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Aufgaben der Bundesanstalt fiir Materialforschung und -prifung (BAM)

Die Bundesanstalt fir Materialforschung und -priifung ist als
Bundesoberbehotrde im Geschéftsbereich des Bundesmini-
sters flir Wirtschaft das technisch-wissenschaftliche Staatsin-
stitut der Bundesrepublik Deutschland fir Materialtechnologi-
en, Chemische Analytik und Sicherheitstechnik. Dieser Kom-
plex stellt in allen Industrieldndern einen technologischen
Schltsselbereich dar, da Materialien als Konstruktions- und
Funktionswerkstoffe die Grundlage der gesamten Technik bil-
den. Die Materialforschung, die zuverléssige, normengerechte
Priifung und chemische Analyse sowie die sicherheitstechni-
sche Beurteilung von Werkstoffen, Bauteilen und Konstruktio-
nen sind wesentliche Voraussetzungen flr eine leistungs- und
wettbewerbsféhige Wirtschaft im Hinblick auf die Anforderun-
gen an Qualitdt und Zuverldssigkeit technischer Produkte,
Umweltschutzfordernisse und die Notwendigkeit der sparsa-
men Verwendung von Rohstoffen und Energie.

Die Bundesanstalt hat die Aufgabe, die Entwicklung der deut-
schen Wirtschaft zu férdern, indem sie Werkstoff- und Materi-
alforschung betreibt, die Materialpriifung sowie die chemi-
sche Analytik und Sicherheitstechnik stetig weiterentwickelt.

In diesem Rahmen bestehen folgende Arbeitsschwerpunkte:

1. Technisch-wissenschaftliche Grundlagen des Materialwe-
sens, der Sicherheitstechnik und der chemischen Analytik
einschlieBlich zugehdriger Referenzmaterialien und -ver-
fahren

2. Materialsicherung einschlieBlich Qualitdtssicherung, Mate-
rialschutz, Recycling

3. Offentliche technische Sicherheit

4. Technologien im Umwelt- und Gesundheitsschutz
5. Technologien in der Energiesicherung

6. Technologie- und Wissenstransfer

Ihre Arbeiten gliedern sich in:

A Forschung und Entwicklung, besonders auf denjenigen
Gebieten, die der Leistungssteigerung der Wirtschaft, der
Sicherheitstechnik sowie der Schaffung und Erhaltung
volkswirtschaftlicher Werte dienen,

B Prifung und Untersuchung von Stoffen und technischen
Produkten auf der Basis von Gesetzen, Verordnungen oder
technischer Regeln,

C Beratung und Information von Bundesministerien sowie
Durchfiihrung von Aufgaben, die ihr von diesen im Einver-
hehmen mit dem Bundesministerium flr Wirtschaft tber-
tragen werden, Durchfiihrung von Auftrdgen aus der Wirt-
schaft, Beratung und Information von Wirtschafts- und Ver-
braucherorganisationen sowie Mitwirkung in nationalen
und internationalen Gremien und Normenausschissen und
bei der Technischen Zusammenarbeit mit Entwicklungs-
landern.

Die Ergebnisse ihrer und fremder wissenschaftlicher Arbeiten
hat die Bundesanstalt zu sammeln, zu ordnen und der Allge-
meinheit zuganglich und nutzbar zu machen.
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Zusammenfassung

Einen bedeutenden Anteil der Kunststoffe stellen die teilkristallinen Polymere. Zu ihnen gehéren Massenkunststoffe,
wie Polyethylen und Polypropylen, technische Polymere, wie Polyamid und Polyethylenterephthalat und Hochleistungs-
thermoplaste, wie Polyetheretherketon und Polyphenylensulfid. Die morphologische Struktur der teilkristallinen Poly-
mere bildet sich beim Ubergang vom fliissigen zum festen Zustand durch eine Kristallisation aus, die wesentliche Werk-
stoffeigenschaften wie Festigkeit, Steifigkeit, Warmeformbestindigkeit und chemische Resistenz bestimmt. Die
vorliegende Arbeit folgt dem chronologischen Verlauf der Kristallisation. Sie beginnt mit den thermodynamischen Grund-
lagen der Keimbildung und des Wachstums, stellt anschlieBend Wachstumsformen in der Frithphase der Kristallisation
vor und behandelt schlieBlich die spharolithische Hauptkristallisation sowie die sogenannte Nachkristallisation.

An drei Schwerpunkten werden neue Ansitze zur Behandlung problematischer Aspekte der Kristallisation von Polyme-
ren mit Methoden der elektronischen Datenverarbeitung vorgestellt. Mit Hilfe eines Simulationsverfahrens wird der
Vorgang der Sphirolithformierung durch Lamellenwachstum und -verzweigung untersucht. Ein zweiter Schwerpunkt ist
die Kristallisationskinetik von faserverstirkten Polymeren. Zur Interpretation von Ergebnissen der Polarisationsmikros-
kopie und der Differentialkalorimetrie wird ein Verfahren eingesetzt, das es ermaglicht, die Kristallisation unter Volumen-
beschrénkungen, z.B. in hochgefiillten Verbundwerkstoffen, zu simulieren. Der dritte Schwerpunkt liegt auf der Kinetik
der Nachkristallisation. Aufbauend auf vorhandenen mathematischen Konzepten zur gemeinsamen Beschreibung von
sphirolithischer Kristallisation und Strukturperfektionierung durch die Nachkristallisation wird ein eigenes Modell der
Kristallisationskinetik von Polymeren entwickelt. Dabei dient ein Verfahren zur numerischen Entfaltung von MeBdaten
als Hilfsmittel zur Bestimmung geeigneter Modellfunktionen. Das neu entwickelte Modell wird exemplarisch auf die
Kaltkristallisation von Polyethylenterephthalat und auf eine simulierte feinsphirolithische Erstarrung angewandt. Expe-
rimentelle Grundlage fiir die Analyse der Nachkristallisation ist die Weiterentwicklung der dielektrischen Analyse.



Abstract

A lot of important polymers are semicrystalline thermoplastics. Among them there are types for mass production like
poly(ethylene) and poly(propylene), for technical purpose like poly(amide) and poly(ethylene terephthalat) and high
performance polymers like poly(ether ether ketone) und poly(phenylene sulfide). The morphological structure of these
polymers is formed by a crystallization process during the transformation from the liquid to the solid state. Almost all
material properties such as strength, stiffness, heat stability and chemical resistance are determined by the crystallization.
The present study follows the chronology of the crystallization process. It starts with the thermodynamic background of
nucleation and growing, continues with the growing of lamellar structures in the early stage of the crystallization and
closes with the spherulitic crystallization and the so-called ,,secondary crystallization™.

At three main points new methods based on computer calculations are presented to treat problems of the crystallization
of polymers. With the aim of simulation techniques the process of spherulith formation caused by the grow and branching
of lamellea is investigated. A second point is the crystallization kinetic of fibre reinforced polymers. For the interpretation
of findings from polarization microscopy and differential scanning calorimetry, a computer program was designed to
simulate the crystallization under the condition of volume restrictions e.g. in highly filled composites. The third point of
this paper treats the so-called ,,secondary crystallization®. On the base of mathematical concepts integrating the spherulithic
crystallization and the additional structure perfection inside spherulithes, a new model of the crystallization of polymers
is developped. Here, a method for a numerical decon-volution of experimental data is applied. Using the new model, the
cold-crystallization of poly(ethylene terephthalate) and a simulated cold-crystallization is analysed. The experimal
background for these investigations is a modified dynamic dielectric analysis.
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1. Vorbemerkungen

Die vielfiltige Anwendung von polymeren Werkstoffen im
LKunststoffzeitalter beruht auf ihrer 6konomischen At-
traktivitit. Kunststoffe sind preiswert, hochst effizient ver-
arbeitbar und wegen ihrer ,nach Mal* einstellbaren Ei-
genschaften duBerst vielseitig einsetzbar. Dies gilt
insbesondere auch fiir die teilkristallinen Thermoplaste, die
eine groBe Gruppe innerhalb der Kunststoffe darstellen.
Hiufig eingesetzte Typen sind z. B. Polyethylen (PE), Poly-
propylen (PP), Polyamid (PA) und Polyethylenterephthalat
(PET).

Verarbeitung

Zur Thermoplastverarbeitung sind vielfach lediglich zwei
Schritte erforderlich: Das Aufschmelzen des Granulats und
das Abkiihlen der Schmelze in der gewiinschten Form. Die
Erzeugung homogener Thermoplastschmelzen geschieht
iblicherweise in Extrudern, wobei im Vergleich zu Metal-
len, Gldsern und Keramiken nur verhiltnisméBig geringe
Temperaturen bzw. Energiemengen notig sind. Da Ther-
moplastschmelzen bei moderaten Temperaturen um 200-
300 °C verarbeitet werden und sie (bis auf einige Ausnah-
men) chemisch wenig aktiv sind, werden relativ geringe
Anforderungen an die Aufschmelzanlagen gestellt. Sie
konnen kompakt, wartungsarm und damit preiswert gehal-
ten werden.

Ebenfalls ékonomisch ist die Formgebung. Die Kunststoff-
schmelze wird z. B. durch ein Werkzeug gezogen (,extru-
diert*) oder in eine Form gepreBt (,,spritzgegossen™), wo-
bei sehr prizise und filigrane Profile bzw. Formteile
hergestellt werden konnen. Besonders vorteilhaft bei die-
ser Art der Produktion ist die geringe Verarbeitungstiefe.
MuB z. B. bei der Herstellung eines Metallbauteils gewalzt,
geschnitten, gestanzt, gebohrt, gefalzt, geschweilit, entfet-
tet, verzinkt und lackiert werden (wofiir jeweils Vorrich-
tungen, Maschinen, Werkzeuge, Verbrauchsmaterialien,
Energie und Arbeitszeit nétig sind), so ist beim Spritzgicien
eines vergleichbaren Kunststoff-Formteils der Herstellungs-
prozef auf einen einzigen Arbeitsgang reduziert: Das Gra-
nulat wird mit der gewlnschten Farbe gemischt, anfge-
schmolzen und in eine Form gepreft, die die Geometrie
des Bauteils mit allen notwendigen Durchbriichen, Stegen,
Versteifungselementen und Einlegeteilen realisiert. Je nach
Abkiihlgeschwindigkeit und Grofe des Bauteils ist die Fer-
tigung bereits nach wenigen Sekunden oder Minuten ab-
geschlossen, wobei die Qualitdt und Oberfldchengiite des
der Form entnommenen Kunststoffteils eine Nachbear-
beitung oder Lackierung in der Regel tiberflissig macht.
Wie die Namensgebung bereits andeutet, kann bei der Ab-
kiihlung der Schmelze teilkristalliner Polymere eine Kri-
stallisation ablaufen, die die Eigenschaften des erstarrten
Kunststoffs wesentlich bestimmt.

Zur Effektivitdt der Kunststoffverarbeitung trigt weiterhin
bei, dall der Zyklus ,Einspritzen-Erkalten-Auswerfen®
leicht kontrollierbar und automatisierbar ist. Auch die
Umstellung der Fertigung auf andere Formteile ist unkom-
pliziert, da lediglich die SpritzgieB- bzw. Extrusionsform

ausgetauscht werden muf. Sind andere Materialeigenschaf-
ten gewiinscht, so wird ein anderer, besser geeigneter Ther-
moplasttyp als Ausgangsmaterial eingesetzt. Hierfiir bietet
die chemische Industrie eine groBe Auswahl von bereits
verarbeitungsfertigen Kunststoffgranulaten an, die z. B.
chemisch modifiziert oder eingeférbt sind oder anorgani-
sche Fiillstoffe enthalten, um die Kosten des Materials zu
senken und/oder seine Festigkeit, Steifigkeit und Mafhal-
tigkeit zu beeinflussen.

Werkstoffeigenschaften

In vielen Bereichen sind bereits traditionelle Werkstoffe,
wie Holz, Metall oder Leder, durch die deutlich preiswer-
teren (und hiufig auch qualitativ besseren) Kunststoffe
substituiert. Seitens der Kunststotthersteller und -verar-
beiter wird standig weiter versucht, neue Anwendungsmog-
lichkeiten fiir polymere Werkstoffe zu finden, wobei drei
Vorgehensweisen unterschieden werden konnen. Beim
kunststoffgerechten Produktdesign wird versucht, den Ein-
satz der notigen ,Nichtkunststoff“-Teile eines Produkts
moglichst gering zu halten und/oder den Einbau dieser Teile
in das Fertigprodukt in die Kunststoffverarbeitung zu inte-
gricren (z. B. durch Einlegeteile in der Spritzguf3form). Ein
zweiter Weg ist das ,,chemische Design* von Polymeren
mit bestimmten Sondereigenschaften, z. B. besonders hohe
Festigkeit, Steifigkeit, Wirmeformbestindigkeit, chemi-
sche Resistenz, Transparenz oder elektrische Leitfihigkeit.
Eine dritte Mdglichkeit, den Einsatzbereich von Kunststoff-
produkten auszuweiten, ist die Verstdrkung von Polyme-
ren mit nichtpolymeren Materialien, z. B. Fasern.

Verbundwerkstoffe

Diese polymeren ,,Verbundwerkstoffe* sind hiufig deut-
lich fester, steifer und wirmeformbestéindiger als unver-
stirkte Polymere, ohne daf ihre Verarbeitbarkeit wesent-
lich eingeschrénkt ist. Als Matrizes werden Duroplaste
und Thermoplaste eingesetzt, wobei beide Typen entspre-
chend ihren spezifischen Eigenschaften fiir Produkte mit
unterschiedlichem Einsatzprofil eingesetzt werden und nur
in wenigen Bereichen in unmittelbarer ,,Konkurrenz* zu-
einander stehen.

Bei Verbunden mit duroplastischer Matrix geschieht die
Strukturbildung — und damit die Ausbildung der Ge-
brauchseigenschaften der Matrix — durch die chemische
Reaktionen des eingesetzten polymeren Vorprodukts, des
»~Harzes". Ziel ist es hier, neben der Vernetzung des Harzes
zum Duroplasten eine chemische ,,Anbindung” von Faser
und Matrix zu bewirken, hiufig gezielt gefordert durch ak-
tivierte Faseroberflidchen (z. B. durch Oxidation, Redukti-
on, Plasma-Behandlung, Aufbringen reaktiver polymerer
Schichten). Vorteilhaft bei der Verbundherstellung ist die
niedrige Viskositét der Duroplast-Harze, die die Trinkung
der Verstirkungsfasern erleichtert. Nachteilig ist dagegen
die hohe Reaktivitit der Harze im nichtausgehérteten Zu-
stand, die eine spezielle Lager- und Sicherheitstechnik er-
fordert. Ein weiterer Nachteil liegt in der Charakteristik
der Hirtungsreaktion. Wegen der Dauer der Reaktion, sei-



ner thermischen Anregung und der entstehenden Reaktions-
wirme ist zumeist eine aufwendige Temperaturfithrung no-
tig, und es treten deutlich ldngere Taktzeiten (und damit
héhere Stiickkosten) als bei der Thermoplast-Verarbeitung
auf. Bauteile auf duroplastischer Basis werden haufig kom-
plett in einem Arbeitsgang gefertigt. Dies erfordert entspre-
chende, auf das spezielle Bauteil zugeschnittene Vorrich-
tungen, Autoklaven, Heizpressen etc.. Typische Produkte
aus Verbundwerkstoffen mit duroplastischer Matrix sind
Behiilter, Rohre, Endlosprofile und -platten sowie Klein-
serien und Unikate fiir die Luft- und Raumfahrt, den Auto-
mobilbau, die Elektronik und die Sportartikelindustrie.
Hiufige Verarbeitungsformen sind das Wickeln, das Hand-
laminieren und das HeiBpressen von Matten, die mit ci-
nem teilausgehdrteten und daher z4hfliissigen Harz getrinkt
sind. Z. T. werden kurzfaserverstirkte Duroplaste auch
spritzgegossen.

Thermoplaste haben gegeniiber den Duroplasten einige
bedeutende Vorteile: Sie sind in unkomplizierter Weise
transport- und lagerfihig, sortenreine Abfille kénnen wie-
derverwendet werden, und bei Havarien wird ihr Granulat
einfach zusammengefegt, wihrend reaktive Duroplast- Vor-
produkte ein Sicherheitsrisiko darstellen. Faserverstirkte
Thermoplaste sind effektiv durch Extrusion, Spritzgu8,
thermisches Umformen und SchweiBen verarbeitbar. Nach-
teilig ist der im Vergleich zu Duroplasten geringere Eigen-
schaftssprung der Thermoplastschmelze vom ,fliissigen*
zum ,festen” Zustand. Die Schmelze ist deutlich hoher-
viskos als duroplastisches Harz und erschwert die Impri-
gnierung von Verstirkungsfasern. Abgekiihlte, feste Ther-
moplaste sind hiufig weniger wirmeformbestindig und
weniger steif als ausgehirtete Duroplaste. Thermoplaste
werden iiberwiegend mit Kurzfasern statt mit Endlosfasern
verstérkt, um ihre typischen Verarbeitungsverfahren auch
fiir verstirkte Typen nutzen zu kénnen, Dementsprechend
beschriinkt sich die Produktpalette von kurzfaserverstirkten
Thermoplasten im wesentlichen auf Formteile, die extru-
diert oder spritzgegossen werden kdnnen. Davon ausge-
nommen sind die endlosfaserverstirkten ,,Hochleistungs-
thermoplaste®, deren Eigenschaften und Anwendungen sich
z. T. mit denen der verstirkten Duroplaste {iberschneiden.

Hochleistungsthermoplaste

In den 70er und 80er Jahren wurde die Entwicklung neuer
Werkstoffe — auch der daraus hergestellten Verbund-
werkstoffe — stark gefordert. Chemiekonzerne entwickel-
ten Thermoplaste, die sowohl eine den Duroplasten ver-
gleichbare Wirmeformbestindigkeit und Festigkeit als auch
eine relativ niedrige Schmelzeviskositit aufweisen. Dazu
gehoren z. B. das Polyetherketon (PEK), Polyetherether-
keton (PEEK), Polyphenylensulfid (PPS) und verschiede-
ne liquid crystal polymers (LCP). Diese ,,Hochleistungs-
thermoplaste® weisen zumeist eine Glastibergangstem-
peratur auf, die deutlich oberhalb der Raumtemperatur liegt
(PPS: 80, PEEK 135 °C). Entsprechend hoch sind auch die
Verarbeitungstemperaturen (PPS: 330-370, PEEK: ca.
420 °C). Wegen der ungewohnlich hohen Verarbeitungs-
temperatur und der aufwendigen Imprégniertechnologie zur
Herstellung von Verbundwerkstoffen gab es eine Reihe von
Versuchen nambhafter Firmen, u. a. von ICI, DuPont de

Nemours, BAYER, HOECHST und BASF, diese Hoch-
leistungsthermoplaste bereits als fertige faserverstirkte
Halbzeuge (Platten, Bénder, Profile) anzubieten und so
Marktsegmente zu besetzen, die bisher duroplastischen
Verbundwerkstoffen vorbehalten waren. Es bestand die
Hoffnung, daf sich die beim Rohstoffhersteller zentrali-
sierte Produktion der Halbzeuge zusammen mit einer
dezentrale Endfertigung von Bauteilen bei der verarbei-
tenden Industrie insgesamt preisgiinstiger als die Verbund-
werkstoff-Herstellung auf duroplastischer Basis gestalten
lassen konnte. Die hohen Kosten der Matrixpolymere, die
kostenintensive' und technologisch noch nicht ausgereifte
Imprégniertechnik fiir Thermoplaste, die geringen Produk-
tionsmengen, die Anderungen von technologischen Ziel-
setzungen und auch das Abklingen der Weltkonjunktur zu
Beginn der 90er Jahre fiihrten jedoch zu einem starken
Riickgang des Interesses an endlosfaserverstirkten Hoch-
leistungsthermoplasten. Thre Entwicklung und Produktion
wurde, z. T. unter groBen Verlusten, vermindert. Unberiihrt
von dieser Entwicklung ist der Einsatz kurzfaserverstirkter
Standard-Thermoplaste, der weiterhin ansteigt.

Kristallinitdt

Charakteristisches Merkmal teilkristalliner Thermoplaste
ist ihr Aufbau aus feinen Kristallamellen mit dazwischen-
liegenden ,,amorphen™ Bereichen ungeordneter Molekiile,
Bereits der unverstirkte Werkstoff ist somit ein Zwei-
Phasen-System, bei dem die harten Kristallamellen ,,phy-
sikalische Vernetzungsstellen® darstellen, die den Struktur-
zusammenhalt des Materials bis nahe an die Schmelz-
temperatur sichern®. Ohne die ,eigenverstirkende®
kristalline Phase (deren Ausbildung z. B. durch Abschrek-
ken der Schmelze unterdriickt werden kann) hat das
Polymer in der Regel wesentlich niedrigere Gebrauchsei-
genschaften, da z. B. Steifigkeit, Festigkeit, Wirme-
formstabilidt, Kriechfestigkeit, Ausdehnungskoeffizient
und Resistenz gegen quellende und #tzende Agenzien ent-
scheidend vom Anteil der kristallinen Phase, der
HKristallinitdt™, bestimmt werden. Wihrend also bei Ela-
stomeren und Duroplasten die Strukturbildung (und die mit
ihr verbundene ,,Materialqualitit) durch eine chemische
Vernetzungsreaktion bestimmt wird, ist bei teilkristallinen
Thermoplasten der chemische Aufbau bereits abgeschlos-
sen. Ihre Eigenschaften bilden sich physikalisch durch den
Kristallisationsvorgang heraus. In technischen Prozessen
lassen sich die potentiell hohen Eigenschaften der teil-
kristallinen Thermoplaste nur dann realisieren, wenn die
wihrend der Verarbeitung (in der SpritzgieBform, im
Extrusionswerkzeug oder in der Heizpresse) ablaufende
Kristallisation optimiert ist. Sie wird von der Temperatur-
fiihrung beim Aufschmelzen und Abkiihlen, von der Ver-
weildauer des Polymeren im Schmelzezustand, von ggf.
zugesetzten Keimbildnern, Fiillstoffen und Verstirkungs-
fasern beeinfluft.

I Die Fa. ICI bietet mit ihrem Produkt APC 2 (ein carbonfaser-
verstirktes PEEK) einen Hochleistungsverbundwerkstoff in Bindchen-
oder Folienform an. Ein Kilo dieses Materials kostet je nach Ausfithrung
(Fasertyp, -gehalt, -ausrichtung etc.) bis zu 600.- DM (1992).

2 Amorph erstarrte Thermoplaste verlieren ihre Wirmeformbestin-
digkeit dagegen bereits bei Temperaturen wenig oberhalb der Glastiber-
gangstemperatur, die bei etwa 2/3 der Schmelztemperatur liegt,



Grundlegende Untersuchungen des Kristallisationsvorgang,
seiner Parameter, seiner Kinetik und der teilkristallinen
Struktur bzw. der mit ihr verbundenen Materialeigenschaf-
ten sind eine Voraussetzung fiir eine materialgerechte Ver-
arbeitung und Anwendung von gefiillten und ungefiillten
teilkristallinen Polymeren. Wichtige Arbeiten auf diesem
Gebiet wurden bereits in den 50er und 60er Jahren gelei-
stet, zu Beginn der groBtechnischen Anwendung polyme-
rer Werkstoffe. Die mathematischen Grundlagen zur Be-
handlung der isothermen Kristallisation wurden bereits
frisher von Avrami (1939-1941), Kolmogoroff (1939) und
Evans (1945) gelegt. Eine wichtige Weiterentwicklung des
Kristallisationsmodells fiir nichtisotherme Bedingungen
wurde 1971 von Ozawa verdffentlicht. Bis auf wenige
Ausnahmen basiert die Behandlung der Kristallisations-
kinetik von Polymeren auf der Vorstellung, daf sich in der
unterkiihlen Schmelze kugelformige ,,Sphérolithe™ ausbrei-
ten, die mit idealtypischen Keimbildungstunktionen ent-
stehen und die eine orts- und zeitunabhiingige Kristallinitét
aufweisen. Obwohl bekannt ist, daB diese Annahmen nur
fiir bestimmte Kristallisationsbedingungen gelten (gerin-
ge Unterkiihlung, niedrige Keimbildungsrate, vernach-
lassigbare Nachkristallisation), wird in der analytischen
Praxis auch fiir Fille, in denen génzlich andere Bedingun-
gen vorliegen, praktisch ausschlieBlich auf die ,,Avrami-*
bzw. ,,Ozawa-Theorie” zuriickgegriffen. Ein Grund hier-
fiir liegt sicher darin, daf diese relativ einfach, iibersicht-
lich und daher ,,praktikabel” sind.

Alternative Modelle, die das reale Kristallisationsverhalten
»besser™ beschreiben, konnen entweder wegen der Viel-
zahl der zu bestimmenden oder als bekannt vorauszuset-
zenden Parameter kaum auf MeBdaten angewendet wer-
den oder sind auf den Einsatz rechnergestiitzter numerischer
Methoden zur Anwendung auf Melidaten angewiesen.
Manche konstruktiven Beitrdge zur Theorie der Kri-
stallisationskinetik, wie z. B. das Modell von Hillier (1965)
(vgl. Kapitel 5), fanden moglicherweise deshalb nur eine
geringe Verbreitung, weil zum Zeitpunkt ihrer Veroffentli-
chung ausreichend leistungsfihige Rechenanlagen kaum
verfligbar waren. Heute erscheint es dagegen moglich, in
der Literatur bereits vorhandenen Ideen aufzugreifen und
der Bearbeitung einiger Probleme der Kristallisation von
Polymeren neue Impulse durch den Einsatz numerischer
Verfahren und Simulationsrechnungen zu geben. Die vor-
liegende Arbeit soll einen Beitrag dazu liefern.

Der Darstellungsgang der Arbeit orientiert sich an dem
chronologischen Verlauf der Kristallisation von Polyme-
ren. Diese beginnt mit der Keimbildung, fiihrt iber die
Entstehung von Sphirolithen durch Lamellenverzwei-
gungen in der ,prisphérolithische Phase™ zur sphérolithi-
schen Kristallisation und schliet mit der sog. Nachkri-
stallisation. In der vorliegenden Arbeit ist den vier Aspekten
jeweils ein Hauptkapitel zugeordnet. Anhand dreier
Schwerpunkte wird aufgezeigt, wiec mit Hilfe des Einsat-
zes des Computers bestimmte Probleme der Kristallisation
von Polymeren neu behandelt und experimentelle Befun-
de neu interpretiert werden kénnen.

1. Beider Darstellung der ,,prasphérolithische Phase* wird
das Wachstum und die Verzweigung von Lamellen si-
muliert, um die Formierung von Sphérolithen und die
Ausbildung von zeit- und ortsabhingigen Eigenschaf-
ten der sich bildenden Strukturen zu veranschaulichen.

2. Ein wenig untersuchter Aspekt ist die Kinetik der sphd-
rolithischen Kristallisation in Gegenwart von Verstdr-
kungsfasern. Es wird gezeigt, dal Modellrechnungen
zur Interpretation experimentell gewonnener Daten
konstruktiv beitragen kénnen.

3. Im Abschnitt zur Nachkristallisation wird eine numeri-
sche ,,Entfaltung™ angewandt, um die Entwicklung ei-
nes neuen Modells der Gesamtkristallisation zu unter-
stiitzen. Eine kiinstliche feinsphérolithische Erstarrung
wird der Kaltkristallisation von PET gegeniibergestellt.

Grundlage und Bezugspunkt der Modellrechnungen sind
experimentelle Befunde zur Keimbildung, zur sphirolithi-
schen Kristallisation und zur Nachkristallisation, bei de-
nen polarisationsmikroskopische, kalorimetrische und di-
elektrische Methoden eingesetzt werden. Die in dieser
Arbeit vorgestellten Simulationsverfahren wie auch ein Teil
der experimentellen Untersuchungsmethoden wurden spe-
ziell fiir die Charakterisierung gefiillter Polymere modifi-
ziert oder fiir diese Arbeit géinzlich neu entwickelt. Eine
kurze Beschreibung der jeweils angewandten Methode fin-
det sich in Form eines Exkurses dort, wo erstmals auf ent-
sprechende Untersuchungsergebnisse verwiesen wird®.
Durch diese Einflechtung der Methodenbeschreibung soll
der Darstellungsflul méglichst wenig unterbrochen wer-
den. Literaturquellen werden nach dem Namen der Auto-
ren und dem Jahr der Veroffentlichung zitiert®.

Bis auf den Abschnitt zur Nachkristallisation wird neben
den Eigenschaften ungefiillter Polymere vertiefend auf
faserverstirkte Polymere eingegangen, da mehrere beson-
dere Faktoren die Kristallisation von Thermoplasten in
Gegenwart von Fiillstoffen beeinflussen:

— Einfliisse von chemisch passiven oder aktiven Schlich-
ten bzw. Beschichtungen: Diese .,dritte Komponente™
neben Fiillstoff und Matrix kann das Kristallisations-
verhalten auf verschiedene Weisen verdndern, je nach
dem, ob es sich um festhaftende Schichten oder fliissi-
ge Verarbeitungshilfsmittel handelt. Bei gezielter An-
bindung von Makromolekiilen an die Fiillstoffober-
fliche bzw. an einen Haftvermittler ist eine lokale
Verminderung der Kristallinitit wegen einer Verringe-
rung der Molekiilbeweglichkeit denkbar. Beim Ein-
diffundieren von chemisch passiven Verarbeitungs-
hilfsstoffen in das Matrixpolymer kann sowohl eine
Beschleunigung der Kristallisation durch einen
»Weichmachereffekt* auftreten als auch eine Verlang-
samung, wenn sich die Fremdsubstanz stérend auf den
Aufbau des Kristallgitters auswirkt. Die bei der Ther-

3 Eine Liste der Exkurse findet sich im Anhang A.

4 Die Quellennachweise finden sich in alphabetischer Ordnung im
Anhang B.



moplastverarbeitung auftretende Temperaturbelastung
kann zusétzlich zum chemischen Abbau der Hilfsstoffe
fithren und zu wenig kontrollierbaren Wechselwirkun-
gen der Abbauprodukte mit dem Matrixpolymer.

