es zum ersten Mal gelungen, die POSS-
Aggregate durch eine chemische Kontrastierung mit RuO, erfolgreich abzubilden. Es wurde
dabei gefunden, dass sich das Konstrastierungsmittel bevorzugt selektiv an die POSS-

Molekdile anlagert.

Wie bereits erwéhnt, werden die Phasenstrukturen von OG-POSS-Nanokompositen durch die
Konzentration des DDS verdndert, so dass sich ein Einfluss auf die mechanischen
Deformationsprozesse erwarten lasst. Abbildung 11.-34 zeigt ausgewahlte typische
Deformationsstrukturen, wobei die Risse durch zufallige Schneidvorgénge initiiert wurden.
Die TEM-Aufnahmen zeigen gut ausgebildete plastisch deformierte Zonen an den
Rissspitzen. Mit zunehmendem DDS-Anteil werden diese plastisch deformierten Zonen
diffuser und breiter. Besonders in durchgehend stéchiometrisch vernetztem System mit 100 %

DDS uberbrticken einige Fibrillen beide Seiten eines getffneten Risses.

Abbildung 11.-35 zeigt eine reprasentative Phasenmorphologie und die durch die POSS-
Aggregate initiierte Deformationsstruktur in héherer VergréRerung. Als ein dominierender
Deformationsmechanismus auf der Nano-Ebene wurde dabei eine ausgepragte, an den POSS-
Aggregaten lokalisierte Hohlraumbildung (8-10 nm) gefunden. Solche ungewd6hnlichen
Nanohohlrdume reduzieren die lokale hydrostatische Spannung an der Rissspitze und
begunstigen wahrscheinlich das ScherflieRen in den Matrixstegen zwischen den
Nanohohlraumen. AuflRerdem weisen Nanohohlrdume eine starkere Wechselwirkung mit der
Matrix im rissspitznahen Bereich auf, so dass es zu einer Abstumpfung der Rissspitze und
damit zu dominierend stabilem Risswachstum kommt. Die hohe Konzentration von
Nanodeformationszonen (Hohlraumbildung kombiniert mit diffusem ScherflieBen) bewirkt

eine hohe Energiedissipation und dadurch bedingt eine effektive VVerbesserung der Zahigkeit.
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100 nm

Abbildung 11.-34: TEM-Abbildungen der Deformationsstrukturen von mit OG-POSS/DDS-
modifiziertem Epoxydharz mit (a) 50 %, (b) 75 % and (c) 100 % des stdéchiometrischen Verhaltnisses
von DDS.




Il. Polymernanokomposite 76

Abbildung 11.-35: TEM-Abbildung von OG-POSS-Epoxydharz (100 % stochiometrisch vernetzt mit
DDS; weniger als 10 Vol.-% Anteil POSS); a) Aggregatausbildung und b) Nanohohlraum-Bildung an
der Rissspitze [15]

4.4, Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurden die Morphologie und die Zahigkeitsmechanismen eines
Polymernanokompositsystems untersucht, wobei Octaglycidyl (OG)-POSS-Epoxydharz durch
Zugabe von 4,4-Diaminodiphenyl-Sulfon (DDS) stochiometrisch vernetzt wurde. Dabei
wurde eine deutliche Verbesserung der Zahigkeit des hoch-spréden Epoxydharzes durch
Einmischen von POSS-Molekiilen beobachtet. Bei dieser Untersuchung ist es zum ersten Mal
gelungen, POSS in Form kleiner Aggregate (8-15 nm) und die durch diese Aggregate

initiierten Deformationsstrukturen abzubilden.

Ausgehend von in situ-Untersuchungen des Deformationsverhaltens der nanoskaligen POSS-
Aggregate konnte gefunden werden, dass lokalisierte Hohlraumbildung der dominierende
Deformationsmechanismus fur die Zahigkeitssteigerung ist. Die ungewohnlichen
Nanohohlrdume initiieren dabei einen effizienten energieabsorbierenden FlieRprozess
innerhalb des makroskopisch hochspréden Matrixmaterials durch Reduzierung lokaler
hydrostatischer Spannungen an der Rissspitze und der damit einhergehenden Beglinstigung
von ScherflieBen in den Matrixstegen zwischen den Nanohohlradumen. Die beobachtete
Abstumpfung der Rissspitze und der korrelierende dominierend stabile Risswachstumsprozess
sind die unmittelbare Folge der verstarkten Wechselwirkung dieser Hohlrdume mit der sie
umgebenden Matrix im rissspitznahen Bereich. Letztendlich werden die hohe
Energiedissipation und — dadurch bedingt — die effektive Verbesserung der Zahigkeit durch
die hohe Konzentration an Nanodeformationszonen, d.h. die zahlreichen Bereiche, in denen

Hohlraumbildung kombiniert mit diffusem Scherflieen auftritt, hervorgerufen.
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5. Polymernanokomposite auf Basis von 3-dimensionalen
Nanofiillstoffteilchen (SiO;)
5.1. Einleitung

Interessant fiir industrielle Anwendungen, besonders in der Automobil- und Luftfahrtindustrie,
sind Bauelemente mit geringer Dichte bei gleichzeitig verbesserten Eigenschaften.
Ublicherweise kommen als charakteristische Vertreter dieser maBgeschneiderten Werkstoffe
z.B. nanopartikelverstirkte Polymerkomposite zum Einsatz, insbesondere dann, wenn hohe
Anforderungen an die mechanische Eigenschaften wie die Steifigkeit und die Festigkeit
bestehen. Eine gingige Methode zur Herstellung dieser Werkstoffe ist das Einarbeiten von 3-
dimensionalen Nanoteilchen als Verstirkungspartikel in eine Polymermatrix. Die zur

Herstellung von Polymernanokompositen (PNK) héufig verwendeten Modifikatoren sind

Silika-Nanopartikel [184-189].

- Herstellung der Silika (Kieselsdure)-Nanopartikel

Kieselsduren sind eine Sammelbezeichnung fiir Verbindungen mit der allgemeinen
Formel (SiO;)y,*n HyO. Sie werden entweder im Nassverfahren als so genannte
"Féllungskieselsduren" oder durch Flammhydrolyse in Form so genannter "pyrogener"
Kieselsduren hergestellt, die aufgrund ihrer auBerordentlichen Feinteiligkeit auch als
hochdisperse Kieselsduren bezeichnet werden. In beiden Féllen handelt es sich bei den
Endprodukten um synthetische Kieselsduren, wobei auch alle moglichen Formen von
synthetischem Siliziumdioxid (SiO,) allgemein als Kieselsdure bezeichnet werden.
Kieselgele, gefillte Kieselsduren und pyrogene Kieselsduren werden grof3technisch
hergestellt. Kieselgele und gefillte Kieselsduren erhidlt man durch Reaktion von
Wasserglas mit Schwefelsdure in saurem bzw. basischem Milieu [190, 191]. Als
Kieselgel bezeichnet man eine kolloidale Kieselsdure von elastischer bis harter
Beschaffenheit, meist in Pulverform vorliegend.

Reaktion: Na,SiO; + H,SO4 — SiO; + Na,SOy4

Pyrogene Kieselsiuren (fumed silica) werden durch Reaktion von Siliziumtetrachlorid
mit Wasser, welches in einer Wasserstoffflamme gebildet wird, hergestellt [192-198].
Reaktion: SiCly + 2 HO — SiO;, + 4 HCI
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- Anwendungen von Silika
Die verschiedenen Herstellungsverfahren haben einen  FEinfluss auf die
PrimérpartikelgroBe (3—500 nm) und die spezifische Oberfliche (252000 m?/g). Im
Allgemeinen dienen amorphe Kieselsduren zur Verbesserung der FlieBfahigkeit von
leicht verklumpenden Pulvern, als aktiver Fiillstoff in Polymeren (u.a. Silikonkautschuk,

Thermoplaste) und zur Einstellung der rheologischen Eigenschaften, wie der Thixotropie.

Die durch Féllung hergestellten Kieselsduren agglomerieren aus kolloidalen
Primirteilchen und besitzen ein hohes Porenvolumen. Sie werden als weile, inaktive
Fiillstoffe verwendet und konnen aufgrund ihrer Eigenschaften einen Teil des deckenden

Weillpigmentes, zumeist tiberwiegend Titandioxid, ohne Qualitdtseinbuflen ersetzen.

Pyrogene Kieselsdure findet Anwendung als anorganisches Mattierungs-, Verdickungs-
und Antiabsetzmittel; ihre Oberfliche ist nahezu porenfrei. Durch chemische
Nachbehandlung kann sie zusidtzlich hydrophobiert werden, so dass sie auch zur
Modifizierung von PNK verwendet werden kann. Hervorragende Eigenschaften wurden
bei der Einarbeitung dieser Kieselsdureform in Polymerwerkstoffe in Bezug auf

Dehnbarkeit, Oberflachenhirte, UV-Bestindigkeit und Abperleffekten erzielt.

5.2. Experimentelles

5.2.1. Materialien

Als Probenmaterial wurde PMMA der Firma R6hm GmbH & Co. KG verwendet, einmal in
reiner Form und als Mischung mit 10 Gew.-% und 20 Gew.-% SiO,-Nanopartikeln. Die SiO,-
PNK wurden durch Losungsmischen hergestellt, wobei zunédchst die SiO,-Nanopartikel in ein
Losungsmittel eingebracht und anschlieBend PMMA in diesem Losungsmittel geldst wurde.
Das Losungsmittel wurde anschlieend im Devolatisierungsextruder entfernt. Die Ermittlung
der Hérte und des Bruchverhaltens bei Einwirkung eines scharfen Eindringkoérpers erfolgte an

3 mm dicken Platten.

5.2.2. Untersuchung der mechanischen Eigenschaften

Der Elastizitits-Modul (E) wurde mittels eines registrierenden Mikrohértepriifgerites
(Fischerscope H 100c) in Anlehnung an ISO 14577 ermittelt. Als Eindringkorper diente eine
Vickers-Diamantpyramide mit quadratischer Grundfliche und einem Offnungswinkel von

136°. Zur Bestimmung von E wurden mindestens fiinf Kraft(F)-Eindringtiefe(h)-Diagramme
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an verschiedenen Stellen auf der Oberfliche der Proben bei einer wéhrend des Versuches
konstanten Belastungsgeschwindigkeit aufgenommen, wobei die maximale Kraft Fpax 1 N
betrug. Nach Belastung bis zu dieser Kraft erfolgte die Entlastung. Neben der Messung der
korrigierten Eindringtiefe hmax (Korrektur der entsprechenden Spitzenverrundungen des
Eindringkorpers) bei Maximalkraft unter Last wurde aus der Entlastungskurve die

Nachgiebigkeit (dh/dF)gmax bei Fmax ermittelt. E ergibt sich zu [199]:

1-v? Gl 11.-2

0.51/24'5-(‘”'] -(4hmax—3|:max(dr'] j—8.73-10‘13Pa_1
T dF Fmax dF Fmax

Als Poisson-Zahl v der Komposite wurde die des reinen PMMA (v= 0.37) herangezogen. Der

E =

Korrekturterm = 8.73-10™"° Pa’ stellt die effektive Nachgiebigkeit des Diamant-
Eindringkdrpers dar.

Die Bestimmung der Hirte (HV) und der Bruchzédhigkeit (Kc) erfolgte mittels eines
konventionellen Makrohartepriifgerdtes (Dia-Testor 7521 der Firma Wolpert, Vickers-
Diamantpyramide). Zur Ermittlung von HV diente neben der Last die Linge der Diagonalen
(d) des auf der Probenoberfliche nach Entlastung zuriickbleibenden Eindrucks. Zur
Vermeidung der Beeinflussung der sich wéhrend der Belastung im Werkstoff ausbildenden
Spannungsfelder durch bereits vorhandene Eindriicke bzw. Risse miissen benachbarte
Eindriicke und Risse einen Mindestabstand aufweisen. Dieser betrdgt 5-c, wobei ¢ = d/2 fiir
ein System ohne Riss und ¢ = d/2+A4a fiir ein System mit Riss ist. Der mittlere Wert d von
Eindriicken ohne Risse wurde mittels eines Lichtmikroskops nach Entlastung analysiert, so

dass HV nach Gleichung II.-3 ermittelt wurde:

HV =1.8544 - F/d? GL. I1.-3

Fiir die Analyse des Bruchverhaltens wurden die Linge (Aa) der von den Eindruckecken
ausgehenden Risse, sofern diese vorhanden waren, und die aufgebrachte Last herangezogen.
Zur Charakterisierung der Bruchzéhigkeit Kic wurde der Spannungsintensititsfaktor K; nach

der Methode von Laugier [200] entsprechend Gleichung I1.-4 ermittelt:
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-12 2/3 Gl 11.-4
K,=0015-F-[22) [ E | o
d2 HV

5.2.3. Untersuchungen der Phasenmorphologie mittels TEM

Die Dispersion der SiO;-Nanoparikel und ihre GroBenverteilung wurden mittels
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM JEOL 2010) ermittelt. Die fiir das TEM
benotigten Ultradiinnschnitte wurden mittels Ultramikrotomie (Leica Ultra E cryoultra-

microtome) herausprépariert. Es erfolgte danach keine Kontrastierung.

5.2.4. Untersuchungen der Bruchflichen mittels REM

Zur Charakterisierung der Rissbildung wihrend des Eindringvorganges wurde eine
rasterelektronenmikroskopische Bruchflichenanalyse durchgefiihrt. Nach Versuchsende
wurden dazu Bruchflichen, die in der Ebene der Eindruckdiagonalen liegen, durch
Sprodbruch bei Raumtemperatur erzeugt und anschlieBend mittels Sputter-Anlage diinn mit
Gold beschichtet. Eine typische Bruchfliche von PMMA mit 10 M.-% SiO, Nanopartikeln ist
in der Abbildung I1.-36 dargestellt.

Abbildung 11.-36: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme einer typischen Bruchflache von
PMMA mit 10 Gew.-% SiO, Nanopartikel (rechts) und schematische Darstellung charakteristischer
Zone (links): A: Eindruck des Indenters, B: Palmqvist-Riss, C: plastische Zone, und D: nach

Versuchsende erzeugte Bruchflache.

5.2.5. Untersuchungen der mikromechanischen Deformationsprozesse

In situ-Untersuchungen der ablaufenden Deformationsprozesse wurden mittels TEM bei
Raumtemperatur und einer Probendicke von ca. 80 nm durchgefiihrt. Dazu wurden entweder
Ultradiinnschnitte durch Kryo-Ultramikrotomie aus Kompaktproben oder Losungsfilme unter

Verwendung von Chloroform erzeugt.
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5.2.6. Untersuchungen der thermischen Eigenschaften mittels DSC

Zur Durchfiihrung der Differential Scanning Calorimetry (DSC)-Messungen an den PNK in
Abhidngigkeit von SiO,-Gehalt wurde das DSC-Gerdt 820 der Firma Mettler Toledo
verwendet. Die Massen der eingewogenen Proben lagen im Bereich von ca. 0,5 mg. Die
Messungen erfolgten in Aluminium-Pfannchen bei einer Aufheizgeschwindigkeit von
10 K/min innerhalb des Temperaturbereiches von 25°C bis 150°C im N,-Strom. Als Referenz
wurde ein leeres Aluminium-Pfannchen eingesetzt. Die Werte fiir die Glastemperatur Tg

wurden wie iiblich am Wendepunkt der Autheizkurven abgelesen.

5.3. Ergebnisse und Diskussion

5.3.1. Mechanische Eigenschaften

Die Haértepriifung zdhlt zu den am hiufigsten eingesetzten Verfahren der mechanischen
Werkstoffpriifung [201]. Dies liegt daran, dass sie vergleichsweise einfach, schnell und in
apparativer Hinsicht effizient durchfiihrbar ist. Da die geringe Schadigung der Oberfldche
eines Bauteiles durch einen oder einige vergleichsweise sehr kleine Indentereindriicke fiir die
Funktion in aller Regel unerheblich ist, rechnet man die Haértepriifung zu den
zerstorungsarmen Priifverfahren. Das er6ffnet Moglichkeiten zur Priifung auch sehr kleiner
Bauteile und diinner Schichten, fiir die anderweitig kaum Aussagen zum mechanischen

Eigenschaftsprofil erhalten werden konnen [202, 203].

