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Kurzfassung 

Thermoplastische Kunststoffe (sog. Thermoplaste) lassen sich in einem be-
stimmten Temperaturbereich beliebig oft schmelzen und in einer gewünschten 
Form erstarren. Grundvoraussetzung für eine bestimmte Anwendung eines 
thermoplastischen Bauteils sind die Gebrauchseigenschaften des Materials, die 
im Wesentlichen vom Ablauf der Erstarrung abhängen.  
Die Moleküle einiger Thermoplaste können bei der Erstarrung geordnete kristal-
line Bereiche bilden. Dies sind die sog. teilkristallinen Kunststoffe, deren Erstar-
rungsprozess Kristallisation genannt wird. Die dabei entstehenden Kristallstruk-
turen werden zusammen mit deren Charakteristiken allgemein als Morphologie 
der teilkristallinen Kunststoffe bezeichnet. Die Morphologie hat einen signifikan-
ten Einfluss auf die mechanischen, thermischen und optischen Eigenschaften 
des Materials. Dementsprechend stellen Kenntnisse über die Kristallisation eine 
wertvolle Hilfe bei der Vorhersage der Gebrauchseigenschaften eines teilkristal-
linen Kunststoffs dar. 
Um die Kristallisation zu starten, muss zunächst eine Energiebarriere überwun-
den werden, die an erster Stelle vom molekularen Aufbau des Kunststoffs ab-
hängt. Somit weisen beispielsweise Kunststoffe mit linearen, regelmäßigen Mo-
lekülen und kleinen Seitengruppen eine niedrigere Energiebarriere und aus die-
sem Grund eine starke Neigung zur Kristallisation auf. Einige Zusatzstoffe wie 
z. B. unterschiedliche Additive, Farbstoffe oder Füllstoffe können die Ener-
giebarriere und infolgedessen die Kristallisation eines teilkristallinen Kunststoffs 
wesentlich beeinflussen.  
Das Ziel dieser Dissertation war es, ein bestehendes Kristallisationsmodell zu 
erweitern und es an gefüllte oder additivmodifizierte teilkristalline Kunststoffe 
anzupassen. Das erweiterte Modell soll die Ermittlung eines Kristallisationspa-
rameters, des sog. Keimbildungsexponenten, eines gefüllten oder additivmodifi-
zierten teilkristallinen Kunststoffs bei der nicht-isothermen Kristallisation ermög-
lichen. Der Keimbildungsexponent ist mit der erwähnten Energiebarriere eng 
verbunden und bestimmt somit den Ablauf des Kristallisationsprozesses bzw. 
die daraus folgende Morphologie. Ein wesentlicher Schwerpunkt der Arbeit lag 
darin, die vorgeschlagene Modellerweiterung bei verschiedenen Abkühlge-
schwindigkeiten zu überprüfen. Im Anschluss sollten die Beziehungen zwischen 
den berechneten Keimbildungsexponenten und experimentell ermittelten me-
chanischen Eigenschaften (E-Modul, Streckspannung und Schlagzähigkeit) 
überprüft werden. Für die Untersuchungen wurden drei verschiedene Polymer-
systeme verwendet: PP / Talkum, HDPE / Talkum sowie PA6 / Bentonit. Hierbei 
weist der Füllstoff eine stark positive, schwach positive bzw. inhibierende Wir-
kung auf die Kristallisation der entsprechenden Polymermatrix auf.  
Hinsichtlich reiner Polymere wurde eine gute Übereinstimmung zwischen den 
ermittelten und Literaturwerten des Keimbildungsexponenten festgestellt. Die 
Zugabe von positiv wirkendem Talkum in PP bzw. HDPE führt zu einer Abnah-
me des Keimbildungsexponenten, was zu dickeren Kristallen des jeweiligen 
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Kunststoffs führte. Im Gegensatz dazu bewirkte die Bentonitzugabe einen zu-
nehmenden Keimbildungsexponenten, was anschließend dünnere PA6-Kristalle 
zur Folge hat. Die durchgeführten Untersuchungen zeigen außerdem, dass die 
Füllstoffpartikelgröße einen ausgeprägten Einfluss auf den ermittelten Keimbil-
dungsexponenten hat. 
Weiterhin wurde festgestellt, dass der ermittelte Keimbildungsexponent durch 
die (DSC)-Abkühlgeschwindigkeit beeinflusst wird. Es wurde ferner gezeigt, 
dass sich dieser Einfluss ab einer bestimmten Abkühlgeschwindigkeit (20 K/min 
im Falle des PP und HDPE bzw. 15 K/min im Falle des PA6) nicht mehr ändert, 
was zu einem konstanten Keimbildungsexponenten führt. Um den Einfluss der 
Abkühlgeschwindigkeit auf die modellierte Größe zu berücksichtigen, sind wei-
tere Untersuchungen nötig. 
Die Ergebnisse der Arbeit zeigen weiterhin, dass der berechnete Keimbildungs-
exponent mit den experimentell ermittelten Werten für E-Modul, Streckspan-
nung und Charpy-Schlagzähigkeit bei talkumgefülltem PP gut korreliert. Solche 
Korrelationen wurden jedoch bei den HDPE- und PA6-Proben nicht gefunden. 
Der Grund hierfür könnte eine ausgeprägte Orientierung der HDPE-
Makromoleküle bzw. ein starker mikromechanischer Effekt des exfolierten Ben-
tonits sein. Diese Effekte konnten im Rahmen der Arbeiten bestätigt werden. 
Die in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse zeigen, dass die vorgeschlagene Mo-
dellerweiterung auch bei gefüllten oder additivmodifizierten Kunststoffen zufrie-
denstellende Resultate liefert. Die entsprechende Berechnung erfordert dabei 
lediglich eine DSC-Messung, was im Vergleich zum Stand der Technik in einen 
niedrigeren Messaufwand resultiert. Die vorliegende Arbeit liefert daher einen 
signifikanten Beitrag zur Erstellung des Zusammenhangs zwischen der Kristalli-
sation, der Morphologie und dem mechanischen Verhalten von teilkristallinen 
Polymeren. 
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Abstract 

Thermosoftening polymers, also called thermoplastics, can be repeatedly melt-
ed and solidified into a desired shape in a certain temperature range. The basic 
requirements for a particular application of a thermoplastic component are its 
functional characteristics, which significantly depend on the solidification pro-
cess.  
The molecules of some thermoplastics can form ordered crystalline regions dur-
ing the solidification process. These are so-called semi-crystalline polymers, 
whose solidification process is called crystallization. The resulting crystal struc-
ture elements, together with their properties, are commonly referred to as the 
morphology of semi-crystalline polymers. The morphology has a significant in-
fluence on the mechanical, thermal and optical properties of the material. Ac-
cordingly, knowledge about the crystallization is a valuable aid in predicting the 
final properties of a semi-crystalline polymer.  
In order for the crystallization to start, it is necessary for an activation energy 
barrier to be overcome. The activation energy barrier depends on the molecular 
structure of the polymer. Polymers with linear, regular molecules and small side 
groups possess a low activation energy barrier and therefore crystallize most 
easily. Some ingredients, such as various additives, pigments or fillers, can sig-
nificantly affect the energy barrier and consequently the crystallization of a 
semi-crystalline polymer. 
The aim of this thesis was to extend an existing crystallization model and adapt 
it to filled or additive-modified semi-crystalline polymers. The extended model 
should allow the determination of a crystallization parameter, the so-called nu-
cleation parameter of filled or additive-modified semi-crystalline polymers during 
non-isothermal crystallization. The nucleation parameter is closely connected 
with the activation energy barrier and thus determines the crystallization pro-
cess and consequentially the resulting morphology. An important task in this 
work was to verify the proposed model extension for different cooling rates. In 
addition, the correlations of the calculated nucleation parameter with experi-
mentally determined mechanical properties (Young’s modulus, yield stress and 
impact strength) are established and discussed. In this research, three different 
polymer systems were used: PP / talc, HDPE / talc and PA6 / bentonite. In 
these three materials, the filler has a strong positive, a weak (positive) and a 
negative influence on the crystallization of a given polymer, respectively. 
A good agreement between the values of the nucleation parameter determined 
in this work and those found in literature was obtained as regards pure poly-
mers. The addition of positive-acting talc in PP and HDPE leads to a decreased 
nucleation parameter, resulting in an increase of the crystal thickness of PP and 
HDPE. By contrast, the addition of bentonite increases the nucleation parame-
ter of PA6 and therefore leads to a decrease in the crystal thickness of PA6. It 
was also shown that the filler particle size has a significant influence on the nu-
cleation parameter. Furthermore, it was shown that the DSC cooling rate up to a 
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certain value (20 K/min as regards PP und HDPE i.e. 15 K/min regarding PA6) 
has an influence on the determined nucleation parameter. Afterwards, the nu-
cleation parameter reaches a plateau and shows no further changes with the 
cooling rate. To be able to add the influence of the cooling rate into the model, 
further studies are needed.  
Furthermore, it was shown that the obtained nucleation parameters correlates 
well with the Young modulus, yield stress and impact strength as regards PP 
filled with talc. In contrast to PP, such correlations were not found for HDPE and 
PA6 samples. The possible reason for the absence of correlations could be the 
orientation of the HDPE molecules, i.e. the strong reinforcing effects of the in-
tercalated bentonite in PA6. These effects were confirmed in the scope of the 
work. 
The results obtained in this work show that the proposed model extension is 
applicable as regards filled semi-crystalline polymers. In comparison to the state 
of the art, the proposed model extension requires only a single DSC-
measurement resulting in a lower measuring expenditure. Therefore, the pre-
sent work provides a significant contribution to establishing the mathematical 
relationship between the crystallization, morphology and the mechanical behav-
ior of semi-crystalline polymers. 
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ABKÜRZUNGEN UND PHYSIKALISCHE GRÖSSEN  
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γ Hoffmann-Weaks-Parameter [o. E.] 

σ Oberflächenenergie der Seitenfläche des Keims [J/m2] 

σe Oberflächenenergie der Faltenfläche (Deckfläche) des Keims [J/m2] 

∆gc Änderung der Gibbs-Energie pro Volumeneinheit des Kristalls während der 
Kristallisation [J/m3] 

*
ag∆  Aktivierungsenergie zur Kettendiffusion pro Molekül [J/Molekül] 

*
ng∆  Energiebarriere zur Keimbildung pro Molekül [J/Molekül] 

∆Gc Änderung der Gibbs-Energie während der Kristallisation [J] 

∆Gθ Änderung der Gibbs-Energie im thermodynamischen Gleichgewicht [J] 

∆Gf Änderung der Gibbs-Energie des Systems während einer Phasenumwandlung 
[J] 

∆Gn Änderung der Gibbs-Energie während der Keimbildung [J] 
*
nG∆  Energiebarriere zur Keimbildung [J] 

∆hc Kristallisationsenthalpie ermittelt mit DSC [J/g] 

∆hm Schmelzenthalpie ermittelt mit DSC [J/g] 

∆hθ Änderung der Enthalpie pro Volumeneinheit des Systems im thermodynami-
schen Gleichgewicht [J/m3] 

θ
mh∆  Änderung der Enthalpie pro Masseneinheit des Systems im thermodynami-

schen Gleichgewicht [J/g] 

∆Hc Änderung der Enthalpie während der Kristallisation [J] 

∆Hf Änderung der Enthalpie des Systems während einer Phasenumwandlung [J] 

∆Hθ Änderung der Enthalpie im thermodynamischen Gleichgewicht [J] 

∆Sc Änderungen der Entropie während der Kristallisation [J/K] 

∆Sf Änderung der Entropie des Systems während einer Phasenumwandlung [J/K] 

∆Sθ Änderung der Entropie im thermodynamischen Gleichgewicht [J/K] 

∆Uf Änderung der inneren Energie des Systems während einer Phasenumwand-
lung [J] 

∆V Volumenänderung [m3] 

a0 Breite einer Molekülebene [nm] 

a* Breite des kritischen Keims [nm] 
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MFR Melt Flow Rate [g/10min] 



x 

 

nM  Zahlenmittel der Molmasse [g/mol] 

wM  Massenmittel der Molmasse [g/mol] 

n Avrami-Exponent [-] 

no Ozawa-Exponent [-] 

nv Anzahl der Keime pro Volumen [m-3] 

n* Avrami-Exponent (Anpassungsparameter) ermittelt mit nicht-isothermen DSC-
Messungen [-] 

N Anzahl der Keime  

N* Anzahl an kristallisierbaren Elementen pro Mol [mol-1] 

p Druck [Pa] 

PA Polyamid 

PB Polybutylen 

PBT Polybutylenterephthalat 

PBS Polybutylensuccinat 

PE Polyethylen 

PEO Polyethylenoxid 

PET Polyethylenterephthalat 

PMMA Polymethylmethacrylat 

POM Polyoxymethylen 

PP Polypropylen 

PS Polystyrol 

PVC Polyvinylchlorid 

R Universelle Gaskonstante: 8,3145 [J/molK] 

R2 Bestimmtheitsmaß (Determinationskoeffizient) [-] 

R(T) Radius des Kristallkeims bei Temperatur T [µm] 

R(θ) Radius des Kristallkeims bei Temperatur θ [µm] 

s Anlagerungsgeschwindigkeit der Moleküle in der Kettenrichtung [µm/s] 

SAXS Kleinwinkel-Röntgenstreuung 

t Zeit [s] 

T Temperatur [K] 

T00 Tg – 30 [K] 

Tc Kristallisationstemperatur (const) [K] 



  xi 

 

Tg Glasübergangstemperatur [K] 

Tm Schmelztemperatur [K] 
0

mT  Gleichgewichtstemperatur [K] 

Tc Onset Extrapolierte Anfangstemperatur der Kristallisation 

Tc Ende Extrapolierte Endtemperatur der Kristallisation 

Tc Peak DSC-Kristallisationspeaktemperatur [K] 

Tc
* Temperatur, die dem kritischen Keim der Dicke lc* entspricht [K] 

U Aktivierungsenergie für den Makromolekültransport [J/mol] 

V Volumen [m3] 

WAXS Röntgenweitwinkelstreuung 

Xi(t) Relativer Kristallinitätsgrad bei einer isothermen DSC-Messung in Abhängig-
keit von der Zeit 

X(t) Relativer Kristallinitätsgrad bei einer nicht-isothermen DSC-Messung in      
Abhängigkeit von der Zeit [-] 

X(T) Relativer Kristallinitätsgrad bei einer nicht-isothermen DSC-Messung in        
Abhängigkeit von der Temperatur [-] 

XDSC Absoluter Kristallinitätsgrad (Kristallinitätsgrad) ermittelt mit DSC [%] 

XWAXS Absoluter Kristallinitätsgrad (Kristallinitätsgrad) ermittelt mit WAXS [%] 

Z Wachstumskonstante in Avrami-Modell [min-n], n = Avrami-Exponent 
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1 EINLEITUNG UND MOTIVATION 
Kunststoffe haben im Laufe der letzten Jahrzehnte ein beispielloses Wachstum 
erlebt. Wurden im Jahre 1900 weltweit noch ca. 20.000 Tonnen an Kunststoffen 
produziert, waren es 2005 über 180 Millionen Tonnen [Koh09]. Dieser Trend 
setzt sich weiter fort, sodass für das Jahr 2015 ein Verbrauch an Kunststoffen in 
Höhe von 297,5 Millionen Tonnen zu erwarten ist [Gia12]. Die Gründe für dieses 
rasante Wachstum liegen vor allem in den Vorteilen der Kunststoffe im Hinblick 
auf Form- und Farbgebung, Gewicht sowie Wirtschaftlichkeit gegenüber klassi-
schen Werkstoffen wie Metall, Glas oder Holz. 
Am Anfang der Entwicklung der Kunststoffe standen Duroplaste, wie z. B. Epo-
xid-, Phenol- oder Polyesterharze, im Mittelpunkt. Heute ist eindeutig erkenn-
bar, dass die thermoplastischen Polyolefine, die zu den sog. Massenkunststof-
fen gehören, mehr als die Hälfte des weltweiten Kunststoffverbrauchs ausma-
chen (vgl. Abbildung 1-1). Zur Polyolefingruppe gehören u. a. verschiedene Po-
lyethylentypen, wie z. B. Polyethylen niedriger Dichte (LDPE), lineares Po-
lyethylen niedriger Dichte (LLDPE), Polyethylen höherer Dichte (HDPE) sowie 
Polypropylen (PP). 

 
Abbildung 1-1: Anteile wichtiger Kunststoffe am weltweiten Verbrauch, normiert auf 
100 % (Daten aus [Koh09]) 

Wegen der guten mechanischen Eigenschaften, wie z. B. Festigkeit oder Zä-
higkeit, guten funktionellen Eigenschaften (z. B. Barriereeigenschaften) sowie 
der guten Verarbeitbarkeit bei gleichzeitig niedrigen Herstellungskosten bieten 
die Polyolefine der gesamten Wertschöpfungskette eine gute Balance zwischen 
Funktionalität und Kosten. Die Polyolefine finden ihren Einsatz vorwiegend in 
der Verpackungsindustrie, gefolgt von der Bau-, Fahrzeug- und Elektroindustrie 
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[Her10]. Diese sind gleichzeitig die vier größten Einsatzgebiete für alle Kunst-
stoffe in Deutschland [Kle11]. 
Für hochwertige Anwendungen steigen jedoch die Anforderungen an die Be-
ständigkeit und die Gebrauchstauglichkeit eines Kunststoffs. In Fällen, in denen 
Massenkunststoffe nicht mehr eingesetzt werden können, werden sog. techni-
sche Kunststoffe mit erhöhtem Anforderungsprofil zum Einsatz gebracht. Zu 
den technischen Kunststoffen gehören beispielsweise Polybutylenterephthalat 
(PBT), Polyoximethylen (POM) und Polyamide (PA).  
Die Polyamidfamilie hat sich in den letzten vier Jahren besonders stark entwi-
ckelt. Nach einem starken 12-prozentigen Wachstum von 2009 bis 2010 liegt 
das jährliche globale Wachstum dieser Polymere bis 2015 bei 6 % [Blu11]. Die 
größten PA-Hersteller haben Kapazitätserweiterungen vor allem nach der Wirt-
schaftskrise vorgenommen oder angekündigt. Die BASF erweitert ihre Com-
poundieranlagen in China und Korea und fängt mit einer ersten Erweiterungs-
etappe in Europa an. DuPont wird in Asien erweitern, Lanxess in den USA, In-
dien und China. Neue Kapazitäten werden auch von Rhodia in China, Südko-
rea, Indien und Brasilien geschaffen [Blu11]. Der Grund für diese Kapazitätszu-
nahme liegt in den besonderen Eigenschaftskombinationen dieses Kunststoffs 
und in den Entwicklungsfortschritten, wodurch immer neue Anwendungsfelder 
entstehen. Dank hervorragenden chemischen, thermischen und mechanischen 
Eigenschaften (Chemikalien- und Wärmeformbeständigkeit, Steifigkeit, stati-
sche und dynamische Festigkeit, Schlagzähigkeit auch bei tiefen Temperatu-
ren) ist der Motorraum im Automobil das typische Anwendungsgebiet der Poly-
amide. Neben der Autoindustrie finden Polyamide in vielen anderen Bereichen 
ihren Einsatz, z. B. in Haushalts- und Gartengeräten (Staubsaugern, Pumpen) 
oder in Elektrobauteilen wie Starkstromstecker. Im Vergleich zu allen anderen 
PA-Typen sind Polyamid 66 (PA66) und sein Pendant Polyamid 6 (PA6) mit ei-
nem Anteil von 94 % dominant [Mei04]. Seit vielen Jahren werden Elektrowerk-
zeuge (z. B. Bohrhämmer) aus PA6 hergestellt. Die Luft- und Kraftstoffversor-
gung der Motoren wurde in den letzten 20 Jahren immer mehr durch Bauteile 
aus PA6 übernommen [Mei04]. Überall dort, wo gute mechanische Eigenschaf-
ten bei dynamischer Belastung benötigt werden, beispielsweise bei Sportaus-
rüstungen (z. B. Klappschlitten), ist PA6 der ideale Werkstoff. PA6 zeigt auch 
ausgezeichnete Barriereeigenschaften gegenüber Gasen, wie z. B. Luftsau-
erstoff, weswegen es als Folienware bei manchen Anwendungen nicht mehr 
wegzudenken ist [Mei04].  
Dem PP, HDPE und PA6 sind im festen Zustand geordnete Makromoleküle 
gemeinsam, die in sog. kristalline Bereiche organisiert sind [Sch92]. Zwischen 
den kristallinen Bereichen befinden sich amorphe, ungeordnete Phasen, wes-
halb diese Kunststoffe zu den sog. teilkristallinen Kunststoffen gehören. Wichti-
ge Vertreter dieser Kunststoffgruppe sind daneben auch Polybutylen (PB), Po-
lyethylenterephthalat (PET), Polybutylenterephthalat (PBT) oder Poly-
oximethylen (POM).  
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Bei kontinuierlichem Erhitzen eines teilkristallinen Kunststoffs werden die Mak-
romoleküle seiner Kristallbereiche durch die zugeführte Wärme zu Schwingun-
gen angeregt. Bei Erreichung der sog. Schmelztemperatur, bei der die zuge-
führte Energie höher als die intermolekularen Anziehungskräfte ist, lösen sich 
die geordneten Kristallbereiche auf und der Kunststoff beginnt zu fließen. Wird 
die Polymerschmelze unter die Schmelztemperatur abgekühlt, werden die Kris-
talle unterschiedlicher Dimensionen und Formen wieder aufgebaut. Dieser re-
versible Vorgang wird als Kristallisation bezeichnet. Die Kristallisation findet bei 
der Verarbeitung, wie z. B Extrusion oder Spritzguss, eines teilkristallinen 
Kunststoffs statt. Deren Ablauf hängt von verschiedenen Faktoren wie der 
Struktur des Kunststoffs, den Prozessbedingungen (z. B. Abkühltemperatur und  
-zeit) und anwesenden Zusatzstoffen (Additive oder Füllstoffe) ab. Die entste-
henden Kristalle, z. B. ihre Größe, Form oder Orientierung, haben einen starken 
Einfluss auf die mechanischen, thermischen und optischen Eigenschaften des 
Kunststoffs [Kar09, Lab01, Mon01, Kot02, Kot04, Raa04]. Deswegen ist die 
Kristallisation der teilkristallinen Kunststoffe von großem praktischem und wis-
senschaftlichem Interesse.  
Das Ziel dieser Dissertation war die Entwicklung einer Methodik zur Untersu-
chung der nicht-isothermen Kristallisation von gefüllten teilkristallinen Kunststof-
fen. Die dabei entwickelte Vorgehensweise wurde verwendet, um den Zusam-
menhang zwischen dem Kristallisationsprozess, der Kristallstruktur und den 
mechanischen Eigenschaften additiv-modifizierter teilkristalliner Kunststoffe zu 
analysieren. Als Modell-Systeme wurden die drei häufigsten teilkristallinen Po-
lymere verwendet, nämlich PP, HDPE und PA6. 
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2 STAND DER FORSCHUNG 