— FEinflisse, die auf physikalische Wechselwirkungen zwi-
schen Fiillstoffoberfliiche und Matrixpolymer zuriick-
zuftihren sind: Eine hohe Keimdichte auf der Fiillstoff-
oberfliche kann Auswirkungen auf die Geometrie der
sich bildenden kristallinen Uberstrukturen haben (vgl.
z. B. Thomason und van Rooyen 1992). So kann sich
z. B. eine transkristalline Zone mit besonderer Kri-
stallisationskinetik bilden. Sie weist wegen des spal-
tenfdrmigen Wachstums ihrer Kristallstrukturen eine
niedrigere Wachstumsordnung auf. Trotzdem kann die
Gesamtumsatzgeschwindigkeit aufgrund der gesteiger-
ten Keimdichte deutlich hoher als beim ungefiillten
Polymer sein. Geschwindigkeitsinderungen ziehen An-
derungen der Gesamtkristallinitit nach sich. Zusitz-
lich kann es wegen einer Vorzugsrichtung beim Wachs-
tum zu Dichte- und Orientierungsgradienten kommen.,

— Eine Anderung der Kristallisationskinetik kann ihre Ur-
sache auch in der rein geomertrisch bedingten Einschriéin-
kung des fiir die Kristallisation zur Verfiigung stehen-

2. Keimbildung

2.1. Das Konzept der Freien Energie

Die Aggregatzustandsinderung vom fliissigen in den fe-
sten bzw. vom amorphen in den kristallinen Zustand wird
liblicherweise mit Konzepten der Gleichgewichtsther-
modynamik behandelt, obwohl die Zustandséinderung ein
Vorgang im thermodynamischen Ungleichgewicht, damit
explizit ein Prozef mit entsprechender zeitlicher und rdum-
licher Dimension ist. In der Gleichgewichtsthermodynamik
werden zwei Zustinde unter Ausblendung der Zeitdi-
mension verglichen und — gewissermafen riickblickend —
Bedingungen postuliert, unter denen ein 'Ubergang Zwi-
schen beiden moglich (Erster Hauptsatz) bzw. spontan
moglich (Zweiter Hauptsatz) (vgl. z. B. Atkins 1990) ist.
Bestimmende GroBen sind die [nnere Energie U bzw., kor-
rigiert um die gegen konstanten Druck geleistete Arbeit,
die Enthalpie H und die Entropie S eines Systems. Erstere
taBit die Summe aller Energien, die zweite die Summe der
Bewegungs- und Konformationsméglichkeiten der Mitglie-
der des Systemensembles. ZusammengefaBt als Freie
Enthalpie G wird formuliert (Gibbs 1878), daB ein dauer-
hafter Ubergang von einem Zustand G, zu einem zweiten
Zustand G, nur bei negativer Differenz AG moglich ist®

5  Obdas System sich tatsichlich dndert, wann und in welchem Modus
und in welchem Mafie es voriibergehend thermodynamisch un-
wahrscheinliche Zwischenzustinde zur Realisierung des Zustands-
Ubergangs einnimmi, ist iiber die riickblickende Betrachtung von
Zustandsdifferenzen allein nicht ermittelbar. Hier setzen Konzepte der
Ungleichgewichtsthermodynamik an (vgl. z. B. Prigogine 1961, Nicolis
und Prigogine 1987). Die hier interessierenden Effekte der Keimbildung
und des Kristallwachstums kénnen allerdings hinreichend mit klassischen
Konzepten beschrieben werden.
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den Volumens haben: Ausbreitungseinschrinkungen,
z. B. durch Fiillstoffe, verlangsamen die Geschwindig-
keit der Kristallisation mit nachweisbarer Wirkung auf
die Kristallinitit.

Die drei genannten Einflufifaktoren fithren in manchen
Fillen zu dhnlichen Anderungen der kristallisationski-
netischen Parameter und der Hohe der Gesamtkristallinitit,
so daB ihre Trennung und die eindeutige Zuordnung von
Ursache und Wirkung nicht selten problematisch ist.

Die vorliegende Arbeit wendet sich an Ingenieure und Wis-
senschaftler, die sich mit der Kristallisation von Polyme-
ren auseinandersetzen. Ausgehend von der Darstellung
des Verlaufs der Gesamtkristallisation mochte sie anhand
ausgewihlter Schwerpunkte zum Verstindnis des viel-
schichtigen Gesamtprozesses der Kristallisation von Poly-
meren beitragen, die EinfluBnahme von Verstirkungsfasern
auf diesen Prozel3 aufzeigen und ein erweitertes Modell
der Kristallisationskinetik vorstellen.

Nicht zuletzt méchte die vorliegenden Arbeit dazu anre-
gen, die Moglichkeiten der Informatik kreativ fiir die Be-
arbeitung wissenschaftlicher Probleme einzusetzen.

G=H-TS§ (1)
AG=GZ—G] (2)

Gemil dem Kriterium der Freien Energie besteht die Mog-
lichkeit zur Keimbildung aus der Schmelze dann, wenn eine
negative Differenz der Freien Energie, zwischen dem amor-
phen und dem kristallinen Zustand, G, bzw. G, auftritt und
somit die den Prozef} begleitende Entropieverminderung
AS durch das MabB der freiwerdenden Energie AH mehr als
ausgeglichen wird

AG=G, -G, <0. (3)

2.2, Keimbildung in
niedermolekularen Substanzen

Da jeder Kristall und damit jeder Keim (im folgenden zu-
sammenfassend ,,Kristallit* bezeichnet) aus einer endlichen
Anzahl molekularer Bestandteile zusammengesetzt ist,
konnen deren individuellen Beitréige zur Freien Energie-
differenz beim Zustandsiibergang betrachtet werden. Zwei
Typen von Molekiilen kénnen anhand ihrer Zustinde un-
terschieden werden. Die komplett in das Kristallgitter ein-
gebauten Molekiile im Innern des Kristallits haben gegen-
iber ihrem vormals ungeordneten, amorphen Zustand
Konformations- und Bewegungsmaoglichkeiten eingebiift,
somit eine niedrigere Entropie. Da sie jedoch allseitig mit
Bindungen® abgesittigt sind, ist ihr Energieinhalt vermin-
dert, so daf ihr Beitrag Ay | zur Freien Energie hinsicht-



lich des gebildeten Volumens V (ohne Oberfldchenschicht)
negativ ist. Fur Molekiile an der Kristallitoberfliiche sind
Bewegungs- und Konformationsmoglichkeiten ebenfalls
vermindert. Diese Entropieerhthung wird jedoch durch
allseitige Bindungsabsittigung nicht aufgewogen, so daB
ihr Beitrag Ay, zur Freien Energie positiv ist. Je nach Form
und Bindungsméglichkeiten der Molekiile ist die Kristall-
gitterstruktur unterschiedlich. Entsprechend verschieden
konnen auch die Beitrige fir die jeweiligen Oberfldchen
A (z- B. Seitenfléchen, Stirnflichen) sein, so daB sich die
Beitrdge der Freien Energien des Kristallits addieren zu

AG =VAyy,, + z Aok iV ori - (4)

In Abhingigkeit von den spezifischen Werten fiir Ay | und
den A-y,, ergeben sich negative Werte nur oberhalb be-
stimmter Volumen/Oberflichenverhiltnisse, also nur dann,
wenn die Summe der freien Energiedifferenzen aus dem
Volumen und der Oberfliche negativ wird. Kubische Funk-
tionen fir die VergroBerung des Volumens und quadrati-
sche fiir die der Oberfliche bei Anlagerung weiterer Teil-
chen an eine gegebene Geometrie liefern Ausdriicke der
Form

AG 2
FzAnA = Bﬂ, (5)

waobei A proportional zur Freien Oberflachenenergie, B zur
Freien Volumenenergie und n die Zahl der eingebauten
Teilchen ist.

n——m=»=

Abb. 1

Qualitativer Verlauf der Freien Energie eines Keims als Funkti-
on seirzer Grifie bzw. der Zahl der beteiligten Teilchenn (B=1.0).
Zur Bedeutung des Parameters A und B vgl. Gl. 5.

Kritisch ist die GroBe des Kristallits dort, wo entsprechend
Gl. 5 ein Maximum auftritt, d.h. die maximale Energie AG*
zur Keimbildung aufgebracht wurde und der Kristallit am
weitesten vom Gleichgewicht entfernt ist (Abb. 1).

Die Bildung von Keimen aus einer Schmelze manifestiert
die Tatsache, daB es ,,chaotischen® Schmelzevolumina of-

6 ,Bindung” bezieht sich im Zusammenhang mit Kondensations- und
Kristall isationsvorgéingen nicht auf die kovalente Bindung, die eine starke
Bindun gsenergie aufweisen kann, sondern auf schwichere Bindungs-
typen, wie die Metall-, lonen-, Van-der-Waals- oder Wasserstoffbriicken-
Bindung.

fenbar ,,aus sich selbst heraus™ gelingt, hochgeordnete Kri-
stallite zu formieren. Diese plotzliche Spaltung des Systems
in geordnete und nichtgeordnete Bereiche kann nicht tiber
die Annahme einer homogenen Schmelze erklirt werden.
Die Formulierung ,,Ein heifler Korper kiihit sich auf die
Temperatur seiner Umgebung ab, er wird aber nicht von
selbst wdrmer (oder kélter, Anm. d. Verf.) als seine Umge-
bung* (vgl. z.B. Atkins 1990) fiihrt strenggenommen zu
der Konsequenz, daf} eine Fliissigkeit (oder Polymer-
schmelze oder auch ein beliebiges anderes abgeschlosse-
nes System) nach geniigend langer Wartezeit in ein voll-
stindig energetisch und entropisch ausgeglichenes System
iibergeht und kein Teilsystem gefunden werden kann, das
einen anderen Zustand als das Gesamtsystem aufweist. Das
Auftreten von Teilsystemen mit hoherer Freier Energie,
z. B. Kristallite unterkritischer Grofle, wire ausgeschlos-
sen und hitte, um im gewihlten Vergleich zu bleiben, den
Charakter von sich spontan abkiihlenden Stellen in einer
warmen Umgebung.

Die Losung dieses scheinbaren Paradoxons liegt in der
GroBenordnung der Phianomene. Im Kleinen erscheint der
Austausch von Energie und Entropie und deren Verteilung
vollig plausibel: In einem abgeschlossenen Volumen etwa,
in dem sich einige Gasmolekiile befinden, kdnnen die
Molekiile stindig reversibel kinetische Energie austau-
schen. Immer sind einige Molekiile schnell, besitzen eine
hohe Energie, andere dagegen sind langsam. Von der kon-
stanten mittleren Innere Energie des Gesamtsystems kann
nicht auf Zustinde lokaler Teilsysteme geschlossen wer-
den. Wohl aber konnen Wahrscheinlichkeiten dafiir ange-
geben werden, dal} im ,heiffen™ Gas immer auch ein be-
stimmter Anteil von Molekiilen (voriibergehend) ,kalt™
1st.

Bei dieser Betrachtungsweise der statistischen Thermody-
namik wurde bereits auf zwei Primissen zuriickgegriffen:

— Die Materie manifestiert sich diskret, in ,,Atomen* bzw.
»Molekiilen®”, und

— deren Zusténde unterliegen einer Wahrscheinlichkeits-
verteilung.

Die Verteilungsfunktion der Molekiilzustinde beziiglich der
Temperatur T beschreibt die Boltzmann-Verteilung. Mit ihr
kann das Verhiltnis der Teilchenzahlen Ni."Nj, die sich in
den unterschiedlichen Zustdnden E, bzw. EJ befinden, aus
der Differenz ihrer Energien bestimmt werden (k:
Boltzmann-Konstante):

i : 7(Ef —E;
F =Eexp —kT . (6)

J

Analog kann die Wahrscheinlichkeit p(T) fiir das Auftre-
tens eines Kristallits kritischer Grofie angegeben werden.
Dazu wird die Freien Enthalpie des kritischen Keims G*
in Relation gesetzt zur mittleren Freien Enthalpie der
Schmelze G;. Mit der Differenz AG* gilt dann

11



(7)

p(T)=exp(—‘AG(T) ]

kT

AG* ist dabei keine Konstante, sondern abhingig von der
Temperatur (vgl. Gl. 1). Je hoher die Temperatur, desto
geringer der ,,Energiegewinn® beim Einbau von Molekii-
len in den Kristalliten im Verhdltnis zur Entropieverrin-
gerung. Am thermodynamischen Schmelzpunkt schlieB-
lich wird die kritische Freie Enthalpie AG* Null und nach
Gl. 5 die kritische KeimgroBe r* unendlich (Gibbs 1878,
Kossel 1927, Volmer 1939),

Experimentell gut zugénglich ist die Zeitfunktion der Keim-
bildungswahrscheinlichkeit, die Keimbildungsrate dN/dt.
Materialabhingige Keimbildungsraten werden mit einer
spezifischen Energiebarriere AG,, der sog. Aktivierungs-
energie der ,,Kurzwegdiffusion®, erklart (Wunderlich 1976,
S. 7ff). Anschaulich stellt sie die Kombinationsgeschwin-
digkeit der Molekiilkonformationen in Grenzfldchenniihe
dar, die je nach Bindungsverhiltnissen, Molekiilgestalt und
-grofle sowie weiteren EinfluBgrdBen unterschiedliche
Werte annimmt, wobei AG, insgesamt in Richtung auf die
Schmelztemperatur steigt, in Richtung auf die Glasiiber-
gangstemperatur Tg fdllt und bei der ,,Charakteristischen
Temperatur” T, ca. 50 K unterhalb Tg, zu Null wird. We-
gen der Geschwindigkeitslimitierung des Keimwachstums
durch die Kurzwegdiffusion und der GroBenbeschrinkung
durch die kritische Freie Energie multiplizieren sich die
Wahrscheinlichkeiten zu

AN _niT —(aG" +na,)
i n P kT ' (8)

Der Exponent in Gl. 8 wird somit in der Nihe von T, von
der Geschwindigkeit der Kurzwegdiffusion und in der Nihe
des Schmelzpunkts T_ von der kritischen KeimgroBe be-
stimmt. Unter Annahme von mit der Temperatur steigen-
den bzw. fallenden Exponentialfunktionen fiir AG* bzw.
AGn ergibt sich fiir die Rate der priméren Keimbildung ein
Maximum etwa in der Mitte zwischen T, und T . Die Rate
der sekunddiren Keimbildung, die als geschwindig-
keitsbegrenzend fiir den WachstumsprozeB angesehen wer-
den kann, ist leicht zu héheren Temperaturen verschoben
(vgl. Abb. 2).7

Die Verschiebung der Wachstumsgeschwindigkeit (sekun-
dére und tertidre Keimbildung) gegeniiber der Rate der
priméren Keimbildung hin zu hoheren Temperaturen hat
ihre Ursache in der héheren Wahrscheinlichkeit fiir das

7 Der grundlegende Unterschied zwischen der Kristallisation aus der
Schmelze und der Kaltkristallisation amorph abgeschreckter Festkorper
liegt darin, daB das Verhltnis von primirer und sekundérer Keimbildung
jeweils umgekehrt ist: Bei moderater Abkiihlung aus der Schmelze ist
die Wahrscheinlichkeit fir die primire Keimbildung niedriger als fiir
das Wachstum (bzw. fiir die sekunddre und tertire Keimbildung, vgl.
rechter Bereich in Abb. 2). Es entstehen wenige Kristallite, die sich
schnell ausbreiten und eine ,.grobkdrnige* Morphologie erzeugen. Um-
gekehrt bei der Kaltkristallisation: Hier ist die Wahrscheinlichkeit fiir
Primarkeimbildung hoher als fiir die Sekundir- und Tertidrkeimbildung
(linker Bereich in Abb, 2); eine ,,feinkristalline** Struktur entsteht (Chung
und Cebe 1992, Nowak 1992).
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Abb. 2

Schematischer Verlauf der Keimbildungsrate dN/dt fiir die pri-
mdre und sekunddre Keimbildung (bzw. Wachstumsgeschwin-
digkeit) als Funktion der Temperatur.

Auftreten von Sekundir- bzw. Tertidrkeimen wegen ihrer
geringeren kritischen GréBe. Die maximale Rate der
Primérkeimbildung liegt etwa in der Mitte zwischen T,
und T, die maximale Wachstumsgeschwindigkeit dage-
gen zwischen T,und T .

Beim ﬁbergang Schmelze-Festkorper bei der Keimbildung
dndert sich die spezifische freie Energie des betroffenen
Volumens um den Betrag Ag_und es werden Oberflichen
mit den Energien vy gebildet. Sind diese Beitrige bekannt
oder konnen abgeschitzt werden, so kann die Ausdehnung
des kritischen Keims berechnet werden (Wunderlich 1976).

| Ag,

a) Yor1  b) lor2

Abb. 3

Skizze zur Geomerrie eines stabférmigen Kristallits und der
Energiebeitrige aus dem Volumen sowie den Deck- und Sei-
tenflichen. aj Volumenbeitrag a’lAg,, b) Oberflichenanteile
daly,., und 2d’y, .

Wird eine stabformige Geometrie vorausgesetzt (vgl. Abb. 3),
kann angesetzt werden

AG =-a’lAg . +4alyory+2al%Y,p, . 9)

Nimmt man die Entropie fiir nicht zu groBe Unterkiihlun-
gen als konstant an und ist die Kristallisationsenthalpie
bekannt, so kénnen Breite a*, Linge 1* und Freie Energie
des kritischen Keims AG* vom MaB der Unterkiihlung AT
abgeschétzt werden (Ah: spez. Kristallisationsenthalpie,
p,: Dichte des Kristalls):
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(10)
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Verwirft man allerdings die Annahme einer streng
definierten Form des kritischen Keims zugunsten einer
Geometrie, die sich aus der mehr oder minder zufilligen
Anlagerung von Molekiilen an die Oberflache ergibt, so
werden gréfere Volumina fiir den kritischen Keim ermittelt.
Die Erhohung der Freien Energie konnte durch Compu-
tersimulationen fiir ein System mit sich zufillig anlagern-
den wiirfelférmigen Bestandteilen — dhnlich einfachen
Mole-killen — mit identischer Oberflichenenergie abge-
schitzt werden (Binsbergen 1972). Es wurden Werte
ermittelt, die um dem Faktor 1 - Vi hoher sind als die, die
mit Gl. 10 erhalten werden. Noch hhere Werte sind fiir
Polymere zu erwarten, da diese wegen ihrer Ketten-
molekiilstruktur kaum geometrisch perfekte Keime bilden
konnen. Thre kritische Keimgrofie wird daher durch die
vorherigen Rechnungen eher unterschitzt.

2.3. Keimbildung in Polymeren

Im Unterschied zur Bildung metallischer oder ionischer
Kristalle ist der Anlagerungsprozel} bei Polymeren mit be-
sonderen Komplikationen verbunden: Lingere Kettenab-
schnitte miissen sich an bestehende Oberfldchen anlagern,
wobei die einzelnen periodisch auftretenden Struktur-
einheiten (Segmente, Monomereinheiten) miteinander ver-
bunden sind. Durch die Kettenstruktur ergeben sich zusitz-
liche Konformationsméglichkeiten, so dafl Polymere eine
im Vergleich zu niedermolekularen Substanzen hohere
Entropie im Schmelzezustand und eine entsprechend ho-
here Entropiedifferenz beim ["Jbergang in die kristalline
Phase aufweisen.

Bei der Anlagerung eines Makromolekiils an eine beste-
hende Oberfliche kann der Fall auftreten, dall nur ein Teil
a b
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Skizze zur Erlduterung der Konformationseinschréinkung der
noch nicht an eine Oberfliche angelagerten Polymersegmente.
a: Ungebundene Kette. b: Festlegung eines Kettenendes an eine
Oberfliche. c und d: Beide Kettenenden sind festgelegt.

des Kettenmolekiils in das Kristallgitter eingebaut ist und
der verbleibende Kettenabschnitt noch ungeordnet in der
Schmelze vorliegt (vgl. Abb. 4). Durch das Festlegen von
Molekiilabschnitten (b, c, d) werden Konformationsmég-
lichkeiten bzw. Entropien der eingebauten Molekiilteile und
auch der noch nichr eingebauten Teile der Molekiile ver-
ringert. Der Polymerkristall iibt somit einen Einfluf} auf
die Entropie der ihn unmittelbar umgebenen Schmelze aus,
der bei der Berechnung der Freien Energie der Kristall-
oberfliche berticksichtigt werden muB.

Mit mathematischen Modellen kann versucht werden, das
Mal} dieser Entropieverminderung abzuschétzen (Zach-
mann 1967, 1969). Dazu wird ein Schmelzevolumen als
dreidimensionales orthogonales Gitter mit z mdglichen
Positionen fiir den Aufenthalt von Kettenbestandteilen
(,,Monomereinheiten) gewdhlt. In diesem Gitter konnen
N Ketten mit je x Monomereinheiten auf £2 verschiedene
Weisen angeordnet werden:

a~(x)Teza™

Die Entropie aller Kettenmolekiile in diesem Gitter ist dann
gemdl der Boltzmann schen Definition der Entropie pro-
portional zum Logarithmus der Gesamtzahl aller Anord-
nungsmoglichkeiten:

(11)

S=kInQ. (12)
Berechnungen an diesem Modell zeigen, dali die Ober-
flichenenergie der Kette® durch die teilweise Anlagerung
an die Kristallitoberfliche um ca. 3.5 kT, durch die Ein-
schrinkung der Konformationsméglichkeiten der verblei-
benden ,amorphen™ Molekiile durch die Gegenwart der
Oberfliche um ca. 4 KT und durch die Einschrinkung der
Schwingungsmoglichkeiten um ca. 0.5 kT abnimmt. Diese
drei Beitréige miissen bei der Bildung von Polymerkristal-
liten zusdtzlich zur freien Oberflichenenergie beriicksich-
tigt werden. Rechnet man die molekiilbezogenen Daten in
oberflichenbezogene Grofen um und addiert sie zur
Oberflichenengergie Ay, so ergibt sich eine ,erweiterte™
freie Oberflichenenergie Ay". Fiir Polyethylen® ergibt sich
unter der Annahme, daf} jeweils nur ein Segmentende der
oberflichennahen Molekiile festliegt (vgl. Abb. 4b), ein
Wert fiir Ay* von ca. 25 kJm™ und unter der Annahme, daf}
beide Enden festliegen (vgl. Abb. 4¢, d), von ca. 70 kJm™.
Experimentell werden Werte von 5-20 kJm™ gefunden, was
u.a. mit Vereinfachungen des Modells erklirt werden kann.

Die spezifisch bei Polymeren auftretende Entropiebarriere
vermindert die Wahrscheinlichkeit einer spontanen Bildung
iiberkritischer Keime aus der Schmelze mit allen Oberfld-
chen (Primédrkeime). Es wurde beobachtet, daf sich auch
bei sehr geringen Abkiihlgeschwindigkeiten (0.1 K/min)
Unterkiihlungen von 60 bis 100 K bei sehr sorgfiltig ge-

8 Die Linge der gesamten Kette wurde fir die Modellrechnungen mit
1000 Einheiten angesetzt.

9  Fir PE wurde eine Querschnittsfliche von 18 Az pro Molekiil und
eine Kristallisationstemperatur von 400 K angesetzt.
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reinigten Polymeren erreichen lassen (Tropfchenmethode!©,
vgl. Gornick et al. 1967), wihrend die Keimbildung bei
tiblichen technischen Produkten bereits bei 10 bis 30 K
Unterkiihlung einsetzt und nicht allein auf primére Keim-
bildung zuriickgefiihrt werden kann.

Zur Charakterisierung der Keimbildungsarten, der Keim-
dichte bzw. der Keimbildungsrate sowie der bei der Kristal-
lisation entstehenden Morphologie wird hiufig die Polari-
sationsmikroskopie eingesetzt. Der folgende Exkurs be-
schreibt kurz das Prinzip dieser Untersuchungsmethode.

Exkurs: Polarisationsmikroskopie

Die Polarisationsmikroskopie nuizt den Effekt, daf linear
polarisiertes Licht in bestimmten, sog. ,,optisch aktiven
Medien eine Drehung der Polarisationsebene erfihrt. Zur
Erkldrung dieser Rotation wird eine Lichtwelle als Uber-
lagerung zweier entgegengesetzt um die Ausbreitungsachse
rotierender Komponenten aufgefaft (vgl. z. B. Atkins 1990).
Beide Komponenten breiten sich normalerweise gleich
schnell aus, und die resultierende Gesamtwelle hat eine
bestimmte konstante Schwingungsebene. In optisch akti-
ven Substanzen ist jedoch die Ausbreitungsgeschwindigkeit
der beiden Komponenten ungleich, so daf sich nach dem
Durchgang durch das Medium eine neue, nunmehr ,,ge-
drehte" Schwingungsebene ergibt.

Der Absolutwert des Drehwinkels héingt von der material-
spezifischen Starke der optischen Aktivitit und der Dicke
der durchstrahiten Schicht ab. Bei bestimmten anisotropen
Stoffen, wie Polymerkristallen oder gereckten Polymer-
Jolien, ist die Rotation zusdizlich abhéingig von dem Win-
kel, unter dem das Licht in das Material bzw. das Kristall-
gitter fillt. Dieser Umstand wird genutzt, um in einer
Schmelze entstehende Polymerkristalle bzw. deren Uber-
strukturen hervorzuheben.

Polarisator Analysator
Lift nur Wellen Probe Laft nur Wellen
der Ebene 1 passieren der Ebene 2 passicren
—P
—>
— —p
L d — —
e ocine — S
—_—
A
weilies polarisiertes unterschiedlich polarisiertes
Licht Licht stark gedrehtes Licht
Ebene 1 Licht Ebene 2
Abb. 5

Skizze zur Funktionsweise der Polarisationsmikroskopie (Erliu-
terung im Text).

Dazu wird weifles Licht durch einen Polarisationsfilter
(.. Polarisator") gelenkt und die Probe mit dem polarisier-
ten Licht durchstrahlt (vgl. Abb. 5). In der Probe erfahren

10 Bei der Tropfehenmethode wird das geschmolzene Polymer in einer
temperierten Flussigkeit dispergiert. Um den Aggregatzustand der
Trépfchen unterscheiden zu kénnen, wird die Dichte der Flisssigkeit so
eingestellt, daf sie der der Polymerschmelze entspricht. Die zunichst
amorphen Polymertropfen schweben somit in der Fliissigkeit und sinken
dann, wenn in ihnen ein Keim gebildet wird und sie auskristallisieren,
zu Boden.
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die Lichtwellen durch die optisch aktiven Polymerkristallite
in Abhdngigkeit von ihren Einfallswinkeln in das Kristall-
gitter unterschiedlich starke Drehungen. Anschliefend
wird das Licht von einen zweiten Polarisationsfilter (,, Ana-
lysator ") gefiltert. Die Lichiwellen, die letztlich die doppelte
Filterung passieren, wurden in der Probe genau um den
Winkel o gedreht, der zwischen der Filterebene des Pola-
risators und des Analysators eingestellt war. Ein Licht-
mikroskop mit einem derartigen Filtersystem wird Polari-
sationsmikroskop genannt,

Zur Charakterisierung von Keimbildungsvorgingen (wie
auch der Kristallisation iiberhaupt) wird zusétzlich ein
wHeiztisch* verwendet. In ihm kénnen diinne Polymer-
schichten aufgeschmolzen und anschlieflend definiert ab-
gekiihlt werden, wobei die Polymerprobe gleichzeitig durch
ein Polarisationsmikroskop betrachtet werden kann.

Abb. 6

Spharolith, wie er
unter dem Polarisa-
tionsmikroskop er-
scheint (Skizze). Er-
lduterung im Text.

Bei langsamer Abkithlung oder konstanter geringer Un-
terkiihlung der Schmelze entstehen bei teilkristallinen Po-
lymeren hiufig ., Sphérolithe “. Sie sind Uberstrukturen, auf-
gebaut aus feinen Kristallamellen, die sich ausgehend von
einem Keim radial in der Schmelze ausbreiten’. Sind die
beobachteten Polymerschichten hinreichend diinn und er-
folgt das Wachstum der Sphérolithe ausreichend langsam,
so kann ihre Ausbreitung mit dem Polarisationsmikroskop
gut beobachtet werden. Die Sphiirolithe erscheinen dann
als Scheiben, die ein sog. ,Malteserkreuz" aufweisen
(Abb. 6), wihrend die sie umgebende Schmelze dunkel ist.
Hell erscheinen die Bereiche der Sphirolithe, in denen
aufgrund der Relation zwischen dem Kristallgitter ihrer
Lamellen und der Polarisationsebene des einfallenden
Lichts der Drehwinkel o bewirkt wird, Dunkel sind dage-
gen die Bereiche des Sphéirolithen, die andere Drehwinkel
bewirken.

Wegen einer gewissen Orientierungsverteilung der Kristal-
lamellen innerhalb der Sphdérolithe ist der Ubergang zwi-
schen den dunklen und hellen Bereichen des Malteser-
kreuzes flieflend. Hdiufig sind auch Farbiibergiinge zu
beobachten, die ihre Ursache in einer Frequenzabhdn-
gigkeit der optischen Aktivitét haben. Da die Polarisations-
ebenen von Analysator und Polarisator im allgemeinen
ungleich gewdhlt werden, erscheint die den Sphdirolithen
umgebene optisch inaktive Schmelze schwarz.

11 Néahere Erlduterung zu dieser Strukturen im folgenden Abschnitt



Wird der zunehmende Radius eines Sphdrolithen als Funk-
tion der Zeit aufgezeichnet (durch Fotoserien oder Video-
aufzeichnung), kann seine Wachstumsgeschwindigkeit und
durch Extrapolation der Sphdrolithgrifie auf Null sein
Entste hungszeitpunkt bzw. der Zeitpunkt der Keimbildung
bestimmt werden. Aus der Zahl der Sphdrolithe kann die
Keimdichte bzw. Keimbildungsrate ermittelt werden, und
ihre Graflenverteilung liefert Hinweise auf eine der Keim-
bildun gsarten, die im folgenden vorgestellt werden.

2.4. Keimbildungsarten

In der Literatur werden die Keimbildungsarten bei geftill-
ten und ungefiillten Polymeren nach unterschiedlichen
Kriterien zumeist paarweise klassifiziert:

— thermische/athermische Keimbildung,
»Ssporadic/spontaneous nucleation® und

— homogene/heterogene Keimbildung.

Weiterhin treten Sonderfille wie die ,scherinduzierte™
Keimbildung auf.

Therntische und athermische Keimbildung

Thermische Keimbildung liegt dann vor, wenn Primirkeime
nach Unterkiithlung unter Bildung aller Oberfléchen spon-

tan entstehen. Die Bezeichnung ,thermisch® fiir diesen
Keimbildungstyp hat ihren Ursprung in der bereits oben
dargelegten starken Temperaturabhingigkeit der Primiir-
keimbildung. Typisches Merkmal der thermischen Keim-
bildung ist eine breite GroBenverteilung der entstehenden
Sphirolithe und in der zweidimensionalen Betrachtung
parabolisch gebogene Grenzflachen zwischen den Sphi-
rolithen (Abb. 7).

Bei der athermischen Keimbildung ist die Keimdichte nur
wenig von der Unterkiihlung abhingt. Dieser Keimbil-
dungstyp kann auf die Keimbildung hoéherer Ordnung zu-
riickgefiihrt werden, die durch die Gegenwart bereits exi-
sticrender Oberfldchen in der unterkiihlen Schmelze
begiinstigt wird. Sekundir- und Tertidirkeime koénnen ent-
weder an Fremdstoffoberflichen (,,heterogene™ athermische
Keimbildung) oder an Oberflichen nicht vollstindig auf-
geschmolzener Kristallite des Polymeren entstehen (,,ho-
mogene” athermische Keimbildung). Merkmal der ather-
mischen Keimbildung ist eine enge Grofenverteilung
der entstehenden Sphiérolithe. Dort, wo Sphiérolithe beim
Wachstum zusammenstofen, bilden sich bei zweidimen-
sionaler Betrachtung gerade Sphirolithgrenzen (vgl.
Abb. 8).