Die gemessenen Kennwerte sind in Tabelle II.-8 zusammengefasst. Deutlich ist in der Tabelle
zu erkennen, dass die Moduli bei einem Anteil an SiO,-Nanopartikeln von 10 Gew.-% um
10 % und bei einem Anteil von 20 Gew.-% um 20% gegeniiber dem reinen PMMA
angestiegen sind. Demgegeniiber haben SiO,-Nanopartikel nur einen geringen Einfluss auf
die Vickershirte HV. Bemerkenswert ist, dass die Bruchzéhigkeit bei Zugabe von 10 Gew.-%
Si0,-Nanopartikeln eine gegeniiber reinem PMMA 70%ige Zunahme erfdhrt, bei weiterer
Si0,-Zugabe jedoch wieder sinkt. Ein solcher Zihigkeitseffekt durch Modifizierung mit
isotropen  Nanopartikeln wurde von den Autoren zum ersten Mal mittels
Mikroindentationstechnik beobachtet, da diese PNK ein sprodes Verhalten aufweisen und
deshalb und auch aufgrund des geringen Probenvolumens mit anderen Messverfahren kaum
mechanische Kennwerte ermitteln werden konnen. Dieses beobachtete Phinomen wird in den

nachfolgenden Abschnitten néher diskutiert.
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Tabelle 11.-8: Mechanische Eigenschaften von PMMA/SiO,-Nanokompositen

PMMA PMMA + 10 % PMMA + 20 %
Nano-Si0, Nano-SiO,
E, GPa 4.02+0.01 4.43+0.05 4.83+0.08
(+10 %) (+20 %)
HV, N/mm? 200+10 20848 22049
(+4 %) (+ 10 %)
Kic, MPa mm'? ~39.5 67+15 4849
(+72 %) (+23 %)

5.3.2. Phasenmorphologie und mechanische Deformationsprozesse

Die Phasenstrukturen der Nanokomposite und die Teilchenverteilung innerhalb der PMMA-
Matrix wurden mittels TEM untersucht (Abbildung I1.-37). Die Nanoteilchen mit
Durchmessern zwischen 10 nm und 40 nm bei einem Mittelwert von 26 nm sind in der
PMMA-Matrix sehr homogen verteilt; die Teilchengrofenverteilung entspricht einer
Gaul3’schen Normalverteilung (Abbildung 11-38a). Hinweise auf Agglomerate konnten nicht
gefunden werden (Abbildung I1-37). Aus diesem Grund sind die PNK auch mit SiO,-
Gehalten von 20 M.-% hoch transparent (Abbildung II-38b).

Abbildung II.-37: TEM-Aufnahmen von Ultradiinnschnitten (hell: PMMA, dunkel: SiO,-Teilchen): a)
PMMA + 10 Gew.-% Nano-SiO,, b) PMMA + 20 Gew.-% Nano-SiO..

Die in situ-Untersuchungen der Deformationsprozesse an den aus Kompaktpriifkérpern
herauspréparierten Ultradlinnschnitten war aufgrund der geringen Duktilitit der PNK nicht
erfolgreich. Daher wurden zur Untersuchung der Deformationsprozesse diinne Lésungsfilme

aus PNK unter Zuhilfenahme von Chloroform hergestellt.
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Abbildung 11.-38: a) GrolRenverteilung der SiO,-Nanofillstoffteilchen und b) Demonstration der
Transparenz eines PMMA-Nanokomposits mit 20 Gew.-% SiO,-Nanofiillstoffteilchen.

Abbildung I1.-39 zeigt eine TEM-Aufnahme der Deformationsstruktur eines gedehnten Films
von PMMA mit 10 Gew.-% Nano-SiO,. Anhand dieser Abbildung ist deutlich zu erkennen,
dass plastische Deformationen mit der Bildung fibrillierter Crazes in der Matrix verbunden
sind. Bedingt durch die starke Uberlagerung der von den Teilchen ausgehenden
Spannungsfelder aufgrund des geringen Interpartikelabstandes und der guten
Phasenanbindung des SiO, an die PMMA-Matrix ist keine Phasenablosung (Debonding) zu
erwarten. Obwohl die Priparation der Losungsfilme von PNK mit 20 Gew.-% SiO, identisch
der des PNK mit 10 Gew.-% war, trat ein verformungsarmer Sprodbruch auf. Dieses
Verhalten wird unten auf der Basis des Konzeptes der Perkolation des an die Teilchen

gebundenen Polymers ausfiihrlich diskutiert.

Abbildung 11.-39: TEM-Aufnahme einer Deformationsstruktur eines Lésungsfilms aus PMMA +
10 Gew.-% Nano-SiO,.
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5.3.3. Bruchverhalten und Grenzschichtdicke

Wie allgemein bekannt ist, spielt der Interpartikelabstand zwischen den dispergierten
Partikeln eine entscheidende Rolle fiir die Zahigkeitsmechanismen in heterogenen polymeren
Systemen. Dieser Interpartikelabstand (ID) als Funktion der PartikelgroBe (D) und des
Volumenanteiles (¢) kann nach Gleichung II.-5 leicht abgeschitzt werden (siehe Abbildung
11-40) [44]:

1/3 Gl. 11.-5
ID = D[(ij —1}
6¢

Bei einer vorgegebenen Partikelgroe D ist der Interpartikelabstand ID umso kleiner je
groBerer der Volumenanteil der Partikel ist. Bei 5 Vol.-% SiO,-Nanopartikeln liegt der
Interpartikelabstand schon im Nanometerbereich. AuBBerdem spielt die polymere Grenzschicht
um die Partikel bei einer Reduzierung der PartikelgroBe vom Mikrometerbereich in den
Nanometerbereich eine wachsende Rolle (vgl. hierzu Abschnitt 2.2.4). Zur Charakterisierung
des Interpartikelabstandes wurden die Volumenanteile der Nanopartikel aus den

Masseanteilen nach der folgenden Gleichung I1.-6 berechnet:

1 Gl. IL.-6

wobei @y der Masseanteil und @y der Volumenanteil der Partikel ist. Die Dichten sind pp =
2.65 g/em’ fiir SiO; (Quarz) und pw = 1.18 g/em’ fiir die PMMA-Matrix. Im Folgenden wird
¢v vereinfacht als ¢ bezeichnet. In unseren Systemen wies D einen Wert von 26 nm auf,
daraus erhélt man durch Kombination der Gleichungen II.-5 und II.-6 fiir 10 Gew.-% SiO, (¢
= 0.047) ein ID von 32 nm und fiir 20 Gew.-% SiO, (¢ = 0.1) ein ID von 19 nm (Abbildung
11.-40).
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Abbildung 11.-40: Darstellung der Interpartikelabstinde ID als Funktion der PartikelgroRe und des

Volumenanteils ¢ der Partikel.

Im Allgemeinen werden die Grenzschichtdicken durch die Art und den Grad der
Wechselwirkung zwischen den Partikelgrenzflichen und den Polymerketten der Matrix
bestimmt, d.h. entweder durch eine physikalische (Verschlaufungen) oder eine chemische
(z.B. Silan als Kopplungsmittel) Wechselwirkung. Die Charakterisierung dieser Grenzschicht
ist nicht trivial und von der eingesetzten Untersuchungsmethode abhéngig. In der
vorliegenden Arbeit wurde die Dicke der Grenzschicht in den PNK mittels DSC-Messungen

analysiert.

(a) PMMA
(b) PMMA/10 M.-% SiO, ()
(c) PMMA/20 M.-% SiO, /*/

£

3 (b)

O )

- AC,

[2)

=

= ... (c)

: -

HO)

=

L L :| L L L
20 40 60 80 100 120 140 160
Temperatur (°C)

Abbildung I1l.-41: Warmefluss als Funktion der Temperatur aus DSC-Untersuchungen: a) von
PMMA, b) und c) von PMMA/SiO,-Nanokompositen.
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Abbildung I1.-41 zeigt die DSC-Messkurven der hier untersuchten PNK und von PMMA.
Bemerkenswert ist dabei, dass die PNK zwei ausgepriagte Glasiibergdnge besitzen: einen in
der Ndhe von Ty des reinen PMMA und einen anderen, der auf eine Verdnderung der

Beweglichkeit der Polymerketten in den Grenzschichten (bound layers) um die Nanopartikel

zuriickzufiihren ist. Somit entspricht die héhere Glasiibergangstemperatur Tg (TgM = 110-
112 °C, (b) und (c) in Abbildung II-41 etwa der der PMMA-Matrix (Tg'v| = 107.5 °C, (a) in

Abbildung II-41 und die niedrige Glasiibergangstemperatur Ty (TgB = 76-78 °C) der der

Grenzschicht um die SiO,-Nanopartikel. Interessant zu erwdhnen ist weiterhin, dass die
beiden Glassiibergangstemperaturen durch Variation der Konzentration der SiO,-Nanopartikel
nicht beeinflusst wurden. Basierend auf diesen Ergebnissen wurde der Volumenanteil der
Grenzschicht ¢gg = 0.23 £ 0.04 durch die Analyse der Stufenhéhe des Glasiibergangsbereiches

in den Wirmeflusskurven nach der Gleichung II.-7 berechnet:

g ACy Gl I1.-7
4 " AC, " P =1-(ds +¢)

wobei @y der Volumenanteil der unmodifizierten PMMA-Matrix und ¢ der Anteil der SiO,-
Nanopartikel ist. In Gleichung II.-8 eingesetzt kann nun die Dicke der Grenzschichtzone AD

zu 9 + 3 nm abgeschétzt werden.

Gl IL.-8
AD :2-(3/¢—B+1 —1]
2 ¢

Eine andere Methode zur Bestimmung der Grenzschichtdicke resultiert aus der durch die
geringen Schichtdicken des polymeren Materials um die Nanopartikel verursachten
Anderungen der Glasiibergangstemperatur. Unabhéngig von der Tg-Verschiebung zu hdheren
oder niedrigeren Temperaturen wurde eine Beziehung zwischen Ty und der Schichtdicke von
Keddie u.a. [204] beschrieben. Auf der Basis dieser Ergebnisse konnte folgende empirische

Gleichung abgeleitet werden:

AN Gl. I1.-9
TE=TM. 1| =
g g (AD)
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wobei A eine Materialkonstante, die etwa der statistischen Segmentlédnge der Polymerketten

entspricht (0.68—0.73 nm fiir PMMA [205-207]) und ¢ ein Formfaktor mit einem Wert gleich

oder wenig grofler als 1 [204, 208-210] ist. Fiir unsere Systeme ergibt sich mit 6= 1 und TgB

=350 K und Tg'vI =384 K eine Dicke der Grenzschicht AD von ~8 nm. Dieser Wert stimmt

sehr gut mit dem AD-Wert aus der Stufenhohe der Warmeflusskurven iiberein.

Wie bereits erwédhnt, wurde eine signifikante Zunahme der Bruchzihigkeit der PNK bei einem
Si0,-Nanopartikel-Volumenanteil von 10% gefunden. Dieses Bruchverhalten findet seine
Erklarung durch das Konzept der Grenzschichtbildung um die Nanopartikel. Im System
PMMA mit 10 Vol.-% (20 Gew.-%) SiO,-Nanopartikel liegt der Interpartikelabstand bei ID
=19 nm. Bei Beriicksichtigung der Grenzschichtdicke (AD ~ 9 nm) wird der effektive
Interpartikelabstand ID—-2 AD nahezu Null. Dies bedeutet, dass sich die Grenzschichten um
die Partikel beriihren, oder, anders ausgedriickt, eine Perkolation der um die Teilchen
gebundenen polymeren Phase auftritt. Eine Folge davon ist, dass die Fahigkeit der PNK sich
lokal plastisch zu verformen stark herabgesetzt ist, da kein oder nur sehr wenig Material
zwischen den Nanopartikeln zur Initiierung derartiger Verformungsprozesse bereitsteht. Das
erklart, warum sich PMMA mit 20 Gew.-% SiO; (Perkolationsschwelle) sprod verhilt (siehe
Abschnitt 5.3.1 und 5.3.2).

5.4. Zusammenfassung

In diesem Teil der Arbeit wurde nachgewiesen, dass die Eindruck-Bruchmechanik eine
einfache, schnelle und kostengiinstige Prozedur fiir die Ermittelung des Bruchverhaltens von
hoch-sproden Polymernanokompositen ist. Diese Methode ermdoglicht eine Materialpriifung
sehr kleiner Bauteile und diinner Schichten, fiir die mit anderweitigen Verfahren kaum

Aussagen zum mechanischen Eigenschaftsprofil erhalten werden konnen.

Die verwendeten PMMA-Nanokomposite zeichnen sich durch auBlerordentlich gute
Dispergierung der SiO,-Nanoteilchen in der polymeren Matrix auch bei 10 Vol.-% SiO; aus.
Durch die Einarbeitung von SiO,-Nanoteilchen werden die mechanischen Eigenschaften (z.B.
Steifigkeit (E-Modul), Hérte und Bruchzéhigkeit) verbessert. Wéhrend die Steifigkeit und die
Harte durch die Konzentration der Nanopartikel relativ geringfiigig beeinflusst wurden, zeigt
die Bruchzihigkeit drastische Anderungen. Eine signifikante Reduzierung der Zihigkeit

wurde bei einer Erhdhung der Konzentration der SiO,-Nanoteilchen von 5 Vol.-%
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(10 Gew.-%) auf 10 Vol.-% (20 Gew.-%) gefunden. Es muss in diesem Zusammenhang
jedoch unbedingt darauf hingewiesen werden, dass der bei einer Konzentration der SiO,-
Nanoteilchen von 10 Vol.-% gefundene Wert der Zéahigkeit immer noch mehr als ca. 20 %
hoher ist als der Wert von reinem PMMA. Die beobachtete Abnahme der Zahigkeit bei 10
Vol.-% kann mit dem Konzept der Perkolation der Grenzschichten um die Teilchen erklért
werden (Grenzschichtdicke aus DSC-Untersuchungen). Bei der Perkolationsschwelle ist der
Volumenanteil der gebundenen polymeren Phase so hoch, dass die Grenzschichten sich
beriihren und ein Ubergang von einem Polymermatrixmaterial zu einem
,Polymergrenzschichtmaterial®“ erfolgt. Als Folge davon steht kein oder kaum Material
zwischen den Nanopartikeln zur Initiierung lokaler plastischer Deformationen unter duflerer
Beanspruchung zur Verfligung, wodurch sich die Zahigkeit erniedrigt. Die Teilchen-
Konzentration, bei der eine derartige Perkolation auftritt, stellt einen Grenzwert dar, oberhalb
dessen eine negative Wirkung der Fiillstoffteilchen auf das Zahigkeitsverhalten zu erwarten
ist. Das heiflt, dass die Konzentration von 10 Vol.-% (20 Gew.-%) SiO, gerade noch

innerhalb eines Bereiches zur effektiven Zahigkeitssteigerung mit Nanopartikeln liegt.
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11, Nanofasern aus Polymernanokompositen mittels Elektrospinn-
Verfahrens

1. Einleitung

Heute sind 1-dimensionale Nanostrukturen Gegenstand intensiver Untersuchungen in
Hinblick auf ihre auBlergewohnlichen Eigenschaften und der sich daraus ergebenden
faszinierenden Anwendungen in zahlreichen Bereichen [7-9]. Nanofasern bieten sich dabei
aufgrund ihrer ultrahohen spezifischen Oberfliche (als Verhédltnis von Oberfliche zu
Volumen oder Masse) und ihres hohen Aspekt-Verhéltnisses (Langen-Dicken-Verhiltnisses)

fiir eine Vielzahl von Applikationen an, wie z.B.:

e Feinstaubfiltermembranen,

e Verstiarkungselemente in leichten Verbundwerkstoffen,

e Tissue-Engineering-Trégermatrizen fiir biomedizinische Anwendungen,

e Gezielter Transport und Freisetzung von Medikamenten flir pharmazeutische
Anwendungen,

e Bauelemente fiir die Informationstechnologie,

e Energiewirtschaft z.B. Batterien und Brennstoffzellen,

e Tréger fiir Katalysatoren,

e Sensoren fiir Ad- oder Absorptionsmittel,

e optische Komponenten.

Bereits jetzt gibt es eine Vielzahl der Synthesewegen und Herstellungsmethoden zur
Erzeugung von ein-dimensionalen Nanostrukturen innerhalb von Fasern, Dridhten, Stében,
Béndern, Spiralen und Ringen aus unterschiedlichen Materialien. Die hiufig verwendeten
Polymerfasern werden traditionell durch Schmelz-, Trocken- oder Nass-Spinn-Verfahren
hergestellt [10, 11]. Selbst bei hohen Abzugsgeschwindigkeiten werden mittels der
gegenwartig geldufigen Verfahren gleichmiBig dicke Fasern erzeugt, deren Dicke jedoch
nach unten begrenzt ist. Die typischen Durchmesser der Fasern liegen in der Gréenordnung
von ca. 5 um bis 500 um [11, 12]. Im Herstellungsprozess werden die Fasern einer
Zugbelastung, Scherkriften, Schwer- und Tréigheitskriften oder aerodynamischen Kriften
ausgesetzt. Dagegen beruht das Elektrospinnen auf einem elektrostatischen Feld [13-25].
Zwischen einer Kapillardiise und einer Sammelelektrode wird ein elektrisches Feld angelegt,

um der Oberflichenspannung des aus der Kapillardiise austretenden Tropfens einer
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Polymerlésung oder -schmelze entgegenzuwirken. Dabei lddt sich der Polymertropfen
elektrisch auf. Ab einer gewissen Feldstirke iiberwindet die Anziehungskraft infolge der
elektrostatischen Aufladung die Oberflichenspannung der Losung und es entsteht ein
kontinuierlicher Fluss, der sich auf dem Weg zur Sammelelektrode infolge Verdunstung des
Losungsmittels bzw. Abkiihlung in eine Faser umwandelt. Auf diese Weise werden innerhalb
weniger Sekunden Fasern mit Dicken bis herab zu einigen Nanometern erzeugt. Im Vergleich
zu mechanischen Verfahren ist das Elektro-Spinn(ES)-Verfahren besser zur Herstellung von
Polymerfasern mit sehr geringem Durchmesser geeignet, da die Verstreckung beriihrungslos

durch Anlegen eines dufleren elektrischen Feldes erfolgt.