2.1 MOLEKULARE STRUKTUR DER KUNSTSTOFFE 
Unter dem Begriff Makromolekül versteht man ein Molekül hoher Molmasse, 
das aus einer Vielzahl periodisch wiederkehrender Bausteine, den sog. Mono-
mereinheiten, besteht. Die chemische Zusammensetzung eines Makromoleküls 
allein sagt noch nichts Entscheidendes über seinen Aufbau und die Eigenschaf-
ten des Materials aus. Beispielsweise sind Polyethylen hoher Dichte (HDPE) 
und Polyethylen niederer Dichte (LDPE) ausschließlich aus Kohlenstoff und 
Wasserstoff aufgebaut, haben aber komplett unterschiedliche Eigenschaften. 
Der Grund dafür liegt an zahlreichen Variationsmöglichkeiten, wodurch die 
Bausteine eines Makromoleküls miteinander verknüpft werden können. Ebenso 
unterscheiden sich auch Makromoleküle mit der gleichen Summenformel in ih-
rer Gestalt und Ordnung. Daher wurden sog. Strukturprinzipien eingeführt, um 
die Struktur eines Kunststoffs vollständig zu beschreiben [Mül01, Djon04]. Auf-
grund dessen wird die molekulare Struktur der Kunststoffe in Primär- und Se-
kundärstruktur unterteilt, wobei diese Strukturstufen hierarchisch voneinander 
abhängig sind und zusammen die übermolekulare (tertiäre) Struktur bestimmen.  

2.1.1 PRIMÄRSTRUKTUR  

Der Begriff Primärstruktur bezieht sich auf die elementaren Bausteine (Mono-
mere) eines Makromoleküls und deren gegenseitige chemische Verknüpfung. 
Es wird einerseits die Konstitution und andererseits die Konfiguration betrach-
tet. 

2.1.1.1 Konstitution 

Die Konstitution eines Makromoleküls beschreibt in erster Linie aus welchem 
Monomereinheiten das Makromolekül aufgebaut ist. Darüber hinaus werden 
Makromoleküle, die nur aus einer Monomer-Art entstanden sind, als Homopo-
lymere bezeichnet. Wird ein Makromolekül aus verschiedenen Monomer-Arten 
gebildet, entsteht ein sog. Copolymer. Die Makromoleküle wurden zudem nach 
ihrer Architektur in lineare, verzweigte und vernetzte unterteilt. Das ist in Abbil-
dung 2-1 veranschaulicht.  

 
 

Abbildung 2-1: Unterschiedliche Architektur von Makromolekülen 

verzweigt vernetzt linear 
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Weiterhin wird die Konstitution mit der Molmasse in Verbindung gebracht 
[Dom05]. Die Molmasse eines Makromoleküls ist die Summe der Atomgewichte 
der im Makromolekül enthaltenen Atome. Sind nur zwei, drei oder einige wenige 
Monomere miteinander verknüpft, spricht man von Dimeren, Trimeren oder all-
gemein Oligomeren [Lec03]. Haben die Makromoleküle eine Molmasse größer 
als 104 g/mol, so spricht man von Polymeren. Im Unterschied zu niedermoleku-
laren Substanzen sind die Kunststoffe polydispers, d. h. die Makromoleküle ei-
ner Kunststoffprobe sind unterschiedlich lang. Dementsprechend spricht man 
im Falle der Kunststoffe von einer gemittelten Molmasse (z. B. Zahlen- oder 
Massenmittelwert der Molmasse) bzw. von einer Molmassenverteilung.  

2.1.1.2 Konfiguration 

Die Konfiguration eines Polymers beschreibt die räumliche Anordnung der Ato-
me oder Atomgruppen entlang der Makromolekülkette. Bei Vinylpolymeren, wie 
z. B. PP oder PS, ist unter dem Begriff Konfiguration die Art der Monomerver-
knüpfung im Bezug zum Substituenten zu verstehen. Dementsprechend kann 
die Verknüpfung zweier Vinylmonomere als Kopf-Kopf- oder Kopf-Schwanz-
Verknüpfung erfolgen (vgl. Abbildung 2-2).  

 
Abbildung 2-2: Kopf-Kopf- (a) und Kopf-Schwanz-Verknüpfung (b) eines Vinylpoly-
mers 

Zudem gehört die seitliche Anordnung der Substituenten R ebenfalls zur Konfi-
guration eines Makromoleküls. Sind alle Substituenten R regelmäßig auf einer 
Seite der Kette angeordnet, dann nennt man das Makromolekül isotaktisch 
(vgl.Abbildung 2-3, a). Wenn sich die Substituenten regelmäßig in ihrer Position 
abwechseln, ergibt sich eine syndiotaktische Konfiguration (vgl. Abbildung 2-3, 
b). Hat ein Makromolekül keine regelmäßige sterische Anordnung der Substi-
tuenten R, nennt man die Konfiguration ataktisch (vgl.Abbildung 2-3, c). 
 

a) 

b) 
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Abbildung 2-3: Isotaktische (a), syndiotaktische (b) und ataktische (c) Konfiguration 
eines Vinylpolymers 

2.1.2 SEKUNDÄRSTRUKTUR 

Die Sekundärstruktur, oder Konformation, bezieht sich auf die räumliche Anord-
nung von einzelnen Makromolekülen. Die Makromoleküle können ihre Konfo-
rmation ständig ändern. Wie lange sich ein Makromolekül in einer Konformation 
befindet, ist von der Beweglichkeit des Makromoleküls sowie von der Stabilität 
der Konformation abhängig.  
In flüssigem Zustand (Schmelze oder Lösung) sind die Makromoleküle eines 
Polymers vollkommen beweglich. Daraus erfolgt eine niedrige Energiebarriere 
zur Konformationsänderung, weshalb die Makromoleküle ihre Konformation et-
wa 108 mal pro Sekunde ändern [Lec03]. Befindet sich das Polymer im festen 
Aggregatszustand bei einer Temperatur, bei der nur die Makromolekülsegmen-
te beweglich sind, so können die Konformationsänderungen Tage oder Monate 
benötigen. Beim weiteren Abkühlen des Polymers wird ein Zustand erreicht, wo 
keine Makromolekülbewegungen mehr möglich sind, wobei die Makromoleküle 
in der vorliegenden Konformation „eingefroren“ wurden. In diesem Zustand fin-
det eine weitere Konformationsänderung im Rahmen normaler Beobachtungs-
zeiten nicht mehr statt.  
Eine Konformation ist energetisch stabil, wenn die potenzielle Energie eines 
Makromoleküls auf ihrem Minimum ist [Ehr99]. Dies ist der Fall, wenn sich alle 
inter- und intramolekularen Wechselwirkungen (z. B. Dipol-Dipol-, Induktions-, 
und Van-der-Waals-Kräfte, Wasserstoffbrückenbindungen und sterische Wir-

a) 

b) 

c) 
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kungen) im Gleichgewicht befinden. Die erwähnten Wechselwirkungen befinden 
sich im Gleichgewicht, wenn die Makromoleküle gestreckt und parallel zu ei-
nander angeordnet sind. Ob es zu dieser Anordnung kommen kann, hängt von 
der Primärstruktur des Polymers ab. Für PVC, PMMA oder PS beispielsweise 
ist dieser Zustand aufgrund voluminöser Substituenten nicht realisierbar. Deren 
Makromoleküle befinden sich daher in einer statistisch verdrehten Konformati-
on, dem sog. statistischen Knäuel (siehe Abbildung 2-4, a). Solche Kunststoffe 
gehören zur Gruppe der sog. amorphen Kunststoffe.  

 
 

Abbildung 2-4: Sekundärstruktur der Makromoleküle: a) ungeordnetes Knäuel; b) ge-
faltete Kette;  

Im Gegensatz zu amorphen Kunststoffen können die Makromolekülketten der 
teilkristallinen Kunststoffe (z. B. PP, PE, PB, PBT) aufgrund der passenden 
Primärstruktur eine geordnete Konformation aufnehmen. Eine vollständige Er-
streckung der Makromoleküle über ihre gesamte Länge tritt jedoch unter übli-
chen technischen Bedingungen nicht auf [Ehr99]. Stattdessen enthalten diese 
Polymere im festen Zustand gefaltete Ketten (siehe Abbildung 2-4, b), die ent-
weder zickzack- oder spiralförmig sind. PE enthält keinen Substituenten in sei-
nen Makromolekülen (in Abbildung 2-2, R entspricht dem Wasserstoffatom). In-
folgedessen wird die potenzielle Energie auf ihrem Minimum sein, wenn die PE-
Makromoleküle eine zickzackförmige Stellung haben. Im Gegensatz dazu ist 
beim PP statt jedem vierten H-Atom eine Methylgruppe (-CH3) in der Makromo-
lekülkette angebunden. Eine Zickzack-Stellung in diesem Fall würde zur gegen-
seitigen Behinderung nebeneinanderliegender Methylgruppen und dementspre-
chend zur Erhöhung der potenziellen Energie des Makromoleküls führen. Daher 
wird beim PP im festen Zustand eine spiralförmige Anordnung der Makromole-
küle bevorzugt [Ehr99].  
Wie gezeigt, hängt die potenzielle Energie eines Makromoleküls von intra- und 
intermolekularen Wechselwirkungen ab. Diese Wechselwirkungen sind durch 
die Primärstruktur des Makromoleküls bedingt, miteinander gekoppelt und 
druck- und temperaturabhängig [Lec03]. Sie bestimmen weiterhin den Zusam-
menhang mehrerer Makromoleküle, die sog. supramolekulare Struktur eines 
Kunststoffs [Mül01].  
 
 

a) b) 
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2.2 ERSTARRUNG UND SUPRAMOLEKULARE STRUKTUR 
Eine Tertiär- supramolekulare, oder Aggregatstruktur beschreibt die Zusam-
menlagerung vieler Makromoleküle zu mikroskopisch oder mit bloßem Auge 
sichtbaren Aggregaten. Die supramolekulare Struktur eines Polymers im festen 
Aggregatzustand hängt davon ab, wie die Erstarrung während des Abkühlens 
erfolgte. Dabei sind zwei unterschiedliche Vorgänge möglich. Welcher Vorgang 
stattfinden wird, hängt in erster Linie von der molekularen Struktur des Poly-
mers ab. Makromoleküle mit vernetzter, stark verzweigter oder unregelmäßiger 
Struktur (z. B. ataktische Polymere oder statistische Copolymere) sowie Mak-
romoleküle mit großen Seitengruppen vermindern zunächst ihre Beweglichkeit 
infolge abnehmender Temperaturen. Ein erster Grund hierfür ist, dass Konfor-
mationsänderungen gewisse Sprünge über energetische Barrieren erfordern, 
die thermisch aktiviert werden müssen. Außerdem benötigen konformative Än-
derungen einen gewissen Mindestraum (freies Volumen), der sich ebenfalls 
beim Abkühlen vermindert [Str02]. So wird irgendwann eine Temperatur er-
reicht, bei der die Makromoleküle im Rahmen normaler Beobachtungszeiten 
nicht mehr beweglich sind. Die Schmelze erstarrt analog zu einem Glas, wes-
wegen die entsprechende Temperatur als Glasübergang (Tg) bezeichnet wird. 
Dabei befinden sich die erstarrten Makromoleküle in der zuletzt eingenomme-
nen Konformation. Solch ein ungeordneter Zustand wird amorph genannt. Der 
amorphe Zustand eines Polymers wird oft durch ein Bindfadenmodell verfloch-
tener statistischer Knäuel dargestellt (siehe Abbildung 2-5).  

 
Abbildung 2-5: Übermolekulare Struktur eines amorphen Polymers: Bindfadenmodell 
verflochtener statistischer Knäuel 

Polymere, die in ihrem Aufbau genügend regelmäßig sind, erstarren auf kom-
plett andere Art und Weise. Dank ihrer günstigen Struktur können deren Mak-
romoleküle sich während des Abkühlens in geordnete, energetisch stabile Ge-
biete einpacken. Das sind teilkristalline Polymere, deren Erstarrungsprozess 
Kristallisation genannt wird. 
Wie bei niedermolekularen Stoffen beginnt die Kristallisation eines Polymers mit 
der Keimbildung (Nukleierung). Währenddessen lagern sich einzelne Makromo-
lekülsegmente parallel aneinander zu sehr kleinen Gebilden, den Keimen, zu-
sammen. Die Keime stellen dann die Basis für das folgende Wachstum der 
Kristalle dar. Während des Kristallwachstums müssen sich die Makromoleküle 
zunächst aus dem verflochtenen Knäuel vollständig trennen und anschließend 
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in den wachsenden Kristall einbauen. Dies würde jedoch zu viel Zeit erfordern, 
da die Polymere im Gegensatz zu niedermolekularen Stoffen viel längere Mole-
küle haben. Aus diesem Grund ist der ideale, vollständig kristalline Zustand bei 
Polymeren nicht erreichbar. Stattdessen wachsen die Polymerkristalle auf fol-
gende Art und Weise. Die kristallisierbare Sequenz eines Moleküls wird ge-
trennt, gestreckt und je nach Primärstruktur in Form einer Helix oder Zickzack-
Kette in den wachsenden Keim eingebaut. Für die Reste des Moleküls stehen 
dann folgende Optionen zur Verfügung (siehe Abbildung 2-6):  

- Der Restteil des Moleküls kann sofort in demselben Kristall zurückkehren 
und dementsprechend eine Rückfalte aufbauen. Erfolgt dieser Vorgang 
regelmäßig fortlaufend, besteht die Kristallfläche meistens aus sog. regu-
lären Faltungen (ENG: regular adjacent reentry) [Fis57, Nat60, Til57].  

- Der Restteil des Moleküls kann größtenteils in amorphen Regionen blei-
ben, kehrt jedoch schließlich in den dasselbe Kristall zurück. Infolgedes-
sen entstehen lose Schlaufen (ENG: loop molecules) in der amorphen 
Phase. 

- Der Restteil des Moleküls kann komplett in der amorphen Phase bleiben 
(ENG: cilia molecules). 

- Der Restteil des Moleküls beteiligt sich am Aufbau anderer Kristalle. 
Solch ein Makromolekül heißt Verbindungsmolekül (ENG: tie molecule) 
und stellt den mechanischen Zusammenhang zwischen den einzelnen 
Kristallen her [Bro89, Ish96].  

 
 

Abbildung 2-6: Aufbau der Polymerkristalle mit der Anlagerungsgeschwindigkeit der 
Moleküle senkrecht zur Kettenrichtung (g), linearer Wachstumsgeschwindigkeit der Po-
lymerkristalle (G) sowie der Anlagerungsgeschwindigkeit in Kettenrichtung (s)  

Wie in Abbildung 2-6 schematisch dargestellt, kristallisiert eine Schicht der Mak-
romoleküle mit einer Geschwindigkeit g. Unter Zusatz einer neuen Makromole-
kularschicht wächst der Kristall linear mit der Zeit mit einer Wachstumsge-
schwindigkeit G [Spe01]. Dabei ist das Kristallwachstum in Kettenrichtung (be-

reguläre  
Faltung 

lose  
Schlaufe 

Verbindungsmolekül 
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g 

Einheitszelle 
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schriftet als s in Abbildung 2-6) durch die Makromolekülverflechtungen unter-
drückt [Str97]. Die in den Kristallen vorhandenen Makromoleküle sind in Gebie-
te mit spezifischen Symmetrien und Dimensionen eingeordnet. Diese kleinsten 
sich wiederholenden Elemente sind Einheitszellen, die im Fall von PP bei-
spielsweise Dimensionen im Bereich von 0,6 bis 2 nm aufweisen [Pas05]. 
So wird ein Zustand erlangt, der nur teilweise kristallin ist. In diesem sind die 
von 2 bis 20 nm dicken, plättchenförmigen Polymerkristalle, sog. Lamellen, 
durch amorphe Bereiche getrennt. Abgedrängt im amorphen Bereich bleiben 
verschlaufende Makromolekülteile sowie Teile mit bestimmten Kettendefekten, 
wie z. B. bei der Polymerisation entstehende sterische Defekte. Die Entfernung 
der Lamellenmittelpunkte voneinander wird als Langperiode bezeichnet, die im 
Bereich von 10 bis 30 nm liegt.  
Die entstandenen Kristalle lagern sich anschließend meistens zu größeren, 
sphärischen Einheiten eines Durchmessers von 1 bis 50 µm, den sog. Sphäro-
lithen, zusammen (siehe Abbildung 2-7).  

 
Abbildung 2-7: Lichtmikroskopisches Bild eines PP-Sphäroliths und entsprechende 
schematische Darstellung (Abb. nach [Ber10] mit freundlicher Genehmigung von P. 
Smith) 

Die Anordnung der Makromoleküle in Kristallgebiete während des Abkühlens 
eines teilkristallinen Kunststoffs erfolgt nach bekannten thermodynamischen 
und kinetischen Regeln. Die entstehende übermolekulare Struktur wird somit 
durch den Ablauf des Kristallisationsvorgangs bestimmt. Mit der Veränderung 
des Kristallisationsprozesses ändern sich der Anteil an Kristallphase (Kristallini-
tätsgrad), der Typ, die Struktur und die Größe sowie die Orientierung der Kris-
talleinheiten (Einheitszelle, Lamelle, Sphärolite) signifikant. Diese Änderungen 
haben dabei einen deutlichen Einfluss auf die mechanischen, thermischen und 
optischen Eigenschaften der teilkristallinen Kunststoffe. Aus diesem Grund sind 
die Kenntnisse über die Kristallisation und der daraus resultierenden Morpholo-
gie der teilkristallinen Kunststoffe unerlässlich für das Verständnis ihres makro-
skopischen Verhaltens.  
 