Wegen der geringen Keimbildungswahrscheinlichkeit bei
der thermischen Keimbildung kann eine ,,grobkornige™

Abb. 7
Wachs tumsstadien von Sphéirolithen nach thermischer Keimbildung. Von links nach rechis: 1=1, 2, 4 Zeiteinheiten (schematisch,

nach polarisationsmikroskopischen Aufnahmen).

Abb. 8
Wachs tumsstadien von Sphérolithen nach athermischer Keimbildung. Von links nach rechis: t=1, 2, 4 Zeiteinheiten (schematisch,
nach prolarisationsmikroskopischen Aufnahmen).
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Morphologie entstehen. Kunststoffprodukten (z. B. Foli-
en, diinnen Platten oder Profilen), die eine sehr feinkor-
nige und damit gleichmiBige Morphologie aufweisen
sollen, werden daher haufig Keimbildner zugegeben (he-
terogene athermische Keimbildung).

sporadic/spontaneous nucleation

Die in der englischsprachlichen Literatur hiufig vorgenom-
mene Klassifizierung ,,sporadic/spontaneous nucleation®
entspricht weitgehend der Unterscheidung zwischen ther-
mischer und athermischer Keimbildung. Das ,,sofortige®
Entstehen von Sphirolithen nach der Unterkiihlung bzw.
das sukzessive Erscheinen von Keimen gemif einer be-
stimmten Keimbildungsrate ist jedoch kaum scharf von-
einander trennbar. Zudem miissen die athermischen Keim-
bildungstypen nicht mit einer ,,sofortigen® Keimbildung
identifiziert werden, da die Keimbildung durch die Gegen-
wart von Oberfldchen zwar begiinstigt ist, jedoch ebenso
wie die Primérkeimbildung einer Wahrscheinlichkeits-
verteilung unterliegt. Die Keimbildungsrate liegt bei der
athermischen Keimbildung wegen der htheren Wahrschein-
lichkeit der Sekundérkeimbildung zwar insgesamt {iber der
der Primirkeimbildung, kann aber ebenfalls als ,,sporadi-
sche* Keimbildung in Erscheinung treten.

a) b)
A p— & t—>
Abb. 9
Zahl der Keime N in einer unterkiihiten Schmelze unter isothermen
Bedingungen als Funktion der Zeit t (schematisch). a: thermi-

sche Keimbildung, (t-t: ,Inkubationszeit”), b: athermische
Keimbildung

Ein héufig beobachteter Unterschied zwischen thermischer
und athermischer Keimbildung bzw. zwischen ,,sporadic*
und ,,spontaneous nucleation® liegt in einer zeitlichen Ver-
dnderung der Keimbildungsrate (vgl. Abb. 9): Bei thermi-
scher Keimbildung (a) ist eine konstante Keimbildungs-
rate zu erwarten'?, bei der athermischen Keimbildung (b)
148t dagegen die Keimbildungshiufigkeit rasch nach, wenn
der GrofBteil der in der Schmelze vorliegenden keim-
bildenden Partikel ,,verbraucht* ist. Die Keimanzahl in der
Schmelze bleibt anschlieffend konstant oder wird nur noch
durch thermisch gebildete Keime erhoht.

Homogene und heterogene Keimbildung

Homogen wird die Bildung von Keimen aus einer Schmel-
ze genannt, die nicht (explizit) mit Fremdstoffen versetzt
wurde. Je nachdem, ob Primirkeime entstehen oder Sekun-
dirkeime an nicht aufgeschmolzenen Polymerkristalliten

12 Zuweilen stellt sich die konstante Keimbildungsrate erst nach einer
gewissen ,Inkubationszeit™ ein.
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gebildet werden, kann unterschieden werden zwischen der
thermischen und der athermischen homogenen Keimbil-
dung.

Die erhohte Keimdichte bei Zugabe von Fremdstoffen
(»Keimbildner*, wie Mineralpulver, aber auch bestimmte
Verstirkungsfasern) wird der heterogenen Keimbildung
zugeordnet. Da jedoch iibliche technische Polymere nicht
vollig ,homogen* sind, sondern einen herstellungsbe-
dingten Anteil an Monomeren, Oligomeren und Fremdstof-
fen (Katalysatoren, Initiatoren, sonstige Zusatz- und Hilfs-
stoffe sowie Verunreinigungen) enthalten, ist eine scharfe
Trennung zwischen homogener und heterogener Keim-
bildung in der Praxis kaum mdoglich.

Bei Verbundwerkstoffen ist eine deutlich erhohte Keim-
dichte bei bestimmten Faser-Matrixkombinationen der he-
terogenen Keimbildung zuzurechnen. Wie oben beschrie-
ben, ist hier die aufzuwendende Freie Energie fiir die
Bildung einer Oberfliche zwischen Polymerkristall und Fa-
ser geringer als die zwischen Polymerkristall und Schmel-
ze. Wie fiir jede andere Oberfliche, so setzt sich auch die
Freie Energie der Oberfliche Polymerkristall/Faser aus ei-
nem entropischen und einem energetischen Beitrag zusam-
men. Der Entropiebeitrag bleibt jedoch von der Art der
Oberflachenbildung weitgehend unbeeinflufit, da die Ket-
tenmolekiile in jedem Fall bei der Keimbildung entspre-
chend dem Kristallgitter ausgerichtet werden und dabei ein
GroBteil ihrer Konformationsmoglichkeiten bzw. Entropie
verlieren.

Eine energetische Begiinstigung der Anlagerung von Poly-
mermolekiilen an die Faseroberfliche reicht allein fiir eine
Keimbildung noch nicht aus, sondern fiihrt zunichst zu
einer Benetzung der Oberfliche und zu einer gewissen Haf-
tung zwischen Polymer und Faser. Der qualitative Unter-
schied von einer lediglich , benetzenden* zu einer , keim-
bildenden* Faseroberflédche liegt darin, daB angelagerten
Polymermolekiilen weiterhin Bewegungs- und Umord-
nungsvorginge ausfiihren kénnen. Dies ist bei schwachen
Bindungstypen, wie der Van-der-Waals- oder Wasserstoff-
briicken-Bindung der Fall, nicht jedoch bei der kovalenten
Bindung. Zusitzlich muf eine keimbildungsaktive Ober-
fliche die Kettenanordnung zu periodisch wiederkehren-
den Strukturen fordern, aus denen schlieBlich mit einer
hoheren Wahrscheinlichkeit Kristallite {iberkritischer Gré-
Be entstehen als aus der Schmelze.

Wodurch im einzelnen diese periodische Strukturierung
gefordert wird, ist nicht vollstindig geklart. Diskutiert
werden in diesem Zusammenhang Ahnlichkeiten der
Fremdstoff- bzw. Polymerkristallgitter, wie Abmessung der
Einheitszelle, Gitterwinkel und die Periodizitit bestimm-
ter Atome bzw. deren Polarititen in Gitter. Systematische
Untersuchungen von Polymerpaaren, bei denen eine oder
mehrere der genannten Bedingungen zutrafen, erbrachten
jedoch keine allgemeingiiltigen Zusammenhinge
(Chatterjee 1975a-c).

Eine kristalline Struktur des keimbildenden Stoffs scheint
jedoch eine hinreichende Bedingung fiir eine Keim-



Abb. 10
Polarisationsmikroskopische Aufnahme einer Aramidfaser in
kristallisierendem PPS (200fach, T=503 K)

bildungswirkung zu sein. Aramidfasern z. B. zeigen eine
stark keimbildende Wirkung auf PPS (Abb. 10), moglicher-
weise wegen ihrer kristallinen Struktur und ihres moleku-
laren Aufbaus. Beide Polymere, PPS und Aramid, weisen
in der Hauptkette Aromaten auf und das Aramid die fiir
Polyamide typischen Wasserstoffbriickenbindungen.

Nicht keimbildend auf PPS wirken Hochfest(,,HF*)-Car-
bonfasern (Abb. 11), stark keimbildend jedoch bestimmte
Hochmodul-Carbonfasern (Auersch 1992). Der Hochmo-
dul(,, HM*)-Typ weist einen hdheren Perfektionsgrad sei-
nes Kristallgitters auf, was die vermutlich grofie Bedeu-
tung der kristallinen Struktur des Keimbildners stiitzt.

Carbonfaser (HF-Typ) in kristallisierendem PPS (200fach,
T =503 K).

Da eine starke Keimbildungswirkung von Verstirkungs-
fasern auf bestimmte Matrixpolymere hiufig mit der Ver-
mutung einer besonders groflen Haftung zwischen beiden
Komponenten verbunden wird, sind Untersuchungen zur
Keimbildung in Gegenwart von Verstarkungsfasern in der
Literatur haufig zu finden (Hobbs 1972; Bessell und
Shortall 1975; Campbell und Qayyum 1977, 1980; Folkes
und Hardwick 1984; Huson und McGill 1985; Zeng und
Kong 1986; Nguyen und Ishida 1986; Ishida und Bussi
1991). Messungen der Faser-Matrix-Haftung erbrachten
jedoch bislang keine signifikanten Unterschiede zwischen
keimbildenden und nichtkeimbildenden Fasern (Auersch
1992; Meretz 1993).

Scherinduzierte Kristallisation

Die Keimbildung aus der Schmelze kann auch durch eine
extern erzwungene Entropieverminderung der zunichst
regellos angeordneten Molekiile begiinstigt werden (z. B.
bei Extrusion, SpritzguBf, Umform-, Reck- oder Spinn-
verfahren). Die Molekiilketten werden partiell orientiert und
kommen so der gestreckten und unwahrscheinlicheren
Anordnung im Kristallgitter niher. Wie bereits oben dar-
gelegt, ist fiir Polymere der Entropiebeitrag zur Keim-
bildung relativ hoch, so daB Orientierungen von Molekii-
len in einer unterkiihlten Schmelze leicht zu deutlich
erhohten Keimbildungsraten fiithren kénnen.

Bei der Abkiihlung von polymeren Verbundwerkstoffen,
z. B. nach einem Imprégnier- oder Umformvorgang, kén-
nen durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten von Faser und Matrix Schubspannungen ent-
stehen". Solange die Matrix fliissig ist, werden sie durch
Scherstrdomungen abgebaut, wobei sich eine Orientierung
der Polymermolekiile in Fasernihe ergibt. Die Folge der
lokalen Entropieverminderung kann (verbunden mit einer
Unterkithlung der Schmelze) eine scherinduzierte Erho-
hung der Keimbildungsrate in Fasernihe sein. Untersuchun-
gen an Polypropylen (Devaux und Chabert 1991, 1992)
zeigten eine starke Zunahme der Keimdichte in unmittel-
barer Niihe einer Faser, wenn diese (auch mit sehr geringer
Geschwindigkeit) durch die unterkiihlte Schmelze gezo-
gen wird. Entsprechend der Relaxationsfihigkeit der Mo-
lekiile tritt die scherinduzierte Keimbildung nur bei Tem-
peraturen bzw. Schergeschwindigkeiten auf, bei denen die
Orientierung der Molekiile eine hinreichend lange Zeit er-
halten bleibt und noch geniigend Mobilitit fiir ein Keim-
wachstum gegeben ist.

Bei Kurzfasern wird beobachtet, dall die Keimdichte in
Richtung auf die Faserenden hin stirker wird (Abb. 12),
was plausibel damit erklirt werden kann, daf an den Faser-
enden die beim Thermoschrumpf auftretenden Wege bzw.
Schergeschwindigkeiten am groBten sind (Janeschitz-
Kriegl et al. 1987; Devaux und Chabert 1991, 1992;
Thomason und Knoester 1990, Thomason und van Rooyen
1992).

Abb. 12

Schematische Darstellung von Sphéirolithen (schraffiert), die sich
nach scherinduzierter Keimbildung an Kurzglasfasern bilden.
Die Keimdichte ist in Richtung auf die Faserenden hin erhéht
(Pfeile: Richtung des Thermoschrumpfs).

13 Polymere weisen einen relativ groBen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten auf (Polyethylen: ~20, Polymethylmethacrylat: ~8.2,
Polystyrol: ~7), wihrend der von Verstdrkungsfasern klein ist oder bei
hochorientierten Fasern sogar (in Faserrichtung) negativ sein kann (Glas:
~0.8-3.0, Carbonfaser: ~ -0.2). (Angaben jeweils in10YK.)
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Keimbildung héherer Ordnung, Wachstum

Keimbildungs- und Keimwachstumskonzepte hingen eng
zusammen. Die VergrdBerung strukturierter Agglomerate
auch unterkritischer GroBe ist bereits Wachstum. Das An-
lagern weiterer Molekiillagen an bestehende Oberflichen
kann als spezielle Form der Keimbildung sekundirer bzw.
tertidrer Art betrachtet werden. Fiir eine konzeptionelle
Gleichbehandlung von Keimbildung und Kristallwachstum
spricht auch die experimentell nachweisbare Ahnlichkeit
der Temperaturfunktionen der priméren und sekundiren
Keimbildung (vgl. schematischer Funktionsverlauf in Abb.
2, 8. 12). Die Temperaturabhingigkeit der sekundiren
Keimbildung von Polyphenylensulfid (PPS) 146t sich mit
der Polarisationsmikroskopie gut bestimmen. Dazu wird
eine kleine Menge PPS zwischen zwei Glasplittchen auf-
geschmolzen, zu einer diinnen Schicht verpreBt (unter
20 pm) und bei einer Schmelzetemperatur von 600 K ca.
5 min lang belassen. AnschlieBend wird die Probe ziigig in
den auf die Kristallisationstemperatur eingestellten Heiz-
tisch eingebracht. Das z. T. schnelle Wachstum der entste-
henden Sphérolithe wird mit einer Videoanlage mit ein-
gespielter Zeitanzeige aufgezeichnet, so daB sich die
Auswertung der SphirolithgroBe als Funktion der Zeit gut
im AnschluB} an das Experiment vornehmen 148t.

Die radiale Wachstumsgeschwindigkeit der Sphirolithe
zeigt eine deutliche Abhingigkeit von der Temperatur. Sie
weist ein Maximum zwischen T und T auf, wobei die
Absolutgeschwindigkeit eine Funktion der mittleren Mol-
masse ist (Abb. 13) (vgl. auch Auer 1991, Auer et al.
1994),

200 - \gsksosnpags
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T 150 [ ¢ 80 Pas
%)
= N0
=1
=
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0 1 | 1 1 I L
125 150 75 200 225 7250
T, °C—>
Abb. 13

Radiale Wachstumsgeschwindigkeit v von Sphérolithen als Funk-
tion der Temperatur am Beispiel des PPS unterschiedlicher mitt-
lerer Molmasse. Die im Bild eingetragene Viskositdt stellt ein
Map fiir die mittlere Molmasse dar.
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Reduziert man die Funktion der Wachstumsgeschwindigkeit
mit der polymerspezifischen Schmelztemperatur und der
maximalen Wachstumsgeschwindigkeit, so ergeben sich
sehr dhnliche Kurvenscharen (Abb. 14). Dies ist ein Anzei-
chen dafiir, daB der Funktionstyp der Wachstums-
geschwindigkeit (bzw. sekundiren Keimbildung) allge-
meingiiltig ist (Reduzierte Kurven fiir weitere Polymere
finden sich z.B. in Elias 1990).

o Viskositdt
A5 Pas
o 15 Pas
o 30 Pas
0 B0 Pas

'

[=

u
T
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7T, —*
Abb. 14
Logarithmus der reduzierten Wachstumsgeschwindigkeit von
Sphérolithen in Abhdngigkeit von der reduzierten Temperatur am
Beispiel des PPS unterschiedlicher mittlerer Molmasse.

Leider 146t sich die Temperaturfunktion der priméren Keim-
bildung nicht in gleicher Weise mit dem Polarisationsmi-
kroskop bestimmen. Wegen des relativ zur priméren Keim-
bildung deutlich schnelleren Wachstumsprozesses kann nur
eine geringe Zahl von Keimen in dem sich rasch verrin-
gernden Schmelzevolumen entstehen. Die Aktivierung der
wenigen Keime fillt zudem in die Phase der Probenab-
kiihlung, in der die Temperaturverhaltnisse experimentell
schwer kontrollierbar sind.

Beidem vorliegenden PPS (,, Tedur” der Fa. Bayer AG) lag
eine Mischung zweier Keimbildungsarten vor. Es war zu
beobachten, daf} einige Sphirolithe sofort nach der Abkiih-
Iung entstanden (durch athermische Keimbildung), wih-
rend zusitzliche erst nach und nach (durch thermische
Keimbildung) gebildet wurden. Die Dichte der athermisch
gebildeten Sphirolithe dnderte sich kaum, wenn die
Schmelzetemperatur oder die Verweilzeit im Schmelzezu-
stand vor dem Kristallisationsexperiment erhéht wurde. Bei
homogener athermischer Keimbildung durch nicht auf-
geschmolzene Polymerkristallite wire eine Verringerung
der Keimdichte mit lingerer Verweildauer im Schmelze-
zustand oder hoherer Schmelzetemperatur zu erwarten.
Neben der thermischen Keimbildung lag somit vermutlich
eine heterogene athermische Keimbildung z. B. durch her-
stellungsbedingt vorhandene Fremdstoffe vor.



3. Prisphérolithisches Wachstum

Primédre Wachstumsform von teilkristallinen Polymeren ist
in der Regel die Lamelle. Damit ist die Geometrie der wach-
senden Struktur nicht eine einfache Projektion der fiir den
kritischen Keim giinstigsten Form (wie es z. B. fiir nieder-
molekulare Substanzen der Fall ist), sondern ergibt sich
durch thermodynamische Bedingungen und aus sterisch-
topologischen Beschrinkungen'. Wegen der eindimensio-
nalen Kettenstruktur der Polymere treten Gitterschwin-
gungen im Kristallverband in bevorzugten Richtungen auf.
Longitudinalschwingungen in Kettenrichtung fiihren ab
einer bestimmten Lange des im Gitter liegenden ,,gestreck-
ten Kettenabschnitts* zu Instabilititen des Kristallgitters
durch die Kumulation von Schwingungsbewegungen an
den Kettenenden. Die kritische Linge eines gestreckten
Kettenteils, das noch im Gitter lokalisiert ist, bestimmt die
maximale Dicke der Lamelle, die in der GroBenordnung
von 100 A liegt und sich im Verlaufe der Kristallisation
nur noch geringfiigig erhoht.

Es entstehen Plittchenstrukturen, die gut nachgewiesen
werden konnen, wenn z. B. das geldste Polymer ausrei-
chend langsam im Lésungsmittel auskristallisiert wird. Man
findet rautenformige Plittchen im Falle von Polyethylen
(Abb. 15).

Abb. 15
Rautenformige Polyethylenkristalle (aus Wunderlich 1973, 8. 190).

Die regelmiBigen Plittchen treten allerdings nur bei weit-
gehend ungestortem Kristallwachstum auf, d. h. bei iso-
thermer Kristallisation oder langsamer Abkiithlung. Bei
schneller Abkiihlung der Losung und bei der technisch re-
levanten Kiristallisation aus der Schmelze treten dagegen
meist S trukturen mit begrenzter Lateraldimension (,,Stib-
chen”, ,Lamellen®) auf, die sich ausgehend von einem
Keim in die Losung bzw. Schmelze hinein ausbreiten. Je
nach Unterkithlung, Fremdstoffkonzentration in der
Schmel ze oder den allgegenwirtigen thermischen Schwin-
gungen kommt es beim Lamellenwachstum zu Fehlern

14 Einftihrungen bzw. Uberblicksartikel z. B. von Zachmann 1965 und
Kanig 1982. Eine ausfihrliche Behandlung der unterschiedlichen
Kristallis ationsformen von Polymeren findet sich in Wunderlich 1973.

beim Gitteraufbau, die Schwankungen der Lamellendicke,
Anderungen der Wachstumsgeschwindigkeit oder Lamel-
lenverzweigungen (Abb. 16) nach sich ziehen kénnen.
Auch die Segregation, die Erhthung der Konzentration nur
bedingt in den Kristall einbaubarer Molekiilteile in der
Schmelze vor der Lamellenwachstumsfront, kann Verzwei-
gungen fordern (Magill 1977).

Abb. 16
Sich verzweigende ,,Aste” aus Polypropylen-Lamellen (aus
Nitsche und Wolff 1962, S. 196).

Die sich verzweigenden Strukturen in Abb. 16 bestehen
nicht aus einzelnen isolierten Lamellen, sondern sind of-
fenbar Gruppen oder ,,Cluster” mehrerer zueinander par-
allel ausgerichteten Lamellen. Zwischen den Lamellen, den
cigentlichen Polymerkristallen, verbleiben ungeordnete
Makromolekiilteile, die ,amorphe Phase®, so dal} sich ein
teilkristallines Material ergibt. Der Aufbau der im folgen-
den als ,,Aste* oder ,, Zweige” bezeichneten Strukturen ist
in Abb. 17 skizziert.
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Abb. 17

Schematischer Aufbaus eines ,, Astes " (vgl. Abb. 16) aus Makro-
molekiilen und Lamellenkristallen. a: Ausschnitt aus einer ein-
zelnen Lamelle. Sie besteht aus senkrecht zur Wachstumsrichtung
ausgerichteten Teilen von Makromolekiilen. b: , Ast" aus meh-
reren parallel zur Wachstumsrichtung orientierten Lamellen. Die
ungeordneten Molekiilteile sind nicht dargestellt.
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Abb. 18
Frithstadium eines Sphdrolithen aus Polyamid 6 (aus Wunder-
lich 1976, §. 323).

Die multiplikative Vermehrung der Aste durch Verzwei-
gung fiihrt zu garbenformige Strukturen (Abb. 18), die sich
schlieBlich — sofern geniigend Raum fiir die weitere Aus-
breitung vorhanden ist— zu kugelférmigen ,,Sphérolithen*!?
schlieffen.

Die Formgebung der Uberstrukturen ist unmittelbar mit der
Verzweigung wihrend des Wachstums verbunden, withrend
die Clusterbildung lediglich zu einer Verdickung bereits
vorhandener Aste fithrt. Im Hinblick auf die Darstellung
der Ausbildung von Sphérolithen wird daher im folgenden
schwerpunktmaBig auf die Verzweigung eingegangen's,

Zwei Verzweigungsarten konnen unterschieden werden:

a) Die Verzweigung an der Wachstumsfront eines Astes
und

b) die Verzweigung durch sekundire Keimbildung (seitli-
ches Aufwachsen) an einem bereits bestehenden Ast.

Fir das Auftreten beider Arten kann jeweils eine Wahr-
scheinlichkeit formuliert werden: p, sei die Wahrschein-
lichkeit dafiir, daB sich in einem Zeitintervall At ein wach-
sender Ast an seiner Front zweiteilt, und p,, da ein
Seitenzweig nach Sekundirkeimbildung aufwéchst. Es wird
beobachtet, dafl die Verzweigung nicht unter beliebigen
Winkeln geschieht, sondern sich - da die Ausrichtung des
Kristallgitters des Primdrastes auf die Sekundirzweige in
gewisser Weise iibertragen wird - unter den Vorzugswinkeln
@, (fur die Frontverzweigung) bzw. @ (fiir die Seiten-
verzweigung) vollzieht.

Exkurs: Lamellenverzweigungsmodell

Unter den vorgenannten Annahmen und Beobachtungen
kann das Wachstum und die Verzweigung von Lamellen-

15 Sphirolith: wortl. ,Kugelstein*

16 Dessen ungeachtet ist die Verdickung der ,,Aste” durch die Cluster-
bildung ein wichtiger Prozess, der bedeutend am Gesamtkristallisa-
tionumsatz beteiligt ist. Aus Abb. 18 wird deutlich, daff dort, wo die
Keimlamelle gebildet wurde, eine nicht unerhebliche Verdickung von
etwa 2 pm stattgefunden hat. Schitzt man die Dicke einer einzelngn
Lamellen zuziiglich der sic umgebenden amorphen Schicht mit 150 A,
so bestinde der verdickte Kernbereich aus rund 130 parallel aus-
gerichteten Lamellen.
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Clustern mit einem Computerprogramm simuliert werden'’:
Ein wachsender , Ast" wird dabei als zusammenhdngende
Kette von dquidistanten Schwerpunkten abgebildet. Diese
Kette wird entsprechend den vorgegebenen Parametern fiir
die Wachstumsgeschwindigkeiten in einem Zeitschritt ver-
ldngert und gemdf} den Wahrscheinlichkeiten p ) undp ver-
zweigt (Abb. 19).
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Abb.19
Schematische Darstellung eines wachsenden ,,Astes" (a) und
seine Reprisentation im Lamellenverzweigungsmodell (b).

Jeder der Schwerpunkte hat einen Aktivierungszeitpunkt,
eine Wachstumsrichtung, ein ,,Gewicht“ (das z. B. zeitab-
hiingig variiert werden kann, um eine Verdickung zu be-
riicksichtigen), und maximal zwei Nachfolger.

Die Simulation des Wachstums erfolgt schrittweise, in Zeit-
intervallen At. Schwerpunkte, die zum Zeitpunkt t noch kei-
nen Nachfolger haben, stellen Wachstumsfronten dar. In
Jedem Zeitschritt werden die Wachstumsfronten auf eine von
drei Weisen modifiziert (vgl. Abb. 20):

1. DerAstwird durch ,Vorschieben* der bisherigen Front
verldngert (Abb. 20 a). In diesem Fall wird in Wachs-
tumsrichtung an die bisherige Front ein Nachfolger in

e Ny

Abb. 20
Wachstums- und Verzweigungsméglichkeiten im Verzweigungs-
modell. Erlduterungen im Text.

17 Die Idee eines Verzweigungsmodells geht auf Gordon (1962) zuriick.
Ein einfaches Simulationsprogramm fiir Computer entwickelte [gushi
(1964), Umfangreiche Berechnungen zur Entwicklung der Morphologie
von Sphérolithen fithrten Herdt und Kallweit (1982) durch.
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Abb. 21
Die Winkel @ und @, sowie die Absténde a und r im Verzwel-
gungsmodell. Erlduterungen im Text.

konstantem Abstand a (vgl. Abb. 21) gemdf3 der vorge-
gebenen Wachstumsgeschwindigkeit und Ausbreitungs-
richtung angefiigt. Der Nachfolger — nunmehr selbst
Wachstumsfront — , erbt* Ausbreitungsrichtung und
Wachstumsgeschwindigkeit des Vorgéingers, der seiner-
seits zu einem , Innenteil “ des Astes wird,

2. Mit der Wahrscheinlichkeit p, werden zwei Nachfolger
angefiigt (Abb. 20 c), deren Ausbreitungsrichtungen um
+@_bzw. -D, (vgl. Abb. 21) von der bisherigen Rich-
tung abweichen. Die beiden neu entstandenen Fronten
,wachsen" nun in den folgenden Zeitschritten unab-
hingig voneinander weiter.

3. Die Wachstumsfront befindet sich ndher als r (vgl.
Abb. 21) an irgend einem anderen Schwerpunkt oder
an der dufleren Grenze der Fliche, die bedeckt werden
kann. In beiden Fillen kann hier kein weiteres Wachs-
turre mehr stattfinden.

In jedem Zeitschritt wird nicht nur das Wachstum an den
Fronten vollzogen, sondern auch fiir jeden Schwerpunkt,
der innerhalb eines Astes liegt, gepriift, ob sich dort ge-
mdf p ¢ ein Seitenzweig bildet. Gegebenenfalls wird an die-
ser Stelle eine neue Wachstumsfront erzeugt, die sich unter
dem Winkel @, ausbreiten kann (Abb. 20 b, d)'°.

Zentrale Forderung an das Simulationsverfahrens ist, dafs
keine Uberkreuzungen aufireten diirfen, bei denen ein
Fliichenelement mehrfach belegt wiirde. Bei jeder Erzeu-
gung und Verldngerung einer Wachstumsfront durch einen
neuen Schwerpunkt muf3 daher ein Mindestabstand r zu
allen anderen Schwerpunkten garantiert werden. Durch
einen besonderen Algorithmus' ist sichergestellt, daf3 der
punktbezogene Aufwand fiir die notwendigen Vergleiche
nicht exponentiell, wie bei der Einbeziehung aller anderen
Schwerpunkte in die Vergleiche, sondern nur nach einer

18 Das Modell von Herdt und Kallweit (1982) basiert auf Stibchen,
die jeweils von einem Verzweigungspunkt bis zum niichsten reichen,
statt auf Ketten verbundener Schwerpunkte. Das Kallweit-Verfahren
verhindert die gegenseitige Durchdringung von Lamellen, ermdglicht
jedoch einen Kontakt.

19 Die Vergleiche finden nach einer sog. ,lokalen Suche™ statt. Dazu
werden alle Schwerpunkte geméfB ihrer Positionen zu Gruppen
zusammengefat. Hinzukommende Schwerpunkte miissen (bis auf
wenige Ausnahmen) nur mit den Mitgliedern einer Gruppe verglichen
werden.

gewissen Einlaufphase linear steigt (Abb. 22). Die Berech-
nung eines 10° Punkte umfassenden Ensembles dauert auf
einem IBM-kompatiblen PC (Prozessor Intel 80486DX mit
50 MHz Taktfrequenz) ca. 5 min, fiir 10° Punkte liegt der
Zeitaufwand bereits bei mehreren Stunden.

Aufwand pro Schwerpunkt

Zeitaufwand, s —*

Gesamtaufwand

5 | ;

0 50 100 150 200
t, 28 —»

Abb. 22

Absoluter und schwerpunkibezogener zeitlicher Rechenaufwand

(Rechenzeit) als Funktion der simulierten Wachstumsdauer (ZE:

Zeiteinheiten der Simulation)

Das hier vorgestellte Simulationsverfahren wird fiir zwei-
dimensionales Wachstum durchgefiihrt, da fiir Berechnun-
gen der dreidimensionalen Ausbreitung ein erheblich
héherer Rechenaufwand erforderlich ist, der mit den vor-
handenen Ressourcen nicht zu bewdltigen war. Fiir die hier
vorgestellten Aspekte der Strukturbildung erscheinen zwei-
dimensionale Betrachtungen als ausreichend.