Genau genommen ist das ES-Verfahren nicht neu, sondern schon seit 70 Jahre bekannt [13].
Bereits 1934 patentiert war jedoch der Prozess selbst, seine Reproduzierbarkeit und die
Produktivitdt noch nicht vollig verstanden, wodurch der Einsatz von Nanofasern aus
Polymerwerkstoffen auf Spezialanwendungen beschriankt blieb (typisches Beispiel dafiir sind
Anwendungen in der Filterindustrie [26, 27]). Anfang der 90er Jahre zeigten mehrere
Gruppen (insbesondere die Gruppe um Reneker [18] an der Universitdt Akron, USA) erneut
Interesse am ES-Verfahren, um diinne Fasern aus einer breiten Palette von Polymeren
herzustellen. Mit dem Eingang des Wortes ,,Electrospinning® in die wissenschaftliche
Literatur war eine intensive experimentelle und theoretische Untersuchung des ES-Verfahrens

verbunden.

Heutzutage erlangt das ES-Verfahren in Kombination mit der Nanotechnologie eine
zunehmende Bedeutung aufgrund seiner Einfachheit, seiner Schnelligkeit und der
Moglichkeit zur Herstellung von Nanofasern in einer groBen Menge mit spezifischen
anwendungsorientierten Eigenschaften, was mittels konventioneller Methoden undenkbar

ware.

2. Aufbau und Mechanismen des ES-Verfahrens

Das ES-Verfahren ist relativ einfach zu realisieren. Zur Grundanschaffung gehdren ein
Hochspannungsnetzgerit, eine Spritze als Vorratsgefa3 fiir die Polymerlosung oder -schmelze
(in den meisten Féllen werden Polymerldsungen verwendet), eine Kapillardiise, eine Sammel-
bzw. Gegenelektrode und eine Pumpe fiir die kontinuierliche Zulieferung der Polymerldsung
zur Kapillardiise. Der Abstand zwischen der Spitze der Kapillardiise und der Gegenelektrode

wird verfahrensbedingt variiert (siche Abbildung III.-1).
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Abbildung III.-1: Schematische Darstellung des ES-Verfahrens

Beim ES-Verfahren wird zunichst eine Polymerlosung in der Spritze eingebracht. Im
Gegensatz zu feldfrei fallenden Tropfen liegt ein starkes elektrisches Feld zwischen einer
Kapillardiise und einer Gegenelektrode an. Dieses Feld sorgt dafiir, dass die Ladungstrager in
die sich ablosenden Tropfen einer Polymerlosung oder -schmelze gezogen werden. Durch die
positiven Ladungstriger, die im Tropfen induziert werden, erfahrt der nunmehr elektrisch
geladene Tropfen eine zusitzliche Kraft durch das elektrische Feld. Bei einem niedrigen
Molekulargewicht bzw. einer niedrig-viskosen Polymerlosung kann der Tropfen nicht zur
vollen GrofBle expandieren und es kommt oft zu einem frithzeitigen Abriss von der Kapillare,
so dass kleine Tropfchen oder Teilchen infolge des Zusammenbruches des elektrisch
geladenen  Jets  gebildet werden. Dieses Verhalten wird im  Allgemeinen

»Elektrospraying® genannt.

Abbildung II1.-2 zeigt die Forminderung eines aus einer Kapillare austretenden Tropfens
unter Einfluss des elektrostatischen Potentials. Bei niedrigem Potential ist die gewohnte
Tropfenform zu beobachten, wenn auch die Gréfle des Tropfens mit zunehmender Feldstérke
abnimmt. Bei weiterer Erhohung des angelegten Potentials &ndert sich zudem die

Tropfenform. Wird ein kritisches Potential (Vi) erreicht, bildet sich am Ort der
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Kapillar6ffnung ein Fliissigkeitskegel aus, der so genannte Taylor-Konus [28], dessen Form
unabhiingig von der verwendeten Fliissigkeit ist. Der charakteristische Offnungswinkel des
Taylor-Konus von 98,6° ergibt sich aufgrund der Balance der abstoBenden Wirkung der
Ladungstrager auf der Tropfenoberfliche und der anziehenden Wirkung der

Oberflichenspannung der Polymerldsung. Letztlich ist also das Prinzip der Minimierung der

V>V,

freien Energie die Triebfeder fiir die Ausbildung des Taylor-Konus.

V<V,

V<<V,

=y,

'

Abbildung II1.-2: Forméinderung eines aus eine Kapillare austretenden Tropfens unter

Einfluss des elektrostatischen Potentials

Falls das elektrische Potential den kritischen Wert Vi iiberschreitet, wird dieser Taylor-Konus
instabil und ein diinner Jet tritt aus der Spitze des Taylor-Konus aus [29]. Im Fall, dass die
Polymerlosung eine bestimmte Viskositit besitzt, wird der elektrisch geladene Jet im
elektrischen Feld in Richtung der Gegenelektrode beschleunigt und gestreckt: Ein
kontinuierlicher Jet aus der Kapillardiise entsteht (Electrospinning). Dieser Fliissigkeitsjet
wird bei ausreichend hohen Feldern sehr komplexen Verformungen in Form einer
Biegeinstabilitit (dem so genannte Whipping Mode [30-32]) unterworfen, kriftig gedreht,
orientiert und in Richtung der Gegenelektrode beschleunigt. Dieser Jet verfestigt sich
wiahrend seines Fluges zur Gegenelektrode (Verdunstung des Ldsungsmittels bzw.
Abkiihlung), so dass Fasern in geschlungener Form mit typischen Durchmessern von wenigen
Nanometern bis zu einigen hundert Nanometern erhalten werden. Diese Fasern werden auf
der Gegenelektrode in Form eines Vlieses (Nonwoven Mat) gesammelt und weiterverarbeitet.
Bisher wurden auf dieser Weise bereits Fasern aus {iber 50 unterschiedlichen
Polymerwerkstoffen erfolgreich hergestellt [25]. Dabei zeigte sich, dass bereits eine sehr
kleine Polymermenge — weniger als ein Milligramm — ausreicht, um Polymerfasern fiir

weitere Untersuchungen bereitzustellen.
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Obwohl der Aufbau des ES-Verfahrens sehr einfach erscheint, ist der eigentliche Spinn-
Mechanismus duflerst kompliziert. Bereits vor 1999 wurde vermutet, dass die Erzeugung der
ultradiinnen Faser durch eine Aufspaltung des elektrisch geladenen Jets in diinnere Mehrfach-
Jets aufgrund der AbstoBung zwischen Oberflachenladungen hervorgerufen wird [18]. Vor
kurzem wurde experimentell festgestellt, dass die Querschnittsverkleinerung des Jets wiahrend
des Spinn-Prozesses hauptsdchlich durch eine Biegeinstabilitdt (die so genannte ,,whipping
instability) hervorgerufen wird. Abbildung III.-3 zeigt den Spinn-Vorgang im Einzelnen. Es
wird deutlich, dass der Jet am Anfang in Richtung der Gegenelektrode lduft, bevor er instabil
wird. Es scheint eine konisch gebildete Instabilitdtsregion zu geben, wo Mehrfach-Jets initiiert
werden. Eine genaue Uberpriifung des Jets mit Hilfe einer Hochgeschwindigkeitskamera
ergab jedoch, dass sich der Jet nicht aufgespaltet, sondern einer schnellen und kriftigen
Biegung (dem Whipping) unterliegt [30-39]. Manchmal wurde auch Spraying beobachtet,
aber nicht als der dominierende Prozess. Die Frequenz des Whippings der einzelnen Phasen
des ES-Prozesses ist derart hoch, dass es mit einer konventionellen Kamera nicht aufgelost
werden kann. Zur Beobachtung ist eine zeitliche Auflosung von 12,5 ns notig, wodurch sich
bei konventionellen Beobachtungen der Eindruck einer Aufspaltung des aus der Kapillardiise

austretenden Jets in mehrere kleinere Jets ergibt.

= -

| b—
a) b) c)

Abbildung III.-3: Ausbildung der Jets einer 2 Gew.-% PEO / Wasserldsung. a) Stabiler
Jet (E = 0,5 kV/em, Q = 4 ml/min), b) Instabiler Jet (E = 0,67 kV/ecm, Q = 0,Iml/min,

zeitliche Auflosung: 1 ms und ¢) Instabiler Jet , zeitliche Auflésung: 0.18 ns [31]

Zu den physikalischen Mechanismen bzw. Strukturausbildungsprozessen im kegelférmigen

Bereich, wo der Jet austritt, und im Jet (Jetprofil, Entstehung und Instabilisierung des Jets)
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existieren bereits mathematische Modelle, die von unterschiedlichen Arbeitsgruppen
entworfen wurden [36, 37]. Dabei wurde eine Newtonsche Fliissigkeit angenommen und dass
elastische Effekte aufgrund der Verfestigung des Jets vernachldssigbar sind [34-37, 39].
Insbesondere analysierte die Gruppe von Rutledge (MIT, USA) [30, 31, 36, 37] die Mechanik
des Elektrospinnens durch Untersuchung der Instabilitit des Jet mit zunehmendem
elektrostatischem Potential. Eine asymptotische Néherung von Gleichungen der
Elektrohydrodynanik wurde entwickelt und quantitative Vergleiche mit experimentellen
Ergebnissen durchgefiihrt. Diese Néherung bestimmt sowohl die achsensymmetrische
Verzerrung der Wellenlidnge des Jets als auch die Oszillation der Mittellinie des Jets. Dabei
wurde festgestellt, dass hauptsdchlich drei Instabilititsmoden auftreten: zwei
achsensymmetrische =~ Moden und ein  nicht-achsensymmetrischer.  Der  erste
achsensymmetrische Mode ist mit der klassischen Rayleigh-Instabilitit verbunden, wobei die
Oberflachenspannung die dominierende Rolle spielt. Die Rayleigh-Instabilitdt (sie wird oft
auch als Oberflichenspannungs- oder Kapillar-Instabilitdt bezeichnet) wird besonders durch
den stabilisierenden Einfluss viskoelastischer Spannungen wéhrend des Spinnvorganges von
Polymerlosungen verhindert. Die {ibrigen Moden sind elektrisch beeinflusste Moden, die im
Allgemeinen als ,,Conducting-Modes* bezeichnet werden, da sie bei Erhohung des
elektrostatischen Potentials empfindlicher auf die Leitfdhigkeit der Fliissigkeit als auf deren
Oberflachenspannung reagieren. Diese Moden sind einerseits der durch das elektrische Feld
hervorgerufene axialsymmetrische Conducting-Mode und anderseits der durch das elektrische

Feld induzierte nicht-axialsymmetrische Conducting-Mode (so genanntes Whipping).

In Abbildung III.-4 wird die Entwicklung des Jets wihrend des ES-Verfahrens dargestellt.
Unter dem Einfluss eines elektrischen Feldes tritt zuerst die achsensymmetrische Rayleigh-
Instabilitdt auf. Dadurch wird die Oberfliche der aus dem Taylor-Konus austretenden
Fliissigkeit zuerst sinusformig deformiert. Mit zunehmender Zeit nimmt die
Oberflachenwellenldnge des Jets zu, wobei gleichzeitig sein Durchmesser abnimmt. Ursache
fiir das Auftreten von Oberflichenwellen konnten verschiedene duflere Storungen sein. Zu
solchen gehoren beispielsweise Erschiitterungen der Kapillare und Luftwirbel am Ort der

Kapillar6ffnung.

Nach einer bestimmten Zeit (bzw. nach der Rayleigh-Instabilitit) wird der Jet einer mit dem
elektrischen Feld verbundenen axialsymmetrischen Instabilitit im Conducting-Mode

ausgesetzt. Der Jet wird innerhalb dieses Instabilititsbereiches aufgrund der AbstoBungskraft
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zwischen den Ladungen nebeneinander liegender Segmente weiter kréftig verstreckt. Bis
dahin ist der Jet mehr oder weniger gerade ausgerichtet, d.h., er bleibt in einer
achsensymmetrischen Annordnung. Mit zunehmender Entfernung von der Kapillare unterliegt
der Jet einem nicht-axisymmetrischen Conducting-Mode (Whipping-Instabilitét), wodurch
der Jet gebogen und weiter verstreckt wird. Die Amplitude der Whipping-Instabilitdt nimmt
exponential mit der Zeit zu und die Fluglinie der Jets wird zunehmend chaotisch. Auf diese
Weise wird der Jet in Form eines verschlungenen Vlieses auf der Sammelelektrode abgelegt.
Durch die Whipping-Instabilitdt nimmt die Zeit, die der Jet bis zur Sammelelektrode benotigt,

deutlich zu. Als Folge davon wird:

1) der Jet erheblich verstreckt, wodurch sein Durchmesser drastisch reduziert wird, und
2) die Verdampfungszeit des LoOsungsmittels wesentlich verldngert, wodurch die

Polymerfasern konsolidiert werden.

Auf diese Weise werden Polymerfasern mit Durchmessern bis zu einigen Nanometern
hergestellt. Die vorangegangenen Uberlegungen fijhren zu einem besseren Verstindnis der
Mechanismen des ES-Verfahrens. Jedoch sind noch weitere experimentelle Untersuchungen
notwendig, um Struktur und Durchmesser der elektrogesponnenen Fasern besser steuern zu

konnen.

Klassische Rayleigh
(achsensymmetrische)
Instabilitat

Die durch elektrischg
induzierte

Abbildung I111.-4: Entwicklung eines Jets wihrend des Elektrospinn-Vorganges von
2 Gew.-% PEO in Chloroform
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3. Morphologie der elektrogesponnenen Polymerfasern

Das Hauptziel des Elektrospinnens ist die Herstellung einer moglichst einheitlichen Faser.
Aber an den elektrogesponnenen Fasern befinden sich oft Kiigelchen (Beads) als
Nebenprodukte [40-42]. Diese Beads schrianken die moglichen Anwendungen, bei denen eine
hohe spezifische Oberflache bendtigt wird, wie z.B. Verstirkungselemente in Kompositen,
Katalysatoren usw., durch die Verkleinerung der effektiven spezifischen Oberfliche der Faser
ein. Die Ursache der Bead-Bildung ist, dass die verkndulten Makromolekiile durch FlieBen
der Polymerlosung im Jet in orientierte Verschlaufungsnetzwerke, die anschlieBend in den
Fasern fixiert werden, umgewandelt werden. Die durch Oberflichenspannung verursachte
Einschniirung des Jets fiihrt schlielich zur Bildung von Beads. Die Bead-Bildung kann auch
als Zusammenbruch der Kapillar-Instabilitit des Jets, verursacht durch die
Oberflachenspannung unter Anwesenheit eines elektrischen Feldes, verstanden werden [43].
Eine genaue Charakterisierung der Bead-Bildung bei Elektrospinnfasern (Abbildung III.-5a)
hat gezeigt, dass die Hauptfaktoren die Viskositit und Oberflichenspannung der
Polymerlosung und die auf dem Jet vorhandene Ladungsdichte sind (Tabelle III.-1). Im
Allgemeinen wird die Viskositidt einer Polymerlésung durch die Polymerkonzentration
bestimmt und die Oberflichenspannung héngt sowohl vom Polymer als auch vom

Losungsmittel ab.

Eine niedrige Viskositét beglinstigt Fasern ohne Beads. Mit steigender Viskositét treten Beads
auf, die zunehmend gréBer werden, wobei der mittlere Abstand zwischen den Beads zunimmt
und sich die Form der Beads von sphirisch zu spindelartig @ndert. Durch eine hdhere
Oberflichenspannung steigt die Wahrscheinlichkeit der Bead-Bildung an. Deshalb werden
nur bei relativ kleinen Oberflaichenspannungen Fasern ohne Beads erhalten. Die Erhohung der
Ladungsdichte hat jedoch einen dem Einfluss von Viskositit und Oberflaichenspannung
entgegengesetzten Effekt. Eine hohe Ladungsdichte ist fiir die Herstellung von Fasern ohne
Beads giinstig, reduziert dariiber hinaus aber auch den Faserdurchmesser. In zahlreichen
Anwendungsbereichen fiihrt die Bead-Struktur der Fasern zu einer Verschlechterung der
Eigenschaften, weshalb Beads moglich nicht auftreten sollten. Ziel des Elektrospinnens sind

also homogene defektfreie Fasern.