 

Kristall 

amorphe 
Phase 

Sphärolith 
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2.3 KRISTALLISATION  
Thermodynamisch gesehen ist die natürliche Neigung jedes Systems, das sich 
in die Richtung Gleichgewichtzustand bewegt, sein Unordnungsgrad, d. h. seine 
Entropie, zu maximieren. Gleichzeitig gibt es thermodynamischen Bedarf, die 
Enthalpie des Systems zu minimieren. Diese zwei Bedingungen stehen einan-
der gegenüber. Ein teilkristallines Polymer, welches in dem Schmelzzustand 
vorliegt, hat infolge beweglicher Moleküle einen hohen Enthalpie- und Entropie-
gehalt. Ein möglicher Weg, den Enthalpiegehalt des System zu reduzieren, ist, 
das System durch die Entstehung der energetisch günstigen, intermolekularen 
Wechselwirkungen in einen festen, geordneten Zustand zu bringen, wodurch 
wiederum ein Verlust an Entropie erfolgt [Mcp09]. Dies lässt sich thermodyna-
misch mit Hilfe der Gibbs-Helmholtz-Gleichung beschreiben [Djo00]: 

fff ST-∆H∆G ∆=  2-1 

In Gleichung 2-1 sind ∆Gf, ∆Hf und ∆Sf die Änderungen der Gibbs-Energie (freie 
Enthalpie), Enthalpie, bzw. Entropie des Systems, die sich während des Über-
gangs bei Temperatur T von der Schmelze in den festen Zustand ergibt.  
Die Änderung der Enthalpie eines Systems ergibt sich aus der Änderung in der 
inneren Energie ∆U und der vergleichsweise geringen Volumenarbeit p∆V 
[Sch90]: 

Vp∆U∆H ff ∆+=  2-2 

In Gleichung 2-2 ist p der Druck und ∆V die Volumenänderung während der 
Umwandlung. 
Die innere Energie setzt sich aus einem intramolekularen, einem intermolekula-
ren und einem kinetischen Anteil zusammen [Ehr 99, Bin73]. Der intramolekula-
re Anteil entspricht der potenziellen Energie eines Makromoleküls (siehe Ab-
schnitt 2.1.2). Dementsprechend ist sie noch als Konformationsenergie bekannt 
[Str02]. Die Konformationsenergie ist je nach Konstitution des Makromoleküls 
für zickzack- oder spiralförmige Ketten am niedrigsten. Der intermolekulare An-
teil hängt von den Wechselwirkungen zwischen den Makromolekülen ab (vgl. 
Abschnitt 2.1.2) und ist am niedrigsten, wenn die Makromoleküle parallel zuei-
nander liegen. Der kinetische Anteil beinhaltet die Schwingungsenergie des 
Makromoleküls und ist dementsprechend temperaturabhängig.  
Die linearen Makromoleküle mit einer regelmäßigen (iso- oder syndiotaktischen) 
Konfiguration und kleinen Seitengruppen haben dank ihrer günstigen Struktur 
die Möglichkeit, sich beim Abkühlen zu dehnen und eine Zickzack- oder Helix-
Konformation einzunehmen. Dies führt zur Abnahme der potenziellen Energie 
und Enthalpie. Fügt man so gestreckte Makromoleküle parallel zueinander ge-
stellt in eine seitlich regelmäßige Packung zusammen, erfolgt ein zusätzlicher 
Abfall der Enthalpie. Die Kristallisation erfolgt, sobald der Enthalpieverlust ∆Hf  
in Gleichung 2-1 den gleichzeitigen Entropieverlust ∆Sf bei einer Temperatur T 
übersteigt [Tie97]. Daher ist der Enthalpieverlust während der Umwandlung ei-
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nes Polymers vom schmelzförmigen in den festen Zustand die thermodynami-
sche Treibkraft der Kristallisation.  
Die Kristallisation erfolgt in zwei Stufen: Keimbildung und Wachstum der Kristal-
le [Gen79, Hie84].  

2.3.1 KEIMBILDUNG 

Unter einem Keim ist ein kleines Volumen von kristalliner Phase mit endlicher 
Größe zu verstehen. Im Falle der Kristallisation von Polymeren spielt die Keim-
bildung eine wichtige Rolle. Es bestimmt nicht nur die anfängliche Menge der 
kristallisierenden Einheiten, sondern beeinflusst auch ihr folgendes Wachstum 
und demzufolge die Morphologie der teilkristallinen Polymere [Tur49].  
Die Schmelze eines teilkristallinen Kunststoffs befindet sich im thermodynami-
schen Gleichgewicht mit seiner kristallinen Phase bei einer Temperatur T0

m, bei 
der die Änderung der Gibbs-Energie null beträgt1. Daher gilt: 

0ST-∆H∆G 0
m =∆= θθθ  2-3 

In Gleichung 2-3 entsprechen die Größen ∆Gθ, ∆Hθ und ∆Sθ den Änderungen 
der Gibbs-Energie, der Enthalpie bzw. Entropie des Systems im thermodynami-
schen Gleichgewicht bei der Temperatur T0

m.  
Es wurde jedoch festgestellt, dass bei der Gleichgewichtstemperatur T0

m keine 
Kristallisation stattfindet, obwohl die thermodynamischen Voraussetzungen er-
füllt sind. Für die Initiierung der Kristallisation muss zuerst eine Keimbildung er-
folgen [Ils05]. Da die Keimbildung ein Aktivierungsprozess ist, ist in der Regel 
ein suffizientes Abkühlen unter T0

m erforderlich. Daher wird die Keimbildung 
erst bei einer Temperatur Tc hervorgerufen, die unterhalb T0

m liegt [Eer95]. Da-
bei lagern sich die einzelnen Ketten infolge der Wärmeschwankungen parallel 
zu sehr kleinen Gebilden aneinander2. In diesem Zustand ist die Änderung der 
Gibbs-Energie des Kristalls (∆Gc) negativ (bzw. kleiner als ∆Gθ), da die Tempe-
ratur Tc kleiner als T0

m ist. Daraus folgt: 

cccc ST-∆H∆G ∆= 2-4 

Unter der Annahme, dass die Enthalpie temperaturunabhängig ist [Spe01] und 
durch Einsetzen der Gleichung 2-3 in Gleichung 2-4 ergibt sich: 

( )
0
m

0
m

0
m

cc T
TH

T
HTH∆∆G cT-- θ

θ
θ ∆=∆=

 
2-5 

                                            
1 Im Vergleich zum thermodynamischen steht das thermische Gleichgewicht. Zwei Körper, die 

miteinander in thermischem Kontakt stehen, befinden sich im thermischen Gleichgewicht, 
wenn sie die gleichen Temperaturen besitzen [Jak14]. 

2 Das ist die sog. thermische Keimbildung. Im Gegensatz dazu steht die athermische Keimbil-
dung, wobei die Keime an bereits existierenden Flächen entstehen. 
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Die Temperaturdifferenz T0
m

 - Tc  wird als Unterkühlung bezeichnet. Je höher 
die Unterkühlung ist, desto größer ist die thermodynamische Treibkraft der Kris-
tallisation. Findet die Keimbildung bei der Temperatur Tc statt, entsteht eine 
neue Fläche. Dafür ist eine bestimmte Energie erforderlich. Dementsprechend 
lässt sich der thermodynamische Zustand eines Keimes des Volumens V und 
der Oberfläche A bei der Temperatur Tc wie folgt beschreiben [Ehr99, Lec03, 
Str97, Str02]:  

∑∑ σ+∆=σ+∆=∆ θ AV
T

TThAVgG 0
m

c
0
m

cn

-

 
2-6 

In Gleichung 2-6 ist ∆Gn die Änderung der Gibbs-Energie während der Keimbil-
dung, ∆gc die Änderung der Gibbs-Energie pro Volumeneinheit des Kristalls, 
∆hθ die Änderungen der Enthalpie pro Volumeneinheit des Systems im thermo-
dynamischen Gleichgewicht und σ ist die Oberflächenenergie pro Flächenein-
heit des Keims. Die Summe ΣσA ist somit die gesamte Oberflächenenergie, die 
zur Bildung eines plättchenförmigen Keims notwendig ist. Sie besteht aus der 
Oberflächenenergie der Seitenfläche (σ) sowie aus der Oberflächenenergie der 
Faltenoberflächen (σe), wie in Abbildung 2-8 dargestellt. 
 

 
 

Abbildung 2-8: Schematische Darstellung eines Keims der Dimensionen lc*, a* und b* 

Das Term ΣσA ist  immer positiv und daher für die Keimbildung ungünstig. Da 
die Temperatur Tc stets kleiner als T0

m ist und die Enthalpieänderung für den 
Phasenübergang von Schmelze zu Kristall stets ∆hθ< 0 ist, ergibt sich für den 
Term ∆gcV immer ein negativer Wert. Die zur Bildung eines Keims notwendige 
Oberflächenenergie (ΣσA) wird daher auf Kosten der Energie ∆gcV gewonnen, 
die infolge des Überganges der Makromoleküle aus einer energetisch höheren 
(schmelzflüssige) in einer energetisch niedrigeren (kristalline) Phase frei wird.  
Wie Abbildung 2-9 zeigt, überwiegt zu Beginn der Keimbildung bei einer kon-
stanten Temperatur Tc der Einfluss der erforderlichen Oberflächenenergie den 
Energiegewinn und ∆Gn steigt. Mit wachsender Keimgröße nimmt jedoch ΣσA 
im Vergleich zur ∆gcV ab. Wird eine bestimmte Anzahl von Ketten zusammen-
gelagert, erreicht somit ∆Gn ein Maximum, welches einem kritischen Zustand 
mit maximaler Instabilität des Keims entspricht. Die Keimgröße im Zustand der 
maximalen Instabilität wird als die kritische Keimgröße (Kkrit) bezeichnet 
[Sch81]. Entweder löst sich der kritische Keim wieder auf oder er wächst unter 
Anlagerung weiterer Ketten und wird entsprechend abnehmender ∆Gn stabiler. 
Daraus geht hervor, dass das Maximum der Änderung der Gibbs- Energie der 
Nukleierung (∆Gn

*) überwunden werden muss, um einen stabilen Keim entste-

Faltenoberfläche 

Seitenfläche 

σe 

σ 

a*

b* 

lc* 
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hen zu lassen [Kur84]. Dieses Maximum stellt daher die Energiebarriere zur 
Keimbildung bei der Temperatur Tc dar und ist indirekt proportional zur Unter-
kühlung. Bei einem wie in Abbildung 2-8 dargestellten Keim der Dimensionen a* 
= b* >> lc* und im Falle einer athermischen Keimbildung wurde die Gleichung 
2-6 differenziert und die Resultate gleich null gesetzt. Dies entspricht dem Ma-
ximum an ∆Gn (d. h. ∆Gn

*) in Abbildung 2-9 [Bas81, Ceb88]: 

c
0
m

gb*
n TT

Kk
G

-
⋅

=∆
 

2-7 

Aus Gleichung 2-7 geht hervor, dass die Energiebarriere zur Keimbildung mit 
der steigenden Temperatur Tc, d. h. abnehmenden Unterkühlung T0

m - Tc zu-
nimmt. 

 
Abbildung 2-9: Schematische Darstellung der Änderung der Gibbs-Energie der Keim-
bildung (∆Gn), der gesamte Oberflächenenergie des Keims der Oberfläche A (ΣσA) 
sowie der freigesetzten Energie (∆gcV) als Funktion der Keimgröße: Schematische 
Darstellung (Abb. nach [Haa84] mit modifizierter Beschriftung) 

Die Energiebarriere ist zudem von der Struktur des kristallisierenden Polymers 
abhängig. Eine niedrige Energiebarriere haben Polymere mit einer regelmäßi-
gen, defektlosen Makromolekülstruktur [Che05]. In Gleichung 2-7 ist das Pro-
dukt  

θ∆
ζσσ

=
hk

TbK
b

0
m0e

g

 
2-8 

als Keimbildungsexponent Kg bekannt [Bas81, Pap05, Spe02]. Der Ursprung 
der Gleichung 2-8 ist in [Bas81] umfangreich dargestellt. Keimbildungsexponent 
ist eine temperaturunabhängige Größe, die vom Unterkühlungsbereich abhän-
gig ist. Dementsprechend wird im Falle einer hohen oder niedrigen Unterküh-
lung der Parameter ζ mit 4 angenommen. Für mittlere Unterkühlungen beträgt 



Stand der Forschung 15 

 

 

dieser Parameter 2 [Hof97]. In Gleichung 2-8 sind σ und σe die Oberflächen-
energie der Seitenfläche und Faltenoberfläche des Keimes, b0 die Dicke eines 
kristallinen Monoblockes (b0 = konst.) und kb entspricht der Boltzmann-
Konstante. Wird ein Polymer auf eine Temperatur niedriger als T0

m abgekühlt, 
entstehen je nach Unterkühlungshöhe Keime unterschiedlicher Größe [Mut04], 
wobei die Keimgröße mit wachsender Unterkühlung abnimmt [Eli72]. Die An-
zahl an Keimen, die bei einer Temperatur gebildet werden, ist entweder kon-
stant oder ist zu Beginn der Kristallisation gleich null und nimmt mit der Zeit zu. 
Dementsprechend erfolgt die Keimbildung bei einer Temperatur entweder im-
pulsartig oder vereinzelt. Die impulsartige Keimbildung findet statt, wenn bei-
spielsweise heterogene Substanzen (sog. Nukleierungsmittel) in System anwe-
send sind.  

2.3.1.1 Einfluss der Polymerstruktur 

Die Keimbildung eines teilkristallinen Polymers wird durch mehrere Faktoren 
beeinflusst. Wie bereits gesehen, können nur die Polymere kristallisieren, die 
dafür eine günstige Primär- und Sekundärstruktur aufweisen [Len67, Wil61]. Bei 
der Keimbildung eines Polymers mit Unregelmäßigkeiten in seiner Struktur 
(z. B. chemische Defekte, verzweigte Makromoleküle oder Stereodefekte) müs-
sen diese aus dem wachsenden Kristall entfernt [Ala03, Flo55, Hos03] oder in 
Form eines Punktdefekts in die Kristallstruktur eingebaut werden [Che91, 
Jan91, Jan92, San73]. Beide Fälle tragen zum Anstieg der Energiebarriere der 
Keimbildung bei [Dai03, Hos04, Jeo08, Ros05, Wun80].  
Die sehr flexiblen Makromoleküle eines Elastomers in der Schmelze besitzen 
eine hohe Entropie. Das führt zu einer hohen Entropiedifferenz zwischen kristal-
linem Zustand und Schmelze, was nach Gl. 2-3 in einer niedrigen Gleichge-
wichtstemperatur T0

m resultiert. Eine niedrige T0
m hat nach Gl. 2-7 eine hohe 

Energiebarriere zur Keimbildung zur Folge. Aus diesem Grund können Elasto-
mere bei den üblichen Rahmenbedingungen nicht kristallisieren [Mut04].  
Große Substituenten an der Hauptkette eines Polymers  (z. B. die Phenyl-
Gruppe beim PS) ermöglichen keine dichte Packung der Ketten während der 
Kristallisation. Daraus folgt eine hohe Energiebarriere bei der Keimbildung, die 
die Keimbildung herabsetzt [Gei63, Spe02].  
Zudem kann die Molmasse eines Makromoleküls die Keimbildungsgeschwin-
digkeit, z. B. durch Diffusionsfähigkeit, beeinflussen [Ume03, Oku07]. 
Bei einem teilkristallinen Polymer hängt der Ablauf der Kristallisation zudem von 
Randbedingungen (z. B. Temperatur, Druck oder Scherung) sowie von evtl. 
abwesenden Zusatzstoffen (z. B. Additive oder Füllstoffe) ab. 

2.3.1.2 Einfluss von Temperatur, Druck  und Scherung 

Wie im vorherigen Abschnitt dargestellt, muss für die Entstehung eines stabilen 
Keims die Energiebarriere der Keimbildung überwunden werden. Laut Glei-
chung 2-7 nimmt diese Energiebarriere mit sinkender Temperatur ab. Daraus 
folgt, dass die thermodynamischen Bedingungen zur Keimbildung umso günsti-
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ger sind, je tiefer die Unterkühlung ist. Zusätzlich zu den thermodynamischen 
Bedingungen müssen auch kinetische Faktoren, wie Beweglichkeit von Ketten 
in der Schmelze, berücksichtigt werden [Cow76]. Aus den kinetischen Betrach-
tungen von Turnbull und Fisher geht die folgende Gleichung hervor [Tur49]: 

⎥
⎦

⎤
⎢
⎣

⎡ ∆+∆=
Tk

ggexp
h

TkNi
b

*
a

*
nb

*
* -

 
2-9 

Dabei ist i* die Keimbildungsgeschwindigkeit (in (mol-1s-1), N* die Anzahl an kris-
tallisierbaren Elementen pro Mol, ∆gn

* die Energiebarriere zur Keimbildung pro 
Molekül (in J/Molekül), ∆ga

* die Aktivierungsenergie zur Diffusion der Ketten in 
eine für die Keimbildung geeignete Orientierung (in J/Molekül) und h und kb die 
Planck- bzw. Boltzmann-Konstante. Laut Gleichung 2-9 müssen die Makromo-
leküle ∆gn

* sowie ∆ga
* überwinden. Bei höheren Temperaturen ist die thermi-

sche Bewegung der Makromoleküle groß genug, um ∆ga
* jederzeit erreichen zu 

können. Im Gegensatz dazu ist ∆gn
* aufgrund einer niedrigen Unterkühlung  

hoch und stellt daher einen limitierenden Faktor bei hohen Temperaturen dar. 
Mit abnehmender Temperatur nimmt jedoch die Viskosität der Schmelze zu, 
wodurch die Diffusion der Makromolekülsegmente erschwert wird, sodass die 
Aktivierungsenergie schwieriger erreichbar ist. Darüber hinaus nimmt ∆gn

* mit 
steigender Unterkühlung ab. Es ist daher festzustellen, dass ∆ga

* und ∆gn
* zwei 

gegensätzliche Faktoren sind [Che05, Ehr99]. Die Keimbildung beginnt daher 
im Temperaturbereich zwischen einer Temperatur Tc, bei der die Unterkühlung 
groß genug ist, und der Glasübergangstemperatur Tg, wo die Makromolekül-
segmente immer noch eine gewisse Beweglichkeit aufweisen [Eli72]. Die Ver-
änderung der Keimbildungsgeschwindigkeit mit der Abkühltemperatur ist in Ab-
bildung 2-10 schematisch veranschaulicht.  

 
Abbildung 2-10: Abhängigkeit der Keimbildungsgeschwindigkeit von Temperatur  
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Bei höheren Temperaturen steigt die Keimbildungsgeschwindigkeit mit sinken-
der Temperatur infolge der Herabsenkung von ∆gn

*. Anschließend erreicht die 
Keimbildungsgeschwindigkeit ein Maximum, bei dem sich die thermodynami-
schen und kinetischen Kräfte im Gleichgewicht befinden. Bei weiterer Tempera-
turreduzierung überwiegt der Einfluss der ∆ga

*. Demzufolge sinkt die Keimbil-
dungsgeschwindigkeit und erreicht Null bei der Glasübergangstemperatur Tg 
[Sch11].  
Der Druck hat ebenfalls einen Einfluss auf die Keimbildung. Eine Druckerhö-
hung führt zur Steigerung der Enthalpie ∆Hθ nach Gleichung 2-2. Das hat einen 
Anstieg der Gleichgewichtstemperatur T0

m nach Gleichung 2-3 zur Folge, was 
letztlich zu einer Reduzierung der Energiebarriere nach Gleichung 2-7 führt. 
Dies erleichtert die Keimbildung, was dickere Kristalle mit einer regelmäßigen 
Form zur Folge hat [Ehr99]. Neben Temperatur und Druck kann eine in der 
Schmelze induzierte Scherung ebenfalls die Keimbildung beeinflussen [Ehr99]. 
Dies ist als strömungsinduzierte Keimbildung bekannt und tritt oft während der 
Verarbeitung eines teilkristallinen Kunststoffs ein [Bal08]. Die strömungsindu-
zierte Keimbildung hat ebenfalls einen positiven Einfluss auf die Kristallisation 
von teilkristallinen Kunststoffen.  