Hdufig wird die Beschreibung der Kristallisation von Po-
Iymeren ausschlieflich auf die Ausbreitung der teilkri-
stallinenen Uberstrukturen —der Sphéirolithe — beschréinkt.
Sie werden iiblicherweise als wachsende Kugeln mit kon-
stanter Dichte angesehen. Bei dem Lamellenverzweigungs-
modell braucht die sphiirolithische Form nicht als Modeli-
annahme vorgegeben zu werden, sie entwickelt sich (unter
geeigneten Bedingungen) aus den zugrunde gelegten Be-
dingungen ,,von selbst". Es bieten sich mit dem Verzwei-
gungsmodell Untersuchungen von Kristallisationsvorgén-
gen an, bei denen es nicht zur Ausbildung geometrisch
einfacher Uberstrukturen kommt. Dazu zéhlen z. B. die
bisher wenig untersuchte Kristallisation mit hohen Keim-
dichten, wie sie in technischen Prozessen bei hoher Ab-
kithlgeschwindigkeit und/oder in Gegenwart von Keim-
bildnern auftritt oder die Kristallisation gefiillter Polymere,
in denen es durch die Gegenwart der Fiillkdrper nicht zur
Ausbildung der iiblichen sphéirolithischen Strukturen kom-
men kann, oder die Kristallisation von Polymeren mit aus-
gepréigter Nachkristallisation, bei denen ein bedeutender
Anteil des Kristallisationsumsatzes durch interne Perfek-
tionierungsprozesse hervorgerufen wird. Die vorliegende
Arbeit kann nur einen bescheidenen Beitrag zur Behand-
lung dieser umfassenden und komplexen Problematik lie-
fern. Mit Hilfe des Lamellenverzweigungsmodells wird in
den folgenden Ausfiihrungen

— die Bildung von Strukturen ausgehend von einem
WKeim® bzw. einer ,, Keimlamelle* veranschaulicht,
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— diemdgliche Entstehung von Gradienten innerhalb der
gebildeten Strukturen und in der Néhe von , keim-
bildenden Grenzflichen* gezeigt

— und (imAbschnitt zur Nachkristallisation) die ,, Kristall-
lisationskinetik“ fiir eine Flédche untersuchi, die von
mehreren wachsenden Lamellenstrukturen bedeckt wird,

3.1. Isolierte Strukturen

Im folgenden Abschnitt wird auf isolierte Strukturen, die
aus einer einzigen Keimlamelle® erwachsen, eingegangen
und die Bedeutung der Verzweigungsparameter fiir die sich
einstellende Morphologie herausgestellt, da sich je nach
Wahl der Verzweigungswahrscheinlichkeiten P und p; s0-
wie der Winkel @ und @ unterschiedliche Strukturen ent-
wickeln.

Frontverzweigung

Es wird zunéchst p, zu Null angenommen, d. h. es entste-
hen keine Seiteniste und die Verzweigungen der ,,Aste”
bleiben ausschlieBlich auf die Wachstumsfront beschrinkt.
Bei einer Wahrscheinlichkeit p =0.1 (durchschnittlich alle
zehn Zeiteinheiten?' erfolgt eine Verzweigung) und einem
mittleren Verzweigungswinkel von 10° ergeben sich die in
Abb. 23 dargestellten Wachstumsstadien,

Ay
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Abb. 23

Stadien der Verzweigung bei ausschliefilicher Frontverzweigung.
Alter der Strukturen von links oben nach rechts unten: 30, 60,
90, 120 Zeiteinheiten (p,=0.1, p =0, @.=10°)

20 Herdt und Kallweit simulierten Keime, von denen bis zu 30 ,,Aste®
ihren Ursprung nahmen, wobei sich in jedem Fall wegen der gegen-
seitigen Wachstumsbeschrinkungen ,,sphirolithische Strukturen bilden.
Das hier vorgestellte Modell geht von der Annahme stabformiger Keim-
lamellen mit zwei anfiinglichen Wachstumsfronten aus. Dies steht im
Einklang mit REM-Aufnahmen von Sphiirolithkernen von PPS und PET
(vgl. auch Abb. 18).

21 Dadie Langen- und Zeiteinheiten der Simulation frei skalierbar sind,
werden sie zur Abgrenzung gegeniiber realen MaBen (mm, s) als ,LE*
(Lingeneinheiten) und ,,ZE“ (Zeiteinheiten) bezeichnet. Alle vorge-
stellten Strukturen beziehen sich auf die gleichen MaBstibe.
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Abb. 24

Strukturen bei ausschlieflicher Frontverzweigung unter Variati-
on des Verzweigungswinkels. Von links oben nach rechts unten:
@.=10, 15, 25, 40° (p,=0, p,=0.1, =120 ZE)

Deutlich erkennbar ist die garbenférmige Auffiicherung der
sich multiplikativ vermehrenden Wachstumsfronten. Eine spi-
tere ,sphérolithische” Kreisformigkeit der dufleren Wach-
stumsfront deutet sich an. Bei Variation des Verzweigungs-
winkels @_ entstehen nach vergleichbaren Zeiten (120 ZE)
Strukturen, wie sie beispielhaft in Abb. 24 dargestellt sind.

Mit hoherem Verzweigungswinkel nimmt die Parallelitit
der Zweige deutlich ab, die Packung wird ,,lockerer”. Ge-
ringe Verzweigungswinkel (10°, 15°) fithren zu sehr hnli-
chen Strukturen.

Seitenverzweigung

Der andere idealisierte Verzweigungstyp liegt vor, wenn
Verzweigungen ausschlieBlich durch die Bildung von
Seitendsten mit der Wahrscheinlichkeit p, (bei p=0) be-
stimmt wird. Bei Wahl von p=0.01 und einem mittleren
Verzweigungswinkel von 20° ergeben sich die in Abb. 25
dargestellten Anfangsstadien einer wachsenden Struktur.
Auffillig ist neben einer gewissen Vorzugsorientierung in
Richtung der Keimachse, daR sich keine dichte und schar-
fe Wachstumsfront, sondern eine eher aufgelockerte, ,,un-
scharfe” duBlere Grenze der iiberdeckten Fliche ergibt.
Liicken im Inneren werden allm#hlich mit zusitzlich ge-
bildeten Lamellenzweigen ausgefiillt, so da8 das Zentrum zu-
nehmend dichter belegt wird. Dagegen ist bei den vorher dar-
gestellten Strukturen, die sich bei reiner Frontverzweigung
ergeben, der Kern vergleichsweise ,,locker® gepackt®.

22 Ahnliche Ergebnisse beschreiben Herdt und Kallweit (1982), wobei
dort ausschlieflich die Frontverzweigung behandelt wird. Strukturen mit
hoherer Dichte in Kernndhe erhalten diese Autoren bei , stochastischem*
Wachstum, d. h. dann, wenn die Lamellen nicht mit konstanter Geschwin-
digkeit, sondern pro Zeitschritt gem#R einer Zufallsfunktion unterschied-
lich weit wachsen.
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Abb. 25

Stadier der Lamellenverzweigung einer Struktur bei ausschlief3-
licher Seitenverzweigung. Alter der Strukturen von links oben
nach rechts unten: 30, 60, 90, 120 ZE (p,=0, p,=0.01, ® =20°)

Auch die Strukturen, die bei ausschlieBlicher Seitenver-
zweigung entstehen, bedecken bei hdherem Verzweigungs-
winkel eine groBere Fliche. Allerdings nimmt dic Pak-
kungsdichte der Lamellen dabei ab (Abb. 26), so daB bei
groBeren Verzweigungswinkeln die Struktur ,lockerer™ als
bei geringen Verzweigungswinkeln erscheint.

Abb. 26

Struktueren mit ausschlieflicher Seitenverzweigung bei Variation
des Verzweigungswinkels. Von links oben nach rechts unten:
@ =5, 10, 20,40° (p=0.01, p =0, =120 ZE)

Wie jedes Modell, so ist auch das Lamellenverzweigungs-
modell eine Vereinfachung wirklicher Verhiltnisse. Die
wahre Lamellenausbreitung verlduft dreidimensional, wih-
rend die Simulation nur fiir zwei Dimensionen durchge-

fiihrt wird. Es kann allerdings angenommen werden, da
bei der Simulation dreidimensionaler Ausbreitung #hnli-
che Gebilde, die sich quasi ,rotationssymmetrisch® zur
Keimachse bilden, entstehen. Zusétzlich finden bei realen
Kristallisationsprozessen weitere, im Modell unberiicksich-
tigte Vorginge statt: Clusterbildung, Umkristallisation,
Ausheilung von Gitterfehlern, Lamellenverdickung, Effekte
durch Segregation, Wiarmetransporte und Volumen-
kontraktion. Das Wachstum der Lamellen-Cluster oder
LAste” und die sie begleitenden Verzweigungen sind je-
doch wesentliche Voraussetzung der Formierung von Sphié-
rolithen und somit auch fiir die sphérolithische Kristalli-
sation. Es wird daher im folgenden nédher auf die
Ausbreitungsgeschwindigkeit, Wachstumsordnung und die
Belegungsdichte™ der simulierten Strukturen eingegangen.

Umsatzgeschwindigkeit

Jedem Lamellenschwerpunkt des Modells ist eine jeweils
gleich grofBie ,,belegte™ bzw. ,umgesetzte” Fliche zugeord-
net. Daher kann die Umsatzgeschwindigkeit als Zahl der
Lamellenschwerpunkte definiert werden, die in einem Zeit-
intervall neu gebildet werden. Die beiden folgenden Auf-
tragungen stellen jeweils die Entwicklung von dN/dt als
Funktion der Zeit vor, wobei in Abb. 27 das Verhiiltnis von
p; zu p, und in Abb. 28 die Verzweigungswinkel variiert
worden sind. Dabei zeigt sich, daf die Umsatzgeschwin-
digkeit bei ausschlieBlicher Front- und ausschlieBlicher
Seitenverzweigung annéhernd gleich ist (Abb. 27), obwohl
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Abb. 27

Umsatzgeschwindigkeit als Funktion der Zeit 1 _fiir verschiedene
Kombinationen der Wahrscheinlichkeiten der Frontverzweigung
P und der Seitenverzweigung p ((;Df: D=10°).
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Abb. 28
Umsarzgeschwindigkeit als Funktion der Zeit bei unterschiedli-
chen Verzweigungswinkeln @ bzw. @, (p,=0.1, p=0.01)
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die Morphologie der entstehenden Strukturen recht unter-
schiedlich sein kann (vgl. z. B. Abb. 24 und 26).

Offenbar findet der Hauptumsatz im Fall der Frontver-
zweigung am dufleren Rand der Struktur statt, withrend er
sich bei der seitenverzweigenden Struktur auf die Ausfiil-
lung der verbliebenen Liicken innerhalb der bereits iiber-
deckten Fliche konzentriert. Eine Struktur, die beide Ver-
zweigungsarten aufweist, bildet nach einer gewissen
Anlaufphase anndhernd doppelt so schnell Lamellen-
schwerpunkte bzw. setzt doppelt so schnell Fliche um.

Zusétzlich hingt die Geschwindigkeit des Umsatzes von
den Verzweigungswinkeln ab. Bei groBeren Verzweigungs-
winkeln erfolgt die Fldchenbelegung schneller, da sich die
Lamellen in ihrer Ausbreitung zumindest in der Frithphase
weniger gegenseitig stiren (Abb. 28).

Definiert man die ,,Ausbreitungsordnung* a als Exponent
der Zeit bei folgender Funktion fiir die Umsatzgeschwin-
digkeit einer isolierten Struktur

dN
dr

a

ct?, (13)

so ergeben sich bei den Simulationen maximal Werte von
a=2.8.

Die Ausbreitung von voriibergehend auftretenden
garbenférmigen Wachstumsgeometrien in der Frithphase
der Kristallisation (im ﬁbergang von der Keimlamelle zum
Sphérolithen) wurde von Dobbert (1990) untersucht. Er
konnte zeigen, daB die Ausbreitungsordnung 4, mit der das
Volumen v pro Zeiteinheit umgesetzt wird, mit

dV_ g

—=t "
dt ¢ (14)

in der Frithphase der Kristallisation deutlich oberhalb von
3.0 liegen kann (Abb. 29). Ein Wert von genau 3.0 tritt bei
Strukturen auf, die sich in allen drei Raumrichtungen gleich
schnell ausbreiten. Bei bevorzugter Ausbreitung in einer
bzw. zwei Dimensionen liegt die Ausbreitungsordnung bei
1.0 bzw. 2.0.

Die Absolutwerte von a und 4 sind nicht direkt vergleich-
bar, da die Rechnungen von Dobbert fiir dreidimensiona-
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Abb. 29

a-d: Wachstumsstadien in der Friihphase der Sphérolithbildung
(schematisch). e: Ausbreitungsordnung verschiedener Wachs-
tumsstadien.
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les Wachstum von Strukturen mit konstanter Dichte durch-
gefiihrt wurden. Dagegen sind die Strukturen des Lamel-
lenverzweigungsmodells auf zwei Dimensionen beschriinkt
und weisen eine ungleichmifBige Belegungsdichte der
Schwerpunkte auf. Reduziert man die von Dobbert ange-
gebenen Wachstumsordnungen um eins, um von der Aus-
breitung im Raum auf die Ausbreitung in der Fliche zu
schlieBen, dann liegt der Maximalwert von 4.0 (fiir eine
analoge rdumliche Ausbreitung erhielte man 5.0, vgl. Abb,
29) immer noch deutlich oberhalb des mit dem Lamellen-
verzweigungsmodell gefundenen Maximalwerts von 2.8.
Eine Ursache fiir die Differenz liegt méglicherweise darin,
daB die Packungsdichte der simulierten Verzweigungs-
strukturen orts- und zeitabhéngig ist, wihrend fiir die Rech-
nungen von Dobbert eine konstante Dichte vorausgesetzt
wird.

Ortsabhdngigkeit der Belegungsdichte

Neben der Umsatzgeschwindigkeit liegt ein weiterer Un-
terschied der simulierten Strukturen in der ,,Qualitit® ihrer
Lamellenanordnung. Sie kann durch die flichenbezogene
Zahl der Lamellenschwerpunkte (,,Belegungsdichte) be-
schrieben werden, wobei fiir Vergleiche die unterschiedli-
che Form und GroBe der Lamellenstrukturen beriicksich-
tigt werden muB. Der EinfluB der #duBeren Form kann
weitgehend unterbunden werden, wenn eine sinnvoll defi-
nierte gemeinsame Bezugsfliche herangezogen wird. Fiir
die hier vorgestellten Rechnungen wurden als Bezugs-
flichen die beiden Kreissegmente in Richtung der Keim-
achse gewihlt, wobei der Winkel « so klein gewihlt sein
mubB, daf} die Kreissegmente jeweils von Lamellenstruk-
turen iiberdeckt sind (vgl. Abb. 30).

Abb. 30

Skizze zur Lage der Bezugsfliiche bei der Berechnung der ortsab-
héiingigen Belegungsdichte. a: Gesamieinflufigebiet der Lamellen-
struktur (Beispiel), b: fiir die Berechnung der Belegungsdichte
herangezogene Bezugsfliche (a=20°).

Abb. 31 gibt die ortsabhiingige Belegungsdichte fiir simu-
lierte Strukturen mit unterschiedlichen Verzweigungswin-
keln wieder. Auffallig ist die starke Abhingigkeit der Be-
legungsdichte vom Abstand zum Strukturzentrum. In
Keimnihe ist sie gering®, mit wachsendem Abstand steigt
sie auf einen Maximalwert und f4llt dann am duBeren ,,auf-
gelockerten™ Rand der Strukturen hin rasch ab.

23 In unmittelbarer Nahe der Keimlamelle ist die Bestimmung der

Belegungsdichte problematisch, da hier die Bezugsfliche noch nicht mit
einer reprisentativen Anzahl von Lamellenschwerpunkten belegt ist.
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Abb. 31

Belegungsdichie D als Funktion des Abstands r zum Struktur-
zentrurn. Parameter ist der Verzweigungswinkel (p,=0.1, p =0.01,
Alter der Strukturen: 120 ZE, Bezug auf eine gemeinsame Fld-
che, vgl. Abb. 30).

Das Auftreten eines Gradienten der Belegungsdichte ist eine
allgemeine Eigenschaft der simulierten Strukturen, die sich
allein aus dem Verzweigungsprozef ergibt. Die Verzwei-
gungswinkel ®@_und @, haben nur einen untergeordneten
Einflu B} auf die Ausbildung des Gradienten.

Zeitabhéngigkeit der Belegungsdichte

Bei der Bildung realer Sphirolithe konnte — sofern man
einen Vergleich ihrer Verzweigungsprozesse mit denen der
Modellrechnungen zuldft — die Entstehung eines Kristalli-
nititsgradienten® angenommen werden. Zusitzliche Vor-
ginge, die Kristallinitét innerhalb der ,Zweige* erhohen,
wie die Clusterbildung, Lamellenverdickung und Struktur-
perfek tionierung des Kristallgitters, verstiirken den Kristal-
linitdtsgradienten, da ,,dltere” und damit eher ausgeheilte
bzw. verdickte ,Aste” entsprechend ihrer Entstehungszeit
dem Sphérolithzentrum néher sind als jiingere ,,Zweige™,
die hauptsichlich an der Peripherie liegen. Die Vorstellung
von Sphirolithen als ,,Kugeln®, deren Dichte im Kern gro-
Ber als an der Oberfliche ist, erscheint somit plausibler die
iibliche Vorstellung von ,,Kugeln* konstanter Dichte®.

Es ist moglich, eine zeitabhidngige Verdickung der Zweige
bzw. Lamellenperfektionierung im Verzweigungsmodell
durch eine ,Gewichtszunahme* der Schwerpunkte zu be-
riicksichtigen und auch durch Variation der Strichstirke
graphisch darzustellen (Abb. 32). Eine solche Verdickung
der , Aste” bleibt jedoch bei den folgenden Modellrech-
nungen unberiicksichtigt.

Stellvertretend fiir ein ,,infinitesimal kleines Flichenele-
ment™ kann fiir eine gentigend kleine Teilfliche die zeitab-
hiangige Entwicklung der Belegung mit Lamellenschwer-
punkten bestimmt werden. Die Lage der Teilflache wird so
gewihlt, daB sie nicht unmittelbar vom Keim beeinfluf3t
wird. AnschlieBend kann die Zahl der in ihr gebildeteten

24 Kristallinitit: Verhéltnis von kristallinem zu nichtkristallinem Anteil
einer Substanz. Bei Polymeren ist der Ubergang von hochgeordneten
kristallinen™ Bereichen hin zu vollig ungeordneten ,,amorphen” Be-
reichen héufig flieBend.

25 Im Kapitel zur ,Nachkristallisation” wird ein Modell der sphiiro-
lithischen Kristallisation von Polymeren vorgestellt, das einen orts- bzw.
zeitabh&ngigen Kristallinitdtsgradienten innerhalb wachsender Sphiro-
lithe beriicksichtigt.
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Abb. 32
Verzweigungsstruktur im Lamellenmodell. Die Strichstdrken hdn-
gen von den jeweiligen Entstehungszeitpunkten der Lamellen ab
(pf.=0.15, p,=0.03, (Pf: @ =15° =90 ZE).
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Abb. 33
Zahl der Lamellenschwerpunkte N, als Funktion der simulierten

Z_eit in einer willkiirlich gewdihlten Teilfldche (1,: Beginn der
Uberdeckung der Teilfliiche).

Schwerpunkte als Funktion der Zeit ermittelt werden
(Abb. 33).

Die Zahl der Schwerpunkte in der betrachteten Fliche er-
hoht sich anfianglich schnell und nihert sich dann asym-
ptotisch einem Endwert an. Die hohe Steigung zu Beginn
hat ihre Ursache in der relativ schnellen ,,ﬁberdeckung“
der betrachteten Teilfliche, die im vorliegenden Beispiel
bei 100 ZE abgeschlossen ist. Die anschliefende geringe
Steigung beruht auf der zunehmenden Verdichtung der
Struktur durch ,,Zweige”, die durch seitliches Aufwachsen
gebildet werden. Erst nach ca. 1200 ZE ist die Bezugs-
fldche mit der maximal moglichen Dichte mit Schwerpunk-
ten belegt.

Im Unterschied zu diesem Ergebnis des Lamellen-
verzweigungsmodells wird fiir ibliche Sphéirolithmodelle
angenommen, daf} sich der Umsatz (hier der Kristalli-
sationsumsatz) ausschlieflich auf die Wachstumsfront be-
schrénkt. Fiir ein Volumenelement, das von einem Sphéro-
lithen erreicht wird, ergibt sich nach dem klassischem
Modell ein Sprung von dem vollstindig amorphen zum end-
giiltigen (teil)kristallinen Zustand. Dagegen legen die Be-
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funde des Lamellenverzweigungsmodells einen stetigen,

kontinuierlichen Zustandsiibergang mit einer anfinglich

hohen, dann geringeren Geschwindigkeit nahe. Die
Vorstelltung eines allméhlichen Zustandiibergangs ermog-
licht es zudem, die beobachteten nachfolgenden
Perfektionsvorgénge in realen Polymeren, die ,,Nachkri-
stallisation* als Bestandteil der Sphérolithausbreitung auf-
zufassen. Gelingt es, den zeitlichen Verlauf des Zustand-
iibergangs zu ermitteln, kann, wie es im Kapitel zur
»Nachkristallisation™ versucht wird, eine mathematische
Formulierung fiir das erweiterte bzw. verfeinerte Modell
der sphirolithischen Kristallisation aufgestellt werden.

3.2 Wachstum in Oberflichennihe

Eine Erhohung der Keimdichte in der Nihe von Faser-
oberildchen kann durch die Strukturdhnlichkeit von Poly-
merkristall und Faseroberfliche oder durch eine Begiinsti-
gung der Ausrichtung der Makromolekiile verursacht
werden. In ihrer Wirkung sind sich beide Fille der Keim-
bildung sehr dhnlich, so daB sie bei den folgenden Simu-
lationsrechnungen nicht unterschieden werden.

C
—p
b a C Abb. 34
e Anordnung zur Simulation des trans-
kristallinen Wachstums. a: Haupt-
> wachstumsrichtung, b: , keimbilden-
c de* Seite, c: Seiten ohne Keime

Im Modell findet das Wachstum in einer quadratischen Fli-
che statt (Kantenldnge 120 LE), wobei auf einer Seite ,,Kei-
me* zufillig positioniert werden, die alle zum Zeitpunkt
t=0 mit dem Wachstum beginnen. Die drei weiteren Seiten
wirken nur wachstumsbeschriinkend (Abb. 34).

Abb. 35 zeigt Wachstumsstadien simulierter Strukturen, die
sich von der linken Seite her ausbreiten. Statt der
Lhantelfdrmigen™ Gebilde isolierter Strukturen entwickelt
sich hier bereits frithzeitig wegen der gegenseitigen Aus-
breitungsbehinderung der ,Zweige" eine gemeinsame
Wachstumsfront, Sie ist anndhernd gerade und verliduft
parallel zur ,.keimbildenden® Seite.

Gleichzeitig mit der Ausbreitung der Wachstumsfront fin-
det eine Erhohung der Belegungsdichte innerhalb der be-
reits tiberdeckten Fliche statt. In Abb. 36 ist die ortsab-
hingige Belegungsdichte als Funktion des Abstands x von
der ,keimbildenden™ Seite fiir verschiedene Zeitpunkte der
Ausbreitung aufgetragen. Es zeigt sich, daf} in unmittelba-
rer Nihe der ,keimbildenden” Seite die Belegungsdichte
relativ gering ist und mit zunehmender Dauer der Simula-
tion nur langsam ansteigt.

Eine Ursache fiir die relativ langsame Flichenbelegung in

der Nihe der keimbildenden Seite konnte in der Relation
der Wahrscheinlichkeiten fiir die Front- bzw. Seitenver-
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zweigung liegen: Die ,,Aste” wachsen zunichst im rechten
‘Winkel zur keimbildenden Seite, verzweigen sich haupt-
séchlich (d. h. mit héherer Wahrscheinlichkeit) an der
Lamellenfront und bilden schlieBlich eine gemeinsame
Wachstumsfront. Die dabei verbleibenden Flachen bzw.
Liicken zwischen den Keimen nahe der ,.keimbildenden®
Seite werden erst spdter, durch die mit einer geringeren
Wahrscheinlichkeit auftretenden ,Seitenzweige®, ausge-
fiillt. Die Belegungsdichte erreicht daher ihr Maximum erst
bei etwa 25 LE. In Richtung auf groBere Entfernungen
nimmt sie zunéchst wenig und in der Nihe der Wachstums-
front stirker ab. Bei Beriicksichtigung der allméihlichen
»Zweigverdickung® durch Clusterbildung wére vermutlich
die Belegungsdichte in der Nihe der keimbildenden Seite
(dort, wo sich die ,lteren” Zweige befinden) insgesamt
hoher. Der Gradient der Belegungsdichte wire dann insge-
samt eher stirker ausgeprigt.

Abb. 35

Wachstum lamellarer Strukturen ausgehend von der linken Seite.
Von links oben nach rechts unten: 1=30, 60, 90, 120 ZE
(Pp=P=10° p,=0.1, p=0.01, Keimdichie: 0.17 LE ')

0 25 50 75 100 125
X, LE —=
Abb. 36
Reduzierte Belegungsdichte als Funktion des Abstandes x von
der ,keimbildenden” Seite. Parameter ist das ,, Alter “ der Struk-
turen seit Wachstumsbeginn (®,=@=10°p=0.1, p =0.01, Keim-
dichte:0.17 LE”).
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Abb. 37

Wachstum von Verzweigungssirukturen ausgehend von der lin-
ken Seite bei unterschiedlichen Verzweigungswinkeln. Von links
oben nach rechts unten: @ =®=5,10, 15,20° (pf=0.1, p=0.01,
Keimdichte: 0.17 LE -, =120 ZE)

Die Ausrichtung der gebildeten Aste ist abhingig von den
Verzweigungswinkeln @ und @ (vgl. Abb. 37). Je niedri-
ger die Verzweigungswinkel sind, desto ausgeprigter ist
die Anisotropie.

Bei der Gegeniiberstellung von Strukturen gleichen ,,Al-
ters* zeigt sich jedoch, daB der ortsabhangige Verlauf der
Belegungsdichte weitgehend von den jeweiligen Ver-
sweigungswinkeln unabhingig ist (Abb. 38), ein Ergebnis,
daB auch fiir isolierte Strukturen gefunden wurde (vgl.
Abb. 3 1). Im Unterschied hierzu hat die Dichre der Keim-
lamellen auf der , keimbildungsaktiven* Seite einen gro-
Beren EinfluB auf die Belegungsdichte. Je hoher die Keim-
dichte ist, desto niher an der , keimbildenden® Seite liegt
das Maximum der Belegungsdichte (Abb. 39) und desto
grofer ist der Anteil der rechtwinklig zur keimbildenden
Seite ausgerichteten Lamellen (Abb. 40).

ZusammengefaBt veranschaulicht das Lamellenmodell, daf3

— die Bildung ,sphirolithischer” Strukturen primér durch
Verzweigungen bei der Ausbreitung von Lamellen be-
stirmmt ist,

— es durch die Bildung von Seitenzweigen zu einer zeit-
und ortsabhingigen Erhéhung der Belegungsdichte
kommit,

— diese Ergebnisse auch fiir Strukturen gefunden werden,
die sich von einer ,keimbildungsaktiven® Seite her aus-
breiten. Hier kommt es zusitzlich zu einer gegenseiti-
gen Behinderung bei der Ausbreitung. Die Keimdichte
auf der ,,Oberfliche” beeinflufit die Belegungsdichte
und die Lamellenausrichtung nur im oberflichennahen
Bereich.

8 LB
o2} P
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Il 1 1 | l 0
0 25 50 75 100 125
X, LE —>
Abb. 38

Reduzierie Belegungsdichte von Lamellenstrukturen als Funk-
tion des Abstands x fiir unterschiedliche Verzweigungswinkel
(p,=0.1, p=0.01, Keimdichte: 0.17 LE ', t=120 ZE).
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Abb. 39

Reduzierte Belegungsdichte von Lamellenstrukturen als Funkti-
on des Abstands x fiir unterschiedliche Dichte der Keimlamellen
auf der  keimbildenden* Seite (p,=0.1, p =0.01, 1=120 ZE).
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Abb. 40

Wachstum lamellarer Strukturen ausgehend von der linken Seite
bei unterschiedlicher Keimdichte D,. Von links oben nach rechts
unten: D,=0.04, 0.08, 0.16, 0.32 N JLE (p,=0.1, p =0.01, 1=120
ZE).
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4. Sphirolithische Kristallisation

Sphérolithe, die Uberstrukturen der im vorigen Abschnitt
beschriebenen Lamellen, werden in der Literatur in erster
Niherung als Kugeln mit konstanter Dichte und Aus-
breitungsgeschwindigkeit behandelt, die mit charakteristi-
schen Arten der Keimbildung?® in der Schmelze entstehen.
Obwohl diese Abstraktion eine Reihe von Eigenschaften
realer Polymere vernachlissigt, ist sie Grundlage der Be-
schreibung der Kristallisationskinetik von Polymeren und
in der Literatur ausfiihrlich beschrieben®.

4.1. Grundlagen

Die Theorie der isothermen Kristallisation wurde aufbau-
end auf statistischen Betrachtungen von Poisson (1837) von
Kolmogoraff (1937), Johnson und Mehl (1939), Avrami
(1939-1941) und Evans (1945) z.T. unabhiingig von ein-
ander entwickelt. Die Poisson-Verteilung beschreibt die
Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten von n Ereignissen
innerhalb eines Zeitraums At, wenn das Auftreten der indi-
viduellen Ereignisse voneinander unabhingig und beziig-
lich der Zeit gleichverteilt mit dem Erwartungswert E ist

Pn= [E] exp (-E).

n! s

Bei der Beschreibung der Volumenerfiillung durch sich aus-
breitende Kristallite muf ein zeitabhéngiger Erwartungs-
wert E(t) formuliert werden, wobei die Besonderheiten des
Kristallisationsprozesses, z. B. die Keimbildungsfunktion,
Wachstumsgeschwindigkeit und geometrische Form der
Kristallite, berticksichtigt werden miissen.

Der Erwartungswert wird fiir die Ausbreitung kreisférmi-
ger Wellenfronten in der Ebene entwickelt. Die Wellen-
fronten beginnen mit ihrer Ausbreitung bei t=0 mit kon-
stanter Geschwindigkeit v. Thre Zentren, , Keime™, entstehen
mit konstanter Rate dN/dt=N. Einen beliebigen Punkt P
konnen bis zum Zeitpunkt t nur die Wellenfronten erreicht
haben, deren Keime nahe genug an P, innerhalb eines ,,Ein-
fluBkreises mit dem Radius r, liegen. Zu Beginn des Aus-
breitungsvorgangs ist dieser EinfluBkreis klein, die Wahr-
scheinlichkeit dafiir, daB ein Keim in ihm liegt, gering. Mit
zunehmender Zeit vergréBert sich der konstruierte Kreis
mit der Geschwindigkeit v und mit ihm die Wahrschein-
lichkeit, daB} Keime in ihm liegen bzw. Wellenfronten P er-
reichen. Der Erwartungswert fiir Fronten, die in P bis zum
Zeitpunkt t eintreffen, ergibt sich aus der Fliiche des Ein-
fluBkreises, multipliziert mit der Keimbildungsrate N. Die
zeitabhiingige Zunahme des Erwartungswerts folgt somit
direkt aus der VergroBerung der Fliche des Kreises

26 Die im folgenden als ,thermisch® bezeichnete Keimbildungsart
beschreibt das Entstehen von Keimen beginnend bei t=0 mit einer
konstanten Bildungsrate (dN/dt=const.). Bei der ,,athermischen®
Keimbildung entsteht dagegen eine konstante Anzahl von Keimen bei
=0 (dN/dt=0).

27 vgl. Quellenzusammenstellung im Anhang
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dE:N[t—i]andr. (16)

v

Der Wert von E zu einer bestimmten Zeit t ergibt sich nach
Integration

TENV2 3
! (17)

vt
E(t)= 2nﬁj[r i) -
1%
[4]

und kann in Gl. 15 eingesetzt werden.