Eine Besonderheit von elektrogesponnenen Fasern ist eine pordse Struktur an ihrer
Oberfliache, die eng mit einer schnellen Phasenseparation wéhren des ESVs verbunden ist

(Abbildung III.-5b). Dies kann wie folgt erkldrt werden: Unter dem Einfluss von
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elektrostatischem Potential wird das an der Kapillardiise austretende Tropfchen zu einer
konischen Form (Taylor-Konus) deformiert. Wenn das Potential einen kritischen Wert
{iberwindet (d.h. nach Uberschreiten der Oberflichenspannung der Polymerldsung), tritt ein
feiner Jet aus. Sofort nach der Bildung des Jets beginnt das Losungsmittel zu verdunsten. Die
rapide Verdampfung des Losungsmittels verursacht eine Temperatursenkung des
Fliissigkeitsjets (wie das Abschrecken bei konventionellen Spinnverfahren). Auf diese Weise
wird der Jet thermodynamisch instabil und Phasenseparation tritt durch spinodale
Dekomposition auf, wobei polymer- und 16sungsmittelreiche Phasen separiert werden [44].
Die konzentrierte polymerreiche Phase verfestigt sich kurz nach der Phasenseparation und
bildet so die Matrix, wohingegen die l6sungsmittelreiche Phase die Poren auf der Oberfldche

und innerhalb der Fasern bildet.

Tabelle Ill.-1: Die Bead-Bildung beeinflussende Parameter

Bead-Bildung

niedrig kritisch mittel hoch
Parameter

0°0 = = | & |
Viskositit

0o N

O 1 /N || 2 |

Oberflidchen- OO % \__/ "
spannung

niedrig mittel kritisch hoch
Ladungs- A~

dichte \ L—_—1 '

4, Einflussparameter des ES-Verfahrens

Wiéhrend des ES-Verfahrens wird die Morphologie einzelner Polymerfasern, wie z.B.
Durchmesser, Oberflichenporositit und Bildung von Beads, und des daraus entstehenden
Vlieses auf der Sammelelektrode, durch unterschiedliche Parameter mafligeblich beeinflusst.
Daher ist es notwendig zu verstehen, durch welche Parameter die Morphologie der

elektrogesponnenen Fasern beeinflusst wird [45-67]. Diese Parameter lassen sich im



1. Nanofasern aus Polymernanokompositen 107

Allgemeinen System-, Prozess- und Umgebungsparametern zuordnen. In Tabelle II1.-2

werden alle Parameter zusammen aufgelistet.

Abbildung Ill.-5: a) Bead-Bildung in elektrogesponnenen Fasern aus einem 2 Gew.-% PLA in

Chloroform, b) nanoporése Struktur der elektrogesponnenen Fasern aus PMMA/Schichtsilikat-PNK

4.1. Systemparameter

Die Systemparameter konnen noch einmal in durch Losungs- und Polymereigenschaften
bestimmte GroBen untergeteilt werden. Dramatische morphologische Anderungen der
elektrogesponnenen Fasern wurden beobachtet, wenn die Konzentration der Polymerlosung
variiert wird. Das heiflt, dass die Konzentration eine groBe Rolle zur Steuerung der
Fasermorphologie wihrend des ESVs spielt. Im Allgemeinen stehen die Konzentration, die
Viskositit und die Oberflichenspannung in Wechselbeziehung. In einem gegebenen
Losungssystem steigt mit zunehmender Konzentration die viskoelastische Kraft an, die ein
Segment des Jets seiner Verstreckung entgegensetzt. Daher muss die Konzentration

zusammen mit der Viskositit betrachtet werden.
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Tabelle Ill.-2: Parameter des ESVs

Losungseigenschaften

Systemparameter

Polymereigenschaften

e Konzentration

e Viskositit

e Oberfldchenspannung
o Leitfahigkeit

e Dampfdruck

e Molekulargewicht
e Molekulargewichtsverteilung
e Molekulare Architektur
(lineare oder verzweigte Ketten)

Prozessparameter

e Elektrisches Potential

e Flussrate

¢ Arbeitsabstand
(Abstand zwischen Kapillardiise
und Sammelelektrode)

Umgebungsparameter

e Temperatur

¢ Feuchtigkeit

e Luftgeschwindigkeit

e Bewegung der
Sammelelektrode

4.1.1 Losungseigenschaften

- Konzentration und Viskositat

Es wurde in mehreren Polymer-Losungs-Systemen gefunden, dass mit zunehmender

Polymerkonzentration die Viskositidt der Losung ansteigt. Wenn die Konzentration bzw.

Viskositét der zu spinnenden Polymerlosung nicht ausreichend ist (d.h. keine Verschlaufung

der Polymerkette auftritt), bricht der Jet wahrend des ESVs leicht in Tropfen auseinander. Ist

dagegen die Viskositit ausreichend (Kettenverschlaufung), wird ein kontinuierlicher Jet

gebildet [28]. Fiir ein erfolgreiches Elektrospinnen muss demnach eine bestimmte Viskositit

der Polymerlosung gewdhrleistet werden. Baumgarten und Dietzel et al. [46] hatten

festgestellt, dass die Beziehung zwischen dem Faserdurchmesser und der Viskositit der

Polymerlosung mit folgender Gleichung beschrieben werden kann:

D~ T,IO.S

D: Faserdurchmesser, 7: Viskositit

Gl. IIL.-1
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Allgemein kann festgestellt werden, dass:

- jeviskoser die Polymerlosung ist, desto einheitlicher und glatter ist die Faser [48],

- mit zunehmender Konzentration bzw. Viskositit der Mittelwert des resultierenden
Faserdurchmessers ansteigt [40, 49-54] und die FasergroBenverteilung breiter wird
[55],

- mit zunehmender Konzentration die viskoelastische Kraft steigt, die dem Verstrecken
des Jets entgegenwirkt, wodurch dickere Fasern erzeugt werden,

- mit zunechmender Konzentration bzw. Viskositit die Anzahl und GroBe der Beads
abnehmen, der Abstand zwischen den Beads ansteigt und sich die Gestalt der Beads

von sphérisch zu spindelartig dndert.

- Oberflachenspannung
In ESV wird eine Polymerlosung durch ihre Oberflichenspannung stabilisiert, was zu einer
Zunahme der Oberflache des Jets fiihrt [57]. Dabei kann die Aufspaltung des aufgeladenen
Fliissigkeitsjets verhindert werden. Der Einfluss der Oberflichenspannung wird dominierend,
- wenn die Polymerlosungskonzentration bzw. -viskositdt abnimmt. Mit abnehmender
Oberflichenspannung wird ein Jet unter Einwirkung eines elektrischen Feldes leichter

verstreckbar. Infolge dessen werden diinnere und glattere Fasern erzeugt.

- Leitfahigkeit [34, 36-39, 57]
Wenn ein elektrisches Feld zwischen Kapillardiise und Sammelelektrode angelegt wird,
werden Ladungen an dem austretenden Tropfen induziert. Im Allgemeinen spiegelt die
Leitfdhigkeit einer Polymerlosung die Ladungsdichte auf dem Jet wider. Bei gleichem
elektrischen Potential und Arbeitsabstand wird auf einen Jet, der aus einer Polymerlosung mit
hoherer Leitfdhigkeit besteht, eine hohere Zugspannung entlang seiner Achse ausgeiibt,
wodurch der Faserdurchmesser wéahrend des ESVs deutlich verkleinert wird. Es wurde
weiterhin beobachtet, dass die Leitfdhigkeit auch eine entscheidende Rolle bei der Bildung
eines stabilen Jets spielt. Beads konnen bei einer niedrigen Leitfdhigkeit der Polymerlosung
infolge unzureichender Verstreckung des Jets durch die elektrische Kraft gebildet werden.
Es gilt:

- mit zunehmender Leitfahigkeit wird der Faserdurchmesser kleiner,

- mit zunehmender Leitfdhigkeit werden weniger Beads gebildet,

- mit zunehmender Leitfdhigkeit werden die Beads kleiner und mehr spindelartig.
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- Dampfdruck des Losungsmittels

Da beim Elektrospinnen die rapide Verdunstung des Losungsmittels und die dadurch bedingte
schnelle Phasenseparation wesentliche Faktoren sind, bestimmt der Dampfdruck des
Losungsmittels die Verdunstungsrate und Trocknungszeit. Wenn die Fliissigkeit relativ leicht
verdampfend ist, fiihrt die Verdunstung zum Schrumpfen der Tropfen und zur Zunahme deren
Ladungsdichte, was folglich zum Zusammenbruch der kleineren Tropfen fiihrt. Der
Dampfdruck des Losungsmittels spielt keine primére sondern eine sekundére Rolle beim ESV,
d.h., er ist bei einer durch die Phasenseparation bedingten Nanostrukturierung auf der

Faseroberfliche wesentlich [23, 58-60].

4.1.2. Polymereigenschaften

- Molekulargewicht und deren Verteilung

Das Molekulargewicht eines Polymers ist eng mit der Verschlaufungsdichte der
Polymerketten im Losungsmittel verbunden und widerspiegelt infolgedessen die
Losungsviskositdt [61-63]. Biegungsinstabilitdt tritt leichter bei einer Polymerldosung mit
niedrigem Molekulargewicht auf, wobei der Stabilisierungseffekt durch viskoelastische
Spannungen reduziert ist. Das Molekulargewicht des Polymers spielt eine wichtige Rolle bei
der Bestimmung der minimalen Polymerkonzentration, die zur Herstellung einer
Polymerfaser mittels des Elektrospinn-Verfahrens notwendig ist [64-66]. Bei einer
Polymerlosung mit sehr niedrigem Molekulargewicht kann der Jet leicht zu kleineren
Tropfchen zusammenbrechen. Dieser Vorgang wird ,,Elektrospraying* genannt. Ist jedoch die
Verschlaufungsdichte der Polymerketten in der Losung hoch genug, bricht der Jet nicht
zusammen, sondern wird einer Biegungsinstabilitit, die zur Reduzierung des
Faserdurchmessers fiihrt, ausgesetzt. Deshalb ist eine hinreichende Verschlaufungsdichte in

einer Polymerlosung fiir einen erfolgreichen Elektrospinnvorgang unbedingt notwendig.

4.2. Prozessparameter

Dazu gehoren das elektrische Potential, die Flussrate und der Arbeitsabstand zwischen
Kapillardiise und Sammelelektrode. Der Einfluss dieser Parameter wird nachfolgend
diskutiert.

- Elektrisches Potential

Der Einfluss des elektrischen Potentials kann mit wie folgt verstanden werden. Die Initiierung

des Jets ist ein Selbstbeschleunigungsprozess. Wird ein elektrisches Feld an einem Tropfen an
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der Kapillardiisespitze angelegt, wird die Oberfliche der Fliissigkeit durch Bewegung der
Ladungstrager aufgeladen. Wenn das elektrische Potential ausreichend grof ist, kann die
elektrische Kraft eine quasi-stabile Oberflaichenspannung iiberwinden. Als Folge davon tritt
ein gerader und aufgeladener Jet aus der Diise aus. Baumgarten zeigte, dass der
Jetdurchmesser zunichst mit zunehmender Feldstirke abnimmt, um bei weiterer Zunahme des
elektrischen Potentials wieder zu zunechmen [54]. Letzteres ist dadurch zu verstehen, dass bei
einem hohen elektrischen Potential mehr Material aus dem Vorratgefdl in den Jet

hineingezogen wird.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass

- mit zunehmendem elektrischen Potential der Faserdurchmesser kleiner wird,

- mit weiter steigendem Potential der Faserdurchmesser wieder ansteigt, da mehr
Material aus dem Vorratgefill herausgezogen wird,

- mit zunehmendem elektrischen Potential die Spinngeschwindigkeit aufgrund des
Masseflusses zunimmt,

- ein zu hohes elektrisches Potential zu einem Zusammenbruch des Jets fithrt, wodurch
der Faserdurchmesser zwar kleiner aber infolge der Initiierung von Mehrfach-Jets

uneinheitlich wird.

- Arbeitsabstand

Die Morphologie der elektrogesponnenen Faser wird durch den Arbeitsabstand zwischen der
Kapillardiise und der Sammelelektrode beeinflusst. Ein zunehmender Abstand bietet mehr
Zeit fiir die Verdunstung des Losungsmittels und die Aufspaltung der Fliissigkeit (Initiierung
von Mehrfach-Jets). Buchko u.a. haben gefunden, dass unabhidngig von der
Polymerkonzentration mit abnehmendem Arbeitsabstand nasse Fasern mit einer
plattenformigen Beads-Struktur beobachtet wurde [60]. Diese Arbeit zeigte auch, dass
wiasserige Polymerldsungen einen groBeren Arbeitsabstand zur Bildung der trockenen Fasern
als Polymerlosungen mit hoherem Daumpfdruck bendtigten [58, 60]. Eine Schussfolgerung
ist, dass, obwohl der Faserdurchmesser mit Variation des Arbeitsabstandes nicht maf3geblich
verdndert wird, mit abnehmendem Arbeitsabstand ungleichméBig verteilte Beads entlang der
Faser auftreten. Grundsitzlich gilt, dass der Faserdurchmesser mit zunehmendem Abstand

leicht abnimmt, obwohl die elektrostatische Feldstarke abnimmt.
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- Flussrate

Da das am Ende der Kapillardiise aufgehdngte Tropfchen mit zunehmender Flussrate gro3er
wird, kann ein Jet mit hoherer Geschwindigkeit eine Fliissigkeit weiter tragen. Als Folge
davon trocknen die -elektrogesponnenen Fasern nicht vollstindig, bevor sie auf
Sammelelektrode auftreffen. Eine niedrige Flussrate gibt dem Losungsmittel mehr Zeit zu
verdampfen, so dass die Bildung von Beads stark unterdriickt wird. Das Prozessfenster des
ESV beziiglich der Flussrate ist schmal, da der Verbrauch an elektroversponnener
Polymerldsung innerhalb eines bestimmtes Bereiches liegen muss, um den Tayor-Konus an
der Kapillardiise einzuhalten. Wenn die Flussrate zu klein ist, wird das Tropfchen an der
Kapillardiise ohne Bildung eines Taylor-Konuses verfestigt. Dadurch bricht der ES-Vorgang
zusammen [67, 68]. Wenn sie zu groB ist, bricht der Taylor-Konus zusammen. Als Folge
tropft Extra-Losung ab, wodurch das ESV stark gestort werden kann. Grundsétzlich gilt, dass
mit zunehmender Flussrate der Faserdurchmesser ansteigt und die Bead-Bildung

wahrscheinlicher wird [58].

4.3. Umgebungsparameter (Feuchtigkeit, Temperatur,

Luftdurchzugsgeschwindigkeit)
Durch die Umgebungsbedingungen in der Ndhe der Kapillardiise, wie z.B. die
»Windgeschwindigkeit der Luft sowie deren Temperatur und relative Feuchte, wird die
Morphologie der elektrogesponnenen Fasern beeinflusst [54]. Srinivasarao u.a. haben einen
neuen Mechanismus fiir pordse Strukturbildung durch die verdampfungsinduzierte
Abkiihlung, so genannte ,Breathe Figures® [69] vorgeschlagen. Die beobachtete pordse
Struktur auf den Faseroberflichen kann als ,Fingerprint der kondensierter
Feuchtigkeitstropfchen in der Umgebung der Kapillardiise* verstanden werden. Megelski u.a.
diskutierten die Ursache der pordsen Strukturen auf den elektrogesponnenen Fasern als Folge
der Phasenseparation zwischen Polymer und Losungsmittel in Kombination mit der relativen

Feuchtigkeit [58].