2.3.1.3 Einfluss der Zusatzstoffe 

Kristallisationskeime in einem Polymer können als Folge von in der Schmelze 
induzierten Wärmeschwankungen entstehen. Dies entspricht der sog. thermi-
schen Keimbildung. In der Literatur wurde die thermische Keimbildung noch als 
„homogene“ oder „primäre“ Keimbildung genannt. Findet die Keimbildung an 
bereits vorhandenen, fremden Oberflächen statt, spricht man von der sog. 
athermischen, heterogenen oder sekundären Keimbildung [Fer02, Got07, 
Jan99, Kar03, Nai01, Puk04, Ryb82]. Im weiteren Text wird der Begriff „thermi-
sche“ bzw. „athermische“ Keimbildung verwendet. Da bei der athermischen 
Keimbildung die Keime an bereits vorhandenen Flächen entstehen, wird die 
Energiebarriere zur Keimbildung reduziert. Dementsprechend beginnt die 
Keimbildung bei höheren Temperaturen (siehe Gleichung 2-7), bei deren das 
Kristallwachstum kinetisch erleichtert ist. Das führt zu dickeren, fehlerlosen La-
mellen und kleinen gleichgroßen Sphäroliten, was sich in den mechanischen, 
optischen und thermischen Endeigenschaften des Materials wiederspiegelt 
[Lot96, Mar02, Var02]. Aus diesem Grund werden spezifische Additive (sog. 
Nukleierungsmittel) eingesetzt, um z. B. die Eigenschaften des Kunststoffs 
durch die Veränderung der Morphologie zu verbessern oder die Zykluszeit beim 
Spritzgießen durch die Erhöhung der Kristallisationstemperatur zu reduzieren 
[Bot02, Nag00, Blo05]. Als Nukleierungsmittel werden oftmals anorganische 
Stoffe (Schichtsilikate, wie z. B. Talkum), organische Stoffe (beispielsweise Sal-
ze von Mono- und Polycarbonsäuren), sowie Polymere (z. B. Polyethylen-
terephtalat-Pulver in PA66) eingesetzt [Eye08]. Zur Veranschaulichung sind in 
Abbildung 2-11 die Einflüsse von zwei kommerziell verfügbaren Nukleierungs-
mitteln von Ciba-BASF auf den Biegemodul und den Vicat-Erweichungspunkt 
eines PP dargestellt.  
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Abbildung 2-11: Einfluss von Nukleierungsmitteln (Ciba-BASF) auf das Biegemodul 
und den Vicat-Erweichungspunkt eines PP (digitalisierte Daten aus [Bot02]) 

In der Praxis kann athermische Keimbildung kaum unterbunden werden. Als 
Oberflächen für die Keimbildung kommen jegliche Phasengrenzen in Frage. 
Hierzu zählen Werkzeugoberflächen, unlösliche Zusatzstoffe (Füllstoffe, Additi-
ve oder Farbmittel) und selbst Verunreinigungen im Polymer wie z. B. Katalysa-
torreste.  

2.3.2 KRISTALLWACHSTUM 

Während des Kristallwachstums bei einer definierten Temperatur Tc stellen 
Keime (mit einer Größe oberhalb Kkrit) die Basis für das weitere Wachstum der 
Kristalle dar. In Anschluss daran lagern sich die entstandenen Kristalle über-
wiegend zu Sphärolithen an (siehe Abschnitt 2.2 auf Seite 8), deren Durchmes-
ser mit der Zeit linear wachsen. Die lineare Wachstumsgeschwindigkeit der 
Kristalle stellt eine temperaturabhängige Größe dar. 
Die Veränderung der linearen Wachstumsgeschwindigkeit der Kristalle G mit 
der Kristallisationstemperatur Tc ist am Beispiel eines PEO niedriger Molmasse 
in Abbildung 2-12 veranschaulicht. Höhere Kristallisationstemperaturen ent-
sprechen einer niedrigen Wachstumsgeschwindigkeit, wobei dicke Kristalle mit 
gestreckten Molekülen entstehen. Mit sinkender Abkühltemperatur steigt die 
Wachstumsgeschwindigkeit. Als Folge dessen entstehen dünnere, mehrfach 
gefaltete Kristalle, die bei gegebener Abkühltemperatur die am schnellsten 
wachsenden sind. Würde die Abkühltemperatur weiter reduziert, wäre ein Kur-
venverlauf wie in Abbildung 2-10 zu sehen. Die Veränderung der Kristalldicke 
eines PE mit Unterkühlung ist als Beispiel in Abbildung 2-13 dargestellt. Wie zu 
sehen ist, nimmt die Kristalldicke mit steigender Unterkühlung, d. h. mit sinken-
der Abkühltemperatur ab. Dies beeinflusst im Wesentlichen die makroskopi-
schen Eigenschaften der Polymere. Aus diesem Grund werden verschiedene 
Modelle entwickelt, um die Vorgänge während der Kristallisation eines Poly-
mers zu beschreiben sowie die dabei entstehende Morphologie vorherzusagen. 
Einige Forschergruppen haben bereits mit deren Umsetzung in einer Simulati-
onssoftware begonnen [Hop11]. 
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Abbildung 2-12: Lineare Wachstumsgeschwindigkeit von Kristallen eines PEO G als 
Funktion der Kristallisationstemperatur Tc (digitalisierte Daten aus [Kov77]) 

 
Abbildung 2-13: Veränderung der Kristalldicke lc eines PE mit Unterkühlung Tm

0-Tc 
(digitalisierte Daten aus [Bar85]) 

2.4 THEORIEN ZUR KRISTALLISATION 
Bei der Kristallisation eines Polymers unterscheidet man grundsätzlich zwi-
schen zwei verschiedenen Kristallisationsarten: isotherme und nicht-isotherme 
Kristallisation. Unter der isothermen Kristallisation versteht man die schnelle 
Abkühlung einer Polymerschmelze von einer Temperatur oberhalb der 

gestreckte 
Moleküle 

einfach 
gefaltete 
Moleküle 

zweifach 
gefaltete 
Moleküle 
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Schmelztemperatur auf die Kristallisationstemperatur Tc unter anschließender 
Temperaturkonstanz, bis die Kristallisation vollständig abgeschlossen ist. Im 
Falle einer nicht-isothermen Kristallisation wird die Schmelze mit einer Abkühl-
geschwindigkeit (kontinuierlich) abgekühlt.  

2.4.1 MODELLIERUNG DER ISOTHERMEN KRISTALLISATION 

Die isotherme Kristallisation von Kunststoffen wurde in den letzten fünf Deka-
den intensiv untersucht, was in zahlreichen Theorien mündete. 
Das makrokinetische Modell von Avrami wird üblicherweise verwendet, um die 
allgemeine Kristallisationskinetik der Polymere zu beschreiben [Bas81, Fen98, 
Pap05, Spe01]: 

( ) ( )n
i Ztexp1tX --= 2-10 

Hierbei ist Xi(t) der relative Kristallinitätsgrad im Bereich von 0 bis 1, mit dem 
die Konvertierung der amorphen in die kristalline Phase bei einer konstanten 
Kristallisationstemperatur quantifiziert wird [Ach04, Pap05]: 
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In Gleichung 2-11 ist dH die Enthalpie der Kristallisation während der Infinitesi-
malzeit dt. Die Integralgrenzen t und tend beschreiben die verlaufende bzw. ge-
samte Kristallisationszeit. Der relative Kristallinitätsgrad bei der isothermen Kris-
tallisation wird analog wie bei der nicht-isothermen Kristallisation ermittelt (siehe 
Anhang auf Seite 120).  
Die Wachstumskonstante Z (in min-n) und der Avrami-Exponent n (o. A.) sind 
die Parameter, welche von der Art der Nukleierung (impulsartig oder vereinzelt) 
und dem Wachstum der Kristalle (ein-, zwei- oder dreidimensional) abhängig 
sind [Wun76]. Falls die Avrami-Gleichung gültig ist, erhält man durch doppeltes 
Logarithmieren von Gleichung 2-10 eine lineare Abhängigkeit.  

( )( )[ ] tlognZlogtX1lnlog i +=-- 2-12 

Aus Gleichung 2-12 gehen der Avrami-Exponent n als Steigung und der Loga-
rithmus der Wachstumsgeschwindigkeitskonstante log(Z) als Achsenschnitt-
punkt hervor. Mit Hilfe des Avrami-Modells und der kalorimetrischen Untersu-
chungen können somit Aussagen über die Art der Keimbildung und das folgen-
de Kristallwachstum während der isothermen Kristallisation eines Polymers ge-
troffen werden. Das Avrami-Modell wurde jedoch unter der Annahme eines un-
gehinderten, sphärolithischen Wachstums und vollständiger Kristallisation auf-
gestellt [Muc00, Pap05]. Daher ist das Modell zutreffend für die anfänglichen 
Vorgänge während der Kristallisation. Mit fortschreitender Kristallisation wei-
chen die experimentellen Daten jedoch ab [Spe01].  
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Die Theorien der Lamellendicke besagen, dass die experimentell ermittelte La-
mellendicke die Dicke der am schnellsten wachsenden aber nicht unbedingt der 
stabilsten Lamellen ist. Zu dieser Gruppe gehören die Primär- und Sekundär-
keimbildungstheorie, die Theorie der schwankenden Faltungslängen und die 
kinetische Theorie der Kristallisation aus der Schmelze [Bas01]. 
Unter dem Begriff primäre (thermische) Keimbildung ist die Entstehung der 
Keime (hier primäre Keime) in der Schmelze als Folge der thermischen Fluktua-
tion (Wärmeschwankung) zu verstehen. Die Primärnukleierungstheorie besagt, 
dass die Kristalldicke gleich der Dicke des primären Keimes ist.  
Die sekundäre (athermische) Keimbildung erfolgt, wenn manche heterogene 
Stoffe oder bereits entstehende Kristalle die Basis für die Entstehung der Keime 
bilden (siehe Abschnitt 2.3.1.3). Das Modell wurde unter Annahme eines recht-
eckigen Keims entwickelt (siehe Abbildung 2-8), wobei a*, b*und lc* die Abmaße 
des Keims im kritischen Zustand und σ sowie σe die entsprechenden Oberflä-
chenenergien sind. Es wurde angenommen, dass a* = b* >> lc*, sodass σ ver-
nachlässigt werden kann. Als Nächstes wurden die Fläche A und das Volumen 
V in Gleichung 2-6 durch a* und lc* ausgedrückt. Anschließend wurde ∆Gn parti-
ell nach a* und lc* differenziert und die Resultate gleich null gesetzt. Dies ent-
spricht dem Maximum an ∆Gn (d. h. ∆Gn

*) in Abbildung 2-9. Dadurch wurde fol-
gende Gleichung erhalten [Bas81]: 

( )c
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c TTh
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Da die Keimbildung ein Aktivierungsprozess ist, müssen die wachsenden Kei-
me im Vergleich zu den kritischen dicker sein. Dementsprechend gilt [Hof97]: 

( ) l
TTh
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0
m

0
me

c δ+
∆
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θ -  

2-14 

Hierbei ist lc die tatsächliche Kristalldicke.  
Die Theorie der schwankenden Faltungslängen und die kinetische Theorie der 
Kristallisation von der Schmelze berechnen die Abweichung δl. Im weiteren Ver-
lauf dieser Dissertation wird sich jedoch auf die Sekundärnukleierungstheorie 
beschränkt.  
Für die Analyse der Kristallisation eines Kunststoffes aus der Schmelze heraus 
wurde häufig die Theorie der Wachstumsgeschwindigkeit von Lauritzen und 
Hoffman verwendet [Hof61, Hof76]. Die Autoren verwenden fünf Parameter, um 
das Wachstum eines Kristalls auf der Oberfläche eines bereits existierenden 
Substrats (heterogene Oberfläche) zu beschreiben: lineare Wachtumsge-
schwindigkeit G (in µm/s), Keimbildungsgeschwindigkeit i (in m-1s-1), Anlage-
rungsgeschwindigkeit der Moleküle g (in µm/s), Dicke und Breite eines kristalli-
nen Monoblocks auf der makromolekularen Skala in Wachstumsrichtung b0 
bzw. a0 und Substratlänge L. Nach dieser Theorie existieren drei Wachstums-
regime, welche sich bezüglich des Verhältnisses zwischen i und g unterschei-
den [Bas81]. Das ist in Abbildung 2-14 gezeigt.  
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Abbildung 2-14: Schematische Darstellung der sich bildenden Wachstumszentren auf 
der heterogenen Oberfläche, Regime I-III (Abb. nach [Che05] mit freundlicher Geneh-
migung des Verlags)  

Findet die Kristallisation bei einer hohen Temperatur statt, kristallisiert der 
Kunststoff unter Regime I. Da die Unterkühlung in Regime I niedrig ist, ergibt 
sich entsprechend der Gleichung 2-7 eine hohe Energiebarriere für die Keimbil-
dung. Infolgedessen ist in diesem Regime die Keimbildungsgeschwindigkeit i 
viel kleiner als die Anlagerungsgeschwindigkeit der Molekülsegmente g und 
stellt daher den Engpass dar. Dementsprechend kristallisiert ein Molekül nach 
dem anderen und G ~ i (siehe Abbildung 2-14 links). Regime II findet bei einer 
höheren Unterkühlung statt. Dort entspricht die Keimbildungsgeschwindigkeit i 
der Anlagerungsgeschwindigkeit der Moleküle g. Daher können gleichzeitig 
mehrere Keime auf der heterogenen Fläche gebildet werden und G ~ (ig)1/2 
(siehe Abbildung 2-14, Mitte). Durch eine weitere Erhöhung der Unterkühlung 
erfolgt der Übergang in Regime III. Dort gilt i >> g. Der Abstand zwischen den 
Oberflächenkeimen ist so gering, dass die Anlagerung eines weiteren Molekül-
segmentes erschwert ist (siehe Abbildung 2-14, rechts). Infolgedessen ist in 
Regime III die Keimbildungsgeschwindigkeit wieder der Engpass, sodass G ~ i. 
Da die Keimbildungsgeschwindigkeit die Form der Turnbull-Fisher-Gleichung 
annimmt (siehe Gleichung 2-9), ist die lineare Wachstumsgeschwindigkeit G 
immer eine exponentielle Funktion der Energiebarriere zur Keimbildung ∆gn

* 
und der Aktivierungsenergie zur Diffusion ∆ga

*. Dementsprechend lässt sich die 
lineare Wachstumsgeschwindigkeit nach Lauritzen und Hoffman wie folgt be-
rechnen [Hof61, Hof76]: 
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G0 (in µm/s) stellt hier den präexponentiellen Faktor dar. Es ist eine temperatur-
unabhängige Größe, die den zur wachsenden Seite hin wirkenden Transportef-
fekten der Makromoleküle entspricht [Lor99, Muc00]. U (in J/mol) entspricht der 
Aktivierungsenergie für den Makromolekültransport und ist ebenfalls unabhän-
gig von der Temperatur. T∞ entspricht der Temperatur, bei welcher die Moleküle 
keine kinetische Energie mehr besitzen (ungefähr 30 °C niedriger als die Glas-
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übergangstemperatur Tg). Die Konstante R bezeichnet die universelle Gaskon-
stante. Der erste exponentielle Term der Gleichung 2-15 beschreibt den Ein-
fluss von Bewegungseffekten der Makromoleküle auf die Wachstumsgeschwin-
digkeit, während der zweite Teil den Nukleierungseffekten entspricht. In der lo-
garithmischen Form der Gleichung 2-15 ist die lineare Abhängigkeit erkennbar, 
woraus der Keimbildungsexponent Kg als Steigung ermittelt werden kann: 

( )( ) ( ) ( ) ( )c
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c TTT
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-
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∞  
2-16 

Die lineare Wachstumsgeschwindigkeit der Kristalle G entspricht der Wachs-
tumsgeschwindigkeit der Sphärolithe. Sie ist konstant bei einer Temperatur und 
kann direkt mikroskopisch [Bha06, Lon95] oder indirekt kalorimetrisch [Naf08] 
ermittelt werden. Die Auftragung der linken Seite der Gleichung 2-16 als Funkti-
on von 1 / [Tc (Tm

0 – Tc) ] im Falle eines PE ergibt den in Abbildung 2-15 darge-
stellten Verlauf [Arm02].  

 
Abbildung 2-15: Experimentelle Umsetzung der Gleichung 2-16 bei eines PE (digitali-
sierte daten aus [Arm02])  

Wie zu sehen ist, unterscheiden sich die Wachstumsregime nur in der Steigung 
bzw. im Keimbildungsexponenten. Daraus geht hervor, dass die Kg-Werte der 
Regime I und III sich entsprechen und der sich ergebende Keimbildungsexpo-
nent in Regime II in etwa 0,5 KgI/III entspricht. Solch ein Verhalten wurde bei der 
isothermen Kristallisation bei zahlreichen Polymeren nachgewiesen, wie z. B. 
bei PET [Jia07], PP [Hua09], PE [Hof97] oder PA6 [Hua08]. 
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2.4.2 MODELLIERUNG DER NICHT-ISOTHERMEN KRISTALLISATION 

Aus der Evans-Theorie [Eva45] leitete Ozawa das Modell für die nicht-
isotherme Kristallisation im Falle einer konstanten Abkühlgeschwindigkeit ab. 
Bei der Entwicklung dieses Modells wurde angenommen, dass die Kristalle aus 
den Keimen entstehen und sich weiterhin sphärisch erweitern. Laut Ozawa 
kann eine nicht-isotherme Kristallisation in eine infinitesimale Anzahl an iso-
thermen Schritten aufgeteilt werden. Dabei wurde eine konstante lineare 
Wachstumsgeschwindigkeit in jedem solchen Schritt angenommen. Dement-
sprechend lässt sich eine nicht kristallisierte Polymerfraktion bei einer Tempera-
tur wie folgt berechnen [Oza71]: 
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X(T) entspricht dem relativen Kristallinitätsgrad (von 0 bis 1) in Abhängigkeit der 
Temperatur. Die Bestimmung des X(T) aus einer nicht-isothermen DSC-
Messung ist im Anhang auf Seite 119 dargestellt. In Gleichung  2-17 ist nv(θ ) 
der Anzahl an Keimen pro Volumen, die zwischen Temperatur Tm

0 und θ  gebil-
det werden, G(θ ) ist die lineare Wachstumsgeschwindigkeit bei Temperatur θ, 
α entspricht der Abkühlgeschwindigkeit (dT/dt). Der Ozawa-Exponent no steht in 
Zusammenhang mit dem Avrami-Exponent n [Lon95]. Er entspricht m+1 für ei-
ne impulsartige bzw. m+2 für eine vereinzelte Keimbildung. Die Parameter k 
und m repräsentieren die Faktoren, welche von der Wachstumsart abhängig 
sind. Diese sind in Tabelle 2-1 angegeben.  