Diese Formulierung 148t eine gegenseitige Durchdringung
der Fronten zu, die bei realer Kristallisation unrealistisch
ist. Man berechnet daher zunichst die zeitabhiingige Wahr-
scheinlichkeit p, dafiir, da P noch nicht ,kristallin®“ ist,
d. h. bis t noch keine Front P erreicht hat. Die Differenz
(1-p,) ist dann die gesuchte Kristallisationswahrschein-
lichkeit p, . Wird n (die Zahl der Wellenfronten, die in P bis
t eintrifft) gleich Null gesetzt, vereinfacht sich Gl. 15 zu
Pa(t)=exp(=E(r)) =1~ pi 1) (18)
Fiir Polymere wird iiblicherweise nicht die Kristallisations-
wahrscheinlichkeit p (t) angegeben, sondern der , kristalli-
ne Anteil* X(t), das Verhéltnis vom Kristallisationsgrad zum

Zeitpunkt t zum ,maximal erreichbaren® Kristallisa-
tionsgrad:

X(t)dt
X(n=L__ .

X(t)dr (19)

© ey § |0 ey~

In in der Praxis, z. B. bei der Differentialkalorimetrie, wird
X(t=20) hiiufig gleich dem Kristallisationsgrad® am Ende
des Kristallisationspeaks gesetzt. Die willkiirliche Wahl
dieses Endwerts kann zur verzerrten Wiedergabe der
Kristallisationskinetik fithren und Vergleiche erschweren.

E(t) kann nun analog zum obigen Vorgehen fiir verschie-
dene Kristallitgeometrien und Keimbildungsfunktionen
formuliert werden. Fiir den Fall athermischer Keimbildung
und sphdérolithischen Wachstums ergibt sich

4NV?
vV 1‘3

E(f)=4TCNJ‘?‘2dI"= (20)
0

28 Die Begriffe ,Kristallisationsgrad” und ,,Kristallinitit** haben die
gleiche Bedeutung. Sie beziehen den Ordnungszustand des Materials
auf den (bei Polymeren zumeist nur theoretisch erreichbaren) maximal
geordneten Zustand - den Einkristall.



und fiir thermische Keimbildung

vt . 3
y ry 2 4NV 4
E(T)_47ENJ‘EIA;J?‘ dr= 3 i (21)
0

In G1. 18 eingesetzt ergibt sich somit eine Beziehung der
allgemeinen Form

X()=1-exp k"), (22)

die sog. Avrami-Gleichung. Der Parameter k enthilt die
Kristallitwachstumsgeschwindigkeit und die Keimzahl bei
athermischer bzw. die Keimbildungsrate bei thermischer
Keimbildung. Der ,Avrami-Exponent” n gibt die
Wachstumsordnung der Kristallite zuziiglich eines Keim-
bildungsparameters an, d. h. bei gleicher Wachstums-
geometrie ist bei thermischer Keimbildung ist der Expo-
nent um 1.0 héher als bei athermischer Keimbildung?. Fiir
morphologische Untersuchungen werden Polymere héu-
fig aus Losungen kristallisiert. Hier ist sowohl eine zeitab-
hingige Wachstumsgeschwindigkeit als auch (bei thermi-
scher Keimbildung) eine zeitabhingige Verminderung der
Keimbildungswahrscheinlichkeit zu beobachten, da die
Losung in der Ndhe der Kristallite bzw. Sphérolithe an ge-
léstem Polymer verarmt und weiteres kristallisierbares
Material nur tiber Diffusion an die Wachstumfronten ge-
langt. Wegen der Proportionalitit der Geschwindigkeit des
diffusionskontrollierten Wachstums zu t'? ergeben sich
gebrochene Avrami-Exponenten (vgl. Tabelle 1).

Tabelle |
Avrami-Exponent n fiir verschiedene Kristallitgeometrien und
Keimbildungsarten (nach Wunderlich 1976, S. 147)

Thermische Athermische
Keimbildung Keimbildung
Anlagerung |Diffusion | Anlagerung | Diffusion
Kugel 4 5/2 3 3/2
Scheibe g 2 2 1
Stab 2 3/2 1 1/2

Die Charakterisierung der Kristallisationskinetik von Po-
lymeren basiert auf den GroBen k und n, die als Achsen-
abschnitt bzw. Geradensteigung bei Auftragung von
lg(—In(1-X(1)) gegen lg t, der sog. Avrami-Auftragung,
erhalten werden™:

lg(-In(1- X()) =k +nlgt. (23)

29 Die Wachstumsgeometrie muf} jeweils der Dimension des erfiillten
Systems entsprechen. Z. B. kann die Ausbreitung zufillig verteilter ein-
dimensionaler* Gebilde in einem dreidimensionalen Schmelzevolumen
nicht mit der Avrami-Gleichung beschrieben werden, da z. B. die indi-
viduelle Orientierung der Stidbchen und ihre Dicke nicht beriicksichtigt
ist {vgl. z. B. Price 1965; Zachmann 1965).

30 Eine Zusammenstellung experimentell gewonnener Avrami-
Exponenten fir eine groie Zahl verschiedener Polymere findet sich in
Wunderlich 1976.

Vielfach angewandte Methode zur Analyse der Kristalli-
sationskinetik ist die Differentialkalorimetrie (Differential
Scanning Calorimetry, DSC). Sie erlaubt es, die Tempera-
tur nach einer festgelegten Zeitfunktion zu steuern und sehr
kleine Temperaturabweichungen, die etwa aufgrund wir-
megetonter Reaktionen freiwerden, zu kompensieren. Kri-
stallisationsprozesse konnen mit dieser Methode ohne den
Einfluf3 der auf die ProzeBkinetik riickwirkenden Umwand-
lungsenthalpien untersucht werden.

Exkurs: Differentialkalorimetrie

Das Prinzip der DSC besteht darin, zwei Korper mittels
zweier identisch aufgebauter elektrischer Heizungen tiber
getrennte Wiirmestrome Q, und Qz bei einer gemeinsamen
Temperatur zu halten bzw. diese gemdf; einer festgelegten
Temperatur-Zeit-Funktion zu dndern. Es sind sowohl defi-
nierte Aufheiz- und Abkiihlgeschwindigkeiten als auch
Temperaturkonstanz einstellbar. Der differentielle Heiz-
strom AQ, der zum Ausgleich dieser ,Energiewaage no-
tig ist, ist das Mefsignal. Ublicherweise enthdlt das eine
Heizsystem einen leeren und das andere einen mit Proben-
material gefiillten kleinen Behdlter. Weisen beide Heiz-
systeme die gleiche Warmekapazitir auf, konnen Unter-
schiede der Wirmebilanz direkt auf die thermische
Charakteristik (Wirmekapazitdt, Umwandlungs- bzw.
Reaktionsenthalpien) des Probenmaterials zuriickgefiihrt
werden. Im Idealfall momentaner Energiekompensation
sind auch der differentielle Heizwdrmestrom und der
Reaktionswdrmestrom identisch. Zur Bestimmung von
Absolutwerten wird das Mef3system mit Proben bekannter
Umwandlungsenthalpie und bekanntem Schmelzpunkt ka-
libriert.

Fiir die vorgestellten Messungen wurde eine DSC Perkin-
Elmer 1b verwendet. Das Wddrmestromsignal wurde mit
einem 14-BitAnalog-Digital-Wandler zur weiteren Auswer-
tung digitalisiert.

did/dt, endotherm —

Abb. 41

Schematischer Verlauf der Wérmestromkurve (a) bei isothermer
Kristallisation mit angepafiter Basislinie (b) und linearer Ab-
trennung (c)

Da zu Beginn der Messung unter isothermen Bedingungen
der Temperatureinschwingvorgang hdufig noch nicht val-
lig abgeschlossen ist und sich wahrend der Messung die
Wirmekapazitit der Probe beim Ubergang von der Schmel-
ze zum Festkorper dndert, sind unterschiedliche Niveaus
des Wérmestroms im Bereich des Temperatureinschwing-
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vorgangs, des Schmelze- und des Festkérperzustandes zu
beobachten. Statt der iiblichen linearen Peakabtrennung
wurde daher ein Auswertungsprogramm entwickelt, das es
erlaubt, ein an die jeweiligen Steigungen bzw. Niveaus
angepafites Polynom oder eine Funktion logarithmischen
Typs anzupassen. Dies fiihrt zu einer angemessereren
Bestimmung der Kristallisationsgeschwindigkeitsfunk-
tion insbesondere im Bereich des Einschwingvorgangs (vgl.
Abb. 41).

Das ermittelte Wirmestromsignal ist zumeist nicht allein
auf einen isolierten thermischen Effekt zuriickzufiihren,
sondern ist bei Polymeren haufig die Uberlagerung meh-
rerer beteiligter Prozesse, deren Trennung nicht unproble-
matisch ist. Neben der Anderung der Wirmekapazitit bei
der Kristallisation treten auch durch den MeRBaufbau be-
dingte Verluste durch Spiilgas und Wirmeabstrahlung auf,
Bei der thermischen Belastung des Polymeren wihrend der
Untersuchung kénnen sich die Keimbildungsfunktion und
die Wachstumsgeschwindigkeit aufgrund von Abbau- und
Nachkondensationsvorgingen dndern (Abb. 42 ). Ferner ist
der sphérolithischen Kristallisation die Nachkristallisation
liberlagert, so da insgesamt die Analyse der Kristallisati-
onskinetik erschwert wird.
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Abb. 42

Umsatzgeschwindigkeit bei der isothermen Kristallisation von
PPS (Tedur, 80 Pas) nach unterschiedlicher Verweilzeit in der
Schmelze® bei 570 K (T(=502 K)

Bei gefiillten Polymeren kommen die thermischen Eigen-
schaften der Fiillstoffe, ihre Keimbildungswirkung, die Ein-
fliisse von reaktiven oder passiven, festen oder 16slichen
Oberflichenbeschichtungen und die Beeinflussung der
Wachstumsgeometrien durch die Fiillstoffgrenzen hinzu.
Um so problematischer ist hier die Riickfiihrung von MeB-
daten auf die Kristallisationskinetik, so daB eine gezielte
Separierbarkeit der ProzeBparameter wiinschenswert ist,
Eine Hilfe hierbei kénnen Simulationsrechnungen bieten.

Obwohl Simulationsrechnungen nur das widerspiegeln kin-
nen, was bereits implizit durch das gewihlte Modell und
seine mathematische Formulierung festgelegt ist, kénnen
wegen der flexiblen Wahl von Parametern hiufig wesent-
lich systematischer und tibersichtlicher als mit Experimen-
ten gegenseitige Abhingigkeiten ermittelt werden. Ist also

31 Durch eine lingere Verweilzeit im Schmelzezustand wird der EinfluB
der athermisch homogenen Keimbildung vermindert.
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experimentell oder analytisch die Trennung von mehreren
sich tiberlagernden Faktoren nicht bzw. nicht mit vertret-
barem Aufwand moglich, kénnen, wenn vollstindig mathe-
matisch beschriebene Modelle vorliegen, Simulationsver-
fahren qualitative Hinweise auf die Wirkung einzelner
Parameter im Sinne einer Ursache-Wirkung-Relation auf
das Gesamtsystem geben, eine Wertung von mehr oder
weniger wichtigen Einflufifaktoren erlauben und so die
Interpretation von experimentell gewonnenen Daten hilf-
reich unterstiitzen. Dies gilt insbesondere auch fiir Model-
le, die sich nur schwer geschlossen mathematisch formu-
lieren lassen, wie z. B. die in dieser Arbeit behandelte
Ausbreitung von Lamellenstrukturen und die Kristalli-
sationskinetik von gefiillten Polymeren.

In der Literatur wurden, bezogen auf die Kristallisations-
kinetik, Modellrechnungen mehrfach durchgefiihrt, zumeist
um analytische Losungen zur Beschreibung erweiterter
Keimbildungsfunktionen zu stiitzen, den EinfluB einer
Volumenbeschrinkung zu untersuchen oder auch, um die
Avrami-Theorie selbst zu tiberpriifen®. In den folgenden
Ausfiihrungen werden Simulationsrechnungen zur Inter-
pretation der Kristallisationskinetik faserverstirkter Poly-
mere eingesetzt. Das von Krause und Kalinka (Krause
1991, Krause et al. 1994) entwickelte Verfahren erlaubt es,
die Kristallisationskinetik von ungefiillten und gefiillten Po-
lymeren unter Annahme sphirolithischer Kristallisation zu
simulieren.

Exkurs: Simulation sphdrolithischer Kristallisation

Das Verfahren stiitzt sich auf das Laplace “sche ,,Gesetz der
grofien Zahlen*®, d.h. die These, daf3 bei geniigend grofer
Kumulation von aus Zufallsexperimenten gewonnenen
Daten sich die relative Héufigkeit eines Ereignisses, z. B.
das Auftreten der ,,6“ beim Wiirfeln, seiner ,, theoretischen “
Wahrscheinlichkeit, hier 1/6, annéihert. So wie sich das
Verhdltnis 1/6 durch entsprechend héiufiges Wiirfeln ohne
Annahme oder Kenntnis einer zugrundeliegenden Wahr-
scheinlichkeitsfunktion empirisch ermitteln lift, kann ana-
log die zeitabhdngige Kristallisationswahrscheinlichkeit fiir
Punkte in einem kristallisierenden Volumen durch Zufalls-
experimente angendhert werden.

Das Simulationsmodell besteht aus zwei Kugelschalen (vgl.
Abb. 43). Innerhalb beider Kugelschalen werden nach be-
stimmten Zeitfunktionen Keime verteilt, von denen sich nach
ihrer Aktivierung ,,Sphdrolithe" bzw. Kugeln mit konstan-
ter Geschwindigkeit ausbreiten. Die Auswertung der
Kristallisationskinetik beschrinkr sich allerdings auf das
Volumen der inneren Kugelschale (Begriindung s. u.).

Die Positionierung der Keime erfolgt zuféllig im Volumen
oder auf enisprechend definierten , keimbildungsaktiven ™
Oberflichen. Fiir die Keime im Volumen kann entweder
die idealisierte athermische oder thermische Keimbildung
mit entsprechenden Keimdichten bzw. Keimbildungsraten
gewdhlt werden, fiir Keime auf ,, keimbildenden* Oberfli-
32 Vgl hierzu die Arbeiten zur Kristallisationskinetik von z. B. Galeski
und Piorkowska 1981, 1983; Billon 1983, 1989a, 1989b; Krause 1991;
Hinrichs 1994. Eine Darstellung von élteren im Rahmen der Polymer-

wissenschaft angewandten Simulationsverfahren findet sich in Kinsinger
1968: ,,The Computer in Polymer Science®.



Beobachtungspunkt Spharolith

Beobachtungs-
volumen

"abschirmendes"
Volumen

"Keim" dufere

Sytemgrenze

Abb. 43
Skizze zur Simulation sphérolithischer Kristallisation. Erldute-
rung im Text.

chen ist nur die athermische Keimbildung vorgesehen. Im
athermischen Fall werden alle Keime gemeinsam zum Zeit-
punkt t=0 aktiviert, bei thermischer Keimbildung dagegen
gemdfy der vorgegebenen Bildungsrate bel ansteigenden
Zeitpunkten. Hierbei miissen fiir die folgenden Rechnun-
gen nur die Keime beriicksichtigt werden, die zu ihrem
Aktivierungszeitpunkt noch nicht in einem bereits , kristal-
lisierten* Bereich liegen.

Nach der Positionierung der Keime und der Zuordnung
der entsprechenden Aktivierungszeiten folgt die empirische
Ermittlung der zeitabhdngigen . Kristallisationswahr-
scheinlichkeit*. Zu diesem Zweck werden ,,Beobachtungs-
punkte* in der inneren Schale zufdllig positioniert und fiir
Jjeden dieser Punkte der Zeitpunkt ermittelt, bei dem ihn
einer der simulierten Sphérolithe erstmalig erreicht. Hier-
fiir wird fiir alle Sphérolithe mit den Keimen K(x, y,, z,)
die Laufzeit t zum Beobachtungspunkt P(x .y . z ) mit der
Ausbreitungsgeschwindigkeit v, errechnet, wobei der
Aktivierungszeitpunkt des jeweiligen Keims t | beriicksich-
tigt wird

rk = ta,k + V;'] J(xk _x,u)z +(y,k - yﬂ)z +(Zk _ZP)Z. (24)

Die kiirzeste auftretende Laufzeit ist der , Kristallisations-
zeitpunkt" des Beobachtungspunkts. Fiir eine entsprechend
hohe Anzahl von Beobachtungspunkten werden auf diese
Weise Kristallisationszeiten ermittelt und anschlieffend in
gleich grofien Zeitintervalien klassifiziert.

Die Absoluthdufigkeit der Kristaliisationsereignisse wird
in jedem Zeitintervall mit der Gesamtzahl der ausgewer-
teten Beobachtungspunkte normiert. Es ergibt sich eine
diskrete Funktion fiir die zeitabhdngige , Kristallisations-
wahrscheinlichkeit* bzw. ,Kristallisationsgeschwindig-
keit" dX/dt (Abb. 44). Sie ist vergleichbar mit der Kristall-
lisationsgeschwindigkeitsfunktion, wie sie z. B. als
Wiirmeflufkurve mit der DSC erhalten wird.

Wesen der Zufallsexperimente ist es, daf8 sich zwar die
empirisch gefundene relative Heaufigkeit mit zunehmender
Zahl der Versuche der theoretischen Wahrscheinlichkeit
annéihert, sie jedoch nicht exakt erreicht. Fiir die vorge-
stellten Simulationsrechnungen sind jeweils etwa 30.000
Kristallisationszeitpunkte klassifiziert worden, wobei Ab-
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Abb. 44

Simulierte zeitabhéingige Kristallisationswahrscheinlichkeit bzw.
Kristallisationsgeschwindigkeir fiir ein System mit homogener
und heterogener Keimbildung (fldchennormiert).
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Abb. 45Abweichung zwischen simuliertem und theoretischem

Avrami-Exponenten (An=n, -n_  }bei zunehmender Zahl der

ausgewerteten Beobachtungspunkte N, .

welchungen zur theoretischen Wahrscheinlichkeit von etwa
1% verbleiben. Die Annitherung des empirisch ermittelten
Avrami-Exponenten an den theoretischen Wert gibt beispiel-
haft Abb. 45 wieder.

In der Ndhe des dufseren Systemrandes ist die Wahrschein-
lichkeit dafiir, daf8 ein Beobachtungspunkt bis zur Zeit t
kristallisiert wird, vermindert, da ihn Sphéirolithe nicht aus
allen Raumrichtungen mit gleicher Warscheinlichkeit er-
reichen kénnen. Die duflere Schale, in der ebenfalls Sphii-
rolithe entstehen konnen, stellt die Gleichverteilung der
Raumrichtungen fiir die Beobachtungspunkte in der inne-
ren Schale wieder her, sie ,schirmt* die Wirkung des
Systemrandes ab. Bei ausreichender Dicke dieser Aufien-
schicht sind die Kristallisationswahrscheinlichkeiten fiir
Beobachtungspunkte in der inneren Schale die gleichen wie
in einem unendlich ausgedehnten Volumen. Gegeniiber den
in der Literatur vorgestellten Simulationsverfahren ist die-
se , Ausblendung“ des Systemrandes neu, ebenso wie die
Maéoglichkeit, keimbildende und nichtkeimbildende , Fa-
sern* einzubringen und Stadien des Wachstums unter-
schiedlich zu visualisieren (vgl. Abb. 46).

Zur Beriicksichtigung der Nachkristallisation und zur
Durchfiihrung der Simulation von nichtisothermen Kristal-
lisationsvorgiingen sind geeignete zeit- und temperaturab-
héiingige Funktionen fiir die Keimbildung, die Wachstums-
geschwindigkeit und die Kristallinitdtsinderung in das
Programm integriert.
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Abb. 46

Unterschiedliche Darstellungsmoglichkeiten des Simulationsprogramms. Von links nach rechts: Verdeutlichung der ,, Altersstruktur®
(hell: , junge”, dunkel ,dltere* Bereiche), Darstellung mit ,, Malteserkreuz“, Hervorhebung der Sphérolithgrenzen.

4.2. Unbeschrinkte Volumina

Bei der Simulation ,unendlich grofer Volumina miissen
bei korrekter Umsetzung des Kristallisationsmodells in ein
Rechnerprogramm die Ergebnisse mit denen der Avrami-
Theorie iibereinstimmen. Abb. 47 zeigt die Avrami-Auf-
tragung des durch Simulation gewonnenen kristallinen An-
teils X(t).
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Abb 47

Symbole: Avrami-Auftragung des simulierten kristallinen Anteils
X(t). Linie: Theoretischer Verlauf nach der Avrami- Theorie.

Es zeigt sich, dab die Steigungen der durch Geraden ap-
proximierten Daten mit Werten von 4.0 fiir die thermische
und 3.0 fiir die athermische Keimbildung mit den theoreti-
schen Werten fiir die entsprechenden Avrami-Exponenten
identisch sind. Die Simulation liefert korrekte, d. h. der
Avrami-Theorie entsprechende Werte, weil die grundlegen-
den Annahmen des Modells konsequent beriicksichtigt und
umgesetzt wurden. Diese ,,Poisson-Annahmen® sind:

— Keimgleichverteilung,

— idealtypische Funktion der Keimaktivierung

— konstante Ausbreitungsgeschwindigkeit und

— vollstdndiger Umsatz an der Ausbreitungsfront.

Die Avrami-Auftragung experimentell ermittelter Kristall-
lisationsumsitze realer Polymere fiihrt in der Regel weder
zu idealen Geraden noch zu ganzzahligen Exponenten von
3.0 bzw. 4.0, sondern zu Werten im Bereich von 2.5 bis 3.3
(vgl. z. B. Wunderlich 1976). Relativ lineare ,,Avrami-Kur-
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Abb. 48

Avrami-Auftragung der isothermen Kristallisation von PPS nach
unterschiedlicher langer Verweildauer im Schmelzezustand bei
600 K (Steigung n: 2.5-2.9, T =507 K)

ven™ findet man bei PPS*, wobei eine leichte Kurven-
kriimmung erst nach einer stérkeren thermischen Belastung
des Polymeren beobachtet wird (Abb. 48).

Abweichungen von der ,,Avrami-Geraden* kénnen (neben
apparativ bedingten Faktoren) mehrere Ursachen haben,
die im Widerspruch zu den Poisson-Annahmen stehen:

— Estreten nicht die reinen Keimbildungsarten (thermisch,
athermisch) auf, sondern Mischformen.

— Die Keime sind nicht zufillig verteilt, z. B, bei Vorlie-
gen eines Temperaturgradienten, oder entstehen nicht
mit konstanter Bildungsrate,

— Die Wachstumsgeschwindigkeit der Sphirolithe dndert
sich wihrend der Kristallisation, z. B. durch die frei-
werdende Kristallisationswiérme, Segregation oder geo-
metrische Beschrinkungen bei ihrer Ausbreitung.

33 PPSistein relativ schnell und hochgradig kristallisierendes Polymer,
bei dem eine Nachkristallisation nur einen vergleichsweise geringen
Einfluf hat (vgl. z. B. Lopez und Wilkes 1989a, 1989b). Es bietet sich
daher fiir die Untersuchung der sphérolithischen Kristallisation an.



— Der Kristallisationsumsatz findet nicht ausschlieBlich
an der Wachstumsfront statt, sondern es finden Perfek-
tionierungsvorgidnge innerhalb der bereits gebildeten
Sphérolithe statt.

Die zusatzlichen Beitrige zur Kristallinitét durch Perfek-
tionierungsprozesse zeigen sich als Verminderung der Stei-
gung der Avrami-Kurve bei ldngeren Zeiten. Diese ,,Nach-
kristallisation wird bei einem Grofiteil der Polymere in
unterschiedlich starker Ausprigung beobachtet. Trennt man
die Gesamtkristalisation in einem Anfangs- und einen Spt-
bereich auf, so treten in der Frithphase der Kristallisation
zumeist Werte zwischen 3.0 und 4.0 auf, die der Erwar-
tung fiir Avrami-Exponenten nahekommen, Zwischenwerte
kdnnen mit Mischformen der Keimbildungsarten erklirt
werden. Die z. T. erhebliche Verringerung der Wachstums-
ordnung in der Spitphase der Kristallisation auf Werte im
Bereich von 0.3 bis 1.5 wird im einfachen Kugelmodell
der sphérolithischen Kristallisation nicht berticksichtigt. Sie
wird im nachfolgenden Kapitel gesondert behandelt.

Aus den genannten Griinden ist bereits die Kristallisation
unverstdarkter Polymere nur bedingt durch die Avrami-
Theorie beschreibbar. Die Schwierigkeiten vergrofiern sich
noch beim Ubergang zu gefiillten oder anderweitig
volumenbeschrinkten Systemen, da bei ihnen zuséitzlich
die zufillige Keimverteilung aufgehoben und die Kristal-
lisationswahrscheinlichkeiten in der Nihe von Grenz-
flichen vermindert ist®. Trotz der genannten Probleme
wurde in der vorliegenden Arbeit an der Auswertung nach
Avrami festgehalten. Hierflir gibt es zwei Griinde:

1. Auch bei der Verletzungen der Poisson-Annahmen ent-
spricht die Wachstumsordnung dem Avrami-Exponen-
ten: Bei heterogener Keimbildung weisen sich dreidi-
mensional ausbreitende Kristallite weiterhin einen
Exponenten von 3, sich zweidimensional ausbreitende
Strukturen einen von 2 auf. Diese Werte gelten jedoch
nicht mehr fiir die Spétphase der Kristallisation, wenn
sich die ausbreitenden Strukturen gegenseitig behindern
oder die Keime nicht zufillig verteilt sind (z. B. ver-
starkt auf Faseroberflichen auftreten).

2. Die Avrami-Auftragung ist in der Literatur iiblich, und
zwar sowohl bei der Kristallisation ungefiillter Poly-
mere, die bereits implizit Abweichungen vom einfachen
Kugelmodell aufweisen kann, als auch bei fasergefiillten
Polymeren oder Polymermischungen, bei denen expli-
zit die Modellannahmen verletzt sind. Die Avrami-
Auftragung ist in der Praxis die iibliche Art der Beschrei-
bung der Kristallisationskinetik, auch fiir die genannten
Nicht-Avrami-Prozesse. Im folgenden wird bei der Auf-
tragung von Nicht-Avrami-Prozessen die Steigung der
erhaltenen Kurven statt , Avrami-Exponent n“ mit
»Wachstumsordnung ¢** bezeichnet.

34 In der Literatur werden Modifikationen der Avrami-Theorie fiir die
Kristallisation in beschrinkten Volumina angegeben (vgl. Billon 1983,
1989a, 1989b). Wegen ihrer Komplexitit lassen sich experimentelle
Daten jedoch kaum mit diesen erweiterten Modellen auswerten.

4.3. Plattenformige Volumina

Vor der Behandlung der sphirolithischen Kristallisation in
fasergefiillten Volumina bietet sich ein Zwischenschritt an,
bei dem die Wirkung von Volumenbeschrinkungen auf die
Gesamtkristallisation in einem relativ tiberschaubaren Sy-
stem untersucht und dargestellt werden kann: Die Kristal-
lisation in einem in einer Dimension beschréinkten ,,plat-
tenformigen” Volumen. Dazu wird das Simulationsmodell
so modifiziert, daBl von einem kugelformigen und allseitig
vom Systemrand abgeschirmten Untersuchungsvolumen zu
einem Zylinder iibergegangen wird, dessen Deckflichen
jetzt unmittelbar an die obere bzw. untere Systemgrenze
stoen (Abb. 49). In radialer Richtung um die Zylinder-
achse ist das Beobachtungsvolumen weiterhin abgeschirmt,
so daB sich Kristallisationswahrscheinlichkeiten wie fiir in
zwei Dimensionen unendliche Platten ergeben.

Grenzflache zum
Systemrand

o "Sphérolith"

"abschirmendes"

Volumen "Keim"

Beobachtunigs- Beobachtungspunkt

volumen

Abb. 49

Schematische Darstellung des Modells zur Simulation der Kri-
stallisation in einem plattenformigen Volumen. Erlduterung im
Text.

Die Wachstumseinschrinkung wirkt sich auf die Beobach-
tungspunkte, die in der Nihe der Grenzfliche liegen, als
Verminderung ihrer Kristallisationswahrscheinlichkeit aus.
Diese Punkte kénnen nur von einer Seite, von Sphéroli-
then innerhalb des Volumens, nicht aber von auf3en, erreicht
werden. Zur Untersuchung des Einflusses der Plattendicke
kann nun unter Volumenkonstanz, d. h. bei Wahl entspre-
chend veriinderter Zylinderdurchmesser, der Deckfldchen-
abstand variiert werden. Fiir drei Plattendicken sind die
zugehorigen Kristallisationsumsétze in Abb. 50 in der
Avrami-Auftragung wiedergeben.
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Abb. 50

Avrami-Auftragung von kristallisierenden plattenformigen Syste-
men bei Variation der Plattendicke (heterogene Keimbildung).
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Fiir die Kristallisation innerhalb der sehr ,,dicken und der
sehr ,diinnen” Platte ergeben sich in guter Ndherung Ge-
raden fiir den gesamten Zeitbereich, Durch annihernd idea-
les rdumlich-dreidimensionales bzw. flichig-zweidimensio-
nales Wachstum entsprechen sie ,,reinen® Avrami-Prozessen
und weisen die theoretischen Steigungen von 2.0 und 3.0
auf. Die Kurve im Zwischenbereich zeigt einen Knick, der
sich mit zunehmender Plattendicke von geringer zu lidnge-
rer Zeit hin verschiebt®. Dieser Knick kann als Anderung
der Ausbreitungsordnung der wachsenden Einheiten inter-
pretiert werden: Zu Beginn der Kristallisation wachsen noch
alle Sphérolithe kugelférmig. Je nach Plattendicke stoBt
jedoch mit zunehmender Zeit ein immer gréBerer Anteil
der Sphirolithe an die Systemgrenze und kann nur noch
lateral, d. h. in zwei Richtungen, weiterwachsen. Die An-
derung der Wachstumsordnung macht sich umso mehr in
der Gesamtumsatzgeschwindigkeit bemerkbar, je friither sie
stattfindet und je groBer der Anteil der betroffenen Sphi-
rolithe ist, d. h. je diinner die Platte und je niedriger die
Keimdichte ist.

Ein MabB fiir die vorherrschende Wachstumsgeometrie ist
die mittlere Wachstumsordnung c*, die in Abb. 51 als
Funktion der Plattendicke aufgetragen ist. Der Ubergang
eines zweidimensionalen ,,scheibenférmigen* Wachstums
bei geringer Plattendicke zu einem dreidimensionalen , ku-
gelformigen™ Wachstum bei groBen Plattendicken zeigt
sich als ﬁbergang von 2.0 zu 3.0 in der Wachstumsordnung.
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Abb. 51

Mittlere Wachstumsordnung ¢* als Funktion der Plattendicke d
bei heterogener Keimbildung im Volumen, Parameter ist die Keim-
dichte im Volumen D [LE”].