5. Anwendungen von Polymernanofasern

Die mittels ESVs erzeugbaren Faserdurchmesser, die bis zu einigen Nanometern reichen,
lassen sich mit den konventionellen technischen Verfahren nicht erzielen. Basierend auf der
Nanotechnologie wurden die mittels des relativ einfachen Elektrospinn-Verfahrens

hergestellten Fasern aus diversen Polymeren in den letzten Jahren perfektioniert. Aufgrund
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der erhohten spezifischen Oberfliche und des hohen Lingen-Dicken-Verhiltnisses der Fasern
basiert das zunehmende Interesse am ESV auf einer Vielzahl aktueller und potentieller

Anwendungen von Polymernanofasern.
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Abbildung Ill.-6: Zusammenhang zwischen Faserdurchmesser und spezifischer Oberflache

Die auf die Masse bezogene spezifische Oberfldche der Fasern liegen, wie in der Abbildung
I11.-6 dargestellt, fiir Faserdurchmesser von 5 bis 500 nm zwischen rund 10 und 1000 m%/g.
Eine Nanofaser mit einem Durchmesser von 5 nm besitzt iber den Querschnitt verteilt ca. 50
Molekiile, wovon sich die Hilfte an der Oberfldche befindet. Die hohe spezifische Oberflédche
ist mit einer erheblichen Kapazitit fiir die Adhdsion oder Ablosung von funktionellen
Gruppen, Ab- oder Adsorption von Molekiilen, lonen, katalytisch wirksamen Substanzen und
verschiedenartigen nanoskaligen Partikeln verbunden. Auflerdem ist von Glasfasern bekannt,
dass ihre Festigkeit mit abnehmendem Durchmesser exponentiell zunimmt, da die
Wahrscheinlichkeit des Auftretens eines kritischen zum Bruch fiihrenden Defektes wesentlich
abnimmt [70]. Daher sollen die elektrogesponnenen Fasern eine hohe Steifigkeit, Festigkeit

und Flexibilitit im Vergleich mit konventionellen Mikrofasern aufweisen.

Abbildung II1.-7 fasst mogliche Anwendungsgebiete schematisch zusammen. Die einzelnen
Fasern und die sich daraus aufbauenden Fasermatten (Vliese) sind aufgrund ihrer hohen
spezifischen Oberflichen in Kombination mit dem hohen Aspekt-Ratio, der hohen Flexibilitat

und Festigkeit besonders gut als Verstirkungskomponenten innerhalb einer Polymermatrix
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zur Herstellung ultraleichter Polymerkomposite geeignet. Die dadurch erzeugbaren vollig
neuartigen Materialkombinationen mit maBgeschneiderten Leistungsmerkmalen sind mit
herkdmmlichen Verfahren nicht zu realisieren. Beim ESV werden die Polymerfasern durch
wiederholte An- und Aufeinanderlegung in Form eines dreidimensionalen Vlieses
(Nonwoven Mat) verschlungen. Die Hohlrdume zwischen den Fasern in solchen Vliesen
konnen leicht kontrolliert werden, so dass Anwendungen als Filterwerkstoff, als
Schutzkleidung, als Verpackungsmaterial bzw. im Erosionsschutz und als Tridgermatrize fiir
Tissue-Engineering in biomedizinischen Anwendungen [71-75] sowie der Transport und die
gezielte Freisetzung von pharmazeutischer Praparate denkbar sind [76]. Das ESV zeigt sein
volles Potential, wenn polymere Eigenschaften mit funktionellen, elektrischen, magnetischen
und photonischen Eigenschaften von anorganischen Komponenten kombiniert werden sollen.
Es ist bekannt, dass sich mittels des ESV leicht anorganische Partikel, wie z.B. Schichtsilikate,
Kohlenstoffnanoréhren und andere Nanoteilchen einarbeiten lassen. So konnen Nanofasern
leitfahig gemacht werden oder mit speziellen anderen Eigenschaften versehen werden bzw.
als fundamentale Bausteine von Nanokompositen maf3geschneidert neue Funktionen erfiillen.
Durch Elektrospinnen von leitfahigen Polymeren kdnnen auch Nanodrihte hergestellt werden

[77].
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6. Beziehungen zwischen der Morphologie und den Deformations-
mechanismen elektrogesponnener Nanofasern aus Polymernano-
kompositen

6.1. Einleitung

In den letzten Jahrzehnten konnte herausgestellt werden, dass die Verstirkung im
Nanometerbereich ein attraktiver Weg zur Verbesserung der Eigenschaften von
Polymerwerkstoffen ist. Ein zentraler Gegenstand rasch expandierender, interdisziplindrer
Forschungsaktivitidten ist hierbei eine neue Klasse von Kompositen, die so genannten
Polymernanokomposite (PNKs) [78-81]. Bei den PNKs sind nanometerskalige
Verstiarkungselemente wie Nanopartikel oder Nanordhrchen, in einer Polymermatrix
dispergiert. Die verwendeten Nanofiillstoffe konnen wegen ihrer Gro3e im Nanometerbereich,
threr hohen spezifischen Oberfliche und der daraus resultierenden Dominanz der
Grenzschichtphdnomene zu Eigenschaftsverdnderungen fiihren, die mittels traditioneller

Fiillstoffteilchen niemals erreichbar sein werden [82-85].

Obwohl also die PNKs ein Erfolg versprechender Weg zu neuen Werkstoffen sind, konnte
jedoch bis jetzt das ithnen innewohnende Potential nicht voll ausgeschopft werden. So ist fiir
strukturelle Anwendungen eine gute Balance zwischen der Steifigkeit/Festigkeit und der
Ziahigkeit unerldsslich. Viele PNKs zeigen jedoch trotz z.T. beachtlicher Elastizitdtsmoduli als
Mal fiir die Werkstoffsteifigkeit nur ungeniigende Zahigkeitswerte. Daher soll im Folgenden
die Rolle der Nanofiillstoffe nicht nur hinsichtlich der Erh6hung der Steifigkeit, sondern auch
beziiglich der Verbesserung der Zihigkeit durch neue Energie-Dissipationsmechanismen

betrachtet werden.

Zur rationellen Herstellung neuartiger PNK miissen zumindest zwei morphologische
Anforderungen erfiillt sein [87-89]: erstens die gute Dispergierung der Nanofiillstoffe in der
Polymermatrix unter Vermeidung von Agglomeraten und damit der Lokalisierung von
Spannungskonzentrationen bei Belastung und, zweitens, eine optimale Einstellung der
Anbindung an die sie umgebende polymere Phase (d.h. eine nicht unbedingt totale
Ankoppelung). Damit wird eine effektive Spannungsiibertragung an der Fiillstoff-Matrix-
Grenzfliche erreicht, was einerseits eine Erhohung der Steifigkeit und Streckspannung des
Verbundes bewirkt, anderseits iiber neue Energiedissipationsmechanismen zu einer

Verbesserung der Zidhigkeit fiihrt. In der Literatur wird aber oft {iber eine erhdhte Neigung der
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Nanofiillstoffteilchen zu einer Agglomeration wéhrend der Verarbeitung berichtet.
Agglomeration fithrt zu einer Reduzierung des effektiven Aspekt-Verhéltnisses der
Verstarkungskomponente und ihrer Matrix-Anbindung infolge der verkleinerten
Kontaktfliche der Agglomerate (d.h. der Grenzflache zur Matrix) im Vergleich zu einzelnen
Partikeln und somit zu einer geringen Verstirkungswirkung. Weiterhin ist bekannt, dass
Fiillstoffe besonders effektiv fiir die Verstirkung der polymeren Matrix sind, wenn sie ein
groBes Liangen-Dicken-Verhédltnis aufweisen [90]. Daraus folgt, dass hochverstreckte
Polymerfasern als ein moglicher Kandidat fiir Verstdrkungskomponenten in neuartigen

Kompositmaterialien gelten konnen.

Eine Moglichkeit, derartige Fasern zu erzeugen, bietet das Verfahren des Elektrospinnens,
was in Abschnitten IIL.-1-6 ausfiihrlich behandelt wurde. Diese ultradiinnen Fasern mit
Durchmessern bis zu wenigen Nanometern lassen sich, wie bereits mehrfach gezeigt wurde,
problemlos mit Nanofiillstoffen modifizieren. Bis jetzt wurden verschiedene Nanofiillstoffe,
wie z.B. eindimensionale Kohlenstoffnanorohrchen, zweidimensionale Schichtsilikate und
dreidimensionale Nanopartikel erfolgreich in die Fasern eingearbeitet [18, 54, 74, 91-102].
Vergleichsweise wenige Untersuchungen beschiftigen sich mit den
Deformationsmechanismen  wihrend der mechanischen  Beanspruchung.  Bevor
Polymernanofasern jedoch als Verstirkungselemente fiir die Herstellung der neuartigen
Polymerkomposite eingesetzt werden konnen, ist es wichtig, die Beziehungen zwischen

Morphologie und Deformationsmechanismen einzelner Fasern zu untersuchen.

Ziel dieser Arbeit ist es, eine strukturelle Analyse elektrogesponnener Polymernanokomposit-
Nanofasern (ESPNCNF) in Bezug auf die Orientierung und Dispergierung eingemischter
Nanofiillstoffe unterschiedlicher Dimensionalitit (eindimensionale MWCNT (multi-walled
carbon nanotubes), zweidimensionale Schichtsilikate und drei-dimensionale SiO,-
Nanoteilchen) durchzufiihren. AnschlieBend werden die Beziehungen zwischen der
Morphologie und den Deformationsmechanismen diskutiert, um den Einsatz der Fasern als
Verstarkungselemente in den Kompositen zu priifen, damit diese Erkenntnisse fiir das Design

zukiinftiger PNK genutzt werden konnen.
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6.2. Experimentelles

Eines der untersuchten Materialien war ein Polycarbonat (PC) mit 4 Gew.-% 1-dimensionalen
"multiwall carbon nanotubes" (MWCNT), das aus einem Masterbatch mit 15 Gew.-%
MWCNT durch Verdiinnung mit PC-Matrixmaterial hergestellt wurde. Weitere Materialien
basierten auf Polymethylmethacrylat (PMMA). Einerseits wurde ein PMMA, das 5 Gew.-%
2-dimensionales Natrium-Montmorillonit (Na-MMT) enthélt, mittels Dispergierungs-
polymerisation hergestellt, andererseits wurde ein PMMA, in das 10 Gew.-% 3-dimensionales
Siliziumdioxid (Si0;) durch Ldsungsmischen dispergiert wurde, in die Untersuchungen
einbezogen. Die Synthese und Eigenschaften dieser Materialien wurden bereits in der
Literatur ausfiihrlich beschrieben [95, 102, 103]. Zum Elektrospinnen der Polymer-
nanokomposite wurden die kompakten Polymernanokomposite zuerst in Chloroform bei
Raumtemperatur geldst. Bevor die Losungen elektrogesponnen wurden, wurden sie mittels
eines Magnetrithrers mindestens 10 Stunden bei Raumtemperatur homogenisiert und
anschlieBend 30 Minuten Ultraschall behandelt. Das Elektrospinnen erfolgte bei
Raumtemperatur in senkrechter Anordnung von Spritze und Sammelelektrode bei einem

konstanten Arbeitsabstand von 5 cm.

Das elektrische Potenzial wurde zwischen 1kV und 30 kV durch ein Hochspannungsnetzgerit
der Fa. Kniirr-Heizinger (PNC 30 000-5 po/neg/ump) variiert. Zur Charakterisierung der
Morphologie der Polymernanokompositfasern (Durchmesser, innere Struktur) kamen
unterschiedliche Elektronenmikroskope, wie ein FEG-ESEM (field emission gun-
environmental scanning electron microscope) der Fa. Philips (ESEM XL 30 FEG) und ein
Transmissionselektronenmikroskop (TEM 2010 CX) der Fa. JEOL zum Einsatz. Zur
Untersuchung der Dispergierung der Schichtsilikate im PMMA wurden die zu
untersuchenden Fasern in Epoxydharz eingebettet, dann ein ca. 50 nm dicke
Ultradiinnschnitte quer zur Ausdehnung der Faser mittels Ultramikrotoms (Leica Ultracut E

cryo) bei -80° erzeugt.

Fiir die Untersuchung der Deformationsprozesse wurden die Polymernanokompositfasern
direkt auf ein Metallklebeband, das mit einem 1 mm groflen Loch versehen war, gesponnen.
Dieses Klebeband wurde dann zusammen mit den sich darauf befindlichen Fasern im TEM
gedehnt, wobei die ablaufenden Mikrodeformationsprozesses im Bereich des Loches in situ

beobachtet werden konnte. Alle Untersuchungen wurden bei Raumtemperatur durchgefiihrt.
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6.3. Theoretische Grundlagen der Spannungsanalyse

Aus bruchmechanischer Sicht stellt jede groBere Inhomogenitét (z.B. ein Fiillstoffaggregat) in
einem Polymer eine Storung dar, die bei mechanischer Beanspruchung zu einer
Spannungskonzentration, d.h. zu einer Uberhdhung der Spannung gegeniiber der mittleren am
Werkstoff anliegenden Spannung, fiihrt. Erreicht oder iiberschreitet die an der Fehlstelle
auftretende lokale Spannung die theoretische Festigkeit des Materials, wird friihzeitiges

Versagen, der Bruch des Werkstoftes eingeleitet.

In typischen kommerziellen Polymeren liegt die kritische Teilchengrée im Bereich grofer
als um. Von homogen verteilten Nanoteilchen ist also kein stérender Einfluss auf die
Bruchmechanik des Werkstoffes mehr zu erwarten und die positiven Einfliisse des Fiillstoffes
— Verbesserung der Steifigkeit, Erh6hung der Warmeformbestédndigkeit — sollten voll nutzbar
werden. Aus diesen Griinden wurde die Spannungsverteilung in der Probe genau analysiert.
Die GroBle des Spannungsfeldes in der Umgebung diskreter Partikel in einer Matrix kann mit
Hilfe der Elastizitdtstheorie berechnet werden. Die in der Literatur zahlreich vorhandenen
Spannungsanalysen in der Umgebung von kugelformigen Teilchen bzw. an kugelférmigen
Hohlrdumen in einem homogenen Material gehen im Wesentlichen auf Goodier zuriick [104].
Hierbei wurde angenommen, dass ein kugelférmiges Teilchen in einem unendlichen
elastischen Medium gedehnt wird. Diese idealisierte Voraussetzung wird bei den praktisch oft
auftretenden heterogenen Systemen nicht erfiillt. Die Ergebnisse der Spannungsanalyse sind

aber trotzdem anwendbar, da [105-107]:

- die Abweichungen von der Kugelgestalt oft nicht grof3 sind,

- die Spannungsiiberh6hungen sehr lokalen Charakter haben,

- die Spannungen direkt an den Teilchenoberflichen vom Teilchendurchmesser (D)
unabhingig sind,

- die Spannungsdnderungen mit zunehmendem Abstand (r) zwischen den einzelnen

Teilchenoberfldchen relativ zu D/r erfolgen.

Eine von auflen angelegte einachsige Spannung fiihrt in der Teilchenumgebung zu einem
dreiachsigen Spannungsfeld. Die Grofle der Spannungskomponenten hidngen wesentlich von

den folgenden Materialkennwerten ab:

- Schermodul Gt und Gy von Teilchen und Matrix bzw. deren Verhéltnis y = G1/Gy,

- Poissonkonstanten v und wy von Teilchen und Matrix.
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Die fiir die Spannungsanalyse verwendeten Materialkennwerte sind in der Tabelle III.-2

zusammengefasst.

Tabelle lll.-3.: Parameter fur die Spannungsanalyse [107]

Poissonkonstante Schermodul [MPa] ¥ = Gr1/Gum
Matrix 0,33 1000
Fiillstoffteilchen 0,28 0 0
Hohlraum 0 0

In der Abbildung III.-8 sind die Spannungsverldufe an der Grenzfldche in Abhingigkeit von
den Schermodulverhiltnissen und die Lage der durch die Partikel induzierten maximalen
Spannungskonzentration dargestellt. Fiir das System mit einem Hohlraum ist die radiale
Komponente der Spannungskonzentration entlang der Grenzschicht um den Hohlraum Null
(Abbildung III.-8a). Im System mit einem anorganischen Fiillstoffteilchen weist sie dagegen
ein Maximum mit Gpax/Co~ 1,5 in der Polregion des Teilchens auf und ist mit zunehmendem
Winkel weniger ausgeprigt. So wird im Winkelbereich von 73° bis 90° eine leichte
Druckspannung auf die harten Fiillstoffteilchen ausgeiibt. Abbildung III.-8b zeigt die
tangentiale Komponente der Spannungskonzentration an der Grenzschicht von
Inhomogenitéten. Fiir einen Hohlraum ist diese Komponente im Winkelbereich von 0 bis 30°
kleiner als Null (Kompressionsspannung). Auflerhalb dieses Bereiches wird diese
Komponente jedoch wieder negativ. Der maximale Wert der Spannungskonzentration ergibt
sich Zu Gpax/Go ~ 3 bei einem Winkel von 90°, d.h. an der Aquatorregion des Hohlraumes.
Dagegen ist sie fiir das harte Fiillstoffteilchen im Winkelbereich von 0 bis 73° positiv, d.h. in
diesem Bereich ist das Fiillstoffteilchen einer Zugspannung ausgesetzt. Abbildung III.-9 zeigt,
wie sich die Spannungskonzentration mit dem Abstand auBlerhalb einer Inhomogenitét
entwickelt. Wéhrend die tangentiale Komponente fiir den Hohlraum ziemlich rasch mit
zunechmendem Abstand von der Grenzschicht um den Hohlraum abnimmt, nimmt die radiale
Komponente fiir das Fiillstoffteilchen mit dem Abstand relativ langsam ab. Jedoch sinkt sie in
beiden Fillen auf den Wert der angelegten Spannung, wenn etwa der doppelte Wert der
Abstandes r/2a erreicht ist.
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6.4. Ergebnisse
6.4.1. Morphologie und Deformationsprozesse in elektrogesponnenen
Polymernanokomposit-Nanofasern (ESPNKF)

6.4.1.1. ESPNKNF auf Basis von 1-D Nanofullstoffen

Die Phasenmorphologie der PC/MWCNT-Nanokomposite wird in der Abbildung II1.-10 aus
TEM-Untersuchungen gezeigt. Klar zu erkennen ist, dass die MWCNTs derart verschlungen
in der Matrix vorliegen, dass von einer spagetti-dhnlichen Struktur gesprochen werden kann.
Obwohl PC im Allgemeinen durch ScherflieBen deformiert, tritt eine fibrillierte Craze-
Bildung auf. Das bedeutet, dass die PC/MWNT-Nanokomposite ein sproderes

Verformungsverhalten als reines PC besitzen.