Tabelle 2-1: Ozawas Parameter k und m 

Wachtumsart m k 

Eindimensional 0 Keimfläche 

Zweidimensional 1 2π 

Dreidimensional 2 3π 

 
Die Funktionen R(θ) ist wie folgt definiert [Oza71, Sup00]: 
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wobei die obere Integrationsgrenze T beim Abkühlen sinkt.  
Das makrokinetische Modell von Ozawa liefert nur allgemeine Kenntnisse über 
den Kristallisationsprozess (wie z. B. die Art der Keimbildung und das Wachs-
tum der Kristalle) und nur wenig Einblick in die Details des Prozesses. Mithilfe 
dieses Modells ist es beispielsweise nicht möglich, die wichtigsten Größen 
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(z. B. Keimbildungsexponent Kg) quantitativ zu berechnen. Die Erweiterungen 
des Modells der Wachstumsgeschwindigkeit von Lauritzen und Hoffman wur-
den daher vorgeschlagen, um die kristallisationsrelevanten Parameter, wie z. B. 
Keimbildungsexponent Kg oder die Aktivierungsenergie für den Makromole-
kültransport Ua, aus nicht-isothermen DSC-Untersuchungen berechnen zu kön-
nen.  
Kishore und Vasanthakumari [Kis88] haben angenommen, dass die lineare 
Wachtumsgeschwindigkeit G(T) aus dem LH-Modell (siehe Gleichung 2-15) der 
Kristallisationsgeschwindigkeit dX(t)/dt entspricht. Daher gilt:  

( ) ( ) ( ) ( )⎥⎦
⎤

⎢
⎣

⎡
⎥
⎦

⎤
⎢
⎣

⎡==
∞ TTT

Kexp
TTR

UexpGTG
dt

tdX
0
m

g
0

-
-

-
-

 
2-19 

Dabei sind t und T die Zeit und Temperatur bei einer nicht-isothermen DSC-
Messung. Dementsprechend ist am Anfang der Kristallisation t = 0 und T = 
TcOnset und am Ende des Prozesses t = tEnde und T = TcEnde (siehe Anhang auf 
Seite 119). In Glichung 2-19 ist X(t) der mit Gleichung 7-7 (siehe auf Seite 120) 
definierte relative Kristallinitätsgrad. Die Kristallisationsgeschwindigkeit dX(t)/dt 
befindet sich auf ihrem Maximum bei der Temperatur TcPeak, die dem Peak in 
der nicht-isothermen DSC-Messung entspricht. Bei einem Maximum ist die ers-
te Ableitung gleich Null. Dementsprechend wird die Gleichung 2-19 nach der 
Temperatur abgeleitet und gleich Null gesetzt. Dadurch erhält man die folgende 
Gleichung [Kis88]: 
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Somit wurde eine Abhängigkeit erhalten, in der eine Abnahme der DSC-
Kristallisationspeaktemperatur Tc Peak eine Zunahme des Keimbildungsexponen-
ten Kg zur Folge hat. Definitionsgemäß sollte Kg jedoch temperaturunabhängig 
sein (siehe Gleichung 2-8). Zudem scheint die Gleichung 2-20 im Falle von PA6 
nicht anwendbar zu sein [Hua08].  
Lim at al. haben in dem Lauritzen-Hoffman-Modell (siehe Gleichung 2-15) an-
statt der Kristallisationstemperatur Tc, den Term Tm − αtx,α verwendet, wobei Tm 
dem Schmelzpunkt und tx,α der Zeit zur Erreichung eines bestimmten relativen 
Kristallinitätsgrades X (z. B. 50 %) bei definierter DSC-Abkühlgeschwindigkeit α 
entspricht. Die lineare Wachtumsgeschwindigkeit G(t) wurde dabei mit 1/tx,α ap-
proximiert. Daraus wurde folgende Gleichung erhalten [Lim93, Pap07]: 
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Bei verschiedenen DSC-Abkühlgeschwindigkeiten unterscheidet sich auch die 
Zeit zur Erreichung eines gleichen relativen Kristallinitätsgrades. Daraus erhält 
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man die Werte, die für die Erzeugung einer linearen Abhängigkeit3 aus der 
Gleichung 2-21 notwendig sind. Den Keimbildungsexponenten erhält man dann 
aus der entsprechenden Steigung. Bei einem PA6 [Hua08] sowie bei PBS 
[Pap07] wurden mithilfe dieses Modells die Kg-Werte ermittelt, die mit den aus 
den isothermen Messungen erhaltenen Werten gut übereinstimmen. Für die Be-
rechnung des Kg mittels dieses Models sind DSC-Messungen bei den verschie-
denen Abkühlgeschwindigkeiten notwendig.  
Vyazovkin et al. haben angenommen, dass die Temperaturabhängigkeit der 
Wachstumsgeschwindigkeit G durch eine Sequenz der Arrhenius-Gleichungen 
approximiert werden kann. Dabei gilt jede Sequenz über einen relativ schmalen 
Temperaturbereich. Außerdem hat die jeweilige Sequenz eine eigene effektive 
Aktivierungsenergie. Sie haben das folgende Modell vorgeschlagen [Vya04, 
Vya06]: 
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wo Ex die effektive Aktivierungsenergie zur Erreichung eines relativen Kristallini-
tätsgrads X bei Temperatur xT  ist. Die effektive Aktivierungsenergie Ex wurde 
aus dem Friedman-Modell berechnet. Das Modell besagt, dass bei einem kon-
stanten relativen Kristallinitätsgrad X die Kristallisationsgeschwindigkeit dX/dT 
nur eine Funktion der Temperatur ist [Fri64]: 
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In Gleichung 2-23 ist Tx die Temperatur, bei der der Kristallinitätsgrad X bei ei-
ner definierten Abkühlgeschwindigkeit erreicht wird. Abhängig von der Abkühl-
geschwindigkeit wurden die gleichen X-Werte bei verschiedenen Temperaturen 
bzw. Zeiten erreicht. Aus der linearen Abhängigkeit der linken Seite in Glei-
chung 2-23 von 1/Tx erhält man somit die effektive Aktivierungsenergie EX bei 
einem Kristallinitätsgrad X. Wiederholt man diese Vorgehensweise für unter-
schiedliche X-Werte, erhält man dadurch die Änderung der Aktivierungsenergie 
Ex für den jeweiligen Konvertierungsgrad X im Bereich von 0 bis 1. Anschlie-
ßend wurde die durchschnittliche Temperatur für die Erreichung eines Konver-
tierungsgrades X bei den verschiedenen Abkühlgeschwindigkeiten αi als arith-
metisches Mittel wie folgt berechnet:  
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3 Analog zum Lauritzen-Hoffman-Modell (siehe Abschnitt 2.4.1 auf Seite 20) 
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Aus einer nichtlinearen Anpassung der Gleichung 2-22 an die experimentell 
ermittelten Daten Ex und xT  wurden als Anpassungsparameter Keimbildungs-
exponent Kg sowie Aktivierungsenergie für den Makromolekültransport Ua erhal-
ten [Vya04]. Das Modell von Vyazovkin ist jedoch nur in einem engen Tempera-
turbereich applizierbar, wo die Aktivierungsenergie Ex in Gleichung als eine 
Konstante angenommen werden kann [Guo09, Vya04]. Weiterhin sind für die 
Berechnung der Kristallisationsparameter Kg und Ua nach diesem Modell DSC-
Messungen mit verschiedenen Abkühlgeschwinidigkeiten notwendig, was diese 
Methode aufwändig macht.  
Monasse und Haudin haben ein Modell vorgeschlagen, das auf den Modellen 
von Ozawa und der Theorie der Wachstumsgeschwindigkeit basiert. Durch eine 
Kombination der Gleichungen 2-15 für den nicht-isothermen Fall4 und Glei-
chung 2-17 sowie durch eine entsprechende mathematische Umwandlung ha-
ben diese Autoren folgende Gleichung entwickelt [Mon86]: 
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wobei C eine Konstante ist.  
Aus dem Fit der experimentellen Daten an Gleichung 2-25 wurden bei reinem 
PP akzeptable lineare Abhängigkeiten ermittelt, wodurch sich letztlich der 
Keimbildungsexponent Kg als Steigung ermitteln ließ. Es stellt sich die Frage, 
ob das Modell auch mit gefüllten oder additivmodifizierten Polymeren zufrieden-
stellende Ergebnisse liefert.  

                                            
4 Dabei entspricht Tc aus der Gleichung 2-15 der Temperatur bei einer nicht-isothermen DSC-

Messung. 
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3 PROBLEMSTELLUNG, ZIELSETZUNG UND LÖ-
SUNGSWEG 

Thermoplastische Polymere (sog. Thermoplaste) lassen sich in einem bestimm-
ten Temperaturbereich beliebig oft schmelzen und in einer gewünschten Form 
verfestigen. Durch diese Verformungsfähigkeit können viele Anwendungen die 
wirtschaftlichen Vorteile der Verarbeitung von Thermoplasten ausnutzen 
[Bec94]. Grundvoraussetzung für eine bestimmte Anwendung eines thermo-
plastischen Bauteils sind jedoch seine Eigenschaften, die im Wesentlichen vom 
Ablauf der Verfestigung abhängen. 
Im Gegensatz zu amorphen, enthalten teilkristalline Polymere lineare, regelmä-
ßige Makromoleküle mit kleinen Seitengruppen, die sich während des Abküh-
lens nach bestimmten thermodynamischen und kinetischen Regeln anordnen. 
Dabei entsteht eine spezifische übermolekulare Struktur, die aus schichtförmi-
gen Kristallen und amorphen Regionen aufgebaut ist. Dementsprechend wird 
dieser Prozess Kristallisation der teilkristallinen Polymere genannt. Der Kristalli-
sationsablauf bestimmt die übermolekulare Struktur (beispielsweise Dicke und 
Orientierung der Kristalle) und hat dadurch einen signifikanten Einfluss auf die 
finalen Eigenschaften des Materials, z. B. auf E-Modul, Streckspannung, 
Schlagzähigkeit oder Transparenz. Aus diesem Grund ist die Kristallisation der 
teilkristallinen Kunststoffe von großer wirtschaftlicher Bedeutung und wurde in 
den letzten Dekaden intensiv untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass ne-
ben der bereits erwähnten molekularen Struktur die Prozessbedingungen wie z. 
B. Abkühltemperatur und -zeit eine zentrale Rolle bei der Kristallisation spielen. 
Die Zusatzstoffe wie z. B. unterschiedliche Additive, Farbstoffe oder Füllstoffe 
wurden üblicherweise in einen Kunststoff eingemischt, um sein Eigen-
schaftsprofil zu optimieren. Einige Zusatzstoffe können dazu die Kristallisation 
wesentlich beeinflussen.  
Um die während der Kristallisation entstehenden Strukturen vorhersagen zu 
können, wurden zahlreiche Kristallisationsmodelle vorgeschlagen. Die Modelle, 
die für die isotherme Kristallisation entwickelt wurden, geben im Allgemeinen 
Aufschluss über Phasenumwandlungen und die dabei entstandenen Strukturen. 
Die isothermen Untersuchungen sind jedoch auf einen engen Temperaturbe-
reich begrenzt, bei dem der Kristallisationsprozess analytisch erfassbar ist 
[Mon86]. Daneben läuft die Verarbeitung der Kunststoffmaterialien oft nicht-
isotherm ab [Ceb88, Fen98]. Die Untersuchungen unter nicht-isothermen Be-
dingungen sind daher von fundamentaler Wichtigkeit für das Verständnis der 
Kristallisation während der Polymerverarbeitung [Ceb88]. Im Vergleich zur iso-
thermen sind im Falle der nicht-isothermen Kristallisation deutlich weniger Mo-
delle zu finden [Lor99]. Der Grund dafür könnte die Abkühlgeschwindigkeit sein, 
die bei der mathematischen Entwicklung zusätzlich zur Komplexität beiträgt. 



Problemstellung, Zielsetzung und Lösungsweg 29 

 

 

Zudem ist die Anwendung von manchen Modellen (z. B. Vyazovkin- bzw. Lim-
Modell) mit größerem analytischen Aufwand verbunden. 
Das Ziel dieser Dissertation bestand darin, ein Modell zu entwickeln, das die 
nicht-isotherme Kristallisation der additivierten teilkristallinen Kunststoffe be-
schreibt. Ein wesentlicher Schwerpunkt der Arbeit lag darin, die vorgeschlagene 
Methode analytisch zu überprüfen. Im Anschluss sollten die Beziehungen zwi-
schen den modellierten Kristallisationparametern und experimentell ermittelten 
Materialeigenschaften überprüft werden.  
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde deshalb das Modell von Monasse 
und Haudin erweitert. Das erweiterte Modell ermöglicht es, den Keimbildungs-
exponenten bei nicht-isothermer Kristallisation der gefüllten oder additiv-
modifizierten teilkristallinen Kunststoffe unter Verwendung von nur einer 
DSC-Messung zu berechnen. Im Anschluss wurde eine Vorgehensweise vor-
geschlagen, die die Ermittlung der kritischen Keimdicke sowie der entsprechen-
den Verteilung unter Betrachtung der Kristallisationsregime ermöglicht. 
Weiterhin wurde der Einfluss der DSC-Abkühlgeschwindigkeit auf die Kristalli-
sation, den modellierten Keimbildungsexponenten sowie die Verteilung der kriti-
schen Keimdicken erforscht. Ein Zusammenhang zwischen der modellierten kri-
tischen Keimdicke und der experimentell ermittelten Kristalldicke wurde eben-
falls bestimmt.  
Zusätzlich wurden die Korrelationen des berechneten Keimbildungsexponenten 
und der experimentell ermittelten mechanischen Eigenschaften (E-Modul, 
Streckspannung, Bruchdehnung, Schlagzähigkeit) überprüft. 
Zu diesen Zwecken wurden drei verschiedene Polymersysteme mit jeweils vari-
ierenden Anteilen an Füllstoffe versetzt. Dabei bezieht sich die Auswahl der In-
gredienzien auf den keimbildenden Effekt in dem jeweiligen Polymer. Ange-
strebt wurde die Untersuchung eines Additivs mit hohem, niedrigem sowie inhi-
bierendem Keimbildungseffekt in der entsprechenden Polymermatrix. 
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4 VERSUCHSDURCHFÜHRUNG 

4.1 VERWENDETE ROHSTOFFE 

4.1.1 POLYMERE 

Im Rahmen dieser Dissertation wurde die Kristallisation von drei teilkristallinen 
Polymeren untersucht: PP, HDPE und PA6. 
Als Polypropylen wurde das Homopolymer HD120MO der Fa. Borealis verwen-
det. Die Makromoleküle liegen in diesem Polymer zu 95 % in der isotaktischen 
Konfiguration vor. Der Massenmittelwert der Molmasse ( wM ) beträgt 
365 kg/mol, Einheitlichkeit (I) 5,4 und MFR 8 g/10 min (bei 230 °C und 2,16 kg). 
Dieser PP-Typ enthält keine Nukleierungsmittel.  
Das verwendete Polyethylen war das HDPE vom Typ B6246LS der Fa. SABIC. 
Dieses Polyethylen besitzt eine breite Molekulargewichtsverteilung ( wM = 
115 kg/mol und I = 7,6) sowie einen MFR von 0,5 g/10 min bei 190 °C und 
2,16 kg. 
Als PA6 wurde ein Ultramid B36 01 der Fa. BASF verwendet. Dieses PA6 be-
sitzt ein Massenmittel von wM  = 26 kg/mol bei einer Einheitlichkeit von I = 3,8. 

4.1.2 ZUSATZSTOFFE 

4.1.2.1 Zusatzstoffe für PP 

Talkum vom Typ Fintalc  M05SLZ der Fa. Mondo Minerals wurde im Rahmen 
der grundlegenden Untersuchungen bei der Modellerstellung als Füllstoff im PP 
verwendet. Um den Einfluss der Talkumpartikelgröße auf die Kristallisation des 
PP zu überprüfen, wurden Fintalc M10, Fintalc M15 und Fintalc M30 (ebenfalls 
der Fa. Mondo Minerals) verwendet. Der Einfluss der spezifischen Oberfläche 
des Talkums auf die Kristallisation des PP wurde mit den Talkumtypen Jetfine 
8CF und HAR T84 der Fa. Luzenac untersucht. Diese Talkumtypen haben die-
selbe Herkunft  und den gleichen mittleren Teilchendurchmesser. Dabei wurden 
Jetfine 8CF und HAR T84 mithilfe unterschiedlicher Technologien verarbeitet, 
was zu einer unterschiedlichen spezifischen Oberfläche führte. Der Einfluss der 
Abkühlgeschwindigkeit auf die modellierte Größe sowie die Korrelationen der 
modellierten Größe mit den mechanischen Eigenschaften wurden wiederum un-
ter Einsatz von Fintalc M10 und Fintalc M30 untersucht. Alle verwendeten Tal-
kumtypen sind nicht beschichtet. Die relevanten Eigenschaften der in PP einge-
setzten Talkumtypen sind in Tabelle 4-1 dargestellt. 
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Tabelle 4-1: Relevante Eigenschaften der in PP verwendeten Talkumtypen - Herstel-
lerangabe (a d98, b d95) 

Typ d50 (µm) Top cut (µm) Spezifische Ober-
fläche (m2/g) 

Fintalc M05SLC 2,3 10,0a 9,5 

Fintalc M10E 2,8 13,0a 8,0 

Fintalc M15E 4,2 14,0a 6,5 

Fintalc M30SL 10,0 27,0a 3,5 

Jetfine 8CF 2,0 5,7b 8,0 

Luzenac HAR T84 2,0 11,3b 16,0 

 

4.1.2.2 Zusatzstoffe für HDPE 

Aufgrund der hohen Keimbildungsgeschwindigket des HDPE wurde ein Talkum-
typ mit kleineren Teilchen (d50 = 1,0 µm, d98 = 6,0 µm, spezifische Oberfläche = 
13,0 m2/g) und dementsprechend höherer Keimbildungswirkung verwendet. 
Hierbei handelt es sich um Fintalc M03, das ebenfalls von der Fa. Mondo Mine-
rals hergestellt wird.  

4.1.2.3 Zusatzstoffe für PA6 

Als Füllstoff für PA6 wurde ein modifiziertes Bentonit, Nanofil SE 3010, der Fa.  
Byk (Rockwood Clay Additives) verwendet. Die Oberfläche des Bentonits wurde 
mit einem Alkyl-Ammoniumsalz modifiziert. Die mittlere Partikelgröße (d50) be-
trug 10 µm. Durch die Oberflächenmodifizierung ergibt sich eine deutliche Tem-
peraturempfindlichkeit. Dementsprechend beträgt der Glühverlust bei 550 °C in 
etwa 43 Gew.-%. 

4.2 HERSTELLUNG DER PRÜFKÖRPER 

4.2.1 POLYPROPYLEN / TALKUM 

4.2.1.1 Compoundieren 

Für die Aufbereitung der Compounds im Falle des PP/Talkum wurden zwei un-
terschiedliche Extruder eingesetzt.  
Die PP/Talkum-Compounds für die grundlegenden Untersuchungen sowie Un-
tersuchungen des Einflusses von Talkumpartikelgröße bzw. spezifischer Ober-
fläche auf die Kristallisation des PP wurden mit einem gleichläufigen Doppel-
schneckenextruder vom Typ ZSE18HPe der Fa. Leistriz aufbereitet. Der 
Schneckendurchmesser (D) betrug 18 mm und das Länge-Durchmesser-
Verhältnis (L/D) 45. Um eine zufriedenstellende Dispergiergüte des Talkums im 
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PP zu erhalten, wurde eine geeignete Schneckenkonfiguration auf Basis eige-
ner Erfahrungen verwendet. Alle Komponenten wurden gravimetrisch dosiert. 
Die Prozessparameter wurden optimiert, um eine minimale Zersetzung des PP 
zu erhalten. Als Grundeinstellung wurde ein Gesamtdurchsatz von 6 kg/h bei 
einer Drehzahl von 240 min-1 gewählt. Es wurde mit einem typischen Tempera-
turprofil im Bereich von 225 bis 205 °C (Düse) compoundiert. Das Drehmoment 
lag dabei zwischen 80 und 90 % bei einer Massetemperatur an der Schnecken-
spitze zwischen 204 und 206 °C. Um die eventuelle Degradation bei der Aufbe-
reitung des PP abschätzen zu können, wurde als Kriterium die Differenz im 
MFR des compoundierten PP zu PP-Neuware ermittelt. Für die oben dargestell-
ten Parameter wurde eine akzeptable MFR-Differenz von 1 g/10 min (230 
°C/2,16 kg) ermittelt. Der Talkumanteil wurde zwischen 0 und 40 Gew.-% vari-
iert. Alle Prozessparameter wurden konstant gehalten.  
Die PP/Talkum-Compounds für die Untersuchung des Einflusses der Abkühlge-
schwindigkeit auf die Kristallisation sowie die Versuche mit niedrigen Talkuman-
teilen wurden auf einem gleichläufigen Doppelschneckenextruder ZSE27Maxx 
der Fa. Leistriz aufbereitet. Dieser Extruder besitzt einen Schneckendurchmes-
ser von 27 mm bei einem L/D-Verhältnis von 44. Die Dosierung der Komponen-
ten erfolgte ebenfalls gravimetrisch. Die Talkumtypen M10 und M30 wurden 
hier nur in sehr geringen Anteilen zugesetzt, um Verstärkungseffekt des Tal-
kums zu vermeiden. Damit wurde es ermöglicht, die Auswirkung der talkumbe-
einflussten PP-Morphologie auf die mechanischen Eigenschaften des Com-
pounds zu untersuchen. Dementsprechend wurden die Compounds mit 0, 0,1, 
0,2, 0,3, 0,4, 0,5 und 1,5 Gew.-% Talkum M10 und M30 aufbereitet. Wegen des 
geringen Talkumanteiles wurde die Compoundierung in zwei Schritten durchge-
führt. Zuerst wurden für die Talkumtypen M10 und M30 jeweils 16-prozentige 
Masterbatches aufbereitet. Daraufhin wurden die hergestellten Masterbatches 
in die PP-Matrix eingearbeitet. Damit konnten die gewünschten Anteile an Tal-
kum erreicht werden. Um eine Vergleichbarkeit aller Proben sicher zu stellen, 
wurden für die Nullprobe (reines PP) 2 Gew.-% bereits aufbereitetes PP mit 
98 Gew.-% Neuware compoundiert. Die Aufbereitung aller Compounds erfolgte 
mit einem Gesamtdurchsatz von 40 kg/h und einer Drehzahl von 280 min-1, wo-
bei ein typisches Temperaturprofil im Bereich von 225 bis 205 °C (Düse) ver-
wendet wurde. Mit diesen Prozessparametern wurde ein Drehmoment im Be-
reich von 70 bis 75 % sowie eine Massentemperatur von 204 bis 206 °C ermit-
telt. Alle Prozessparameter wurden konstant gehalten.  