Als eine Zwischenstufe zur Behandlung der Kristallisation
von Verbunden mit keimbildungsaktiven Fasern wird im
folgenden der Fall keimbildender Plattenoberflichen be-
handelt, Hier werden die Startpunkte der wachsenden Sphi-
rolithe ausschlieBlich auf den Deckflichen der Zylinder
positioniert, um dort eine athermisch heterogene Keim-
bildung zu simulieren. Von mikroskopischen Untersuchun-
gen her ist bekannt, da3 von keimbildenden Oberflichen
aus das Wachstum von Sphiirolithen unmittelbar nach der
Unterkiihlung beginnt, so daf} thermisch gebildete Keime
im oberfldchennahen Volumen kaum auftreten (Auer 1991,

35 Der Ubersicht halber ist in Abb. 46 nur eine Kurve im Zwischen-
bereich eingetragen. Fiir weitere Einzelheiten vgl. Krause 1991,

34

Auer et al. 1994). Auf die Einfithrung von zusitzlichen
Keimen im Zylindervolumen wurde daher verzichtet.

Die Auftragung der mittleren Wachstumsordnung c* in
Abhéingigkeit von der Plattendicke ergibt einen Funktions-
verlauf mit einem Maximalwert fiir ¢* von 3.0 tritt im Be-
reich mittlerer Plattendicken (Abb. 52). Bei sehr ,,diinnen*
Platten liegen die Werte fiir ¢* in der Nihe von 2.0, bei
sehr ,.dicken® Platten in der Ndhe von 1.0.
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Abb. 52

Mittlere Wachstumsordnung c* als Funktion der Plattendicke d.
Keimbildung nur auf den Plattenoberfliichen; Parameter ist die
Keimdichte auf den Oberflichen [LE?].

Diese drei Grenzwerte entsprechen drei Wachstumsgeome-
trien, die abhidngig von der Plattendicke den Verlauf der
Gesamtkristallisation unterschiedlich stark bestimmen, Bei
geringer Plattendicke liegt in guter Ndherung eine rein
zweidimensionale Ausbreitung scheibenférmiger Sphiro-
lithe vor, Thre Wachstumsordnung ist 2.0 (vgl. Abb. 53).

‘ scheibenférmige
i Sphirolithe

kristallisierbares
Volumen

Abb. 53
Schematische Darstellung der Sphérolithausbreitung in einem
plattenformigen Volumen geringer Dicke,

Bei groBen Deckflichenabstinden wachsen die Sphiroli-
the nur so lange als Halbkugeln (mit der Wachstumsordnung
3.0), bis sie sich in ihrem Wachstum gegenseitig behindern
und einschriinken. Die weitere Ausbreitung findet anschlie-
Bend nur als stdbchenformiges Wachstum senkrecht zur
Plattenoberflédche statt (vgl. Abb. 54). Die dann ablaufen-
de, eindimensionale Ausbreitung hat die Wachstumsord-
nung 1.0. Entsprechend der Dauer dieser spaltenférmigen
» Iranskristallisation” wird die Gesamtwachstumsordnung
vermindert.

In einem Zwischenbereich, in dem weder die Einschrin-
kung des Wachstums durch die Systemgrenze noch die
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Abb. 54

Skizze zur Veranschaulichung des Wachstums im plattenformigen
Volumen bei ausschlieflicher Keimbildung an den Oberflichen
und groflem Plattenabstand. a: Beginn des sphdrolitischen Wachs-
tums an den , keimbildend wirkenden " Plattenoberflichen (oben
und untent). b: Gegenseitige Behinderung der Ausbreitung und
Ubergang zum stibchenférmigen Wachstum. c: Auskristallisier-
te stabchenfiormige Morphologie

gegenseitige Behinderung der wachsenden Sphérolithe
beherrschend ist, kommt die dreidimensional-kugelformi-
ge Ausbreitung der Sphirolithe zum Tragen. Deshalb er-
gibt sich ein Maximum in Abb. 52 mit einem Maximalwert

fiir die Wachstumsordnung c*=3.

4.4. Fasergefiillte Volumina

Die Verhiltnisse in fasergefiillten Volumina sind kompli-
zierter als in den oben beschriebenen plattenférmigen Vo-
lumina. Statt konstanter Schichtdicken treten hier wegen
der Kriimmung der Faseroberfldchen Abstandsverteilungen
auf. Die Volumeneinschriankungen wihrend des Wachstums
fithren daher nicht, wie bei den plattenférmigen Systemen
zu ,reinen® Wachstumsformen (Stibchen, Scheiben), son-
dern zu Mischformen.

DSC-Messungen an PPS mit unterschiedlicher Faserver-
stairkung zeigen die deutlichen Abweichungen des Kri-
stalllisationsverlaufs zu dem des ungefiillten Polymeren
(Abb. 55). Es fillt auf, da3 Aramidfasern den Kristallisati-
onsvorgang deutlich beschleunigen, wihrend Carbon- und
Glasfasern ihn nicht unwesentlich verlangsamen.
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Abb. 55

Kristallisa tions-Umsatzgeschwingigkeiten von PPS mit unter-
schiedlicher Faserverstdrkung (Matrixmaterial Ryton, T =502 K).

Im Avrami-Plot (Abb. 56)sind die Kurven des fasergefiillten
PPS relativ zu dem des unverstéirkten Polymers zu kiirze-
ren bzw. lingeren Zeiten hin verschoben. Auch die Stei-
gungen sind unterschiedlich. Das unverstirkte Material
zeigt in guter Niherung eine Gerade, wihrend die Kurven
des verstirkten PPS gekriimmt sind™.

A Aramidfaser
05+ © unverstarkt
‘ o Carbonfaser
0 Glasfaser
T 00
<+ 051
A=
o
10+
=15 B | L ! L 1
05 10 15 20 25 30
lglt/s) —
Abb. 56

Avrami-Auftragung der Kristallisation von PPS mit unschied-
licher Faserverstdrkung (Ryton, T =502 K).

Die fiir die Frith- und Spitphase der Kristallisation getrennt
ermittelten Steigungen sind in Abb. 57 zusammengestellt.
Es zeigt sich, daB die Kristallisationstemperatur nur einen
geringen Einfluf} auf die Kurvensteigungen hat. Bei den
nichtkeimbildenden Glas- und Carbonfasern sind die Un-
terschiede in den Wachstumsordnungen zwischen der Friih-
und der Spiitphase gering, und die Wachstumsordnung ist
mit Werten von 1.9 bis 2.3 insgesamt niedriger als die des
unverstirkten PPS, bei dem Werte von 2.4 bis 2.6 auftre-
ten. Bei dem mit der keimbildend wirkenden Aramidfaser
verstirkten PPS tritt eine deutliche Differenz zwischen der
Wachstumsordnung in der Frith- und der Spitphase der
Kristallisation auf. Von relativ hohen Werten um 2.7 zu
Beginn der Kristallisation féllt der Wert fiir ¢* bis auf Wer-
te von ca. 1.6 fiir die Spitphase ab.
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Abb. 57

Wachstumsordnungen c* in der Friih- und Spdtphase von ver-
starktem und unverstirktem PPS bei verschiedenen Kristallisa-
tionstemperaturen

36 Dieses deutliche ,,Abknicken™ der Avrami-Kurven fiir Verbund-
werkstoffe bei hoheren Zeiten wird iibereinstimmend auch von anderen
Autoren berichtet (vgl. z. B. Lee und Porter 1988; Desido und Rebenfeld
1991, 1992; Kenny und Maffezzoli 1991; Hsiao et al. 1991; Reinsch
und Rebenfeld 1992; Nowak 1993).



Kristallisationskinetik in Gegenwart nichtkeimbildender
Fasern

Mit Hilfe des Simulationsverfahren fiir die sphirolithische
Kristallisation kann versucht werden, qualitative Hinwei-
se darauf zu erhalten, wie verschiedene Verstirkungsfasern
die Kristallisationskinetik von PPS beeinflussen. Dazu wird
zunidchst die Kristallisation in Gegenwart nichtkeim-
bildender Fasern, wie Glas- oder Carbonfasern, behandelt.

Das Verfahren zur Simulation der sphérolithischen Kristal-
lisation wird dahingehend erweitert, da} nun zusitzlich
»Fasern® (d. h. Zylinder, in denen keine Kristallisation
stattfindet) in das Volumen eingebracht werden kénnen
fAbb. 58). Zur Ermittlung der Kristallisationskinetik wird
wiederum nur ein kleines Teilvolumen des gesamten Mo-
dell-Verbundes herangezogen. Die dieses Volumen umge-
bene mehrlagige , Faserschicht* dient der Abschirmung der
Systemgrenzen gegeniiber dem Beobachtungsvolumen®.

duBere

// ._ f% ] % Z% _~ Systemgrenze

’ % % B:j:achtungs-
volumen

Abb. 58

Skizze zur Konfiguration des Simulationssystems fiir fasergefiillte
Polymere. Keimbildung und Sphérolithwachstum finden inner-
halb der dufleren Systemgrenzen (jedoch nicht innerhalb der
Fasern) statt. Die Auswertung der Kristallisationskinetik be-
schrénkt sich auf das dunkel unterlegte Beobachtungsvolumen.

Fir Verbundwerkstoffe wichtige Parameter sind der Faser-
volumengehalt und die Keimdichte in der kristallisieren-
den Matrix. Der Verlauf der mittleren Wachstumsordnung
in Abhéngigkeit vom Faservolumengehalt bei verschiede-
nen Keimdichten und thermischer Keimbildung in der zwi-
schen den Fasern befindlichen ,,Schmelze® ist in Abb. 59
aufgetragen.

Mit zunehmendem Faservolumengehalt ist eine Abnahme
der Wachstumsordnung um bis zu 2 zu verzeichnen. Eine
Erkldrung fiir diese Tendenz ist, daB die Sphérolithe durch
die Gegenwart der Verstirkungsfasern in ihrem Wachstum
eingeschrinkt werden und sich bei hohen Fiillgraden statt
in drei Dimensionen bevorzugt in den lidnglichen Faser-
zwischenrdumen, d. h. weitgehend eindimensional, ausbrei-
ten konnen. Der Fasereinfluf ist umso stirker, je gréBer
die Relation von mittlerem Faserabstand zu mittlerem
Keimabstand ist. Die Verlangsamung der Kristallisation des
mit den nichtkeimbildenden Fasern verstirkten PPS 14t
sich mit dieser Erkldrung allein auf die Einschrinkung der

37 Ausfihrliche Voruntersuchungen zur ausreichenden Dimensio-
nierung dieser ,abschirmenden* Schicht wurden von Krause (1991)
durchgefiihrt.
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Abb. 59

Mittlere Ausbreitungsordnung ¢* als Funktion des Faservolumen-
gehalts Vf . Parameter ist die auf das kristallisierbare Volumen
bezogene Keimbildungsrate G (thermische Keimbildung).

Sphirolithwachstums bzw. auf die Verminderung der Kri-
stallisationswahrscheinlichkeit in Fasernihe zurtickfiihren.

Kristallisationskinetik in Gegenwart keimbildender Fasern
Gibt man im Simulationsmodell eine Keimbildung auf den
~Faseroberflichen (bzw. auf den Oberflichen der Zylin-
der) vor, so wird das Wachstum der Sphirolithe sowohl
durch die Fasern, als auch durch die jeweiligen Nachbar-
Sphirolithe behindert. Wie bei den plattenférmigen Volu-
mina mit keimbildenden Oberflichen bereits gezeigt wur-
de, stolen die Sphirolithe bei hohen Keimdichten frithzeitig
anecinander und bilden eine transkristalline Schicht, die eine
niedrige Wachstumsordnung in der Nahe von 1 aufweisen
kann. Da sich beide Wachstumseinschrinkungen — die
durch die Gegenwart der Fasern allein und die durch die
Bildung einer transkristallinen Schicht — addieren, ist bei
hohem Faservolumengehalt und hoher Keimdichte auf den
Faseroberflichen die Wachstumsordnung besonders nied-
rig (Abb. 60).
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Abb. 60
Abhdingigkeit der Wachstumsordnung c* fiir kristallisierende fa-

sergefiillte Systeme als Funktion des Faservolumengehaltes V..

Parameter ist die Keimdichte D auf den Faseroberflichen.

Bei aramidfaserverstirktem PPS (vgl. Abb. 57) kann der
Ubergang zu einer besonders niedrigen Wachstumsordnung
von 1.7 in der ,spiten” Phase der Kristallisation mit der
Ausbildung einer transkristallinen Schicht erklirt werden.
Trotz ihrer niedrigen Wachstumsordnung ist die Kristall-
lisationsgeschwindigkeit insgesamt deutlich hoher als die



des unverstirkten und mit nichtkeimbildenden Fasern ver-
stidrkten PPS. Fiir die hohe Kristallisationsgeschwindigkeit
ist die hohe Keimdichte verantwortlich, die durch die
Aramidfaser induziert wird. Die groBe Zahl der wachsen-
den Sphirolithe gleicht die geringe Wachstumsordnung der
Transkristallisation mehr als aus.

In der Literatur wird bei der Gegentberstellung der
Kristallisationskinetik von fasergefiillten und ungefiillten
Polymeren nur vereinzelt auf die Ursachen der verdnder-
ten Kinetik eingegangen. Zumeist wird allgemein auf die
eingeschriankte Anwendbarkeit der Avrami-Theorie auf
Nicht-Poisson-Prozesse verwiesen (z. B. Reinsch und
Rebenfeld 1992, Wunderlich 1976). In einigen Fillen wird
eine (nicht niher erlduterte) ,Wechselwirkung* des Po-
lymeren mit den Faseroberflichen (Hsiao et. al 1991,
Desido und Rebenfeld 1991; Cheng und Shanks 1993)
als Ursache fiir die Anderung der Wachstumsordnung und
der Kristalllisationsgeschwindigkeit vermutet. Eine mathe-
matisch fundierte Behandlung der Kristallisationskinetik
in beschrinkten Volumina (Platten) vertffentlichten Billon
und Haudin (1989a, 1989b). Sie berichten von einer Ver-
minderung der Kristallisationsgeschwindigkeit mit gerin-
ger werdenden Plattendicken und vergleichen ihre ana-
lytischen Formulierungen mit Modellrechnungen.

Kristallinitdt

Neben der Wachstumsordnung wird in der Literatur hiufig
auch die Kristallinitdt von verstirkten und unverstirkten
Polymeren miteinander verglichen. Da sich jedoch die
Kristallisationsgeschwindigkeit direkt auf die Kristallinitit
auswirkt, ist ein Vergleich dieses Kennwerts problematisch;
Bei gleicher Versuchsdauer hat dasjenige Polymer eine
hohere Kristallinitit, das ,,schneller” kristallisiert, z. B. auf-
grund einer erhdhten Anzahl von Sphirolithen, die durch
keimbildende Faseroberflichen entstehen. Das frither
auskristallisierte Polymer wird wihrend des Kristallisati-
onsversuchs insgesamt lidnger seine Kristallite perfektio-
nieren, sodaB bei Vergleichen von langsam und schnell
kristallisierenden Polymersystemen zusétzlich die Kristall-
initdtserhohung durch Nachkristallisation berticksichtigt
werden mub.

5. Nachkristallisation

Nachdem Aspekte der Kristallisation von Polymeren auf
der Ebene der Feinstruktur (Lamellen) einerseits und der
geometrischen Volumenerfiillung durch Uberstrukturen
(Sphérolithe) andererseits dargelegt sind, soll versucht wer-
den, beide Konzepte zu integrieren und die Kristallisations-
kinetik realer Polymere geschlossen zu behandeln. Im Mit-
telpunkt der Betrachtung steht in diesem Abschnitt die
.Nachkristallisation®.

Bereits die Namensgebung impliziert ihre zeitliche Tren-
nung von der ,,Hauptkristallisation®, obwohl unstrittig ist,
daB sie untrennbarer Bestandteil des Kristallisations-
prozesses ist(vgl, z. B. Wunderlich 1976, Dietz 1981). Die
Nachkristallisation wird auf Umordnungs- und Perfektio-

Bei den in der Literatur aufgefithrten DSC-Messungen wird
héufig nur der Hauptkristallisationspeak ausgewertet. Bei
diesem Vorgehen erscheint das schneller kristallisierte
Material als weniger kristallin (vgl. Abb. 61). Wird dage-
gen eine gemeinsame Gesamtversuchsdauer festgelegt,
addiert sich der Beitrag der Nachkristallisation, und das
Polymer mit der hoheren Kristallisationsgeschwindigkeit
weist eine insgesamt hohere Kristallinitét auf*®, In den ver-
schiedenen Auswertungen und Versuchsfiihrungen konnte
ein Grund fiir die unterschiedlichen Angaben bei Kristall-
linitdtsvergleichen von verstirkten und unverstarkten Po-
lymeren liegen®.
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Abb. 61

Schematische Darstellung von DSC-Peakabtrennun- gen zur
Kristallinitdtsbestimmung bei langsam (oben) und schnell (un-
ten) ablaufender Kristallisation.

a: Abtrennung zwischen dem Beginn der Kristallisation 1, und
einem gemeinsamen Ende der Kristallisation 1.

b: vereinfachte Abtrennung des Haupikristallisationspeaks.

Eine vertiefte Analyse kristallisierender Polymere darf da-
her auch aus diesem Grund nicht auf die rein sphérolithische
Volumenerfiillung beschrinkt bleiben, sondern muf} den
Einfluf} der Nachkristallisation beriicksichtigen. Hierfiir
erscheinen Erweiterungen der klassischen kristallisations-
kinetischen Modelle sinnvoll.

nierungsvorginge in bereits gebildeten Lamellen und Sphi-
rolithen zuriickgefiihrt, wobei die Beitrdge zur zeitlichen
Verdnderung der Kristallinitdt durchaus erheblich sein kon-
nen. Temperversuche an PPS zeigten (Nowak 1992, Nowak
etal. 1993), daB sich nach Abschluf} der Hauptkristallisation

38 Reinsch und Rebenfeld (1992) berichten von einer erhéhten
Kristallinitit von PET in Gegenwart von keimbildenden Aramidfasern
und Kenny und Maffezzoli (1991) von einer Verminderung der Kri-
stallinitét von PPS in Gegenwart von nichtkeimbildenden Carbonfasern
im Vergleich zum jeweils unverstirkten Matrixpolymer.

39 Ahnliche Probleme miissen bei allen Vergleichen von Material-
eigenschaften berticksichtigt werden, die von der Kristallinitat beeinflufit
werden. Eine wichtige Grofe ist z. B. die Glasiibergangstemperatur Tg‘
die (neben dem Fiillstoffgehalt bei verstirkten Polymeren) unmittelbar
von der Kristallinitéit abhdngt (Desido und Rebenfeld 1991).

3%



die Gesamitkristallinitdt verdoppeln kann, wenn die gesamte
Kristallisationszeit das Zehnfache der Dauer der sphéroli-
thischen Hauptkristallisation betrigt.

Nachkristallisationsvorgénge konnen in teilkristallinen Po-
lymeren immer (gegebenenfalls mit sehr geringen Ge-
schwindigkeiten) ablaufen, sobald die Glasiibergangs-
temperatur T, tiberschritten wird. Sie miissen daher bei allen
Polymeren berticksichtigt werden, die lingere Zeit Einsatz-
temperaturen oberhalb von T, ausgesetzt sind. Dies kon-
nen Massenkunststoffe-sein, wie PE (ng-60 °C) oder PP
(Tg=—30 °C) oder wirmeformbestindige Polymere, die un-
ter erhohten Temperaturen eingesetzt werden, wie PPS
(ngS() °C) oder PEEK (ng135 °C). In ungiinstigen Fillen
kann die Kristallinititserhdhung zu einer Dimensions-
dnderung von Bauteilen und zu deren Verspridung fiihren.

Zur experimentellen Beobachtung der Nachkristallisation
ist die DSC-Methode nur bedingt geeignet, da sie aufgrund
ihres MeBprinzips bevorzugt die Beobachtung von (wirme-
getdnten) Zustandsdnderungen erlaubt. Zum Ende der sphi-
rolithischen Phase der Kristallisation hin werden nur geringe
Wirmestrome frei, die nur schwer vom Untergrundrauschen
zu unterscheiden sind. Hinzu kommt, daB wegen der
Wiirmekapazititsinderung beim Zustandsiibergang vom
amorphen zum (teil-)kristallinen Festkérper keine sichere
Annahme iiber den Verlauf der Bezugs- bzw. Basislinie
vorliegt. Aus diesen Griinden wird in der Regel die Nach-
kristallisation bei DSC-Messungen durch mehr oder min-
der willkirliche Peak-Abtrennungen ,,abgeschnitten* und
tritt bei der Avrami-Auftragung des Kristallisationsumsatzes
nicht oder nur verzerrt in Erscheinung. Gegeniiber der DSC
sind Untersuchungsverfahren giinstiger, mit denen der zeit-
abhéingige Verlauf der Absolutkristallinitét bestimmt wer-
den kann. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde hier-
fiir mit Erfolg die dielektrische Analyse eingesetzt.

Exkurs: Dielektrische Analyse
Die dielektrische Analyse basiert auf dem Effekt, daf3 ein
in einen Plattenkondensator eingebrachter nichtleitender
Stoff dessen Kapazitdt C erhoht. Diese relative Erhéhung
(bezogen auf die Kapazitdt eines leeren Kondensators) ist
ein materialspezifischer Kennwert und wird als relative
Dielektrizititszahl € bezeichnet
C=gye,Ad™ (25)
(A: Plattenfléiche des Kondensators, d: Plattenabstand, €,:
Dielektrizititskonstante des Vakuums), Interpretiert wird die
Kapazitdtserhéhung mit der Moglichkeit polarer Gruppen
bzw. gebundener Ladungen (zusammenfassend als ,,Dipo_—)
le* bezeichnet), sich entsprechend dem angelegten Feld E
auszurichten, sich zu , polarisieren“, und so ein Gegenfeld
(die ,,Polarisation*) P aufzubauen

P=(e, ~1)g, E, (26)

dessen Stirke von der Zahl der polarisierbaren Einheiten
N, vom Maf} ihrer ., Polarisierbarkeit“ o und von dem bei
Jjedem Dipol herrschenden lokalen Feld E, abhingt

38

=3 =
P =N aEg, (27)

Wird nun ein Wechselfeld angelegt, so kénnen die Dipole
entsprechend ihrer Relaxationszeit unterschiedlich schnell
der Feldrichtung folgen. Nur Dipole mit geringerer oder
gleicher Relaxationszeit wie die Periodendauer des exter-
nen Wechselfeldes liefern dann Beitréige zur dynamischen
Dielektrizitdtszahl. Sie ist somit frequenzabhéingig und bei
Polymeren verkniipft mit dem breiten Relaxationszeitspek-
trum ihrer Molekiilsegmente.

Da bei Feldrichtungswechsel nicht alle im Material ge-
speicherte Feldenergie reversibel entnommen werden kann,
ist analog zu dynamisch-mechanischen Vorgdingen eine Be-
schreibung durch komplexe Gréfien iiblich, Die komplexe
relative Dielektrizitdtszahl €* seizt sich aus einem Spei-
cher- und einem Verlustanteil zusammen, deren Verhdltnis
der Verlustfaktor tand & ist:

£ K el £
&€ =g +ie, tand=-—.
€

(28)

Unterschiede zum Verhalten unter dynamisch-mechani-
scher Belastung ergeben sich dadurch, dafl die Verteilung
der Dipolrelaxationszeiten nicht identisch sein muf mit dem
mechanischen Relaxationszeitspektrum. Dies kann z. B.
dann der Fall sein, wenn die Dipole sich vorzugsweise in
leichter beweglichen Seitengruppen befinden und nicht in
der weniger beweglichen Hauptkette. Héiufig ist jedoch das
durch dielektrische Verfahren ermittelte Relaxationsverhal-
ten dem dynamisch-mechanischen sehr dhnlich (Yu 1992),

Fiir die durchgefiihrten Versuche wurde ein HP Impedance
Analyzer 4159A und eine Temperaturmefzelle mit einer
Steuereinheit der Fa. Polymer Labs verwendet. Zur Ein-
stellung der Mefiparameter und zur Aufnahme bzw. Aus-
wertung der Daten wurde ein Computerprogramm erstellt,
das das Durchfahren eines Temperatur- und Frequenz-
spektrums erlaubt. Die Konfiguration des Mefplatzes ist
schematisch in Abb. 62 dargestellt.

Zusdtzliche Anderungen wurden an der Mefzelle vorge-
nommen. Um einen schnellen und gleichmdéfiigen Tempe-
raturausgleich zwischen Heizraum und Probe zu ermégli-
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Abb. 62
Schematische Darstellung des Versuchsaufbaus bei der dielek-
trischen Analyse.



chen, wurden die urspriinglich massiven Platten des Mef3-
kondensators durch Aluminiumfolien ersetzt und die Span-
nungszufiihrungen zu dem Folienkondensator so gestaltet,
daf3 keine Verdickungen durch Klemmen oder Lotstellen vor-
handen sind, die zu Temperaturgradienten in der Probe fiih-
ren konnten.

Im Unterschied zu den oben beschriebenen DSC-Untersu-
chungen der Kristallisation aus der Schmelze wurden bei
der dielektrischen Analyse ., Kaltkristallisationsversuche
durchgefiihrt, d. h. rasch abgekiihlte und amorph erstarrte
Polymerproben bei Temperaturen kristallisiert, die wenig
liber T, liegen. Im Unterschied zur Kristallisation aus der
Schmelze ist bei der Kaltkristallisation die Primdrkeim-
bildung gegeniiber der Sekundiir- und Tertidrkeimbildung
stirker bevorzugt. Es entsteht eine hohe Keimdichte und
eine , feinsphdrolithische* Morphologie. Die Kaltkristall-
lisation bietet sich fiir Untersuchungen der Nachkristalli-
sation deshalb an, weil das Polymer weniger thermisch
belastet wird und sich bei Langzeitversuchen kaum abbaut.
Zudem liegen die Proben im festen Zustand vor und lassen
sich gut handhaben.

Fiir die isothermen Kristallisationsversuche wurden
amorph abgeschreckte und zwischen Aluminiumfolie prd-
parierte Proben aus PET in der Temperaturkammer auf
die gewiinschte Kristallisationstemperatur aufgeheizt und
die Kennwerte fiir verschiedene Frequenzen bei gleichblei-
bender Temperatur in logarithmischen Zeitabstinden auf-
genommen. Die dielektrische Analyse erwies sich dabei als
ein sehr empfindliches (und mit der entsprechenden Steue-
rung komfortables) Mefsverfahren, mit der insbesondere
auch Langzeitprozesse gut verfolgt werden kénnen™.

5.1. Experimentelle Befunde

Bei der Kaltkristallisation wurde die zeitliche Anderung
des Speicheranteils der Dielektrizitidtszahl €'(z) ausgewer-
tet. Er nimmt bei PET (T =378 K, MeBfrequenz 10° Hz)
wihrend der Kristallisation von 5.3 auf 4.0 (nach 10* Se-
kunden) ab" (s. Abb. 63).

Die Abnahme des Speicheranteils der Dielektrizitatszahl
ist dadurch erkldrbar, dall Molekiilsegmente bzw. die mit
ihnen verbundenen Dipole bei der Kristallisation ihre Kon-
formationsmoglichkeiten durch den Einbau in das Kristall-
gitter weitgehend verlieren, dem elektrischen Wechselfeld
nur noch eingeschrinkt folgen koénnen und daher einen
verminderten Beitrag zur Polarisation bzw. zur Dielektri-
zititszahl liefern.

Unter der Annahme, dal} der Anteil der konformationsbe-
schrinkten Dipole dem Anteil des kristallinen Materials

40 Eine sinnvolle Erweiterung der Anlage zur dielektrischen Analyse
kann in einer simultanen Messung der Probendicke wihrend der Messung
liegen. Eine Abstandsinderung der Kondensatorplatten, z. B. aufgrund
von Temperaturschwankungen, einer Volumenverminderung bei der
Kristallisation oder dem Glasiibergang kénnte so unmittelbar beriick-
sichtigt werden.

41 Dieser Wert ist offenbar noch nicht der Endwert einer vollstindig
»abgeschlossenen™ Kristallisation, sondern verringert sich bei lingerer
Kristallisationsdauer vermutlich weiter.
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Abb. 63
Speicheranteil der Dielekirizitéiitszahl € von PET als Funktion
der Zeit bei T =378 K. Parameter ist die Mefifrequenz.

entspricht, kann eine ,,dielektrisch ermittelte Kristallinitit™
X, (1) angegeben werden. Sie ergibt sich als relative An-
derung des Speicheranteils der Dielektrizititszahl zwischen
Beginn (bei t=0) und willkiirlich gesetztem ,,Ende“* (bei
t=t ) der Kristallisation

e'(t)—€'(0)

X, = :
d!ei(r) E,(fe)—E,(O)

(29)

Diese Grofle kann analog zur ,kalorimetrisch ermittelten
Kristallinitit in der Avrami-Auftragung dargestellt wer-
den, wie es beispielhaft fiir PET in Abb. 64 geschehen ist.
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Abb. 64
Avrami-Auftragung der dielektrisch ermittelten Kristallinitdt
X, (1) (vgl. GL. 29, Mefifrequenz 10" Hz).

Nach der anfinglichen Hauptkristallisation, die eine hohe
Steigung in der Avrami-Auftragung aufweist (n=2.9), er-
folgt der Ubergang zur Nachkristallisation mit einer ver-
minderten Steigung (n=0.35). Durch die insgesamt lange
MeBdauer 148t sich der zweite Kurvenabschnitt gut von
der Hauptkristallisation trennen und als eigener Prozef} ana-
lysieren. Aus der Auftragung wird zudem deutlich,

— daf} die Avrami-Theorie den Kristallisationsprozel3 in
der Anfangsphase gut zu beschreiben scheint (Die Stei-

42 Tatséchlich schreitet die Strukturperfektionierung immer weiter fort,
endet praktisch ,nie”. Ein Kristallisationsexperiment wird daher nach
einer sinnvollen Zeitdauer t | beendet. Diese Zeit hingt bei der DSC von
der Empfindlichkeit des Geréts und von (iberlagerten thermischen
Effekten ab. Hauptvorteil der dielektrischen Analyse gegeniiber der DSC
ist die Moglichkeit, die Versuchsdauer t, wesentlich linger wiihlen zu
kénnen.
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gung ist hier anndhernd konstant und weist mit einen
Wert von nahe 3.0 auf eine athermische Keimbildung
und eine kugelformige Wachstumsgeometrie hin),

— dal die Hauptkristallisation kontinuierlich in die Nach-
kristallisation iibergeht und ohne Beriicksichtigung der
Nachkristallisation (z. B. durch eine Geradenanpassung
an die gesamte Kurve) miBinterpretiert werden kann,

— dal die Nachkristallisation ein eigener, von der Haupt-
kristallisation weitgehend unabhéngiger ProzeB mit ei-
ner konstanten Steigung ist und

— daB sich die Kristallinitdt durch die Nachkristallisation
bei ldngerer Versuchsdauer vermutlich noch weiter er-
hohen wiirde.