Abbildung Ill.-10: a) Typische Phasenmorphologie und b) Deformationsstruktur von PC/MWCNT-
PNK

Die elektrogesponnenen Fasern aus PC/MWCNT-Nanokompositen weisen eine relativ
gleichformige Struktur und nur selten Beads auf (Abbildung IIl.-11a). Wie die TEM-
Untersuchungen zeigen, sind die MWCNTs in der Polymermatrix gut dispergiert und parallel
zur Faserrichtung angeordnet. Eine derartige Anordnung der MWCNTs ist durch die wihrend
des ESVs auftretenden sehr hohen Scherkrifte bzw. Dehnraten bedingt, die zu einer
Entschlaufung und Streckung der MWCNTs fiihren. Die Elektrospinnfasern sind rund mit
einem Durchmesser von durchschnittlich ca. 350 nm und weisen eine gut ausgebildete
Nanoporenstruktur an der Faseroberfliche auf. Die elliptisch geformten Poren, deren
Lingsachse in Faserrichtung orientiert ist, liegen in der Grofenordnung von 100 nm in der
Breite und von 250 nm in der Linge, was durch die uniaxiale Verstreckung des ,,Jets” im

elektrischen Feld verursacht wird. Die Entstehung der beobachteten pordsen Struktur an der
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Faseroberfliche kann durch eine schnelle Phasenseparation wahrend des ESVs erklért werden

(siche Kapitel T11.-3) [23, 45, 58, 92, 108].

Abbildung Ill.-11: TEM-Aufnahmen des Deformationsprozesses einer nanopordsen
elektrogesponnenen Faser aus PC/MWCNT-PNK: a) vor der Deformation, Deformationszustande

unterhalb b) und oberhalb c) einer kritischen Dehnung (uniaxiale Zugbeanspruchung)

Abbildung II1.-11 zeigt eine deformierte Faser nach Zugbeanspruchung im TEM. Oberhalb
einer bestimmten kritischen Dehnung schniirt sich die Faser ein. Eine detaillierte
Untersuchung des Einschniirungsbereiches zeigt, dass die Nanoeinschniirung eindeutig am
Ende eines in der Faser eingebetteten MWCNTs auftritt, wo die Spannungsfelder der
einzelnen MWCNTs und der Nanoporen stark miteinander wechselwirken. Wenn die
Spannung einen bestimmten Wert erreicht, beginnen die MWCNTs in Zugrichtung
abzugleiten. Hierbei muss jedoch betont werden, dass keinerlei Hinweise zum Herausziehen
(pull out) der MWCNTs aus der PC-Matrix beobachtet werden konnten. Dies kann bedeuten,

dass zwischen den einzelnen MWCNTs und der polymeren Matrix nicht allein van der Waals-
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Wechselwirkungen sondern auch andere Prozesse, die eine Haftung bewirken, auftreten.
Daraus folgt, dass sich um die einzelnen MWCNTs eine Adsorptions- bzw. Grenzschicht

befindet, die einen gewissen Volumenanteil der Matrix bindet.

Durch die Scherorientierung wihrend des ESVs werden die MWCNTs in Faserrichtung
ausgerichtet und aufgrund der quasi eindimensionalen Form der Fasern relativ dicht gepackt.
Diese dicht gepackten MWCNTs in Verbindung mit der guten Anbindung an die
Polymermatrix tragen aufgrund der effektiven Spannungsiibertragung zur Verstdrkung der
polymeren Matrix und damit der Fasern bei. Wegen der dicht zusammen liegenden MWCNTs
in der Umgebung der Nanoporen und des groBeren Aspekt-Verhiltnisses konnen die
MWCNTs die an den Nanoporen initilerten Spannungskonzentrationen unter
Zugbeanspruchung leicht kompensieren. Als Folge davon kann die plastische Verformung in
Form von MatrixscherflieBen zwischen den MWCNTSs in Verbindung mit dem Gleiten
einzelner MWCNTs erfolgen. Dieser Gleitvorgang flihrt zur Reduzierung lokaler
Spannungskonzentrationen. Bei Fortschreiten der Dehnung kommt es Ausbildung einer
Einschniirung der Fasern [98]. Dieses Verhalten spielt bei der Erhohung der Zdhigkeit eine
wichtige Rolle. Der Abgleitvorgang der einzelnen MWCNTs aus der sie umgebenden Matrix

ist ein wesentlicher Mechanismus zur Erhhung der Duktilitdt dieser steifen Fasern.

6.4.1.2. ESPNKNF auf Basis von 2-D Nanofullstoffen

Wie in der Abbildung III.-12a gezeigt ist, weisen die hier untersuchten PMMA/Na-MMT-
Nanokomposite eine gemischte Nanomorphologie, bestehend aus interkalierten Taktoiden und
wenigen exfolierten Schichtsilikaten, auf. Die hier gefundene Morphologie ist die haufigste
fiir Nanokomposite mit Schichtsilikaten. Die kompakten PMMA/Na-MMT-Nanokomposite
neigen zur Bildung von Crazes an den grofiten interkalierten Taktoiden wihrend der in Situ-
Zugversuche im TEM. Diese Craze-Bildung fiihrt zu einem friihzeitigen Versagen der

Nanokomposite infolge schnellen Risswachstums aufgrund des Zusammenbruches der

Crazefibrillen (Abbildung III.-12b) [95].

Die Elektrospinnfasern haben einen Durchmesser im Bereich von ca. 250-540 nm (Abbildung
I11.-13a). Besonders hervorzuheben ist, dass aufgrund des vorher genannten Phaseseparations-
vorganges die Fasern eine nanopordse Morphologie an der Faseroberfliche aufweisen,
obwohl das gleiche Losungsmittel (Chloroform) wie bei den PMMA/Si10,-Nanokompositen

verwendet wurde.
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Abbildung Ill.-12: a) Typische Phasenmorphologie und b) Deformationsstruktur von
PMMA/Schichtsilikat-PNK

Ein Grund dafiir konnte sein, dass unterschiedliche oberflichenaktive Stoffe verwendet
worden sind. Die Poren haben eine GroB3e von 70-140 nm quer zur Faser und von 170-250 nm
in Faserrichtung. Da sich die Schichtsilikate nicht direkt in den TEM-Aufnahmen der
elektrogesponnen Fasern beobachten lassen, wurden die Fasern in Epoxydharz eingebettet

und quer geschnitten.

Abbildung IIl.-13: TEM-Aufnahmen einer elektrogesponnenen PMMA/Schichtsilikat-PNK-Faser:

a) nanoporose Struktur, b) Querschnitt

Abbildung III.-13b zeigt eine solche TEM-Aufnahme eines Faserquerschnitts. Die Nanoporen
liegen deutlich erkennbar am Rand der Faser vor und die Schichtsilikate befinden sich in der
Mitte der Faser. Trotz der wéhrend des Elektrospinnvorganges auftretenden hohen
Scherkrifte sind die Schichtsilikate nicht vollig exfoliert, sondern teilweise immer noch
interkaliert wie in kompakten Nanokompositen. Die Scherkrifte reichen jedoch zu einer

Orientierung der Schichtsilikate in Faserrichtung aus.
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Die Untersuchungen der Deformationsprozesse der elektrogesponnenen Polymernano-
komposit-Nanofasern (ESPNKNF) erfolgten in situ durch Dehnung einzelner Fasern im TEM.
Abbildung II1.-14 zeigt den Ablauf eines solchen mechanischen Deformationsprozesses fiir
ESPNKNF aus PMMA/Na-MMT-Nanokomposit. Durch die von aullen angelegte, einachsige
Spannung werden zuerst die Hohlrdume an der Oberfliche der ESPNKNF aufgrund der
Spannungskonzentration um sie leicht in Richtung der Zugbeanspruchung verformt.
Gleichzeitig wird die gesamte ESPNKNF axial gedehnt, wodurch eine leichte Reduzierung
ihres Querschnitts hervorgerufen wird (Abbildung III.-14b). Wenn die Spannung dann einen
kritischen Wert erreicht, deformiert die Faser durch ScherflieBen mit Ausbildung einer
Einschniirung (Abbildung III.-14c). Wihrend kompakte Nanokomposite bei Deformation
sprod versagen, wird die Craze-Bildung in elektrogesponnenen Fasern aufgrund der
Spannungskonzentration durch die zahlreichen Nanoporen an der Faseroberfliche und der in
der Faserrichtung wiahrend des Elektrospinnvorganges hoch orientierten Polymermolekiile
erheblich unterdriickt. Deshalb tritt mit Einschniirung der Fasern verbundenes ScherflieBen
und kein Crazing auf. Einmal entstanden setzt sich Einschniirung entlang der Faser bis zum
Faserbruch fort. Daraus folgt, dass die Bruchdehnung der ESPNKNF wesentlich grofer als

die kompakter Nanokomposite selbst ist.

"500 nmy"

Abbildung lll.-14: TEM-Aufnahmen des Deformationsprozesses einer  nanopordsen

elektrogesponnenen Faser aus PMMA/Schichtsilikat-PNK: a) vor der Deformation, Deformations-

zustande unterhalb b) und oberhalb c) einer kritischen Dehnung (uniaxiale Zugbeanspruchung)
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6.4.1.3. ESPNKNF auf Basis von 3-D Nanofullstoffen

Abbildung III.-15a zeigt die Phasenmorphologie von PMMA/SiO,-Nanokompositen. Die
GroBe der Nanopartikel wurde aus TEM-Aufnahmen mit Hilfe einer digitalen Bildanalyse
quantifiziert. Die Partikel weisen im Mittel einen Durchmesser von 26 nm auf, wobei die
PartikelgroBenverteilung einer GauB3-Verteilung entspricht (Abbildung III.-15b). Die
Nanopartikel liegen gut dispergiert in der PMMA-Matrix vor ohne irgendeinen Hinweis auf
Aggregate und Agglomerate. Als Folge davon zeigen diese Komposite hervorragende
optische Eigenschaften, so dass die Lichttransmission bis zu 20 Gew.-% SiO,-Nanopartikel
nicht beeintrichtigt ist (Abbildung III.-15c). Abbildung II1.-15d zeigt deutlich, dass plastische
Deformation in Form von fibrillierten Crazes in der PMMA-Matrix auftritt. Bedingt durch die
starke Uberlagerung der Spannungsfelder infolge des geringen Interpartikelabstandes und
durch die gute Phasenhaftung des SiO, an der PMMA-Matrix ist eine Phasenablosung
(Debonding) nicht zu erwarten. Dagegen verhilt sich das Nanokomposit mit 20 Gew.-% SiO,

unter Zugbelastung wieder sprod ohne Erreichen einer Streckgrenze.

b)

Haufigkeit

10 20 30 40
PartikelgréRe [nm]

Abbildung Ill.-15: a) Morphologie (TEM-Aufnahme) von PMMA-PNK mit 10 Gew.-% SiO,, b)
PartikelgroRenverteilung, ¢) Demonstration der Transparenz von PMMA-PNK mit 20 Gew.-%
SiO, und d) Deformationsstruktur (TEM-Aufnahme) von PMMA-PNK mit 10 Gew.-% SiO, unter
Zugbeanspruchung
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Abbildung III.-16 zeigt eine typische TEM-Aufnahme einer elektrogesponnenen Faser aus
einem PMMA/Si10,-Nanokomposit. Diese Faser wurde unter optimalen Prozessbedingungen,
einem Arbeitsabstand von 5 cm und einem elektrischen Potential von 10 kV, erzeugt.
Eindeutig zu erkennen ist, dass die Nanopartikel relativ gleichmiBig innerhalb der Faser
verteilt sind. Die resultierenden Faserdurchmesser liegen im Mittel bei 300 nm und entlang
der Fasern treten nur wenige Beads auf. In Abbildung III.-16b wird die Deformationsstruktur
einer einzelnen Faser bei einer in situ-Untersuchung mittels TEM gezeigt. In einem frithen
Stadium der Deformation wirken die SiO,-Nanopartikel als Spannungskonzentratoren. Mit
zunehmender Dehnung werden die ESPNKNF leicht in Spannungsrichtung gedehnt.
Uberschreitet die Dehnung bzw. Spannung einen kritischen Wert, so wird ScherflieBen in den
ESPNKNF infolge der Spannungskonzentration durch die eingebetteten Nanopartikel und die
hochorientierten Molekiile aktiviert. Im Gegensatz zu einem Bulk-Nanokomposit zeigt die
elektrogesponnene Faser eine auBergewohnlich hohe Duktilitit unter Zugbeanspruchung.

Dieses Deformationsverhalten wird im nachfolgenden Kapitel (6.4.3) ausfiihrlich diskutiert.

b)

)

‘..__ : : \ &
L PR * TS “\'.-‘ﬁw&"

200 nm

Abbildung 1ll.-16: TEM-Aufnahmen des Deformationsprozesses elektrogesponnener Fasern
aus PMMA/SIO,-PNK: a) vor der Deformation, b) oberhalb einer kritischen Dehnung (uniaxiale

Zugbeanspruchung)

6.4.2. Schematische Klassifizierung der ESPNKNF

Es konnen zwei Grundtypen von elektrogesponnenen Polymernanokompositfasern (ESPNKF)
beziiglich der mechanischen Deformationsmechanismen klassifiziert werden; ndmlich ein
bindres und ein terndres System, wobei die Fasern aus Matrix/Fiillstoffteilchen bzw.

Matrix/Fiillstoffteilchen/Nanoporen  bestehen (Abbildung III.-17). Wie durch die
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Spannungsanalyse gezeigt wurde, besteht der Hauptunterschied zwischen Hohlrdumen und
verstirkenden Fiillstoffteilchen in der Maximumslage der Spannungskonzentration: Fiir
Hohlriume liegt das Maximum in ihrer Aquatorregion, wihrend es sich fiir die

Fiillstoffteilchen in ihrer Polarregion befindet (siche Abbildung III.-8).

Abbildung III.-17 zeigt schematisch den typischen Spannungszustand unter Zug-
beanspruchung fiir bindre bzw. ternidre Systeme. In bindren Systemen wird die Spannung
innerhalb der Faser an der Polarregion der einzelnen Fiillstoffteilchen konzentriert. Diese
Spannungsfelder beeinflussen sich gegenseitig aufgrund des begrenzten Faserdurchmessers,
so dass eine ausgepragte Spannungsiiberlagerungszone im Bereich der Faser auftritt, in

welche die Nanopartikel besonders dicht gepackt sind.

Abbildung IIl.-17: Schema zur Klassifizierung elektrogesponnener Polymernanokompositfasern
(innere Kreise bezeichnen Spannungsiberlappungszonen): a) bindres System, b) und c) ternare
Systeme. Links: Querschnitt, rechts: Langsschnitt.

' zeigt die Lage und Starke der Spannungskonzentration (je gréRer dieses Zeichen ist, desto

groéRerer ist die Spannungskonzentration)

In den terndren Systemen sind die Nanoschichtsilikate in den PMMA/Na-MMT-
Nanokompositen uniaxial in Faserrichtung, teilweise aber auch in Form von interkalierten

Taktoids innerhalb der Fasern verteilt, wihrend die MWCNTs relativ gleichméBig parallel zur
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Faserachse angeordnet vorliegen. Wenn diese Fasern einer Zugbeanspruchung ausgesetzt
werden, tritt eine Spannungskonzentration an den Nanoporen sowie den einzelnen
interkalierten Taktoiden bzw. den MWCNTs auf, wie in den bindren Systemen. Da jedoch die
Nanoporen wesentlich groBBer als Nanofiillstoffteilchen sind, dominieren Erstere bei der

Ausbildung der Spannungskonzentration.