4.2.1.2 Spritzgießen 

Die aufbereiteten Compounds wurden eine Stunde bei 80 °C in einem Trocken-
lufttrockner Luxor 50 der Fa. Motan-Colortronic getrocknet und anschließend im 
Spritzgießverfahren zu Probekörpern vom Typ 1A nach ISO 527 verarbeitet. 
Für diese Arbeiten wurden zwei Spritzgussmaschinen verwendet.  
Die PP/Talkum-Compounds für die grundlegenden Untersuchungen sowie Un-
tersuchungen des Einflusses der Talkumspartikelgröße bzw. der spezifischen 
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Oberfläche auf die Kristallisation des PP wurden mit einer Spritzgießmaschine 
vom Typ HM 150/350 der Fa. Wittmann Battenfeld verarbeitet. Es wurde ein ty-
pisches Temperaturprofil von 200, 205, 210 und 215 °C (Düse) mit einem 
Nachdruck von 800 bar sowie einer Einspritzgeschwindigkeit von 50 cm3/s ver-
wendet. Darüber hinaus wurde eine Werkzeugtemperatur von 25 °C gewählt. 
Um eine Vergleichbarkeit aller Proben dieser Versuchsreihe sicher zu stellen, 
wurden alle Verfahrensparameter konstant gehalten.  
Die PP/Talkum-Compounds für die Untersuchung des Einflusses der Abkühlge-
schwindigkeit auf die Kristallisation wurden ebenfalls mithilfe einer Spritzguss-
maschine des Typs HM 150/350 der Fa. Wittmann Battenfeld zu Probenkörper 
verarbeitet. Dabei betrug die Temperatur im Zylinder 200, 210, 220 °C sowie 
220 °C an der Düse. Es wurden eine Einspritzgeschwindigkeit von 70 cm³/s 
sowie ein Nachdruck von 800 bar gewählt. Die Werkzeugtemperatur betrug 
25 °C. Auch für diese Versuche werden alle Prozessparameter konstant gehal-
ten.  

4.2.2 POLYETHYLEN HOHER DICHTE / TALKUM 

4.2.2.1 Direktfolienextrusion 

Die Folien aus reinem HDPE sowie aus HDPE mit 1,0, 1,5, 2,0 und 3,0 Gew.-% 
Talkum wurden in einem Direktfolienextrusionsprozess hergestellt. Dieses Ver-
fahren vereint Compoundieren und Formgebung in einem Prozessschritt, indem 
das formgebende Werkzeug direkt an den Extruder angeschlossen wird.  
Für die Extrusion wurde ein gleichläufiger Doppelschneckenextruder vom Typ 
ZSE27Maxx der Fa. Leistritz verwendet. Die Rohstoffe wurden gravimetrisch 
dosiert. Die Zylindertemperaturen während der Extrusion beliefen sich auf 
175 °C bis 205 °C (Duse). Der Gesamtdurchsatz betrug 15 kg/h bei einer Dreh-
zahl von 600 min-1. Mit diesen Prozessparametern wurde ein Drehmoment im 
Bereich von 33 bis 38 % sowie eine Massetemperatur von 198 bis 205 °C ermit-
telt.  
Es wurde eine Breitschlitzdüse (formgebendes Werkzeug) vom Typ Ultraflex  
R-75 der Fa. Extrusion Dies Industries angeflanscht. Das Werkzeug verfügt 
über eine verstellbare Lippe, welche die Einstellung einer konstanten Foliendi-
cke über die gesamte Breite der Folienbahn ermöglichten. Über die folgende 
Abzugseinrichtung wurde die Abzugsgeschwindigkeit manuell eingestellt. Somit 
wurde eine Foliendicke von ca. 0,28 mm erreicht. 
Im Anschluss an das Werkzeug wurde ein Kalander mit temperierbaren Walzen 
der Fa. Dr. Collin platziert, welcher eine definierte Abkühlung der Folie ermög-
licht. Die Folien wurden jeweils bei einer Walzentemperatur von 20 °C herge-
stellt. Alle Prozessparameter wurden konstant gehalten. 
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4.2.3 POLYAMID 6 / SCHICHTSILIKAT 

4.2.3.1 Compoundieren 

Die Herstellung der PA6-Compounds erfolgte mit dem Doppelschneckenextru-
ders ZSE27Maxx der Fa. Leistritz. Hergestellt wurden eine Nullprobe (reines 
PA) sowie Compounds mit 0,5, 1,0, 1,5, 2,0 und 3,0 Gew.-% Bentonit. 
Da PA6 empfindlich gegenüber Degradation durch Wärmeeinwirkung ist, wur-
den die Temperaturen im Extruder möglichst gering gehalten und betrugen so-
mit zwischen 145 und 250 °C. Der Gesamtdurchsatz belief sich auf 30 kg/h bei 
einer Drehzahl von 600 min-1. Mit diesen Prozessparametern wurde ein Dreh-
moment im Bereich von 70 bis 85 % sowie eine Massetemperatur von 242 bis 
250 °C ermittelt. Alle Prozessparameter wurden konstant gehalten. 

4.2.3.2 Pressen 

Vor dem Pressen wurden die PA6-Compounds sechs Stunden bei 80 °C in ei-
nem Trockenlufterzeuger vom Typ Luxor 50 der Fa. Motan-Colortronic vorge-
trocknet. 
Die Pressform erfolgte in einer Presse vom Typ P 300 P der Fa. Dr. Collin. Die 
Presse verfügt über eine Steuereinheit, welche das Einprogrammieren von 
Temperatur- und Druckrampen ermöglicht. Dadurch ließ sich eine reproduzier-
bare Herstellung der Platten gewährleisten. 
Als Presswerkzeug wurde eine Pressmatrize aus Stahl für die Herstellung von 
Platten der Abmaße 200 x 200 x 4 mm³ verwendet. Vor der Herstellung jeder 
Platte wurde die Presse aufgeheizt. Sobald die Soll-Temperatur von 250 °C er-
reicht war, wurden 200 g Granulat in die Presse gelegt. Die Presse wurde da-
raufhin zunächst manuell auf Berührung zugefahren und das Granulat für fünf 
Minuten bei 250 °C aufgeschmolzen. Anschließend wurde unter einer Druckbe-
aufschlagung von 80 bar die Presse geschlossen und mit einer Abkühlge-
schwindigkeit von 15 K/min bis zu einer Temperatur von 50 °C abgekühlt. Alle 
Prozessparameter wurden konstant gehalten. 

4.3 CHARAKTERISIERUNG 

4.3.1 VERASCHUNG DER PROBEN 

Zur Überprüfung der angestrebten Füllstoffgehalte wurde eine Veraschung in 
Anlehnung an Norm DIN EN ISO 3451-1 durchgeführt. Diese Methode basiert 
auf der Verbrennung der organischen Bestandteile einer Probe und dem an-
schließenden Glühen der Rückstände bis zur Gewichtskonstanz. Das Gewicht 
des Rückstandes entspricht dem Anteil anorganischer Substanz in der Probe.  
Die Tiegel mit der Probe verblieben bei einer Temperatur von 600 °C für drei 
Stunden im Ofen und wurden anschließend im Exsikkator abgekühlt. Daraufhin 
wurden die Konzentrationen der Ingredienzien (c) nach folgender Gleichung be-
rechnet: 
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In Gleichung 4-1 stellen mRückstand die Masse des Rückstandes nach Vera-
schung, mProbe die Masse der Probe vor Veraschung und LOI einen möglichen 
zu berücksichtigenden Glühverlust der Ingredienzien dar. 
Zur Absicherung wurden für jedes Material mindestens zwei Messungen durch-
geführt. 

4.3.2 DIFFERENZKALORIMETRIE 

4.3.2.1 Allgemeines Vorgehen 

Der Aufbau und das Messprinzip eines Wärmestrom-DSC sowie die Auswer-
tung der relevanten Größen ist im Anhang auf Seite 116 dargestellt.  
Um den Kristallisationsprozess der Proben zu untersuchen, wurden nicht-
isotherme DSC-Messungen in Anlehnung an Norm DIN EN ISO 11357 unter 
Stickstoffatmosphäre durchgeführt. Dies erfolgte in einer Wärmestrom-DSC 
vom Typ 200F3 Maia sowie vom Typ 204 F1 Phoenix der Fa. Netzsch. Für die 
Kalibrierung der Geräte wurden Indium, Zink, Blei, Wismut und Zinn verwendet. 
Die Auswertung der Messdaten erfolgte mit der Software Proteus Analysis. Für 
die Untersuchung der Kristallisation wurde immer die erste Abkühlphase be-
trachtet. 
Die Probenpräparation hat einen großen Einfluss auf die DSC-Analyse. Für 
möglichst genaue, reproduzierbare Ergebnisse sind Verunreinigungen zu ver-
meiden und Proben gleicher Masse erforderlich. Für die Präparation wurden 
Aluminiumtiegel, bestehend aus Deckel und Boden, verwendet. Die Proben 
wurden in den Boden des Tiegels gegeben. Anschließend wurden in den De-
ckel drei definierte Löcher eingebracht und daraufhin Boden und Deckel unter 
Zuhilfenahme einer Verschließpresse formschlüssig verschlossen. Die DSC-
Proben für PP, PE und PA 6 sind in Abbildung 4-1 dargestellt.  

 
Abbildung 4-1: DSC-Proben  und -Tiegel 

4.3.2.2 Probenpräparation und Messprogramm für Polypropylen 

Aufgrund der Strömungen im Werkzeug während des Spritzgussvorganges sind 
Entmischungen von Polymer und Ingredienzien über den Querschnitt der Pro-
benkörper möglich. Dies könnte zu einer inhomogenen Verteilung des Additivs 
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über den Querschnitt der Probe führen, woraus große Messfehler resultieren 
können. Um dies zu verhindern, wurden die Proben mit einer Masse von 18,4 ± 
0,5 mg für die DSC-Messungen benutzt. Dies entspricht einer in etwa 0,5 mm 
dicken Scheibe über die gesamte Querschnittsfläche einer spritzgegossenen 
Probe. Die Entnahme der Proben aus den PP-Vielzweckprobekörpern erfolgte 
stets mittig. Wegen der geringen Größe der DSC-Tiegel mussten die Quer-
schnitte in drei Teile zerteilt und übereinander geschichtet in den Tiegel gege-
ben werden. Hier könnte durch die geschichteten Proben die Wärmeübertra-
gung zwischen den Probestücken variieren, da der Kontakt zwischen den 
Schichten nicht sichergestellt ist. Dies könnte folglich zu Messfehlern führen. Es 
war jedoch davon auszugehen, dass durch den Einfluss strömungsbedingter 
Entmischung deutlich größere Messfehler zustande gekommen wären. Dies 
konnte durch entsprechende Vorversuche gezeigt werden.  
Die Proben wurden zuerst mit einer Geschwindigkeit von 10 K/min bis 205 °C 
aufgeheizt und fünf Minuten auf dieser Temperatur gehalten, um die thermische 
Vorgeschichte komplett zu löschen. Daraufhin erfolgte eine Abkühlung mit einer 
definierten Abkühlgeschwindigkeit von 30 K/min bis Raumtemperatur. Nach ei-
ner fünfminütigen Haltezeit wurde der Aufheiz- und Abkühlzyklus in gleicher 
Form wiederholt. Um den Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit auf die Kristallisa-
tion zu untersuchen, wurde die Probe mit 0,5 Gew.-% Talkum zusätzlich unter 
DSC-Abkühlgeschwindigkeiten von 10, 15, 20 und 25 K/min analysiert. Von je-
der Spritzgusscharge wurden DSC-Messungen an mindestens drei verschiede-
nen Probekörpern durchgeführt. 

4.3.2.3 Probenpräparation und Messprogramm für Polyethylen 

Die Polyethylen-Proben wurden mittig aus der Folienbahn entnommen. Die 
Entnahme erfolgte mit einem Stanzeisen des Durchmessers 5 mm, wodurch 
Folienkreise mit einer Masse von ca. 5 mg entstanden. Es wurden pro Messung 
zwei gestanzte Kreise benötigt. Das Gesamtgewicht einer Probe belief sich so-
mit auf 10,0 ± 0,1 mg. Für die DSC-Analyse wurden die Proben mit einer Ge-
schwindigkeit von 10 K/min bis zu einer Temperatur von 220 °C aufgeheizt. Die 
Temperatur wurde wiederum für fünf Minuten gehalten, worauf die Abkühlung 
auf Raumtemperatur mit einer Geschwindigkeit von 30 K/min erfolgte. Nach fünf 
Minuten Temperaturkonstanz wurde mit dem zweiten, identischen Aufheiz- und 
Abkühlzyklus begonnen. Um den Einfluss der Abkühlgeschwindigkei auf die 
Kristallisation zu untersuchen, wurden die Folien mit 2,0 Gew.-% Talkum zu-
sätzlich unter DSC-Abkühlgeschwindigkeiten von 10, 15, 20 und 25 K/min ana-
lysiert. Für jede Probe wurden drei DSC-Messungen durchgeführt.  

4.3.2.4 Probenpräparation und Messprogramm für Polyamid 

Durch die Hydrolyseempfindlichkeit der Polyamide (besonders in Schmelzezu-
stand) ist bereits durch das Pressformen eine Degradation zu erwarten. Eine 
DSC-Analyse der gepressten Formteile könnte somit zu einer zusätzlichen De-
gradation des Materials führen. Für die Ermittlung der Korrelationen zwischen 
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den Kristallisationsparametern und den mechanischen Eigenschaften sollte je-
doch eine möglichst gleichgeartete Degradation der Proben vorhanden sein. 
Daher wurde die DSC-Untersuchung der PA-Proben direkt an den Granulaten 
durchgeführt. Durch die ausgewählte Temperaturführung während der DSC-
Analyse bietet sich zudem die Möglichkeit, die Temperatureinwirkungen wäh-
rend des Pressvorganges zu simulieren.  
Die Proben einer Masse von jeweils 10,0 ± 0,1 mg wurden mit einer Aufheizrate 
von 10 K/min zuerst bis zu einer Temperatur von 280 °C aufgeheizt. Abermals 
wurde die Temperatur für fünf Minuten gehalten. Anschließend erfolgte eine 
Abkühlung mit 15 K/min, was der im Pressvorgang verwendeten Abkühlge-
schwindigkeit entspricht. Auch hier erfolgte eine Wiederholung von Aufheizung 
und Abkühlung nach fünf Minuten mit gleichen Parametern. Zusätzlich wurde 
des PA-Compound mit 2,0 Gew.-% Bentonit bei Abkühlgeschwindigkeiten von 
5, 7, 10, 20, 25 und 30 K/min vermessen. Es wurden jeweils drei Messungen 
pro Compound durchgeführt.  

4.3.3 LICHTMIKROSKOPIE 

An ausgewählten PP-Proben wurden lichtmikroskopische Aufnahmen gemacht, 
um ergänzende Rückschlüsse auf die Morphologie des PP und die Dispergie-
rung des Talkums  ziehen zu können. Die Dünnschnitte mit einer Dicke von 15 
bis 18 µm wurden mittels eines Mikrotoms vorbereitet und anschließend mit ei-
nem Lichtmikroskop vom Typ Axioskop 2 MAT der Fa. Zeiss untersucht. Zur 
digitalen Bildaufnahme ist das Gerät mit einer Digitalkamera (AxioCam MRc) 
ausgestattet. 

4.3.4 COMPUTERTOMOGRAFIE (CT) 

Die Dispergierung des Talkums in der PP-Matrix wurde zudem in Transmission 
mit einer Computertomographie-Workstation exaCT® s50HR der Fa. Wenzel 
Volumetrik analysiert. Die Proben der Dimension von 10 x 4 x 5 mm3 wurden 
aus den Zugstäben geschnitten und bei einer Beschleunigungsspannung von 
40 kV und einer Stromstärke von 300 mA gescannt. Die Integrationszeit betrug  
0,6 s. Bei diesen Messparametern ergab sich eine Auflösung von 16,35 µm. Die 
erhaltenen Daten wurden anschließend mit der Software VG Studio MAX 2.0 
verarbeitet.  

4.3.5 RÖNTGENBEUGUNG 

Röntgenbeugung, auch Röntgendiffraktion genannt, ist die Beugung von kurz-
welliger elektromagnetischer Strahlung (Röntgenstrahlung) an Elektronen eines 
Objektes, das eine periodische Struktur hat. Beugung tritt auf, wenn der Ab-
stand der Gitterlinien des Streuelementes in der Größenordnung der Wellen-
länge der auftreffenden Wellen liegt. Die Wellenlänge von Röntgenstrahlung 
liegt in der Größenordnung von 1 pm bis 10 nm, was auch dem Abstand der 
Atome in den Elementarzellen eines Kristalls oder dem Abstand der einzelnen 
Kristalle voneinander entspricht. Daher wirken diese auf Röntgenlicht wie ein 
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dreidimensionales Beugungsgitter. Nach der Beugung interferieren die gebeug-
ten Wellen miteinander. Ob es unter einem festen Winkel zu konstruktiver oder 
destruktiver Interferenz kommt, hängt vom Abstand der Streuelemente unterei-
nander ab. Die konstruktive Interferenz einer periodisch angeordneten Struktur-
einheit (z. b. Elementarzelle oder Kristalle) tritt nur für ganz bestimmte Streu-
winkel auf, bei der die Bregg’sche Reflexionsbedingung erfüllt ist [Mai05]: 

θ=λ 2dsinn 4-2 

Hier bedeutet n eine ganze Zahl (Ordnung des Reflexes), λ die Wellenlänge der 
Primärstrahlung, d der Normalabstand zwischen den Netzebenen und θ der 
Streuwinkel. Die Position (Streuwinkel) der reflektierten Strahlung wird somit 
durch den Abstand zwischen den periodischen Streuelementen (z. B. die Ab-
stände zwischen der verschiedenen Ebenen innerhalb der Elementarzelle eines 
Kristalls) bestimmt, die Intensität durch die Elektronendichteverteilung innerhalb 
der Elemente. Die Anzahl der Streuelemente beeinflusst ebenfalls die Streuin-
tensität. Laut Gleichung 4-2 prägen kleine Abstände zwischen den Streuzen-
tren, wie z. B. bei der Elementarzellen eines Kristalls, das Streuverhalten bei 
großen Winkeln (Röntgenweitwinkelstreuung - WAXS). Große Abstände, z. B. 
die Abstände zwischen den einzelnen Kristallen innerhalb einer Polymerprobe, 
prägen hingegen das Streuverhalten bei kleinem Winkel (Röntgenkleinwinkel-
streuung – SAXS).  

4.3.5.1 Röntgenweitwinkelstreuung (WAXS) 

Die Kristallstruktur und der Kristallinitätsgrad der PP-Proben wurden mit einem 
D 5005 Röntgenweitwinkelspektrometer (WAXS) der Fa. Siemens mit Cu-Kα 
Strahlung der Wellenlänge von 0,154 nm bei 40 kV und 40 mA charakterisiert. 
Die Proben wurden aus der Mitte der spritzgegossenen Zugstäbe geschnitten. 
Die Messungen wurden in einem 2θ-Bereich von 6 bis 40° und bei einer Scan-
geschwindigkeit von 0,6 °/min durchgeführt. Die Kristallstruktur der HDPE- und 
PA6-Proben wurde mit einem D8 Discover der Fa. Bruker untersucht. Die Mes-
sungen erfolgten mit Cu-Kα Strahlung (0,154 nm) über Reflexion in einem 2θ-
Messbereich von 5 bis 50° bei einer Geschwindigkeit von 0,3°/min.  
Untersucht wurden reines PE sowie PE mit 1,0 und 2,0 Gew.-% Talkum. Die 
Entnahme der PE-Proben erfolgte mittig aus dem Folienstreifen.  
Die Messungen wurden zudem an reinem PA6 sowie an PA6 mit 1,0 und 2,0 
Gew.-% des Bentonites durchgeführt. Die entsprechenden Proben wurden aus 
den gepressten Platten gefräst.  