5.2 Mathematische Modelle

In der Literatur sind mehrere Modelle der Kristallisations-
kinetik von Polymeren beschrieben, die den Einflu} der
Nachkristallisation berticksichtigen. IThre gemeinsame
Grundidee ist, die Gesamtkristallisation als Kombination
zweier Kristallisationsprozesse zu beschreiben, wobei der
erste ProzeB, die Hauptkristallisation, weiterhin auf der
Avrami-Theorie basiert. Die Modelle unterscheiden sich
daher im wesentlichen in der mathematische Formulierung
des zweiten Prozesses, der Nachkristallisation, und in der
Kombination beider Modell-Komponenten.

Zwei Vorschlige werden in folgenden vorgestellt: Das fiir
die Analyse der Kristallisation gefiillter Polymere héufig
angewandte ,, Velisaris-Seferis-Modell* und das relativ we-
nig verbreitete ,Hillier-Modell*“®, Nach einer wertenden
Diskussion werden die Grundziige eines eigenen, modifi-
zierten Modells skizziert und seine Leistungsfihigkeit an-
hand von Daten realer und simulierter Kristallisationsvor-
ginge dokumentiert,

Das Velisaris-Seferis-Modell

Velisaris und Seferis (1986) entwickelten zwei Modelle zur
Beschreibung der Kristallisation von verstirktem und un-
verstérktem PEEK unter isothermen Bedingungen. Wegen
der groBeren Resonanz in der Literatur wird hier nur das
Parallelmodell erliutert.

Der Gesamtkristallisationsproze wird in zwei voneinan-
der unabhiingige Avrami-Prozesse getrennt, die zeitlich
parallel zueinander ablaufen, Am letztlich auskristallisier-
ten Zustand sind beide Prozesse mit ihren jeweiligen kri-
stallinen Anteilen X ® bzw. (1-X °) beteiligt:

X(1)= X} [1-exp (k"]

+ (I - Xlo) [l —exp (—kzt"‘ )] s (30)

In diesem Modell besitzen beide Prozesse ihre jeweils ei-
gene Wachstumsordnung (n und m) und Wachstumsge-
schwindigkeits- bzw. Keimbildungsfunktionen (k, und k).

43 Weitere Vorschlige u.a. von Booth und Hay 1971, Dietz 1981, Pérez-
Cirdenaz et al. 1991. Ein numerisches Verfahren schlagen Lambrigger
et al. 1990 vor.
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Abb. 65

Skizze zur Veranschaulichung des Velisaris-Seferis-Modells. Er-

lduterung im Text.

Zur Veranschaulichung des Velisaris-Seferis-Modells kann
fiir beide Prozesse ein zweidimensionales scheibenférmi-
ges Wachstum auf der Einheitsfliche angenommen wer-
den (Abb. 65). Gl. 30 beschreibt dann die Summe der von-
einander unabhiingigen Kristallisationsvorgéinge auf den
beiden Teilflichen.

Nachteil des Modells ist die wenig plausible Annahme, dafB
Haupt- und Nachkristallisation zeitlich parallel zueinan-
der ablaufen. Denn dem physikalischen Sachverhalt nach
kdnnen in einem Volumenelement erst dann Perfektionie-
rungsprozesse einsetzen, nachdem es von einem Sphéroli-
then erreicht worden ist, es Teil des Sphérolithen gewor-
den ist.

Das Hillier-Modell

Diesen Nachteil hat das von Hillier (1965) vorgeschlagene
Modell nicht, da es die zeitabhidngige Erhohung der
Kristallinitdt ausschlieBlich auf das Volumen innerhalb der
sich ausbreitenden Sphérolithe beschrinkt. Die Kristallini-
titserhdhung setzt fiir einen beliebigen Punkt nicht, wie
im Velisaris-Seferis-Modell, bei t=0 ein, sondern erst dann,
wenn der Punkt von einem der Sphérolithe erreicht wor-
den ist. Auch das Hillier-Modell geht von zwei Kristallisa-
tionsprozessen aus, wobei die Hauptkristallisation die
Kristallinitiit bis auf X ° steigert:

X,(1) = X{[1-exp (k7). (31)

Eine zweite Funktion beschreibt den Nachkristallisations-
prozeB, der in einem Volumenelement bei T einsetzt, dem
Zeitpunkt, bei dem ein Sphirolith das jeweilige Element
erreicht. Den Verlauf der Nachkristallisation beschreibt
Hillier ebenfalls mit einer abklingende Exponentialfunkti-
on. Sie steigert den kristallinen Anteil um den verbleiben-
den Rest X ° (X "+X.°=1)

Xg(tf‘c):Xg(l—exp [—kz(t—‘t)m]). (32)
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Abb. 66
Veranschaulichung der Belegungsdichte bzw. der Kristallinitét mit unterschiedlichen Simulations- verfahren. Links: Strukturen des

Verzweigungsmodells mit einer altersabhdingigen Dicke der Lamellen-Cluster bzw. , Zweige". Rechis: Kristallinitdt innerhalb von
Sphérolithen nach dem Hillier-Modell und dem modifizierten Hillier-Modell (dunkel: hohe, hell: niedrige Kristallinitndit).

Um die Abhingigkeit des Beginns der Strukturperfek-
tionierung von X (t) zu beriicksichtigen, wird die Nachkri-
stallisations-Funktion X (t) mit X (t) mathematisch gefal-
tet. Aut diese Weise wird zusitzlich der Bezug auf die
Zeitbasis der Hauptkristallisation hergestellt:

Xalt) = X, (6 X, (t~7)

_}xm GNP
X7 ot

(33)

Hillier addiert nun die Beitrdge der Haupt- und Nach-
kristallisation. Es ergibt sich ftir die Gesamtkristallisation

X(1)=X,()+ X, (1),

_Xl(f)+_(|)-X1((;C) A[X,(1-7)]

d, (34)
X, at ’

bzw. nach Einsetzen und Differentiation

X(e)= X?[l —exp (—kft” )] +

0
. ngzm_![1 —exp (—kﬂ”)] (=" (35)

* (1 —exp [—kz (r- 1:)"']) dr.

Da dieses Integral analytisch nicht 16sbar ist, wird sein Wert
numerisch ermittelt*,

44 Moglicherweise blieb das Hillier-Modell deshalb fir die Praxis
bedeutungslos, weil zum Zeitpunkt seiner Verdffentlichung die Ver-
fiigbarkeit von ausreichend leistungsfihigen Rechenanlagen beschrinkt
war. Hillier verwendete eine 20-Punkt-GauB3-Approximation, deren
Abweichungen bei 0.1% lag.

Nennt man die Funktion, mit der sich der kristalline Anteil
eines Volumenelements innerhalb cines Sphirolithen er-
hoht, , Kristallinitdtsfunktion® K(t) und die Avrami-Funk-
tion, die die Ausbreitung der Sphirolithe in der Schmelze
beschreibt, A(t), so hat das Modell die Grundform:

X(t)=A(D)+A(t)r K(r—1),

mit A(t)=1-exp (—kr”) i (36)

Die zeitabhéngige Erhohung der Kristallinitit innerhalb der
Sphirolithe fiihrt nach dem Hillier-Modell zu einem orts-
abhédngigen Gradienten, bei dem sich im Zentrum der Sphi-
rolithe eine hohere Kristallinitét ergibt als in ihren Rand-
bereichen. Zur graphischen Darstellung des Gradienten
kann die Kristallinitit in unterschiedliche Graustufen um-
gesetzt werden (Abb. 66 rechts). Ein dhnlicher Gradient
(hier allerdings fiir die Belegungsdichte mit Lamellen-
schwerpunkten), ergibt sich fiir Strukturen, die sich aus der
simulierten Lamellenverzweigung ergeben (Abb. 66 links).

5.3 Das modifizierte Hillier-Modell

Das eigene Modell basiert auf der Grundidee des Hillier-
Modells, der Faltung der Funktionen fiir die geometrische
Volumenerfiillung durch Sphirolithe A(t) mit der Funkti-
on der lokalen Kristallinititssteigerung K(t)

X()= A(t;K(t—1) (37)
Im Unterschied zum Hillier-Modell wird A(t) nicht mehr
als Funktion angesehen, die die zeitabhidngige Wahrschein-
lichkeit fiir ein Volumenelement angibt, zu kristallisieren,
sondern dafiir, daB} das Element von einem Sphérolithen
lediglich erreicht bzw. geometrisch eingeschlossen wird.
Die mit dem Zeitpunkt des Erreichens einsetzende Kristal-
lisation des Volumenelements wird in dem neuen Modell

ausschliefilich durch K(t), der Kristallinititsfunktion be-
schrieben.
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Schematischer Verlauf der lokalen Kristallinitéit X (1) eines Punktes nach dem Erreichen durch einen Sphérolithen zur Zeit T. Links:
nach dem Hillier-Modell. Rechis: nach dem in dieser Arbeit entwickelten Modell.

Im Unterschied zu dieser strikt getrennten Formulierung
von geometrischer Ausbreitung und Kristallisation ist beim
Hillier-Modell die Kristallinititssteigerung nicht auf
K(t) beschrinkt, sondern beide Funktionen, A(t) und
A(t)°K(t-1) (vgl. Gl. 36), liefern jeweils getrennt Beitrige
zur ,lokalen Kristallinitit™ eines Punktes X (t), so daf sich
eine Unstetigkeit ergibt (vgl. Abb. 67 links).

Das neue Modell enthilt eine solche Unstetigkeit nicht, da
es auf die eigenstindige, sprunghafte Erhéhung der
Kristallinitidt durch den Beitrag der Funktion A(t) verzich-
tet (Abb. 67 rechts).

Ermittlung der Kristallinitdtsfunktion K(t)

Es stellt sich nun die Aufgabe, den tatséchlichen Verlauf

der lokalen Kristallinitdt K(t) zu ermitteln, mit einer sinn-

voll gewihlten Funktion zu approximieren und auf dieser

Grundlage das Modell der Gesamtkristallisation zu formu-

lieren. Die Funktion K(t) mufl verschiedenen Bedingun-

gen geniigen, um dem experimentell gefundenen Verlauf

der Nachkristallisation und den Eigenschaften der Grund-

funktion in Gl. 37 Rechnung zu tragen. Sie muB}

— stetig sein,

—  Werte zwischen O und 1 liefern,

— monoton steigen und

— ihrenAnstieg in Abhéngigkeit von der Zeit exponentiell
vermindern.

Naheliegend ist die Annahme einer ,,abklingenden Expo-
nentialfunktion®#

K(1)=1-exp(cr™). (38)

Sie erfiillt die genannten Forderungen und wurde auch von
Hillier fir die Beschreibung der Nachkristallisation einge-
setzt wird. Moglicherweise kann jedoch eine einzelne Funk-
tion dieses Typs die lokale Kristallinititssteigerung nicht
in angemessener Weise beschreiben. Es ist- ebenso denk-
bar, dal3 eine Kombination verschiedener Funktionen oder
ein génzlich anderer Funktionstyp sinnvoll ist, da in Poly-
meren mehrere verschiedene Prozesse, wie die Lamellen-

45 Obwohl sich die Funktionstypen von K(t) und A(t) formal gleichen,
beschreiben beide jeweils getrennte Sachverhalte. A(t) gibt die Wahr-
scheinlichkeit dafiir an, daB ein beliebiges Element des Gesamivolumens
mit der Kristallisation beginnt, K(t) beschreibt dagegen den lokalen Ver-
lauf der Kristallisation des Elements.
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verzweigung und -verdickung, die Ausheilung des Kristall-
gitters und auch Zustandsédnderungen der ,amorphen Pha-
se, zur Nachkristallisation beitragen. Da sich K(t) nicht
unmittelbar aus dem Verlauf der Gesamtkristallisation er-
gibt, ist eine Entscheidung iiber eine geeignete approxi-
mierende Modellfunktion fiir K(t) mit Spekulationen ver-
bunden und daher problematisch.

Als niitzlich erweist sich eine Methode, mit der K(t) aus
dem Funktionsverlauf der Gesamtkristallisation mathema-
tisch ermittelt werden kann, ohne dal Annahmen iiber den
Funktionsverlauf vorliegen miissen: die numerische itera-
tive Entfaltung®. Sie kann deshalb zur Bestimmung von
K(t) eingesetzt werden, weil das modifizierte Hillier-Mo-
dell auf der Faltung der Funktionen A(t) und K(t) (GL 37)
basiert und beide Funktionen voneinander unabhéngig sind.
Ist nun A(t) bekannt, kann durch Entfaltung der Verlauf
von K(t) bestimmt und auf dieser Grundlage entschieden
werden, ob eine Funktion der Form G1. 38 oder ein anderer
Funktionstyp die lokale Kristallinitétssteigerung angemes-
sen beschreibt.

5.3.1 Analyse simulierter sphirolithischer
Kristallisation

Es bietet sich an, die Zuverldssigkeit und Leistungsfihig-
keit der numerischen Entfaltung zunichst anhand von
Datensitzen zu iiberpriifen, bei denen A(t) und K(t) vorge-
geben d.h. mit Sicherheit bekannt sind. Zusitzlich kann
das Verhiltnis zwischen der geometrischen Sphérolith-
ausbreitung durch A(t) und der letztlich experimentell zu-
ginglichen GrofBe, der (hier zunéchst simulierten) Gesamt-
kristallisation X(t), diskutiert werden.

Das im vorigen Kapitel beschriebene Simulationsverfahren
zur sphérolithischen Kristallisation wird um eine ,,Nach-
kristallisation® ergénzt. In dem erweiterten Verfahren lie-
fert ein Beobachtungspunkt, wenn er von einem ,,Sphiro-
lithen* zum Zeitpunkt 7 erstmals erreicht wird, nicht mehr
einen einzelnen Beitrag zur Gesamtkristallinitit, sondern,
beginnend mitz, mehrere Beitrige, die gemif einer vorge-
gebenen lokalen Kristallinititsfunktion K(t) {iber einen 14n-
geren Zeitraum hinweg verteilt werden.

46 Die Entfaltung wurde mit dem mathematischen Software-Paket
»~Mathematica™ (eingetr. Warenzeichen der Wolfram Inc.) durchgefiihrt.
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Abb. 68

Fiir die Simulation der Nachkristallisation vorgegebener Verlauf
der lokalen Kristallinitdt K(1) bei Variation des Formparameters
c(m=1, vgl. Gl 38).

Statt der sofortigen und vollstidndigen ,,Kristallisation” an
der Wachstumsfront ergibt sich so eine langsame Steige-
rung der Kristallinitidt innerhalb der sich ausbreitenden
Sphirolithe, die bei Vorgabe einer abklingenden Exponen-
tialfunktion (Gl. 38) zu den in Abb. 68 dargestellten Funk-
tionsverldufen fiihrt. Wird ansonsten die Simulation wie
fiir die Kristallisation in ,,unendlich ausgedehnten™ Volu-
mina durchgefiihrt und der kristalline Anteil X(t) berech-
net, zeigt sich, daf} eine Verlangsamung der lokalen Kri-
stallisation auch die Gesamtkristallisationsgeschwindigkeit
vermindert (Abb. 69).
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Abb. 69

Simulierter kristalliner Anteil X(t) als Funktion der Zeit bei un-
terschiedlichen Werten fiir den Forniparameter ¢ (n=3, k=0.001,
m=1, vel. Gl.37 u. 38).

Die Avrami-Darstellung macht diese Tendenz zusitzlich
deutlich: Hier sind die Kurven mit ausgeprigter ,,Nach-
kristallisation™ auf der Zeitachse zu ldngeren Zeiten hin
verschoben (Abb. 70). Die Kurvensteigung am Beginn der
simulierten Kristallisation, im Bereich der ,,Hauptkristalli-
sation™, ist von der Funktion K(t) abhingig, so dal eine
libliche Auswertung durch lineare Regression des Ab-
schnitts der Hauptkristallisation nicht zu korrekten Werten
fithren wiirde. Die Avrami-Konstante k wiirde wesentlich
kleiner und der Avrami-Exponent n etwas grofer als der
tatsachliche Wert ermittelt werden.

Es mul3 festgehalten werden, daf} die allen simulierten
Kristallis ationsverldufen gemeinsam zugrunde liegende
Funktion A(t) (die die Ausbreitung der Sphirolithe be-
schreibt) nicht aus dem Verlauf der Gesamtkristallisation
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Abb. 70

Symbole: Avrami-Auftragung simulierter kristalliner Anteile un-
ter Beriicksichtigung einer allmdhlichen lokalen Kristallinitdts-
erhohung (Gl 38, m=1). Linie: Der Simulation zugrunde liegende
Funktion A(t) (Gl 37, n=3, k=107).

X(t) gewonnen werden kann, wenn durch Nachkristallisa-
tionsvorginge wesentliche Beitriage zur Gesamtkristallisa-
tion geleistet werden. Fiir die Auswertung von Kristallisa-
tionsumsétze realer Polymere bedeutet dieses Ergebnis, dall
durch den Einfluf3 der Nachkristallisation die ibliche Aus-
wertung der Avrami-Auftragung zu falschen Ergebnissen,
d. h. insbesondere zu falschen Avrami-Konstanten k, fiih-
ren kann.

Nach der numerischen Entfaltung der simulierten Gesamt-
kristallisation zeigt sich eine gute Ubereinstimmung zwi-
schen der Ausgangsfunktion und dem entsprechenden nu-
merisch ermittelten Funktionsverlauf der lokalen
Kristallinitdt K(t) (Abb. 71). Das leichte periodische
Schwingen der erhaltenen Funktion ist in dem Verfahren
der Entfaltung begriindet. Amplitude und Frequenz der
Schwingungen schwanken stark mit den Randbedingungen
des Verfahrens: Mit der Zahl der Stiitzpunkte, der Streu-
ung der MeBwerte und durch die Genauigkeit, mit der der
Zeitpunkt des Kristallisationsbeginns bestimmt werden
kann.
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Abb. 71

Symbole: Nach numerischer Entfaltung der simulierten Gesamt-
kristallisation erhaltene Approximation fiir K(1). Linie: Vorgege-
bener Funktionsverlauf fiir K(1) (GL. 38, m=1, ¢=0.5).

Der Erfolg der Entfaltung der simulierten Daten beruht al-
lerdings im vorliegenden Fall darauf, dafl die FunktionA(t)
als bekannt vorausgesetzt werden konnte und nicht aus dem
Verlauf der Gesamtkristallisation abgeschétzt werden mulite.
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5.3.2 Analyse der Kaltkristallisation von PET

Bei der Analyse realer Kristallisationsprozesse, wie sie hier
beispielhaft fiir die Kaltkristallisation von PET durchge-
fithrt wird, ist A(t) weitgehend unbekannt. Da die Gesamt-
kristallisation, wie oben anhand der Modellrechnungen
gezeigt wurde, von der Nachkristallisation nicht unwesent-
lich beeinfluBt wird, kann die Funktion A(t) nicht unmit-
telbar, etwa durch Auswertung der Friihphase der Kristalli-
sation, aus der Gesamtkristallisation X(t) bestimmt werden.
Um bei der Entfaltung der Kristallisationsdaten von Poly-
meren zu sinnvollen Ergebnissen zu gelangen, miissen die
Parameter der zugrundegelegten Avrami-Funktion A(t)
abgeschitzt werden. Bedingung hierfiir ist, daB die Poisson-
Annahmen erfiillt sind", was fiir die Analyse der Kaltkri-
stallisation von PET insbesondere bedeutet, daBl eine
idealtypische Keimbildung und eine sphérolithische Kristal-
lisation angenommen werden mu8.

Da nach dem Erreichen der Kristallisationstemperatur
»Schlagartig® eine hohe Zahl von Keimen entsteht (bei der
Kaltkristallisation ist die Primérkeimbildung gegeniiber
hoheren Keimbildungstypen bzw. dem Wachstum bevor-
zugt), wird eine annhernd idealtypische homogene ather-
mische Keimbildung angenommen. Bei einer kugelférmi-
gen Ausbreitung der wachsenden Kristallite lige der
Avrami-Exponent der Funktion A(t) bei n=3.0.

Die Annahme einer sphdrolithischen Kristallisation ist
Jedoch problematisch. Aus Beobachtungen (z. B. aus REM-
Untersuchungen) ist bekannt, daf sich die Lamellenstruk-
turen bei der Kaltkristallisation wegen der hohen Keim-
dichten bzw. der geringen Keimabstinde in ihrer
Ausbreitung gegenseitig behindern. Sie bilden daher nicht
vollstdndige Spharolithe, sondern verbleiben im Zustand
mehr oder minder unférmiger ,,Garbenbiischel”. Fiir die
Annahme einer im Mittel kugelférmigen Ausbreitung
spricht, daB die Wachstumsgeschwindigkeit der Struktu-
ren (auch bei individuell unterschiedlicher Vorzugsrichtung
und Form) im Durchschnitt in allen drei Raumrichtungen
gleich ist und mit dreidimensional-kugelférmigem Wachs-
tum approximiert werden kann.

Vor diesem Hintergrund wird versucht, die Kristallisations-
funktion K(t) fiir die isotherme Kaltkristallisation von PET
beiT =378 K zu ermitteln. Die Parameter der Funktion A(t)
werden mit n=3.0 und k=0.1 geschitzt®, so daB der Ver-
lauf von A(t) deutlich verschieden von dem der Gesamt-
kristallisation ist, wie der direkte Vergleich zwischen X(t)
und A(t) zeigt (Abb. 72).

Die Differenz geht allein auf den Beitrag der lokalen Kri-
stallinitdtssteigerung zuriick, deren Funktionsverlauf K(t)
nun durch Entfaltung ermittelt werden kann (Abb. 73).

47 Gefiillte Polymere kénnen, wie im vorhergehenden Abschnitt gezeigt,
eine Kristallisationskinetik aufweisen, die nicht mit der Avrami-Theorie
beschrieben werden kann. Da bei ihnen A(1) nicht oder nur schwer er-
mittelt werden kann, beziehen sich die folgenden Ausfiihrungen nur auf
ungefiillte Polymere.

48 Der Absolutwert von k kann nur schwer geschitzt werden. Er muf

ggf. variiert werden, wenn die Entfaltung (z. B. durch Fehlerfortpflan-
zung) nicht zu sinnvollen (d. h. konvergierenden) Funktionen fiihrt.
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Abb. 72

Lineare und doppelt-logarithmische (Avrami- )Auftragung des kri-
stallinen Anteils X(t) von PET bei T =378 K (Symbole) und der
Funktion A(t), die der Entfaltung zugrunde gelegt wird (n=3,
k=0.1) (Linie).
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Symbole: durch Entfaltung gewonnene Funktion K(t) von PET
(1c=378 K). Linie: Approximation durch GI. 38 mit ¢=0.03, m=1.5.

Die Approximation der erhaltenen Funktion K(t) durch eine
einfache abklingende Exponentialfunktion (Gl. 38) stellt
offenbar cine befriedigende Niherung dar, so daB mit Riick-
sicht auf die Anwendbarkeit des Modells von der Wahl
komplexerer Funktionstypen abgesehen werden kann®. Fiir
das neue Modell der Gesamtkristallisation wird somit for-
muliert:

X(6)=A(tPK(t—1)
= (] —exp (ktn )) ° (] —exp (C (t=1)" )) e

Fiir die Kristallisation von PET bei T =378 °C ergaben sich
bei der Wahl von n=3.0 und k=0.1 fiir A(t) die Parameter
der Funktion K(t) zu m=1.5 und ¢=0.05:

(1 —exp (0. 17 )) e (] —exp (0.05 (t-7)° )) (40)

49 Das Analyse-Verfahren stellt frei, auf eine Approximation von K(t)
zu verzichten, um den Informationsgehalt der entfalteten Funktion nicht
zu schmiilern,



5.3.3 Analyse simulierter
feinsphiirolithischer Erstarrung

Die Vorstellung, daB Polymere in regelmifligen geometri-
schen Strukturen kristallisieren, wurde bereits im Abschnitt
zur Lamellenverzweigung problematisiert. Hohe Abkiihl-
geschwindigkeiten und die Anwesenheit von Keimbildnern,
wie sie héufig bei der Kunststoffverarbeitung vorliegen,
konnen zu einer ,feinsphirolithischen Kristallisation fiih-
ren, bei der unregelméBige Strukturen auftreten, die nur
wenig Ahnlichkeit mit ,Kugeln“ bzw. Sphirolithen haben.
Auch bei der Kaltkristallisation von PET tritt eine
feinsphérolithische Erstarrung auf, und es mufl gefragt
werden, inwieweit die Annahme einer Avrami-Funktion A(t)
bei der Entfaltung der MefRdaten gerechtfertigt ist bzw. ob
und wie sie sich auf das Ergebnis der Analyse solcher
Kristallisationsformen auswirkt.

Dazu wird anhand eines Beispiels der Verlauf einer simu-
lierten feinsphirolithischen Erstarrung mit dem Lamellen-
verzweigungsmodell analysiert. Vorteilhaft ist bei dem Ein-
satz des Modells, dal die zeitabhiingige Belegungsdichte
K, (t) auch unabhiingig vom Analyse-Verfahren ermittelt
werden kann™ und so ein Vergleich zwischen dem tatséch-
lichen und dem durch Entfaltung erhaltenen Verlauf von
K, (t) mdglich ist.

Mit dem Lamellenverzweigungsmodell werden auf einer
begrenzten Fliche® mehrere ,, Keimlamellen™ zuféllig ver-
teilt, die gemal der vorgegebenen Keimbildungsfunktion
mit dem Wachstum beginnen. Frither oder spéter kommt
es zu gegenseitigen Behinderungen bei der Struktur-
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Simulation feinsphdrolithischer Kristallisation mit dem Lamellen-
modell. Von links oben nach rechts unten: Zustand bei 20, 40,
60, 80 ZE. Abschlufs der ,Verdichtung® bei etwa t=500 ZE
(p,=0.1, p=0.01, =D =20° ,homogene Keimbildung").

50 Die zeitabhingige Erhohung der Zahl der Lamellenschwerpunkte auf
einer kleinen Teilfliche (lokale ,,Belegungsdichte™) wurde im Rahmen der
Beschreibung des Verzweigungsmodells beschrieben (vgl. auch Abb. 33
auf S, 25).

ausbreitung, die bei geniigend hohen Keimdichten die Aus-
bildung von kreisférmigen ,,sphédrolithischen Strukturen
verhindern (Abb. 74). Nach der ,lockeren” Flaichenbedek-
kung kommt es zu einer allmahlichen Strukturverdichtung
durch Seitenverzweigungen. Die Dauer des Verdichtungs-
vorgangs betrdgt etwa das Fiinf- bis Zehnfache der einfa-
chen Flacheniiberdeckung.

Obwohl das Lamellenverzweigungsmodell die reale Struk-
turbildung und -verdichtung eines kristallisierenden Poly-
meren nur sehr vereinfacht nachbildet, zeigt die Avrami-
Auftragung der Belegungsdichte (Abb. 75 links) grofle
Ahnlichkeit mit der entsprechenden Auftragung des dielek-
trisch ermittelten kristallinen Anteils von PET (Abb. 75
rechts). Dieser Befund spricht dafiir, daB das Modell — trotz
seiner Einfachheit — wesentliche Merkmale der Struktur-
bildung erfaflt. Es treten jeweils zwei anndhernd gerade
Kurvenabschnitte mit einer vergleichbaren Steigung auf,
Bei der Kaltkristallisation von PET (athermische Keim-
bildung, dreidimensionale Ausbreitung) werden fiir die
Hauptkristallisation Werte von 3.0 und fiir die Nachkri-
stallisation von etwa 0.35 gefunden. Bei der Avrami-
Auftragung der Belegungsdichte der Fldche mit Lamellen-
schwerpunkten (,thermische Keimbildung®, zweidimen-
sionale Ausbreitung) hat der vordere Kurvenabschnitt eine
Steigung von 3.1 und der hintere von 0.5. Unter Annahme
einer sphérolithischen Ausbreitung wire in beiden Fillen
ein Avrami-Exponent von 3.0 fiir die Frithphase der Kri-
stallisation zu erwarten gewesen.
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Abb. 75

Links: Avrami-Auftragung der reduzierten Zahl der Lamellen-
schwerpunkte N _(p,=0.1, p.=0.01, &@,=®=20° ,thermische
Keimbildung ). Rechts: Avrami-Auftragung des dielektrisch er-
mittelten kristallinen Anteils X, (1) bei der isothermen Kristalli-
sation von PET (T =378 K).

Nimmt man eine Avrami-Funktion fiir A(t) mit den Para-
metern n=3.0 und k=0.07 an, so kann analog zum Vorge-
hen bei dem kristallisierenden PET fiir die simulierte
»feinsphérolithische Kristallisation™ die ,Kristallinitats-
funktion™ (hier die zeitabhiingige Belegungsdichte eines
Flachenausschnitts) K (t) durch numerische Entfaltung
gewonnen werden. Diese Funktion ist auch auf direktem
Wege ermittelbar ist, ndmlich durch ,,Auszihlen” der
Lamellenschwerpunkte auf einer willkiirlich gewéhlten
Teilflidche, wie es bereits im Kapitel zur Frithphase der
Kristallisation dargestellt wurde (vgl. Abb. 33). Der Ver-

51 Die Fliche ist begrenzt (500%500 LE), um akzeptablen Zeitrdumen
(Tagen) zu Resultaten zu gelangen.
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gleich zwischen der direkt und der durch Entfaltung ermit-
telten Funktion K (1) zeigt eine gute Ubereinstimmung (vgl.
Abb. 76), obwohl die in Abb. 74 veranschaulichte ,,Kri-
stallisation” offensichtlich nicht sphirolithisch verlief.
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Abb. 76

Verlauf von K (t) bei einer Flichenerfiillung durch simulierte
Lamellenstrukturen (p =0.1, p=0.01, &, =D=20°, ,, homogene
Keimbildung “). Symbole: Aus der Belegung einer Teilfléiche er-
mittelt. Linie: Durch Entfaltung der Gesamiflichenbelegung be-
rechnet (Parameter fiir A(t): n=3, k=0.07).

46

Dieser Befund kann (mit der gebotenen Vorsicht) als Hin-
weis darauf gesehen werden, daB méglicherweise auch die
nichtsphérolithische Kristallisation realer Polymere nach
dem propagierten Verfahren analysiert werden kann. Si-
cher sind bei der feinsphirolithischen Erstarrung und der
Nachkristallisation von Polymeren mehr Faktoren betei-
ligt als die alleinige Strukturverdichtung durch zusétzlich
gebildete Lamellen, wie sie im Verzweigungsmodell im-
plementiert sind. Soll das Lamellenverzweigungsmodell
fiir erweiterté Aufgaben weiterentwickelt werden, so kann
dies z. B. geschehen durch

— die Ausweitung der Simulation auf alle drei Raum-
richtungen,

— die zusitzliche Bertcksichtigung der Clusterbildung,

— eine Berlicksichtigung der Erhthung des lamellenin-
ternen Kristallisationsgrades und

— die Einbeziehung von Zustandsinderungen der zwi-
schenlamellaren ,,amorphen” Bereiche.