6.4.3. Modellierung der mechanischen Deformationsprozesse
in ESPNKNFnN

In diesem Kapitel wird ein Drei-Stufen-Mechanismus fiir die mechanischen Deformations-
prozesse in ESPNKF, wie er bereits von Kim u.a. fiir schlagzih- und Fiillstoffteilchen-
modifizierte teilkristalline Polymere vorgeschlagen wurde, in Abhédngigkeit von der Faser-
morphologie beschrieben. Trotz groBerer Unterschiede zwischen kompakten Systemen und
Fasern gibt es einige Gemeinsamkeiten im Ablauf der Deformation [107, 109, 110].
Nachfolgend werden allgemeingiiltige Mechanismen, die wihrend der Deformation

elektrogesponnener Polymernanokompositfasern ablaufen, schematisch beschrieben:

1. Stufe: Spannungskonzentration.
Die Nanofiillstoffteilchen in den Fasern sowie — falls vorhanden — die
Nanoporen auf der Faseroberfliche sind Ausgangspunkte fiir
Spannungskonzentrationen in den Fasern unter Zugbeanspruchung, d.h.,
sie fungieren als effektive Spannungskonzentratoren. Die entsprechende
Wirkung von Teilchen und Poren beruht darauf, dass ihr
Elastizititsmodul sich deutlich von dem der Matrix unterscheidet
(Eeitchen >> Ematrix, Epore = 0 << Ematrix)-

2. Stufe: Spannungsinduziertes Scherfliel3en.
In den diinnen Matrixstegen zwischen den Nanofiillstoffteilchen bzw.
Nanoporen bildet sich ein nahezu einachiger Spannungszustand ohne
groBere Anteile hydrostatischer Spannungen aus. Als Folge des
wirkenden Spannungszustandes wird bei zunehmender Dehnung
Scherflieen induziert.

3. Stufe: Einschnirung.
Bei Erreichen eines kritischen Wertes der Dehnung kommt es an einer
bestimmten Stelle der Faser zu einer Einschniirung. Die an dieser Stelle

vorhandene starke Uberlagerung der Spannungsfelder fiihrt zu einem
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lokalen Erreichen der FlieBspannung, wodurch der im Materixmaterial
ablaufende ScherflieBprozess sich weiter verstirkt. Als Folge davon
pflanzt sich die Einschniirung entlang der Faser weiter fort, bis die

Faser vollstindig versagt.

6.4.3.1. Binare ESPNKNFn

Abbildung II1.-18 zeigt modellhaft die experimentell auf der Basis von in Situ-Zugversuchen
mittels TEM gefundenen Deformationsprozesse. Wie bereits erwihnt (siche Abbildung III.-
16), sind die SiO,-Nanopartikel relativ fein in der PMMA-Matrix dispergiert. In der ersten
Stufe des Deformationsprozesses wird die Spannung an den Polregionen der Teilchen in
Richtung der angelegten Spannung konzentriert. Dadurch kann in der zweiten die Faser mit
den eingelagerten Nanoteilchen leicht in Spannungsrichtung deformiert werden. Gleichzeitig
wird ein Scherflieen in den Matrixstegen zwischen den Nanoteilchen infolge der an den
Nanoteilchen erzeugten Spannungskonzentrationen induziert. In der dritten Stufe tritt eine
Einschniirung an der Stelle der Faser auf, an der die hochste Spannungskonzentration
Erreichen eines kritischen &dufleren Spannungswertes vorhanden ist, d.h. dort, wo die
Nanoteilchen besonders dicht gepackt sind. Bei weiterer Dehnung pflanzt sich diese
Einschniirung allméhlich entlang der Faser fort, bis Versagen der Faser eintritt. Hierbei soll
besonders darauf hingewiesen werden, dass die Nanopartikel wihrend des gesamten
plastischen Deformationsprozesses intakt bleiben und damit die Faser verstirken. Dies
bedeutet, dass sich eine Verbesserung der Balance zwischen Steifigkeit und Zahigkeit erzielen

lasst.

Zunehmende Dehnung

Abbildung 111.-18: Schema der Deformationsprozesse eines bindren Systems am Beispiel
einer elektrogesponnenen PMMA-PNK-Faser mit 10 Gew.-% SiO, unter uniaxialer Zug-

beanspruchung
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6.4.3.2 Ternare ESPNKNFn

Abbildung III.-19a zeigt schematisch die in einer PC/MWCNT-Nanokompositnanofaser
wiahrend uniaxialer Zugbeanspruchung ablaufenden Deformationsprozesse. Zunéchst treten
Spannungskonzentrationen an den Enden der MWCNTs aufgrund der Anordnung parallel zur
Faserachse und ihres hohen Langen-Dicken-Verhiltnisses auf. Diese
Spannungskonzentrationen wechselwirken mit den gleichzeitig an den Nanoporen induzierten
Spannungskonzentrationen. In der zweiten Stufe werden plastische Deformationen in Form
von Scherflieen in den diinnen Matrixstegen zwischen den Nanoporen und den MWCNTSs
generiert. Mit zunehmender Dehnung tritt in der dritten Stufe eine Einschniirung an der Stelle
auf, an der die Nanoporen und die Enden der MWCNTs in einer Ebene senkrecht zur
Spannungsrichtung liegen. Die Einschniirung setzt sich durch die gesamte Faser fort. Auch
hier kann also fiir die elektrogesponnenen Nanokompositfaser eine Balance zwischen der

Zidhigkeit und der Steifigkeit gefunden wurden.

Die in Abbildung III.-14 gezeigte PMMA/Na-MMT-Nanokompositnanofaser besteht aus drei
Phasen, ndmlich aus der PMMA-Matrix, den Nanoschichtsilikaten und den Nanoporen. Die
plastisch deformierte Faser beginnt sich an der Stelle einzuschniiren, an der die maximale
Verstreckung der Nanoporen in Richtung der duBleren Beanspruchung nach Erreichen einer
kritischen lokalen Dehnung auftritt. Der Deformationsprozess dieses Systems wird in der
Abbildung I11.-19b schematisch dargestellt. Die erste Stufe umfasst wie bei bindren Systemen
die Spannungskonzentrationen um die interkalierten Taktoide, jedoch tragen die Nanoporen
wesentlich zur Spannungskonzentration bei [82]. In der zweiten Stufe wird die Faser parallel
zur Faserachse durch ScherflieBen in den Matrixstegen zwischen den Nanoporen und den
interkalierten Taktoiden verstreckt. Nach Uberschreiten eines kritischen Dehnungswertes
schniirt sich in der dritten Stufe die plastisch deformierte Faser ein. Diese Einschniirung tritt

dort auf, wo lokal besonders grof3e Taktoide innerhalb der Faser vorhanden sind.
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a) 1) )] 1)

Zunehmende Dehnung

Abbildung 111.-19: Schema der Deformationsprozesse ternarer Systeme: a) PC/MWCNT-PNK-
Faser und b) PMMA/Schichtsilikat-Faser

6.5. Diskussion

In diesem Abschnitt wird der in elektrogesponnenen Nanokompositfasern beobachtete Sprod-
Zih-Ubergang ausfiihrlicher diskutiert. Das Deformationsvermdgen von Polymeren auf
molekularer Ebene unterscheidet sich wesentlich von dem makroskopischen Verhalten. Die
experimentell anhand von Kompaktpriitkopern ermittelte Dehnung bis zum Bruch ist oft viel
kleiner als der theoretisch erwartete Wert der maximalen Kettenverstreckung Amax, der mit

folgender Gleichung III.-2 berechnet werden kann [111-113]:

I
A == Gl. II.-2

‘max E
Hierbei ist | die Kettenkonturldnge und d der Abstand zwischen den Verkniipfungsstellen
(entanglements) des molekularen Netzwerkes. So betrdgt z.B. die makroskopische Dehnung
bei Bruch fiir Polystyrol (PS) nur 1-3% des molekular berechneten Wertes von 300% (Amax=
4), und Polycarbonat (PC) im Allgemeinen etwa 80%, was auch deutlich unterhalb der
theoretisch erwarteten Dehnung von 150% (Amax= 2,5) liegt [114, 115].

Es wurde in der Literatur [116] erwartet, dass dieses von der Netzwerkdehnung abhéngige
maximale Verstreckungsverhdltnis eine so genannte ,ultimative Zdhigkeit“ definiert.
Wiéhrend der letzten Jahrzehnte wurden zahlreiche Strategien zur Erhhung der Zéhigkeit von
sproden Polymermaterialien verfolgt, wobei die Einarbeitung von Kautschukteilchen die am

hiufigsten verwendete ist. Stellvertretend sei hier Kautschuk modifiziertes PS (high impact
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polystyrene HIPS) genant. Trotz der wesentlichen Erh6hung der Zahigkeit im Vergleich zu
PS wird durch die Zugabe von Kautschuk der grundsitzliche Deformationsmechanismus nicht
gedndert, sondern es erfolgt statt einer Einzel-Craze-Bildung (PS) eine Mehrfach-Craze-

Bildung (HIPS). [117]

Zur Erreichung einer ultimativen Zdhigkeit ist es jedoch unbedingt nétig, solche
Deformationsmechanismen zu aktivieren, die die Deformationsfihigkeit des polymeren
Netzwerkes voll ausnutzen. Derartige Mechanismen sind z.B. das ScherflieBen oder auch das
DiinnschichtflieBen, die von Mehrfachschichtsystemen [118] mit Schichtdicken im
Nanometerbereich oder von Matrix-Teilchen-Systemen [119] mit einem hohen Anteil von
schwach angebundenen Kern-Schale-Kautschukteilchen bekannt sind. Grundsitzlich wurde
gefunden, dass die kritische Ligamentdicke eine entscheidende Rolle bei der Verbesserung
der Zahigkeit spielt [120]. Als Erklarung hierfiir wird oft genannt, dass die hydrostatischen
Spannungen unterhalb eines kritischen Wertes der Ligamentdicke, d.h. der Dicke der
Matrixstege zwischen den Teilchen oder der Schichtdicke in Schichtsystemen, verschwinden,
was sich in einem Ubergang von einem ebenen Dehnungszustand zu einem ebenen
Spannungszustand und in einem Sprod-Zih-Ubergang duBert [120-122]. Ein MaB fiir die
Ligamentdicke ist z.B. der mittlere Abstand der Oberflichen der Fiillstoffteilchen
(interpartikulédrer Teilchenabstand, ID) [121]:

VA
ID=D (—) -1 Gl. 11L.-3
64

Abbildung III.-20 zeigt ID als Funktion des Partikelvolumenanteils ¢ in Abhingigkeit von der
PartikelgroBBe D. Deutlich zu erkennen ist, dass der Teilchenabstand fiir nanometergrof3e
Teilchen bereits bei sehr kleinem Teilchenvolumenanteil sehr klein ist. Nach Wu steht der
kritische Teilchenabstand ID; in Beziehung zum charakteristischen Kettenverhéltnis der

Matrix C,[122]:

log (ID;) =0.74-0.22 C,,, ID¢inpum Gl. 111.-4
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Abbildung 11.-20: Interpartikelabstdnde ID als Funktion der PartikelgréRe und des
Volumenanteils ¢ der Partikel. Der Schnittpunkt zeigt den ID-Wert fir PMMA-PNKs mit 10
Gew.-% SiO,

Fir PMMA wird mit C.,=7,9 ein kritischer ID.-Wert von 100 nm erhalten. Im Fall eines
PMMA-Nanokomposits mit 10 Gew.-% (gleich 4,7 Vol.-%) ist ID gleich 32 nm, also deutlich
unter dem mit Gleichung III.-3 ermittelten ID. (siehe Abbildung III.-21).

Abbildung [ll.-21: Kritischer Interpartikelabstand ID. als Funktion des charakteristischen

Kettenverhaltnisses der Polymermatrix C., [122]

Mit einer energetischen Betrachtung kann gezeigt werden, dass Crazes bei derart kleinen
Ligamentdicken nicht auftreten konnen, da die Oberflichenenergiedichte zur Erzeugung eines

(gedachten) Hohlraumes die Volumendehnungsenergiedichte im Material wéhrend des
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Deformationsvorganges iiberschreitet. Somit kann ein Wert fiir die Dehnung bei Bruch
erreicht werden, der dem theoretisch zu erwartenden maximalen Wert fiir die ultimative

Zidhigkeit nahe kommt.

6.6. Zusammenfassung

Es konnte gezeigt werden, dass Elektrospinnen eine hervorragende Technik zur Herstellung
von Polymernanofasern mit unterschiedlicher Nanofiillstoffteilchen ist. Die ablaufenden
Deformationsprozesse und die daraus resultierenden Deformationsstrukturen von ESPNKNF
werden mafigeblich durch ihre Phasenmorphologie und die durch den geringen
Faserdurchmesser bedingten geometrischen Begrenzungen (Confinements) beeinflusst. Auf
der Basis der experimentellen Ergebnisse zur Phasenmorphologie der ESPNKNF wurden
zwei Standardtypen klassifiziert: ein bindres System (Polymermatrix/Nanofiillstoffteilchen)
und ein terndres System (Polymermatrix/Nanofiillstoffteilchen/Nanoporen). Wéhrend des
Deformationsprozesses wirken die Nanofiillstoffteilchen als auch die Nanoporen als
Spannungskonzentratoren. Durch diese Spannunskonzentratoren in Kombination sowohl mit
dem Faser-Confinement als auch mit hoch orientierten Molekiilen innerhalb der Nanofasern
wird unter Zugbeanspruchung ScherflieBen in den ESPNKNF induziert. Somit stellen die
Morphologieverdnderungen mittels ESVs einen alternativen Weg zur Zihigkeitserhdhung
sproder Polymermaterialien dar, ohne andere attraktive Eigenschaften zu beeintrdchtigen. Das
besondere Eigenschaftsprofil elektrogesponnener Fasern macht sie als
Verstirkungskomponente in neuartigen Kompositen flir anspruchsvolle strukturelle

Anwendungen interessant.
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V. Zusammenfassung und Ausblick

Ein Hauptziel der vorliegenden Arbeit besteht in der quantitativen Analyse der
Polymermorphologie abhidngig von Typ, Form und GroBe der Modifikatorteilchen. Ein
anderes  wesentliches Ziel umfasst die Aufklirung der Verstirkungs- und
Deformationsmechanismen in Nano-, Mikro- und Makrodimensionen, wie sie in mikro- und
nanostruktuierten Polymerwerkstoffen, in Polymerkompositen und in Polymernanokomposit-
Nanofasern auftreten. Zur Erreichung dieser Ziele wurden als Probenmaterialien sowohl
kommerzielle Produkte und Modellmaterialien verschiedener Firmen und Institute als auch
mittels Elektrospinn-Verfahrens hergestellte Polymernanokomposit-Nanofasern
herangezogen. Die Modifizierung der untersuchten Materialien erfolgte mit

verschiedenartigen organischen und anorganischen Mikro- und Nano-Modifikatorteilchen.

Es wurde gezeigt, dass die mikromechanischen Deformationsprozesse und die resultierenden
Deformationsstrukturen von ,,schlagzdhmodifizierten heterogenen Thermoplasten*
entscheidend durch die Morphologie der eingebrachten Teilchen beeinflusst werden. Als
Voraussetzung flir jede Zihigkeitssteigerung bei klassischen Polymerwerkstoffen konnen

folgende Schlussfolgerungen gezogen werden:

I) Hauptsédchlicher mikromechanischer, fiir die Initilerung plastischer
Verformung der Matrix verantwortlicher Deformationsmechanismus ist die

Mikrohohlraumbildung.

1) Mikromechanische Deformationsprozesse konnen beziiglich ihres Typs
folgendermallen eingeteilt werden:

- Eine ausreichende Phasenhaftung zwischen Teilchen und Matrix
vorausgesetzt, kommt es zu einfacher Kavitation oder Kavitation mit
Fibrillenbildung oder Mehrfach-Kavitation.

- Besteht zwischen Teilchen und Matrix nur eine geringe Phasenhaftung,
treten einfache Phasenabldsung, Phasenablosung mit Fibrillenbildung

sowie Mehrfach-Phasenablosung auf.

IIT)  Die Analogie der Deformationsprozesse in teilchengefiillten Polymeren und
kautschukmodifizierten Systemen fiihrt zu einem Kriterium fiir klassische
Komposite, das es generell ermoglicht, sowohl die Steifigkeit als auch die

Zidhigkeit dieser Werkstoffe zu verbessern.
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Abbildung IV.-1 illustriert dieses Kriterium mit den Grundmechanismen fiir die Steigerung
der Zihigkeit. Im Ergebnis der Hohlraumbildungsprozesse und der resultierenden
Spannungskonzentrationen in der Polymermatrix kommt es abhdngig von den
Matrixeigenschaften zu Crazing oder Scherdeformation. Im letzteren Fall werden durch die
Variation der morphologischen Parameter (z.B. TeilchengroBe, TeilchengroBenverteilung,
Teilchenabstand usw.) in der Matrix Scherbdnder gebildet oder ScherflieBprozesse eingeleitet.
Insbesondere wird in den klassischen Kompositen die gezielte Ablosung bzw.
Hohlraumbildung durch die Modifizierung der Grenzschicht um die Fiillstoffteilchen
ermOglicht, wobei die Grenzschichtfestigkeit grofer als die Matrixfestigkeit sein soll. Die
dadurch entstehenden Locher fungieren &hnlich den Kautschukteilchen als effektive

Spannungskonzentratoren.