4.3.5.2 Röntgenkleinwinkelstreuung (SAXS) 

Röntgenkleinwinkelstrahlung tritt immer dann auf, wenn in einem Objekt Berei-
che in einer Größenordnung zwischen 1 nm und 1 µm vorliegen, die sich in ih-
rer Dichte unterscheiden [Mai05]. Teilkristalline Polymere können als Zweipha-
sensystem beschrieben werden, mit einer kristallinen Komponente mit höher 
Elektronendichte und einer amorphen Komponente mit einer niedrigeren Elekt-
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ronendichte. Dabei befindet sich die Kristalldicke eines Polymers im Bereich 
von 5 bis 20 nm und ist somit mit SAXS messbar. Zudem kann aus der Form 
der Flachkameraufnahmen (Intensitätsverteilung) auf die Kristallorientierung 
geschlossen werden. 
Für die Ermittlung der Langperiode (Kristallabstand) der Proben, der bevorzug-
ten Orientierung der Kristalle sowie der Exfolierung der Bentonite wurden Mes-
sungen mit Kleinwinkel-Röntgenstreuung (SAXS) durchgeführt. Dafür wurde ein 
NanoStar der Fa. Bruker mit einem 2D-Detektor und einem Probe-Detektor-
Abstand von 106,5 cm verwendet. Die Messungen erfolgten mit Cu-Kα Strah-
lung bei 45 kV und 650 µA in einem 2θ-Bereich von 0,01 bis 5°. Die Auswertung 
der SAXS-Messungen wurde über eine Korrelationsfunktionsanalyse und mit-
tels Anpassung mit Voigtfunktion durchgeführt [Spi09]. Aus der ermittelten 
Langperiode (D) und dem Kristallinitätsgrad (Xwaxs) wurde die Kristalldicke der 
Proben wie folgt berechnet [Tan05]: 

WAXSc XDl ⋅= 4-3 

Zudem wurde mithilfe der SAXS-Messungen die „Textur“, d. h. die Kristallorien-
tierung, bestimmt. Die Orientierung wurde mit einem Zählrohr-Textur-
Goniometer gemessen [Spi09].  

4.3.6 MECHANISCHE EIGENSCHAFTEN 

4.3.6.1 Zugprüfung 

In Zugversuchen werden Probekörper mit konstanter Geschwindigkeit gedehnt. 
Aus dem erhaltenen Zugspannungs-Dehnungs-Diagramm (siehe Abbildung 
4-2) lassen sich folgende Kenngrößen ableiten: Streckspannung σy, Streckdeh-
nung εy, Bruchspannung σB, Bruchdehnung εB, Zugspannung σM und zugehöri-
ge Dehnung σM sowie Zug-E-Modul E.  

 
Abbildung 4-2: Schematische Darstellung einer Spannungs-Dehnungs-Kurve und der 
zugehörigen relevanten Kennwerte [DIN527-1] 
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Die Zugfestigkeit ist die maximal erreichbare Spannung bei einem Zugversuch. 
Sie kann mit der Streck- oder Bruchspannung übereinstimmen. Der Zug-E-
Modul ist das Maß für die Steifigkeit des Materials. 
Alle Zugversuche wurden auf einer Zwick-Materialprüfmaschine Zwick Z010 
entsprechend der Norm ISO 527-1, -2, und -3 durchgeführt. Es wurden jeweils 
fünf Probekörper pro Material geprüft. Der Zug-E-Modul wurde bei einer Prüf-
geschwindigkeit von 1 mm/min, die anderen Zugeigenschaften bei 50 mm/min 
ermittelt. Zusätzlich wurde für die Folien die Prüfung des Sekantenmoduls in 
Anlehnung an ASTM D 882 mit einer Prüfgeschwindigkeit von 15 mm/min 
durchgeführt. Die Auswertung der Messwerte erfolgte mit dem Programm 
testXpert II.  

4.3.6.2 Schlagprüfung 

Die Charpy-Schlagzähigkeit wurde nach ISO 179 ermittelt. Für die Untersu-
chungen wurde ein Pendelschlagwerk 52304 der Fa. Frank mit einem 
Schlagpendel von 15 J verwendet. Es wurden jeweils zehn Proben geprüft.  
Da bei einer Schlagarbeit von 15 J kein Bruch der Polyamid-Proben eintrat, 
wurden diese normgerecht gekerbt. Die Kerbschlagprüfung erfolgte an einem 
Pendelschlagwerk 5102.100/00 der Firma Zwick unter Einsatz eines 1 J Pen-
dels. 
Die Schlagzugprüfung der Polyethylen-Folien erfolgte in Anlehnung an Norm 
DIN EN ISO 8256. Für die Prüfung wurde ein Pendelschlagwerk 52304 der Fir-
ma Frank mit einem Schlagzug-Pendel von 7,5 J verwendet. 
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5 ERGEBNISSE UND DISKUSSION 

5.1 MODELLERWEITERUNG  
Das Monasse-Haudin-Modell wurde verwendet, um den Keimbildungsexponen-
ten von teilkristallinen Kunststoffen aus nicht-isothermen Daten zu ermitteln 
[Mon86]. Das Modell ergibt zufriedenstellende Resultate für ein reines PP.  
Aus diesen Gründen wurde zunächst versucht, das Monasse-Haudin-Modell bei 
gefüllten teilkristallinen Kunststoffen einzusetzen. Dabei wurde der relative 
Konvertierungsgrad X(T) aus der nicht-isothermen DSC-Messung nach Glei-
chung 7-5 (siehe auf S. 119) berechnet und in das Monasse-Haudin-Modell 
(Gleichung 2-25) eingesetzt. Das Fitresultat ist am Beispiel des PP mit 
5 Gew.-% Talkum M05 SLC in Abbildung 5-1 dargestellt. 

 
Abbildung 5-1: Fit der experimentell ermittelten Daten für PP mit 5 Gew.-% Talkum 
M05 SLC im Monasse-Haudin-Modell 

Da das Modell auf der Theorie der Wachstumsgeschwindigkeit von Lauritzen 
und Hoffman basiert (siehe Gleichungen 2-15 und 2-16 auf Seite 22), sollte 
man eine lineare Abhängigkeit bekommen. Wie in Abbildung 5-1 zu sehen ist, 
ergab die Anpassung der experimentellen Daten an dieses Modell ein niedriges 
Bestimmtheitsmaß (R2) von 0,267 und dementsprechend keine zufriedenstel-
lende lineare Korrelation5. Der Grund dafür könnten die unangepassten Ozawa-

                                            
5 Für eine gute Korrelation befindet sich R2 zwischen 0,9 und 1. 
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Parameter m und no (siehe Gleichung 2-17) für das talkumgefüllte PP sein. In 
der Herleitung des Monasse-Haudin-Modells wurde im Falle des reinen PP eine 
impulsartige Keimbildung vermutet. Infolgedessen wurde Ozawa Parameter no 
als m + 1 angenommen. Das folgende Kristallwachstum wurde als dreidimensi-
onal angenommen. Daher ist entsprechend der Tabelle 2-1 auf Seite 24 m als 2 
festgesetzt. 
Hier ist zu erwarten, dass die Keimbildung und das folgende Kristallwachstum 
durch die Talkumzugabe verändert wurden und daher nicht einfach als rein im-
pulsartig bzw. dreidimensional beschrieben werden können6. Infolgedessen 
können bzw. sollen die Parameter no und m nicht als konstante Ganzzahlen be-
trachtet werden. Aus diesem Grund wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit 
das Monasse-Haudin-Modell an gefüllte, teilkristalline Kunststoffe angepasst.  
Nimmt man an, dass ein Polymer von seiner thermodynamischen Gleichge-
wichtstemperatur T0

m mit einer konstanten Geschwindigkeit α abgekühlt wird, 
dann entstehen bei Erreichung einer Temperatur θ, bei der die thermodynami-
schen Bedingungen für die Keimbildung erfüllt sind, Kristallkeime des Radius 
R(θ), die daraufhin mit einer Geschwindigkeit G(θ) wachsen. Beim weiteren Ab-
kühlen des Polymers wird eine Temperatur T erreicht, bei der die Kristalle des 
Radius R(T) mit einer Geschwindigkeit G(T) weiterwachsen. Auf Basis der obi-
gen Überlegungen und im Falle einer impulsartigen, athermischen Keimbildung 
(nv(θ) = const = nv) kann nach dem Ozawa-Modell (Gleichung 2-17) bis zur 
Temperatur T die nicht kristallisierte Fraktion eines Polymers wie folgt darge-
stellt werden:  
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5-1 

Zur Lösung dieser Gleichung wurden zwei Randbedingungen eingeführt:  

- Da bei der Temperatur 0
mT  keine Keimbildung möglich ist, ist dort  

R( 0
mT ) = 0 

- dR(θ)/dθ = G(θ), d. h. R(θ) ist eine Stammfunktion von G(θ). Dementspre-
chend ist: 
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5-2 

Weiter muss das Integral aus der Gleichung 5-1 gelöst werden: 
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T

T

m

0
m
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5-3 

                                            
6 Diese Vermutung wird in Abschnitt 5.2.1.1 bestätigt. 



Ergebnisse und Diskussion 43 

 

 

In diesem Integral ist nur die Temperatur θ  eine Variable, weswegen R(T) als 
konstant angenommen werden kann. Die Unterintegralfunktion R(T) - R(θ) kann 
als eine Größe x dargestellt werden. Daher ist: 

( ) ( ) xRTR =θ- 5-4 

und 

( ) ( )( ) ( )( ) ( ) θθ=θ
θ

θ=θ
θ

θ= dGd
d
R0dd

d
RTRddx ---

  

(aus Randbedingung 2) 
5-5 

Um diese Form in Gleichung 5-3 einsetzen zu können sind die Integralgrenzen 
entsprechend anzupassen: 

( ) ( ) ( )TRTRTRxT 0
m

0
m ==⇒=θ -  5-6 

 

( ) ( ) 0TRTRxT ==⇒=θ - 5-7 

Das Integral (Gleichung 5-3) ist somit: 
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Infolgedessen kann die Gleichung 5-1 wie folgt dargestellt werden: 
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Hierbei ist 
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wobei dR(T)/dT = G(T) (siehe Randbedingungen 2, Seite 42) 
Dementsprechend ist  

( )( )( ) ( ) ( ) ( )( ) ( )( )TGlnTRlnmlnnknln
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5-12 

Durch die Kombination der Gleichungen 5-10 und 5-12 lässt sich die lineare 
Wachstumsgeschwindigkeit wie folgt berechnen: 
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Da m, k, no nv und α konstant sind, kann die Gleichung 5-13 wie folgt dargestellt 
werden: 

( )( ) ( )( )( ) ( )( )( ) φ
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Hierbei ist φ eine Konstante.  
An dieser Stelle wurde angenommen, dass eine nicht-isotherme Kristallisation 
mit einer konstanten Abkühlgeschwindigkeit durch eine endliche Anzahl an iso-
thermen Segmenten gut dargestellt werden kann. Durch die Kombination der 
Gleichung 2-16 (anstatt einer konstanten Kristallisationstemperatur Tc wurde 
eine DSC-Temperatur T eingesetzt) mit der Gleichung 5-14 erhält man folgende 
Gleichung: 
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5-15 

Weiter wurde angenommen, dass das Kristallwachstum nicht einfach als zwei- 
bzw. dreidimensionales Wachstum betrachtet werden kann, sondern von den 
tatsächlichen Kristallisationsbedingungen abhängig ist. Dementsprechend wur-
de der Parameter m nicht als Konstante betrachtet. Stattdessen wurde er mithil-
fe des Avrami-Modells experimentell ermittelt (siehe Abbildung 5-5 auf S. 50).  
Manche Autoren verwenden das Avrami-Modell (siehe Gleichung 2-12) mit ei-
nigen Modifizierungen, um den Einfluss von unterschiedlichen Zusatzstoffen auf 
die nicht-isotherme Kristallisation zu bestimmen [Ceb88, Pap05, Yip05]. Es ist 
jedoch darauf zu achten, dass bei dem nicht-isothermen Ablauf die Parameter Z 
und n nicht die gleiche physikalische Bedeutung wie bei der isothermen Kristal-
lisation haben [Lor99]. Darüber hinaus können sie als zwei Anpassungsparame-
ter bei der Analyse der nicht-isothermen Kristallisation verwendet werden 
[Pap05, Lor99]. Dementsprechend wurde im Rahmen dieser Arbeit das Avrami-
Modell in folgender Form als Anpassungsfunktion genutzt: 

( )( )[ ] ( )tlognZlogtX1lnlog ** +=-- 5-16 

Hierbei wurde der relative Kristallinitätsgrad X(t) für jede Zeit t der DSC-
Messung nach Gleichung 7-7 berechnet (siehe Seite 120). 
Im Falle einer zufriedenstellenden linearen Abhängigkeit kann aus Gleichung  
5-16 der Parameter n* als Steigung ermittelt und in Gleichung 5-15 als Anpas-
sungsparameter eingesetzt werden. Diese Vorgehensweise wurde im Falle des 
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PP / Talkum, HDPE / Talkum sowie PA6 / Bentonit überprüft (siehe folgende 
Abschnitte).   
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5.2 POLYPROPYLEN / TALKUM 
Talkum (Magnesiumsilicat) wird heute häufig als Füllstoff in der Polymerindust-
rie verwendet, um mechanische Eigenschaften, wie beispielsweise die Steifig-
keit, zu verbessern oder den Materialpreis zu reduzieren. Ein großer Anteil des 
Talkumverbrauchs entfällt auf PP. Grund dafür ist das breite Eigenschaftsspekt-
rum des Materials, das durch den Einsatz des Talkums in PP ermöglicht wird 
[Zwe09]. Talkum wirkt dabei als ein besonders starkes Nukleierungsmittel für 
das PP [Den03, Fer02, Fui91, Puk04]. Aus diesem Grund wurde im Rahmen 
dieser Arbeit das Talkum als Additiv in PP für die Modellüberprüfung verwendet. 

5.2.1 HOHE TALKUMANTEILE BEI EINER KONSTANTEN ABKÜHLRATE 

Die keimbildende Wirkung eines Nukleierungsmittels während der nicht-
isothermen Kristallisation eines Polymers ist von seinem Anteil in der Polymer-
Matrix abhängig. Um die erreichten Talkumanteile zu überprüfen, wurde eine 
Veraschung durchgeführt, deren Resultate in Abbildung 5-2 zu sehen sind.  

 
Abbildung 5-2: Resultate der Veraschung für PP gefüllt mit Fintalc M05 SLC 

Die Ergebnisse zeigen, dass der Unterschied zwischen den gewünschten und 
den erreichten Talkumanteilen in allen Fällen kleiner als 0,35 % war und daher 
vernachlässigt werden konnte.  

5.2.1.1 Einfluss von hohen Talkumanteilen auf die Kristallisation und die 
Kristallstruktur 

Die Kristallstruktur von dem talkumgefüllten PP wurde mit WAXS überprüft. Da-
raus geht hervor, dass unter dem Einfluss von Talkum nur die α-Kristallform des 
PP erzeugt wurde. Dies stimmt mit den Resultaten von Denac et al. überein 
[Den03]. Es konnte ebenfalls festgestellt werden, dass Talkum keinen Einfluss 
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auf die Dimensionen der Einheitszelle von PP hat. In Abbildung 5-3 ist als Bei-
spiel das Diffraktrogramm für das mit 15 Gew.-% Fintalc M05SLC gefüllte PP 
dargestellt.  

 
Abbildung 5-3: Röntgenweitwinkeldiffraktogramm für PP gefüllt mit 10 Gew.-% Fintalc 
M05 SLC 

Wie in Abbildung 5-3 zu sehen ist, zeigt das PP vier Peaks (bei 2θ von 14 °, 
17 °, 18,5 ° und 21,5 °), die für die α-Kristallform des isotaktischen PP charakte-
ristisch sind [Den03]. Eine Übereinstimmung des PP- und Talkum-Peaks bei 2θ 
von 28,6° kann ebenfalls festgestellt werden.  
In Abbildung 5-4 sind die DSC-Exothermen von reinem sowie von talkumgefüll-
tem PP zu sehen. Die Kurven sind aufgrund der besseren Übersichtlichkeit rela-
tiv zu einander vertikal verschoben. Die Ergebnisse zeigen, dass die DSC-
Exotherme mit steigendem Talkumanteil in Richtung höherer Temperaturen 
verschoben wurden. Daraus kann ein stark keimbildender Effekt des Talkums in 
PP festgestellt werden. Durch diesen Effekt entstehen die PP-Keime an der 
Oberfläche der Talkumpartikel. Infolgedessen wird die Oberflächenenergie (σ) 
in Gleichung 2-6 (siehe auf S. 13) reduziert, was zu einer Abnahme der Ener-
giebarriere zur Keimbildung (∆Gn

*) nach Gleichung 2-7 (siehe auf S. 14) führt 
[Men83, Nag00, Pap05]. Die Abnahme der Energiebarriere erleichtert die 
Keimbildung, sodass die Kristallisation auch bei höheren, thermodynamisch un-
günstigeren Temperaturen ermöglicht wird [Muc00, Puk97]. Eine höhere Kristal-
lisationstemperatur (Tc) entspricht einer niedrigeren Unterkühlung Tm

0 - Tc  und 
daher einer niedrigeren Wachstumsgeschwindigkeit der Kristalle [Wag01] (sie-
he Abschnitt 2.3.2). Die Abnahme der Energiebarriere zur Keimbildung führt 
zudem (nach Gleichung 2-9) zu einer Erhöhung der Keimbildungsgeschwindig-
keit. Eine zunehmende Keimbildungsgeschwindigkeit hat zahlreiche, gleichzei-
tig entstehende Keime zur Folge [Ceb88, Fil93]. 
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Abbildung 5-4: DSC-Exothermen von reinem sowie von mit Fintalc M05 SLC gefüll-
tem PP. Die Kurven sind aufgrund der besseren Übersichtlichkeit relativ zu einander 
vertikal verschoben. Talkum ist in diesem Temperaturbereich an der Kristallisation 
nicht beteiligt und lässt dementsprechend keine Energie frei. Daher werden die Peak-
Flächen durch die Talkumzugabe kleiner 

Eine Erhöhung der Anzahl von Kristallisationskeimen, eine gleichzeitige Keim-
bildung und eine niedrigere Wachstumsgeschwindigkeit führen zu einer voll-
ständigeren Kristallisation [Ceb88], wobei dickere und regelmäßigere Kristalle 
zu erwarten sind [Bas81, Puk97, Puk04]. Die vermutete Veränderung der Kris-
talldicke wurde durch WAXS- und SAXS-Messungen nachgewiesen. Aus den 
Röntgenweitwinkelspektrogrammen (siehe Abbildung 5-3) wurde zunächst der 
Kristallinitätsgrad XWAXS wie folgt berechnet [Wan08]:  

ac

c
WAXS PP

PX
+

=
 

5-17 

In Gleichung 5-17 entsprechen Pc und Pa der Fläche der kristallinen bzw. amor-
phen Phase des PP. Darüber hinaus ist es mittels der SAXS-Messungen mög-
lich, die Langperiode der PP-Matrix (die Entfernung der Lamellenmitten vonei-
nander) zu ermitteln. Die Kristalldicke lc SAXS wurde dann aus der Langperiode 
(D) und dem Kristallinitätsgrad (XWAXS) mithilfe der Gleichung 4-3 (siehe auf S. 
39) ermittelt. In Tabelle 5-1 sind die Langperiode und der Kristallinitätsgrad so-
wie die daraus berechnete Kristalldicke des reinen und mit 10 Gew.-% Talkum 
gefüllten PP dargestellt. Wie auf der Basis der DSC-Resultate sowie der theore-
tischen Aspekte festgestellt, führt die Zugabe von 10 Gew.-% Talkums zu einer 
Erhöhung der Kristalldicke von 6,0 nm (reines PP) auf 7,2 nm (PP mit 
10 Gew.-% Fintalc M05 SLC). Die Zunahme der Kristalldicke sollte weiterhin 
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einen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften des Materials haben. Das 
wird in Abschnitt 5.2.3.3 gezeigt.  