6. Zusammenfassung

Grundlagen zum Verstindnis des Ubergangs vom fliissi-
gen, amorphen zum teilkristallinen Zustand von Polyme-
ren werden im Abschnitt zur Keimbildung dargelegt. Am
Beispiel des PPS wird die Wachstumsgeschwindigkeit von
Sphérolithen und die keimbildende Wirkung von Verstér-
kungsfasern untersucht. Es wird festgestellt, dafl Carbon-
und Glasfasern nicht, Aramidfasern dagegen stark keim-
bildend auf PPS wirken. Eine hohe Keimdichte auf der
Faseroberfliche fiihrt zur ,, Transkristallisation®, die, wie
im Abschnitt zur sphérolithischen Kristallisation dargelegt
wird, die Kristallisationskinetik stark beeinfluf3t.

Der Ubergang vom Keim zur sphirolithischen Struktur wird
anhand eines Modells vorgefiihrt, mit dem die Ausbreitung
und die Verzweigung von Lamellen bzw. ,,Lamellen-Clu-
ster” in der Frithphase der Kristallisation simuliert wer-
den kann. Die Auswertung der kiinstlich erzeugten Ver-
zweigungsstrukturen ergibt, daB in der Nihe des Keims eine
hohere Packungs- bzw. Belegungsdichte als am dufleren
Rand vorliegt. Dieser Gradient entsteht durch eine zeitab-
hingige Strukturverdichtung durch Seitenverzweigungen
und ist weitgehend unabhéngig von der Wahl der Verzwei-
gungswinkel und Verzweigungswahrscheinlichkeiten. Es
wird die Hypothese aufgestellt, daB auch die Struktur-
perfektionierung in realen Sphérolithen (bei denen weitere
Prozesse neben der Lamellenverzweigung zur Kristallini-
titserhdhung beitragen) zu Kristallinitdtsgradienten fiihrt.

Im Abschnitt zur sphérolithischen Kristallisation wird zu-
nichst auf die klassische Modellvorstellung von Sphéroli-
then als Kugeln konstanter Dichte zurtickgegriffen und die
Kristallisationskinetik von gefiillten und ungefiillten Poly-
meren verglichen. DSC-Untersuchungen ergeben eine Ver-
minderung der Wachstumsordnung von faserverstirktem
gegeniiber ungefiilltem PPS. Die Kristallisationsgeschwin-
digkeit ist dabei abhidngig von der Keimdichte auf den
Faseroberflichen. Bei einer Verstirkung mit keimbildenden
Aramidfasern ist die Kristallisationsgeschwindigkeit deut-
lich hoher als bei den nichtkeimbildenden Glas- und Car-
bonfasern. Mit Hilfe eines Simulationsverfahrens, das es
ermoglicht, den Kristallisationsumsatz unendlicher, plat-
tenformiger und fasergefiillter Volumina empirisch zu be-

stimmen, konnten die Ursachen der Unterschiede ermittelt
werden. Sowohl bei den keimbildenden als auch bei den
nichtkeimbildenden Fasern kommt es zur Einschrinkung
der Ausbreitungsordnung der wachsenden Strukturen, der
Sphirolithe. Zusitzlich erfolgt bei dem Vorhandensein
keimbildender Fasern eine Transkristallisation, die eine
niedrige Wachstumsordnung aufweist. Trotz der Trans-
kristallisation ist wegen der hohen Keimdichte die Gesamt-
kristallisationsgeschwindigkeit erhoht.

Im letzten Kapitel wurde versucht, die sphérolithische Kri-
stallisation mit der allméhlichen Strukturperfektionierung
im Innern der Sphirolithe zu verbinden. Auf Grundlage
eines eigenen Modells konnte die Zeitabhingigkeit der
Strukturperfektionierung mittels einer numerischen Entfal-
tung aus Mefidaten der Kaltkristallisation von PET be-
stimmt werden. Sie kann mit einer abklingenden Expo-
nentialfunktion approximiert werden. Experimentelle
Grundlage der Untersuchungen zur Strukturperfektio-
nierung bzw. Nachkristallisation war die dielektrische Ana-
lyse.

Insgesamt konnte gezeigt werden, daf} der Einsatz des Com-
puters auf vielfiltige Weise die Bearbeitung von Proble-
men der Kristallisation von Polymeren unterstiitzen kann.
In der vorliegenden Arbeit wurden er eingesetzt, um

— Vorgidnge mit zeitlicher und rdumlicher Ausdehnung
nachzubilden (mit dem ,,Lamellenverzweigungsmo-
dell*),

— funktionale Zusammenhinge auf empirische Weise zu
bestimmen (bei der Simulation der sphérolithischen
Kristallisation gefiillter Polymere) und

— gekoppelte Prozesse mit numerischen Methoden zu se-
parieren (bei der Entfaltung von Sphérolithausbreitung
und Strukturperfektionierung).

Die Stirken dieses Vorgehens liegen insbesondere dort, wo
der analytischen Beschreibung von Vorgingen Grenzen
gesetzt sind, z. B. durch die Vielzahl der miteinander in
Beziehung stehenden Modellkomponenten oder bei der Be-
schreibung von Prozessen, die wihrend des Ablaufs ihre eige-
nen Randbedingungen (und damit sich selbst) verdndern.
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Anhang A:
Liste der Exkurse

Polarisationsmikroskopie
Lamellenverzweigungsmodell
Differentialkalorimetrie

Simulation sphérolithischer Kristallisation

Dielektrische Analyse
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20
29
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Bemessung und Optimierung beheizbarer
StraBBen- und Briickenbelédge

Nr. 54/1978

H. Sander

Magnetisches Verhalten diinner Eisen-
schichten bei mechanischer Wechselbean-
spruchung

Nr. 55/1¢78

D. Klatfke

Beobachtung und Orientierungsbestimmung
der Oberflachenkristalle polykristalliner
99,999 %-A1-Proben bei Biegewechsel-
beanspruchung

Nr. 56/1979
W. Brinner, C. Langlie
Stabilitdt von Sandwichbauteilen

Nr. 57/197¢9

M. Stadthaus

Untersuchungen an Priifmitteln filr die
Magnetpulverpriifung

Investigtions on Inspection-Media for
Magnetic Particle-Testing

Nr. 58/1979

W. Struck

Ermittlung des Bauteilwiderstandes aus
Versuchsergebnissen bei vereinbartem
Sicherheitsniveau

Nr. 59/1879

G. Plauk

Ermittlung der Verformungen biege-
beanspruchter Stahlbetonbalken mit der

Methode der Finiten Elemente unter beson-
derer Beriicksichligung des Verbundes
zwischen Beton und Stahl

Nr. 60/1979

H. Spreckelmeyer, R. Helms, J. Ziebs
Untersuchungen zur Erfassung der Kalt-
formbarkeit von Feinblechen beim Strecken

Nr. 61/1979

K. Richter

Beschreibung von Problemen der héheren
Farbmetrik mit Hilfe des Gegenfarben-
systems

Nr. 62/1979

W. Gerisch. G. Becker
Geomagnetobiologisch bedingter Zusam-
menhang zwischen der FraBaktivitat von
Termiten und der Zahl der Sterbefille

Nr. 63/1979

E. Behrend, J. Ludwig
Untersuchungen an Stopfbuchsen von
Ventilen und Schiebern fiir Gase

Nr. 64/1980

W. Rucker

Ermittlung der Schwingungserregung beim
Betrieb schienengebundener Fahrzeuge in
Tunneln sowie Untersuchung des Einflusses
einzelner Parameter auf die Ausbreitung von
Erschiitterungen im Tunnel und dessen
Umgebung

Nr. 85/1980

P. Schmidt, D, Aurich, R. Helms, H. Veith, J.
Ziebs

Untersuchungen iiber den EinfluB des
Spannungszustandes auf bruchmechanische
Kennwerte

Nr. 66/1980

M. Hattwig

Auswirkung von Druckentlastungsvorgéngen
auf die Umgebung

Nr. 67/1980

W. Matthees

Beitrag zur dynamischen Analyse von
vorgespannten und vorbelasteten Feder-
Masse-Systemen mit verénderlicher
Gliederung unter stoBartiger Beanspruchung

Nr. 68/1980

D. Petersohn

OberflachenmeBverfahren unter besonderer
Beriicksichtigung der StereomeBtechnik.
Entwicklung eines volleuzentrischen
Prézisions-Goniometers

Nr. 68/1980

F. Buchhardt, P. Brand|

Untersuchungen zur Integritét den Liners von
Reaktorsicherheitshiillen (Containments) in
Stahlbeton- und Spannbetonbauweise

Nr. 70/1980 (vergriffen)
G. Schickert
Schwellenwerte beim Betondruckversuch

Nr. 71/1980

W. Matthees, G. Magiera

Untersuchungen iiber durch den Boden
gekoppelte dynamische Wechselwirkungen
benachbarter Kernkraftwerksbauten groBer
Masse unter seismischen Einwirkungen

Nr. 72/1980

R. Rudolphi

Ubertragbarkeit der Ergebnisse von
Brandprifungen am Beispiel von Stahl- und
Holzstiitzen

Nr. 73/1880

P. Wegener

Vergleichende Untersuchungen zum
Tragverhalten von Klemmkupplungen fiir
Stahirohrgeriiste nach bestehenden deut-
schen Priffvorschriften und geplanten euro-
paischen bzw. internationalen Priifnormen

Nr. 74/1980

A. Rudolphi, R. Muller
ALGOL-Computerprogramm zur Berechnung
zweidimensionaler instationérer
Temperalurverteilungen mit Anwendungen
aus dem Brand- und Warmeschutz

Nr. 75/1880

H.-J. Heinrich

Beitrag zur Kenntnis des zeitlichen und
ortlichen Druckverlaufs bei der pldtzlichen
Entlastung unter Druck stehender Behdlter
und Behélterkombinationen

Nr. 76/1980

D. Klattke, W.-W. Maennig
Deformationsverhalten von Rein- und
Reinstaluminium sowie Cu 99,9 und St 37 bei
Biegewechselbeanspruchung im
Rasterelekironenmikroskop

Nr. 77/1881

M. Gierloff, M. Mautzsch

Untersuchung des Verhaltens von Lager-
zementen

Nr. 78/1981

W. Rucker

Dynamische Wechselwirkung eines Schienen-
Schwellensystems mit dem Untergrund

Nr. 79/1981

V. Neumann

Ein Beitrag zur Untersuchung der wasser-
stoffbeeinfluBten KaltriBneigung hdherfester
niedriglegierter Feinkornbaustidhle mit dem
Implantversuch

Nr. 80/1981

A. Plank, W.Struck, M. Tzsch&tzsch
Ursachen des Teileinsturzes der KongreB-
halle in Berlin-Tiergarten

Nr. 81/1981

J. Schmidt

Graphisch-rechnerisches Verfahren zum
Erfassen der Ziindhaufigkeit ziindbarer
Stoffe; Anwendung auf Dalenmaterial aus
dem Bereich der Statistik

Nr. 82/1982

R. Helms, H.-J.- Kiihn, S. Ledworuski

Zur werkstoffmechanischen Beurteilung des
Kerbschlagbiegeversuches

Assezement of the mechanical behaviour of
materials in the notched bar impact test

Nr. 83/1882

H. Czichos, P. Feinle

Tribologisches Verhalten von thermoplasti-
schen Kunststoffen

- Kontaktdeformation, Reibung und Ver-
schleiB, Oberflachenuntersuchungen -

Nr. 84/1982

R. Muller. R. Rudolphi
Ubertragbarkeit der Ergebnisse von
Brandpriifungen im Kleinpriifstand
(Vergleichsversuche)

Nr. 85/ISBN 3-88314-231 -X/1982

H. Czichos

Technische Materialforschung und -priifung -
Entwicklungstendenzen und Rahmenvor-
schlédge fiir ein EG-Programm “Basic
Technological Research” Materials Research
and Testing - Development Trends and
Outline Proposals for a Community Program-
me “Basic Technological Research” -

Nr. 86/ISBN 3-88314-232-8/1982

K. Niesel, P. Schimmelwitz

Zur quantitativen Kennzeichnung des
Verwitterungsverhaltens von Naturwerk-
steinen anhand ihrer Gefiigemerkmale

Nr, 87/ISBN 3-88314-240-9/1982

B. Isecke, W, Stichel

EinfluB baupraktischer Umgebungs-
bedingungen auf das Korrosionsverhalten von
Spannstahlen vor dem Injizieren



Nr. 88/ISBN 3-88314-254-9/1983

A. Erhard

Untersuchungen zur Ausbreitung von
Longitudinalwellen an Oberflichen bei der
Materialpriifung mit Ultraschall

Nr. 89/ISBN 3-88314-263-8/1983

D. Conrad, S. Dietlen

Untersuchungen zur Zerfallsféahigkeit von
Distickstoffoxid

Nr. 90/ISBN 3-88314-264-6/1983

K. Brandes, E. Limberger, J. Herter
Kinetische Grenztragfahigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Bearing Capacity of Impulsively
Loaded Reinforced Concrete Members

Nr. 91/ISBN 3-88314-265-4/1983

M. Weber

Dreidimensionale Analyse von unbewehrtem
Beton mit nichilinear-elastischem Material-
gesetz

Nr, 92/ISBN 3-88314-266-2/1983

L. Auersch

Ausbreitung von Erschiitterungen durch den
Boden

Nr. 93/ISBN 3-88314-283-2/1983

P. Studt

Unterdrilckung stick-slip-induzierter
Kurvengerdusche schienengebundener
Fahrzeuge durch eine physikalisch-chemi-
sche Oberflachenbehandiung der Schienen

Nr. 94/ISBN 3-88314-284-0/1983

Xian-Quan Dong

Untersuchungen der Stérschwingungen beim
Kerbschlagbiegeversuch und deren Abschwa-
chungen

Nr. 95/ISBN 3-88314-289-1/1983

M. Rémer

Uber die Fokussierung des Schallfeldes von
Ultraschall-Priifképfen mit Fresnelschen
Zonenplatten

Nr. 96/ISBN 3-88314-296-4/1983

H. Eifler

Verbundverhalten zwischen Beton und
geripptem Betonstahl sowie sein EinfluB auf
inelastische Verformungen biegebean-
spruchter Stahlbetonbalken

Nr. 97/ISBN 3-88314-297-2/1983

G. Fuhrmann, W. Schwarz

Typische Bruchflachenausbildung ther-
moplastischer Kunststoffe nach wechselnder
mechanischer Beanspruchung

Nr. 98/ISBN 3-88314-312-X/1983

E. Schnabel

Bestimmung des elastischen Verhaltens von
Maschenwaren

- Stretch- und Erholungsvermégen -

Nr. 99/ISBN 3-88314-317-0/1983

K. Brandes, E. Limberger, J. Herter
Kinetische Grenztragfahigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Bearing Capacity of Impulsively
Loaded Reinforced Concrete Members

Nr. 100/ISBN 3-88314-298-0/1984

G, Klamrowski, P. Neustupny
Untersuchungen zur Priifung von Beton auf
Frostwiderstand

Nr. 101/ISBN 3-88314-327-8/1984

P. Reimers, J. Goebbels, H. Heidt,

P. Weise, K. Wilding

Rontgen- und Gammastrahlen-Computer-
Tomographie

Nr. 102/ISBN 3-88314-335-9/1984

G. Magiers

Weiterentwicklung des hydraulischen
Kompensationsverfahrens auf Druckspan-
nungsmessung in Beton

Nr. 103/ISBN 3-88314-328-6/1984

D. Schnitger

Radiographie mit Elektronen aus Metallver-
stérkerfolien

Nr. 104/ISBN 3-88314-339-1/1984

M. Gierloff

Beeinflussung von Betoneigenschaften durch
Zusatz von Kunststoffdispersionen

Nr. 105/ISBN 3-88314-345-6/1984

B. Schulz-Forberg

Beitrag zum Bremsverhalten energieum-
wandelnder Aufsetzpufier in Aufzugsanlagen

Nr. 106/ISBN 3-88314-360-X/1984

J. Lehnert

Setzung von Fundamenten infolge dynami-
scher Last

Nr. 107/ISBN 3-88314-361-8/1984
W. Stichel, J. Ehreke
Korrosion von Stahliradiatoren

Nr. 108/ISBN 3-88314-363-4/1984

L. Auersch

Durch Bodenerschiitierungen angeregte
Gebiéudeschwingungen - Ergebnisse von
Modelirechnungen

Nr. 109/ISBN 3-88314-381-2/1985

M. Omar

Zur Wirkung der Schrumpfbehinderung auf
den SchweiBeigenspannungszustand und das
Sprodbruchverhalten von unterpulver-
geschweilten Blechen aus St E 460 N

Nr. 110/ISBN 3-88314-382-0/1985
H. Walde, B. Kropp
Wasserstoff als Energietrager

Nr. 111/ISBN 3-88314-383-9/1985

K. Ziegler

Uber den EinfluB der Initlierung auf die
detonative Umsetzung von Andex-Spreng-
stoffen unter Beriicksichtigung sicher-
heitstechnischer Gesichtspunkte

Nr. 112/ISBN 3-88314-409-6/1985

W. Litzow

Zeitstandverhalten und strukturelle Veran-
derungen von vielfach wiederverarbeiteten
Polyethylenen

Nr. 113/ISBN 3-8B8314-410-X/1985

R. Helms, H, Henke, G. Oelrich, T. Saito
Untersuchungen zum FrequenzeinfluB auf die
Schwingungskorrosion von Offshore-
Konstruktionen

Nr, 114/ISBN 3-88314-419-3/1985

P, Rose, P. Raabe, W, Daum, A, Szameit
Neue Verfahren fiir die Priifung von Reak-
torkomponenten mittels Rontgen- und
Gammastrahlen

Nr. 115/ISBN 3-88314-420-7/1985

K. Richter

Farbempfindungsmerkmal Elementarbuntton
und Buntheitsabsténde als Funktion von
Farbart und Leuchtdichte von In- und Umfeld

Nr. 116/ISBN 3-88314-460-6/1985

F.-J. Kasper, R. Muller, R. Rudolphi,

A. Wagner

Theoretische Ermittlung des Warmedurch-
gangskoeffizienten von Fensterkonstruktionen
unter besonderer Beriicksichtigung der
Rahmenproblematik

Nr. 117/I1SBN 3-88314-468-1/1985

H. Czichos, G. Sievers
MaterialsTechnologies and Techno-Economic
Development

A Study for the German Foundation for
International Development (Deutsche Stiftung
fir Internationale Entwicklung)

Nr. 118/ISBN 3-88314-469-X/1985

H. Treumann, H. Andre, E. Blossfeld, N. Pfeil,
M.-M. Zindler

Brand- und Explosionsgefahren explosions-
geféhrlicher Stoffe bei Herstellung und
Lagerung - Modellversuche mit pyrotech-
nischen Satzen und Gegensténden

Nr. 119/ISBN 3-88314-472-X/1985

J. Herter, K. Brandes, E. Limberger
Kinetische Grenztragfahigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Versuche an Stahlbetonplatten, Teil 1

Kinetic Load Bearing Capacity of Impulsively
Loaded Reinlorced Concrete Members

Tests on Reinforced Concrete Slabs, Part 1

Nr. 120/ISBN 3-88314-514-9/1986

A. Hecht

Zerstorungsfreie KorngréBenbestimmung an
austenitischen Feinblechen mit Hilfe der
Ultraschallriickstreuung

Nr. 121/ISBN 3-88314-530-0/1986

P. Feinle, K.-H. Habig

Versagenskriterien von Stahlgleitpaarungen
unter Mischreibungsbedingungen;

Einflilsse von Stahlzusammensetzung und
Warmebehandliung

Nr. 122/ISBN 3-88314-521-1/1986

J. Mischke

Entsorgung kerntechnischer Anlagen
Sonderkolloguium der Bundesanstalt fur
Materialprofung (BAM) am 10. 12. 1985 mit
Beitragen von B, Schulz-Forberg, K. E. Wieser
und B. Droste

Nr, 123/ISBN 3-88314-531-9/1986

D. Rennoch

Physikalisch-chemische Analyse sowie
toxische Beurteilung der beim thermischen
Zerfall organisch-chemischer Baustoffe
entstehenden Brandgase

Nr. 124/ISBN 3-88314-538-6/1986

H.-M. Thomas

Zur Anwendung des Impuls-Wirbelstrom-
verfahrens in der zerstorungsfreien
Materialpriifung

Nr, 125/ISBN 3-88314-540-8/1986 (vergriffen)
B. Droste, U. Probst

Untersuchungen zur Wirksamkeit der
Brandschutzisolierung von Fliissiggas-
Lagertanks

Nr. 126/ISBN 3-88314-547-5/1986

W. Stichel

Korrosion und Korrosionsschutz von Metallen
in Schwimmhallen

Nr. 127/ISBN 3-88314-564-5/1986 (vergriffen)
E. Limberger, K. Brandes, J. Herter, K. Berner
Kinetische Grenztragfahigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Bearing Capacity of Impulaively
Loaded

Reinforced Concrete Members

Versuche an Stahlbetonbalken, Teil 1

Tests on Reinforced Concrete Beams, Part 1

Nr. 128/ISBN 3-88314-568-8/1986 (vergriffen)
E. Limberger, K. Brandes, J. Herter, K. Berner
Kinetische Grenziragfahigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Beoring Capacity of Impulsively
Loaded Reinforced Concrete Members
Versuche an Stahlbetonbalken, Teil 11

Tests on Reinforced Concrete Beams, Part 11

Nr. 129/ISBN 3-88314-569-6/1980 (vergriffen)
K. Brandes, E. Limberger, J. Herter, K. Berner
Kinetische Grenztragfdhigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Bearing Capacity of Reinforced
Concrete Members under Impact Load
Zugversuche an Betonstahl mit erhdhter
Dehngeschwindigkeit

Reinforcing Steel Tension Tests with high
strain rates



Nr. 130/ISBN 3-88314-570-X/1986

W. Struck

Einfache Abschatzung der Durchbiegung und
der Energicaufnahme von Trégern aus
duktilem Material

Nr. 131/ISBN 3-88314-585-8/1986

E. Limberger, K. Brandes, J. Herter
Kinetische Grenztragféhigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Bearing Capacity of Reinforced
Concrete Members under Impact Load
Versuche an Stahlbetonplatten, Teil 11
Tests on Reinforced Concrete Slabs, Part 11

Nr. 132/ISBN 3-88314-595-5/1987

Chr. Herold, F.-U. Vogdt

Ermittlung der Ursachen von Schaden an
bitumindsen Dachabdichtungen unter
besonderer Beriicksichtigung klimatischer
Beanspruchungen

Nr. 133/ISBN 3-88314-609-9/1987 (vergriffen)
M. Woydt, K.-H. Habig
Technisch-physikalische Grundlagen zum
tribologischen Verhaiten keramischer
Werkstoffe

Nr. 134/ISBN 3-88314-615-3/1987
G. Andreas, G. Niessen

Uber den KernstrahlungseinfluB auf
Dehnungsmefstreifen

Nr. 135/ISBN 3-88314-618-8/1987

J. Ludwig, W.-D. Mischke, A Ulrich
Untersuchungen iiber das Verhalten von
Tankcontainern fiir unter Druck verfliissigte
Gase bei Fallbeanspruchungen

Nr. 136/ISBN 3-88314-636-6/1987

H.-J. Deppe, K. Schmidt

Untersuchung zur Beurteilung von Breti-
schichtverleimungen fiir den Holzbau

Nr. 137/I1SBN 3-88314-637-4/1987

D. Aurich

Analyse und Weiterentwicklung bruchme-
chanischer Versagenskonzepte auf der
Grundlage von Forschungsergebnissen auf
dem Gebiete der Komponentensicherheit

Nr. 138//SBN 3-88314-635-8/1987

M. Dogurike, F. Buchhardt

Zur geowissenschattlichen Einordnung des
Gebietes der Bundesrepublik Deutschland
und einer sicheren Auslegung technischer
Systeme gegen den Lastfall Erdbeben

Nr. 139/ISBN 3-88314-658-7/1987

J. Olschewski, S.-P. Scholz

Numerische Untersuchung zum Verhalten des
Hochtemperaturwerkstoffes Nimonic PE 16
unter monotoner und zyklischer Belastung
bei Verwendung verschiedener plastischer
und viskoplastischer Materialmodelle

Nr. 140/ISBN 3-86314-643-9/1987

K. Brandes, E. Limberger, J. Herter
Kinetische Grenztragfihigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Bearing Capacity of Impulsively
Loaded Reinforced Concrete Members

Nr.141/ISBN 3-88314-694-3/1987

F. Buchhardt, W. Matthees, G. Magiera, F, Mathiak
Zum EinfluB des Sicherheits- und Ausle-
gungserdbebens auf die Bemessung von
Kernkraftwerken

Nr. 142/ISBN 3-88314-695-1/1987

H. Treumann, G. Kriger. N. Pieil,

S. von Zahn-Ullmann

Sicherheitstechnische Kenndaten und
Gefahrzahlen binarer Mischungen aus
oxidierenden und verbrennlichen Substanzen

Nr. 143/ISBN 3-88314-701-X/1987

K. Brandes, E. Limberger, J. Herter
Kinetische Grenztragfahigkeit von stoBartig
belasteten Stahlbetonbauteilen

Kinetic Load Bearing Capacity of Impulsively

Loaded Reinforced Concrete Members
Experimentelie und numerische Untersu-
chungen zum Trag- und Verformungsver-
halten von Stahlbetonbauteilen bei StoB-
belastung

Experimental und numerical Investigations
cohcerning Load Bearing Sehaviour of Rein-
forced Concrete Members under Impact Load

Nr. 144/ISBN 3-88314-702-8/1987

F. Buchhardt, G. Magiera, W. Matthees, M.
Weber, J. Altes

Nichtlineare dynamische Berechnungen zum
Penetrationsverhalten des AVR- Reakior-
gebéudes

Nr. 145/ISBN 3-88314-711-7/1987

U. Holzldhner

Untersuchung selbstihnlicher Systeme zur
Bestimmung von Materialeigenschaften von
Reibungsb&den

Nr. 146/ISBN 3-88314 714-1/1987

W. Schon, M. Mallon

Untersuchungen zur Wirksambkeit von
Wasserberieselungseinrichtungen als
BrandschutzmaBnahme fiir Fliissiggas-
Lagertanks

Nr. 147/ISBN 3-88314-720-6/1987

H.-D. Kleinschrodt

Lésung dynamischer Biege- und
Torsionsprobleme von Stabsystemen aus
diinnwandigen elastischen Stében mit
offenem Querschnitt mittels frequenzab-
hédngiger Ansatzfunktionen

Nr. 148/ISBN 3-88314-774-5/1988

W. Mtller

Theoretische Untersuchung von Variations-
prinzipien fiir elastoplastisches Material-
verhalten sowie Entwicklung und numerische
Erprobung von Finite-Element-Verfahren fiir
den ebenen Spannungszustand

Nr. 149/ISBN 3-88314-775-3/1988

U. Holzldhner

Bestimmung baugrunddynamischer Kenngrd-
Ben aus der Untersuchung von Bodenproben

Nr. 150/ISBN 3-88314-776-1/1988
M. Weber

VG3D Zeichenprogramm fiir vektorgraphische

Darstellung dreidimensionaler Strukturen

Nr. 151/ISBN 3-88314-785-0/1988

L. Auersch-Saworski

Wechselwirkung starrer und flexibler
Strukiuren mit dem Baugrund insbesondere
bei Anregung durch Bodenerschiitterungen

Nr, 152/ISBN 3-88314-786-6/1988

G. Plauk, G. Kretschmarin, R.-G. Rohrmann
Untersuchung des baulichen Zustandes und
der Tragféhigkeit vorgespannter Riegel von
Verkehrszeichenbriicken der Berliner
Stadtautobahn

Nr. 153/ISBN 3-88314-797-4/1988

H. Sander, W.-W. Maennig

Magnetisches Verhalten von Eisenproben bei
mechanischer Wechselbeanspruchung

Nr. 154/ISBN 3-88314-822-9/1988

K. Breitkreutz, P.-J. Uttech, K. Haedecke
Druckgesinterte Stahle als zeHifiziertes
Referenzmaterial fiir die Spektrometrie

Nr. 155/ISBN 3-88314-825-3/1988

L. Auersch

Zur Entstehung und Ausbreitung von
Schienenverkehrserschiitterungen:
Theoretische Untersuchungen und Messungen
am Hochgeschwindigkeitszug Intercity
Experimental

Nr. 156/ISBN 3-88314-887-3/1989

G. Klamrowski, P. Neustupny, H.-J. Deppe,
K. Schmidt, J. Hundt

Untersuchungen zur Dauerhaftigkeit von
Faserzemente::

Nr. 157/ISBN 3-88314-888-1/1989

E. Limberger, K. Brandes

Versuche zum Verhalten von Stahlbeton-
balken mit UbergreifungsstéBen der
Zugbewehrung unter stoBartiger Belastung

Nr. 158/ISBN 3-88314-889-X/1989

R. Wasche, K.-H. Habig
Physikalisch-chemische Grundlagen der
Feststoffschmierung - Literaturiibersicht

Nr. 159/ISBN 3-88314-830-3/1989

A. Maller, R. Rudolphi

Berechnung des WéarmedurchlaBwider-
standes und der Temperaturverteilung im
Querschnitt von Hausschornsteinen nach
DIN 18160, Teil 6

Nr. 180/ISBN 3-88314-917-9/1989

W. Matthees

Entwicklung eines Makroelementes durch
Kondensation am Beispiel der Lastfélle
Flugzeugabsturz und Erdbeben bei Boden-
Bauwerk-Wechselwirkung mit biegeweichen
Fundamenten

Nr. 161/ISBN 3-88314-920-9/1989

G. Mellmann, M. Maulizsch

Untersuchung zur Ermittlung der Biegefe-
stigkeit von Flachglas fiir bauliche Anlagen

Nr. 162/ISBN 3-88314-921-7/1989

W. Branner

Untersuchungen zur Tragfédhigkeit groBer
Glasscheiben

Nr. 163/ISBN 3-88314-922-5/1989

W. Brinner, G. Mellmann, W. Struck
Biegefestigkeit und Tragfahigkeit von
Scheiben aus Flachglas fiir bauliche Anlagen

Nr. 164/ISBN 3-88314-934-9/1989

R. Helms, B. Jaenicke, H, Woller, C.-P. Bork
Zur Schwingfestigkeit groBer geschweiBter
Stahltrager

Nr. 165/ISBN 3-88314-935-7/1989

P. Gobel, L. Meckel, W. Schiller
Untersuchung zur Erarbeitung von Kenn-
werten bei Einrichtungsmaterialien (Holz-
werkstoffen, Mobeln und Textilien) hinsicht-
lich der Formaldehyd-Emission

- Teil B: Textilien

Nr. 166/ISBN 3-88314-936-5/1989
K. Breitkreutz
Modelle fiir Sterelogische Analysen

Nr. 167/ISBN 3-88314-937-3/1989

A. Mitakidis, W. Rucker
Erschiitterungsausbreitung im elastischen
Halbraum bei transienten Belastungs-
vorgéngen

Nr. 168/ISBN 3-88314-958-6/1980

F.-J. Kasper, R. Miller, R. Rudolphi
Numerische Untersuchung geometriebe-
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