Als Schlussfolgerung ergibt sich eine Zéhigkeitssteigerung und damit entsprechend der Wahl
und Kombination der morphologischen Parameter die Moglichkeit des ,,Designs® des

mechanischen Verhaltens.

Auf der Basis der Ergebnisse aus Kapitel I wurde jedoch festgestellt, dass in klassischen
modifizierten Polymerwerkstoffen ein generelles Problem auftrat: Durch Modifizierung mit
Kautschukpartikeln wird die Zdhigkeit eines Polymermaterials erhoht, aber gleichzeitig die
Steifigkeit verringert. Dagegen fiihrt die Modifizierung mit harten Fiillstoffteilchen zu einer
hoheren Steifigkeit und Festigkeit sowie zu einer verbesserten Thermostabilitit bei

gleichzeitiger Reduzierung der Zahigkeit (siche Abbildung IV.-2).
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Abbildung IV.-2: Generelle Probleme in modifizierten Polymeren

Das eigentliche Ziel der Werkstoffoptimierung liegt also in der Balance mehrerer, das
Einsatzverhalten bestimmenden Eigenschaften, wie z.B. Steifigkeit, Festigkeit und
Bruchzéhigkeit. Von allen Anforderungen flir den breiten industriellen Einsatz von
Polymerwerkstoffen ist die einer verbesserten Schlagzihigkeit verbunden mit einer moglichst
hohen Steifigkeit von zentraler Bedeutung, aber besonders schwierig zu realisieren, da
Schlagzédhigkeit und Steifigkeit zueinander kontrdr sind. Die Verbesserung der
Zihigkeitseigenschaften durch die gezielte Nutzung von mikromechanischen Mechanismen
und Prozessen ohne wesentliche Beeintrachtigung der Steifigkeit bzw. der Festigkeit ist

deswegen eine aktuelle Zielstellung bei der Entwicklung neuer polymerer Werkstoffe

(Abbildung I'V.-3).
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Abbildung IV.-3: Ziel der Optimierung des mechanischen Eigenschaftsprofils von Polymeren

Um also eine optimale Balance zwischen Steifigkeit, Festigkeit und Zihigkeit durch
Modifizierung von Polymerwerkstoffen zu erreichen, miissen die Modifikatorteilchen unter
dulerer Beanspruchung durch zwei Eigenschaften gekennzeichnet sein: Einerseits miissen sie
nhart” genug sein, um die Steifigkeit und Festigkeit des Komposits zu erhohen, anderseits
,weich* genug, damit auch die Zihigkeit erhoht wird. Das heifit, die Modifikatorteilchen
miissen wihrend des Deformationsprozesses eine Doppelfunktion erfiillen. Dies kann nur
durch Zugabe von grenzschichtmodifizierten anorganischen Fiillstoffteilchen erreicht werden,
da die eingebetteten anorganischen Fiillstoffteilchen selbst die polymere Matrix versteifen,
und gleichzeitig die modifizierte Grenzschicht in ihrer Umgebung fiir plastische

Verformungen der Polymermatrix verantwortlich ist.

Im Weiteren wiirde die Ubertragbarkeit des in Abb. IV.-1 illustrierten Kriteriums in
Verbindung mit der oben genannten Doppelfunktion der Modifikatorteilchen auf
,,Polymernanokomposite* tiberpriift. Grundvoraussetzung ist aber auch hier, dass zumindest
zwei morphologische Anforderungen erfiillt werden, um die den Nanoteilchen

innewohnenden besonderen Eigenschaften zu aktivieren:

I) Gute Dispergierung der Nanofiillstoffe in der Polymermatrix unter
Vermeidung von Agglomeraten und damit hohen Spannungskonzentrationen

bei Belastung,
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II) Optimale Einstellung der Anbindung der Nanofiillstoffpartikel an die sie
umgebende polymere Phase. Damit wird eine effektive Spannungs-
iibertragung an der Fiillstoff-Matrix-Grenzfliche erreicht, was einerseits eine
Erhohung der Steifigkeit des Verbundes bewirkt, andererseits iiber neue

Energiedissipationsmechanismen zu einer Verbesserung der Zahigkeit fiihrt.

Die Ergebnisse der morphologischen Untersuchungen und der in situ-Deformations-

experimente an Polymernanokompositen lassen sich wie folgt zusammenfassen:

e Polymernanokomposite auf Basis von Schichtsilikaten:

Obwohl die Festigkeit und Steifigkeit deutlich erhoht wurden, wurde jedoch festgestellt,
dass nur eine geringe bzw. gar keine Verbesserung der Zihigkeit auftrat, ein hiufig bei
Polymernanokompositen auf Schichtsilikatbasis zu beobachtendes Verhalten, was wie
folgt erkldrt werden kann: Eine vo6llig homogene Dispergierung der einzelnen
Schichtsilikate in einer Polymermatrix, d.h. eine vollstindige Exfolierung der
Schichtsilikate, ist aufgrund ihres groflen Aspekt-Verhéltnisses unwahrscheinlich. TEM-
Untersuchungen zeigen im Unterschied zu WAXS-Untersuchungen, aus denen sich
vielfach eine vollstindige Exfolierung erschlieBen ldsst, dass vielmehr immer eine
gemischte Phasenmorphologie, bestehend aus exfolierten und interkalierten
Schichtsilikaten, vorliegt. Unter &uBlerer Zugbeanspruchung wird die plastische
Deformation zundchst grundsétzlich innerhalb der interkalierten Schichtstapel initiiert, da
die interkalierten Makromolekiilketten mehr oder weniger oligomerartig sind, so dass eine
Hohlraumbildung leicht induziert werden kann. Wenn ein Hohlraum innerhalb der
interkalierten Schichtstapel auftritt, bricht die Verbindung zwischen den Schichten
zusammen, wodurch die Bruchdehnung eines Polymernanokomposites erheblich reduziert
wird. AuBerdem wird die Lastiibertragung reduziert, was sich im Verlust der Zahigkeit

dufert.

e Polymernanokomposite auf Basis von POSS-Molekdlen:

Bei einem hoch-sproden Epoxydharz wurde eine deutliche Verbesserung der Zahigkeit
durch Einmischen von POSS-Molekiilen beobachtet. Es wurde gefunden, dass das POSS
fein dispergiert in der Polymermatrix in Form von kleinen Aggregaten (8-15 nm) vorlag.
Diese Aggregate rufen wihrend des Deformationsvorganges eine lokalisierte
Hohlraumbildung in einer den POSS-Aggregaten vergleichbaren Gréfenordnung hervor,

was der dominierende Deformationsmechanismus fiir die Zahigkeitssteigerung ist. Solche
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ungewdhnlichen Nanohohlrdume begiinstigen ScherflieBen in den Matrixstegen zwischen
den Nanohohlrdumen und damit einhergehend einen effizienten energieabsorbierenden
FlieBprozess an der Rissspitze. Letztendlich werden die hohe Energiedissipation und —
dadurch bedingt — die effektive Verbesserung der Zahigkeit durch die hohe Konzentration
an Nanodeformationszonen, d.h. durch die =zahlreichen Bereiche, in denen

Hohlraumbildung kombiniert mit diffusem ScherflieBen auftritt, hervorgerufen.

e Polymernanokomposite auf Basis von SiO,-Nanoteilchen:

Durch eine agglomeratfreie Einarbeitung von SiO,-Nanoteilchen in PMMA wurden
sowohl die Zahigkeit als auch die Steifigkeit (E-Modul) und die Hérte deutlich verbessert.
Wihrend die Steifigkeit und die Hérte durch die Konzentration der Nanopartikel relativ
geringfiigig beeinflusst wurden, zeigt die Zihigkeit drastische Anderungen. Eine
signifikante Reduzierung der Zihigkeit, wobei das Zéhigkeitsniveau jedoch weiterhin
iiber dem des reines PMMA verblieb, wurde bei einer kritischen Teilchen-Konzentration,
einer so genannte Perkolationsschwelle, gefunden. Bei der Perkolationsschwelle ist der
Volumenanteil der gebundenen polymeren Phase so hoch, dass die Grenzschichten sich
beriihren und ein Ubergang von einem Polymermatrixmaterial zu einem
,Polymergrenzschichtmaterial*“ erfolgt. Als Folge davon steht kein oder kaum Material
zwischen den Nanopartikeln zur Initiierung lokaler plastischer Deformationen unter
dullerer Beanspruchung zur Verfligung, was sich makroskopisch in einem sprodartigen

Verformungsverhalten duBert.

In der Tabelle IV.-1 werden die Auswirkungen der dimensional unterschiedlichen
Nanofiillstoffteilchen in Polymernanokompositen zusammengefasst. In der vorliegenden
Arbeit wurde gefunden, dass der Fiillstoffteilchentyp allein nicht ausreicht, um
verallgemeinerungsfdahige Aussagen zu den Auswirkungen hinsichtlich der Optimierung der
Balance zwischen Steifigkeit, Festigkeit und Zahigkeit zu treffen. Vielmehr miissen die
Nanofiillstoffteilchen entsprechend den anwendungsspezifischen Anforderungen ausgewdhlt
werden, wobei die Dimensionalitdt der Teilchen eine besondere Rolle spielt: Zur Steigerung
der Festigkeit bzw. Steifigkeit sind 1- oder 2-dimensionale Nanofiillstoffteilchen aufgrund der
effektiven Spannungsiibertragung bedingt durch erhohtes Aspekt-Verhiltnis besonders
geeignet, wihrend zur Verbesserung der Zihigkeit die 0- und 3-dimensionalen
Nanofiillstoffteilchen aufgrund der Verteilung der Spannungskonzentration zweckméBiger

sind.
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Tabelle IV.-1:

Auswirkungen von Nanofullstoffteilchen unterschiedlicher

Dimensionalitat in

Polymernanokompositen (0-d: punktférmig, 2-d: plattenférmig und 3-d: spharisch)

POSS-Molekiile

Schichtsilikate

SiO;

Bezeichnung 0-d Nanofiillstoffteilchen

2-d Nanofillstoffteilchen

3-d Nanofiillstoffteilchen

Physikalische Eigenschaften

Grofe 1-3 nm
Groflenverteilung mono- bzw. polydispers
Dichte niedrig
0,-Permeabilitit hoch

Biokompatibilitit ja

Recycling ja

Dicke; 1 nm
Lénge: 10-1000 nm
polydispers

méaBig

niedrig

nein

nein

>20 nm

polydispers
hoch
niedrig

ja /nein

beschrinkt

Compoundierungs- und Copolymerisationsfahigkeit

Einmischbarkeit unbegrenzt begrenzter Volumenanteil begrenzter Volumenanteil
Grenzschichteigenschaft beliebig einstellbar beschriankt beschrinkt
Schmelzemischung ja beschriankt beschrankt
Pfropfung ja nein nein
Copolymerisation ja nein nein
Eigenschaftsmodifizierung der Polymermatrix
Ty wesentlich erhoht geringfiigig verdndert geringfiigig verdndert
Viskositét verringert erhoht erhoht
Harte erhdht variabel variabel
E-Modul (<Ty) erhdht anisotrop verandert erhoht
E-Modul (>Ty) beibehalten anisotrop verandert beibehalten
HDT* erhdht erhdht erhoht
Schlagzéhigkeit verbessert anisotrop verdndert verbessert

(meistens verschlechtert)
Beschichtungsmoglichkeit  ja nein nein

* HDT (Heat distortion temperature)
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Die Nanofiillstoffteilchen wirken aufgrund ihrer zu den Makromolekiilen der Polymermatrix
(Gyrationsradius) vergleichbaren Grofenordnung, ihrer sehr hohen spezifischen Oberflachen
und ihrer dadurch bedingten stirkeren Wechselwirkung mit der Polymermatrix effektiv als
heterogene Kristallisationskeime fiir Lamellen bzw. Sphérolithe innerhalb der teilkristallinen
Polymermatrices. Bei genauer Betrachtung zeigt sich, dass die kristallinen Lamellen oft
senkrecht zur Oberfliche der Nanofiillstoffteilchen angeordnet sind (Abbildung IV.-4). Solche
Strukturverdnderungen durch Nanofiillstoffteilchen koénnen zur effektiven Steuerung der
Deformationsprozesse fiir die Verbesserung der spezifischen mechanischen Eigenschaften
ausgenutzt werden. Eine noch zu klidrende Frage ist, inwieweit eine modifizierte

Matrixmorphologie eine Lochbildung an den Teilchen unterdriickt.

Mikropartikel ==> Nanopartikel
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Abbildung IV.-4: Schema der Eigenschaftsmodifizierung durch Nanopartikel

Im dritten Teil der Arbeit wurde untersucht, ob bzw. wie mit ,,Nanokomposit-Nanofasern*
die bei Nanokompositen auftretenden Probleme, insbesondere das der Agglomerations-
neigung der Nanopartikel, iberwunden werden konnen. Als eine besondere Klasse von
Verstarkungselementen zur Erzeugung neuer Polymernanokomposite wurden dazu
Polymernanokompositfasern mittels Elektrospinn-Verfahrens hergestellt. Diese Fasern sind
aufgrund ihrer ungewo6hnlichen Energieabsorptionsmechanismen, die durch den nanoskaligen

Faserdurchmesser und die eingebetteten Nanofiillstoffteilchen bedingt sind, hervorragend fiir
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anspruchsvolle strukturelle Anwendungen geeignet. Durch besonders hohe Scherkrifte
wihrend des  Elektrospinnvorganges  werden  einerseits die  eingearbeiteten
Nanofiillstoffteilchen innerhalb der Polymerfasern — verglichen mit kompakten
Polymernanokompositen — feiner dispergiert und gleichzeitig in Faserrichtung angeordnet.
Andererseits werden auch die Makromolekiile der polymeren Matrix hoch orientiert.
Aullerdem wird eine durch die Prozessparameter beeinflussbare nanostrukturierte
Morphologie, wie z.B. eine Nanoporenbildung, erzeugt. Die Nanopartikel und Nanoporen
fungieren als effektive Spannungskonzentratoren wihrend des Deformationsprozesses,
wodurch in elektrogesponnenen Fasern im Gegensatz zu kompakten Polymernanokompositen
ausgepragtes ScherflieBen verbunden mit einer Nanoeinschniirung und kein Crazing auftritt.
Der Ubergang vom Kompaktmaterial zu Nanofasern ist demnach mit einem Sprod-Zih-
Ubergang verbunden. Dabei werden eine ausgepriigte Zunahme der Bruchdehnung und des
Energieaufnahmevermdgens beobachtet, wobei die eingebetteten Nanofiillstoffteilchen
aufgrund der effektiven Spannungsiibertragung erheblich zur Verstirkung der Fasern
beitragen. Eine ausgezeichnete Balance zwischen Steifigkeit und Deformierbarkeit bzw.
Zihigkeit der Fasern ist das Ergebnis. Dies bestitigt als ein Hauptergebnis der Arbeit, dass bei
Erfiillung der oben genannten Kriterien die erwarteten Synergien moglich sind. Damit kénnte
mit  neu entwickelten elektrogesponnenen  Polymernanokompositfasern das

Anwendungsspektrum von Polymeren deutlich erweitert werden.

Die durch Elektrospinn-Verfahren erzeugbaren vollig neuartigen Materialkombinationen mit
malgeschneiderten Leistungsmerkmalen sind mit herkdmmlichen Verfahren nicht zu
realisieren. Der perspektivische Einsatz derartiger Polymernanofasern ist beispielsweise in
biomedizinischen Anwendungen als Tridgermatrize fiir das Tissue-Engineering sowie der
Transport und die gezielte Freisetzung von pharmazeutischen Prédparaten, in
Filterwerkstoffen, als Schutzkleidung, als Verpackungsmaterial bzw. im Erosionsschutz, in
der Sensortechnik und auch in Nano- und Mikrogerdten denkbar. Die Realisierbarkeit dieser
Materialeigenschaften und ihre materialwissenschaftlich fundierte Erkldrung durch ein
tieferes Verstidndnis der zugrunde liegenden mikro- und nanoskopischen Strukturbildungs-
prozesse und die fiir elektrogesponnene Fasern geeigneten Anwendungsbereiche sollen

weiterhin intensiv untersucht werden.
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