Tabelle 5-1: Langperiode - die Entfernung der Kristallmittelpunkte voneinander (D), 
Kristallinitätsgrad (XWAXS) und Kristalldicke (lc SAXS) von reinem und von mit 10 Gew.-% 
Talkum gefülltem PP 

Talkumgehalt (Gew.-%)  D (nm) XWAXS lc SAXS (nm) 

0 12,3 0,49 6,0 

10 13,3 0,54 7,2 

5.2.1.2 Einfluss von hohen Talkumanteilen auf den Keimbildungsexpo-
nenten 

Im vorherigen Abschnitt wurde eine keimbildende Wirkung des Talkums in PP 
nachgewiesen. Es ist daher zu erwarten, dass die Talkumzugabe eine Abnah-
me des Keimbildungsexponenten in PP bewirkt. In diesem Abschnitt wird das in 
Abschnitt 5.1 dargestellte Model verwendet, um den Keimbildungsexponenten 
des talkumgefüllten PP bei einer Abkühlgeschwindigkeit von 10 K/min zu ermit-
teln. 
Der relative Konvertierungsgrad ist ein Maß für die Konvertierung der amorphen 
in die kristalline Phase. Er nimmt daher Werte zwischen 0 für das Polymer im 
Schmelzezustand und 1 am Ende des Kristallisationsprozesses an. Zuerst wird 
der relative Konvertierungsgrad in Abhängigkeit von der Zeit X(t) für jede Infini-
tesimalzeit dt mittels der Gleichung 7-7 (siehe auf S. 120) ermittelt. Die erhalte-
nen X(t) und t wurden in der Gleichung 5-16 eingesetzt. Das Resultat der linea-
ren Anpassung ist am Beispiel von mit 5 Gew.-% Fintalc M05 SLC gefülltem PP 
in Abbildung 5-5 dargestellt. Wie zu sehen ist, ergab sich aus der Anpassung 
eine gute lineare Korrelation. Darüber hinaus war das Bestimmtheitsmaß R2 für 
jeden Talkumanteil nicht kleiner als 0,99.  
Aus den erhaltenen linearen Korrelationen der Gleichung 5-16 wurde der Avra-
mi-Exponent n* als entsprechende Steigung ermittelt und in Abhängigkeit vom 
Talkumgehalt in Abbildung 5-6 dargestellt. Aus den Ergebnissen kann ein stei-
gender Trend des Avrami-Exponenten bis zu 20 Gew.-% Talkum festgestellt 
werden. Mucha et al. haben einen ähnlichen Trend für die isotherme Kristallisa-
tion von rußgefülltem PP festgestellt [Muc00]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde 
bei reinem PP jedoch ein etwas höherer Wert des Avrami-Exponenten festge-
stellt (2,43 im Vergleich zu 2,16 von Mucha et al. [Muc00]). Im Gegensatz zu 
Mucha et al sowie zur in dieser Arbeit dargestellten Ergebnissen hat Papageor-
giou et al. herausgefunden, dass der Avrami-Exponent im gefüllten etwas nied-
riger als im reinen PP ist, wobei als Füllstoff ein modifiziertes Siliciumdioxid 
verwendet wurde [Pap05]. An dieser Stelle ist zu beachten, dass dem Avrami-
Exponenten für die nicht-isotherme Kristallisation nicht einfach eine physikali-
sche Bedeutung zugewiesen werden kann. Hier wären zusätzliche Untersu-



50  Ergebnisse und Diskussion 

 

 

chungen notwendig, die den Umfang dieser Dissertation bei weitem übersteigen 
würden. 

 
Abbildung 5-5: Anpassung der experimentell ermittelten Daten mit der Gleichung 5-16 
für das PP mit 5 Gew.-% Fintalc M05 SLC 

 
Abbildung 5-6: Änderung des Avrami-Exponenten n* mit dem Talkumgehalt (Fintalc 
M05 SLC). Die Verbindungslinie wurde zur besseren Übersichtlichkeit dargestellt.  

Der erhaltene Parameter n* wurde daher im Rahmen dieser Arbeit nur als An-
passungsparameter in der Gleichung 5-15 verwendet. Der beste lineare Fit der 
Gleichung 5-15 wurde für m = n*  – 2 erhalten. Für die anderen Größen in Glei-
chung 5-15 im Falle des PP wurden in diesem Beitrag folgende Werte verwen-
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det: Tg = 253 K; T∞ = Tg - 30 K; T0
m = 481 K; U = 6280 J/mol [Mon83, Fen98]; 

X(T) und T wurden aus den DSC-Daten erhalten. Das Ergebnis der linearen 
Anpassung der Gleichung 5-15 ist für PP mit 5 Gew.-% Fintalc M05 SLC in Ab-
bildung 5-7 gezeigt. 

 
Abbildung 5-7: Lineare Anpassung der Gleichung 5-15 an experimentell ermittelte Da-
ten für PP mit 5 Gew.-% Fintalc M05 SLC 

Wie zu sehen ist, ergab sich aus dem Fit der experimentellen Daten in Glei-
chung 5-15 eine zufriedenstellende lineare Korrelation, außer am Beginn und 
am Ende der Kristallisation. Das Bestimmtheitsmaß R2 war nicht kleiner als 
0,87 für alle Talkumanteile, dennoch wurde für die Berechnung des Keimbil-
dungsexponenten der geradlinige Ausschnitt in Abbildung 5-7 verwendet, der 
einen relativen Konvertierungsgrad im Bereich von 0,035 % bis zu 0,980 % ent-
spricht. Daraus wurde der Keimbildungsexponent Kg als Steigung ermittelt und 
in Abhängigkeit vom Talkumanteil in Abbildung 5-8 dargestellt. Für reines PP 
wurde ein Kg von 9,11 x 105 K2 erhalten. Im Vergleich dazu haben Monasse und 
Haudin einen ähnlichen Wert von 8,66 x 105 K2 für reines PP  erhalten. Darüber 
hinaus wurde aus den mikroskopischen Untersuchungen der isothermen Kris-
tallisation von reinem PP unter Verwendung des Lauritzen-Hoffmann-Modells 
(siehe Gleichung 2-16) ein Keimbildungsexponent von 7,28 x 105 K2 [Mon82] 
bzw. von 5,2 x 105 K2 [Fen98] erhalten.  
Der im Rahmen dieser Arbeit erhaltene Kg wurde weiter verwendet, um die 
Oberflächenenergie des kritischen Keims σe nach Gleichung 2-8 (siehe auf S. 
14) zu berechnen. Für reines PP lag diese Größe bei 0,152 J/m2. Darüber hin-
aus haben Godovsky und Slonimsky mittels dilatometrischer Untersuchungen 
eine Oberflächenenergie von 0,157 J/m2 ermittelt [God74]. Der im Rahmen die-
ser Arbeiten berechnete Keimbildungsexponent sowie die daraus ermittelte 
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Oberflächenenergie stimmen daher für reines PP mit den Literaturwerten gut 
überein. 

 
Abbildung 5-8: Keimbildungsexponent in Abhängigkeit vom Anteil an Fintalc M05 
SLC. Die Verbindungslinie wurde zur besseren Übersichtlichkeit dargestellt. 

Wie die Resultate in Abbildung 5-8 weiterhin zeigen, führte die Talkumzugabe 
zu einer Reduzierung des Keimbildungsexponenten (Kg). Die Abnahme des Kg 
fand aufgrund der keimbildenden Wirkung des Talkums statt. Nach einer rapi-
den Abnahme des Keimbildungsexponenten zwischen 0 und 5 Gew.-% Talkum 
ergab sich fast ein Plateau zwischen 5 und 20 Gew.-% Talkum. Ein ähnliches 
Verhalten wurde von Papageorgiou et al. festgestellt, wobei der Keimbildungs-
exponent bis zu einem Anteil von 7 Gew.-% Siliciumdioxid fast linear sinkt und 
anschließend ein Plateau zeigt [Pap05]. Im Rahmen dieser Arbeiten wurde eine 
weitere Abnahme des Keimbildungsexponenten für Talkumgehalte höher als 
20 Gew.-% festgestellt.  
Die Abnahme des Keimbildungsexponenten bei höheren Talkumanteilen könnte 
auf eine Deagglomeration der zahlreichen Talkumteilchen hinweisen, da die Ef-
fizienz eines Nukleierungsmittels mit der Abnahme der Partikelgröße steigt 
[Fer02]. Um dies zu bestätigen, wurden lichtmikroskopische Aufnahmen von 
reinem PP sowie von PP mit 5 bzw. 40 Gew.-% Talkum durchgeführt und in 
Abbildung 5-9 dargestellt. Wie die Bilder zeigen, sind im Falle des reinen PP 
Sphärolite mit einem Durchmesser von 30 bis 40 µm zu sehen. Durch die Tal-
kumzugabe wurde die sphärolitische Struktur zerstört. Zudem belegen die 
lichtmikroskopischen Aufnahmen eindeutig, dass die Talkumpartikel in 
5 Gew.-%-igem Material größer als diese in mit dem 40 Gew.-% Talkum ver-
setzten PP sind.  
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Abbildung 5-9: Lichtmikroskopische Aufnahmen von reinem PP (oben) und von PP 
mit 5 Gew.-% (Mitte) bzw. 40 Gew.-% (unten) Fintalc M05 SLC (schwarz - Talkumpar-
tikel; weis – PP-Matrix) 
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Die Deagglomeration in mit dem 40 Gew.-% Talkum versetzten PP erfolgte 
höchstwahrscheinlich während des Compoundierens aufgrund der induzierten 
Scherung zwischen den zahlreichen Talkumteilchen. Die kleineren Partikel wei-
sen eine höhere spezifische Oberfläche und dadurch einen stärkeren Einfluss 
auf die Keimbildung auf, was zur Abnahme des Keimbildungsexponenten führ-
te. Hier wären zusätzliche Untersuchungen interessant (z. B. mit konstantem 
Talkumgehalt und unterschiedlichen Scherungen), die jedoch den Umfang die-
ser Dissertation bei Weitem übersteigen würden. 

5.2.1.3 Einfluss der Talkumkorngröße auf den Keimbildungsexponenten 

Die im Rahmen dieser Dissertation vorgeschlagene Modellerweiterung wurde 
auf ihre Eignung im Falle der Talkumtypen unterschiedlicher Partikelgröße 
überprüft. Diese Resultate sind in Abbildung 5-10 zu sehen. 

 
Abbildung 5-10: Keimbildungsexponent von mit unterschiedlichen Talkumtypen gefüll-
tem PP in Abhängigkeit vom Talkumanteil7. Die Verbindungslinie wurde zur besseren 
Übersichtlichkeit dargestellt.  

Die in Abbildung 5-10 dargestellten Resultate konnten eindeutig belegen, dass 
die Reduzierung des Keimbildungsexponenten für Talkums mit kleineren Teil-
chen ausgeprägter ist. Dementsprechend nimmt der Keimbildungsexponent in 
der Reihenfolge Kg (M30) > Kg (M15) > Kg (M10) ab. Bei 5 Gew.-% Talkum ist 
jedoch keine Abhängigkeit des Keimbildungsexponenten von der Teilchengröße 

                                            
7 Bezüglich des Keimbildungsexponenten des reinen PP ist hierbei ein etwas höherer Wert als 

in Abbildung 5-8 zu sehen. Der Grund kann in zwei unterschiedlichen Chargen des PP liegen, 
die bei diesen Untersuchungen verwendet wurden.  
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zu sehen. Es wird vermutet, dass für niedrigere Talkumgehalte die Abkühlge-
schwindigkeit von 10 K/min zu niedrig war. Aufgrund dessen hat neben der tal-
kuminduzierten, athermischen (thermodynamisch favorisiert) auch die thermi-
sche Keimbildung in hohem Maß stattgefunden. Infolgedessen war kein deutli-
cher Einfluss der Talkumpartikelgröße auf den Keimbildungsexponenten zu se-
hen. Andererseits wurde bei der Modellerstellung eine athermische Keimbildung 
angenommen. Eine thermische Keimbildung würde demzufolge zu einer Abwei-
chung führen. Um diese Annahme zu bestätigen, wurden weitere Untersuchun-
gen mit einem geringeren Talkumanteil von bis zu 1,5 Gew.-% unter Einsatz 
einer höheren DSC-Abkühlgeschwindigkeit durchgeführt. Diese Resultate sind 
in Abschnitt 5.2.2 und 5.2.3 dargestellt. Wie in Abbildung 5-8 und Abbildung 
5-10 zu sehen ist, zeigen die Kg-Kurven unterschiedliche Trends in ihrem Ver-
lauf. Während Kg bei höheren Anteilen an M05 SLC abnimmt, wurde bei dem 
Talkum M30 ein leichter Anstieg von Kg festgestellt. Der Aufbereitungsprozess 
scheint hier einen Einfluss auf die Dispergierung verschiedener Talkum-Typen 
zu haben.  
Es ist bekannt, dass das Auftreten und das Ausmaß der Agglomeration unter 
anderem von der Partikelgröße [Puk99, Fek99] sowie der Partikelgrößenvertei-
lung [Fek99] abhängig sind. Die Ansichten über diese Effekte sind jedoch wi-
dersprüchlich. Gemäß Rumpf hängt die Festigkeit der Füllstoffagglomerate 
hauptsächlich von der Teilchengröße des Füllstoffs ab und wird mit abnehmen-
der Teilchengröße erhöht [Rum62]. Im Gegensatz dazu hat Cheng ein anderes 
Verhältnis vorgeschlagen, was auf einer starken Abhängigkeit zwischen der 
Aggregatfestigkeit und der Schüttdichte des Füllstoffs basiert [Che68]. Gemäß 
Cheng sollte die Festigkeit der Agglomerate mit zunehmender Schüttdichte des 
Füllstoffs höher werden. Auf der anderen Seite ist bekannt, dass mit zuneh-
mender Teilchengröße die Schüttdichte des Füllstoffs steigt [Puk98]. Daraus 
geht hervor, dass eine Teilchengrößenerhöhung zu einer zunehmenden Festig-
keit der Aggregate führt. Das ist jedoch widersprüchlich zur Stellungnahme von 
Rumpf [Rum62].  
Es ist auch nicht ausgeschlossen, dass die Partikelgrößenverteilung der ver-
wendeten Talkumtypen verändert wird. Die für die Ermittlung von Kg verwende-
ten Talkumtypen (siehe Abbildung 5-10) wurden sieben Monate vor dem Com-
poundieren gelagert. Während dieser Zeit war eine Sedimentation von Talkum 
gemäß Teilchengröße möglich. Infolgedessen bewegen sich die schwereren 
Teilchen nach unten, während die leichteren Teilchen auf der Oberfläche ver-
bleiben. Solch ein Verhalten könnte zu einer unterschiedlichen Partikelgrößen-
verteilung innerhalb desselben Talkums führen, was ebenfalls einen Einfluss 
auf den berechneten Keimbildungsexponenten hätte.  
Auf jeden Fall muss für eine zufriedenstellende Dispergierung der Füllstoffparti-
kel in der Polymermatrix die im Extruder eingebrachte Scherung größer als die 
Aggregatstärke sein. Ist das nicht der Fall, bleiben die Aggregate im Verbund. 
Die Aggregate sind im Vergleich zu den dispergierten Teilchen größer und ha-
ben daher einen schwächeren Einfluss auf die Kristallisation des Polymers. 
Dies führt zu einem höheren Keimbildungsexponenten der Polymermatrix. 
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Im Gegensatz zu anderen Talkumtypen tritt eine starke Zunahme von Kg zwi-
schen 5 und 10 Gew.-% bei Talkum M30 ein. Dementsprechend war eine aus-
geprägte Agglomeration bei 10 Gew.-% des Talkum M30 zu erwarten. Um dies 
zu verifizieren, wurde der Aggregatzustand von Proben mit 5 und 10 Gew.-% 
M30 Talkum mithilfe der Computertomographie analysiert. Die entsprechenden 
Ergebnisse sind in Abbildung 5-11 dargestellt.  

 
Abbildung 5-11: CT-Bilder von PP mit 5 Gew.-% (A) und 10 Gew.-% (B) Fintalc M30. 
Die Partikelfarbe in einem Bereich von rot bis blau entspricht der Partikelgröße. Somit 
sind die größten Partikel (Agglomerate) rot und die kleinsten blau dargestellt. 

Aus dem Vergleich der Proben mit 5 Gew.-% und 10 Gew.-% Talkum M30 ist 
deutlich zu erkennen, dass bei der Probe mit 10 Gew.-% zahlreiche Talkumag-
glomerate vorhanden sind. Dies hat eine höhere Energiebarriere zur Keimbil-
dung bzw. einen höheren Wert des Keimbildungsexponenten zur Folge. Diese 
Resultate bestätigen, dass die Dispergiergüte der verwendeten Füllstoffe einen 
starken Einfluss auf die Kristallisation der Polymermatrix hat und daher. Dieses 
komplexe Phänomen überschreitet jedoch die Ziele dieser Dissertation und 
wurde daher nicht weiter behandelt. 
Die bisher dargestellten Resultate zeigen, dass die vorgeschlagene Methode 
zur Analyse der keimbildenden Effekte von Talkumtypen unterschiedlicher Par-
tikelgröße verwendbar ist. Als nächstes wurde daher die Keimbildungsfähigkeit 
von zwei Talkumtypen mit der gleichen Partikelgröße und unterschiedlichen 
spezifischen Oberflächen analysiert. Die entsprechenden Resultate sind im 
nächsten Abschnitt dargestellt.  

5.2.1.4 Einfluss der spezifischen Oberfläche auf den Keimbildungsexpo-
nenten 

Für diese Untersuchungen wurden zwei Talkumtypen der Fa. Luzenac verwen-
det. Der Talkumtyp HAR T84 wurde unter Verwendung eines innovativen Mahl-
prozesses (sog. Delaminierung) verarbeitet. Deshalb besitzt er im Vergleich 
zum herkömmlich mikronisierten Talkum 8 CF ein höheres Aspektverhältnis un-
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ter derselben Partikelgröße d50. Aus dem höheren Aspektverhältnis des Tal-
kums HAR T84 folgt seine größere spezifische Oberfläche. Somit steht den PP-
Keimen eine größere Oberfläche zur Verfügung, was zu einer ausgeprägten 
Keimbildung und dementsprechend zu einem stärker reduzierten Keimbil-
dungsexponenten führen sollte. Die Ergebnisse sind in Abbildung 5-12 darge-
stellt.  

 
Abbildung 5-12: Keimbildungsexponent von zwei Talkumtypen des gleichen d50 und 
unterschiedlicher spezifischer Oberfläche in Abhängigkeit vom Talkumgehalt (die 
Fehlerbalken bei 5 und 25 Gew.-% Talkum sind kaum sichtbar) 

Wie die Ergebnisse in Abbildung 5-12 zeigen, haben die Talkumtypen HAR T84 
und 8 CF die gleiche Tendenz (Reduktion des Keimbildungsexponenten) bei 
der Nukleierung von PP. Dabei wurden niedrigere Werte des Keimbildungsex-
ponenten für Talkum HAR T84 festgestellt. Diese Resultate belegen eindeutig, 
dass Talkum HAR T84 infolge seiner höheren spezifischen Oberfläche effizien-
ter bei der Nukleierung von PP ist als 8 CF. 

5.2.1.5 Fazit 

In diesem Abschnitt wurde die nicht-isotherme Kristallisation von mit verschie-
denen Talkumtypen gefüllten PP untersucht. Dafür wurde die im Rahmen dieser 
Arbeiten vorgeschlagene Erweiterung des Monasse-Haudin-Modells verwendet 
[Mon86]. Hinsichtlich reinem PP stimmen die erhaltenen mit den Literaturwerten 
des Keimbildungsexponenten überein. Zudem wurde gezeigt, dass die vorge-
schlagene Modellerweiterung für gefüllte Polymere applizierbar ist. Es erweist 
sich dementsprechend gegenüber dem grundlegenden Modell als überlegen. 
Mit der vorgeschlagenen Modellerweiterung wurde unter anderen die Keimbil-
dungsfähigkeit von drei Talkumtypen unterschiedlicher Partikelgröße d50 unter-
sucht. Dabei wurde eine gute Übereinstimmung mit dem vorhergesehenen 
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Trend erreicht. Im Zuge dessen nimmt der Keimbildungsexponent mit steigen-
der Partikelgröße zu. Dieser Trend konnte jedoch nur bei Talkumanteilen ab 
10 Gew.-% festgestellt werden. Der Grund dafür könnte die niedrige DSC-
Abkühlgeschwindigkeit von 10 K/min sein. Aufgrund der langsamen Abkühlge-
schwindigkeit verbringt die Probe ausreichend Zeit bei der jeweiligen Tempera-
tur. Aus diesem Grund könnten zahlreiche Keime als Folge der thermischen 
Bewegung der Makromolekühlsegmente in der Schmelze bei der sog. thermi-
schen Keimbildung8 entstehen. Steht dazu eine niedrige Anzahl an heteroge-
nen Partikeln zur Verfügung (z. B. bei niedrigem Talkumanteil), ist eine thermi-
sche Keimbildung in hohen Maßen wahrscheinlich. Im Vergleich zu athermi-
schen besitzen die thermischen Keime eine höhere Oberflächenenergie und 
daher einen größeren Kg-Wert, der vom beigemischten Talkumtyp unabhängig 
ist. Die thermische Keimbildung würde zudem zur Abweichung des Modells füh-
ren, das unter Annahme der athermischen Keimbildung erstellt wurde.  
Additive (z. B. Nukleierungsmittel, Stabilisatoren, Verarbeitungshilfsmittel) oder 
unterschiedliche Farbstoffe werden bis zum einem Anteil von wenigen Gew.-% 
in der Polymermatrix zugegeben. Daher ist ihr Einfluss auf die Kristallisation der 
Polymermatrix bei einem niedrigen Anteil von hoher praktischer Bedeutung. Um 
dies mit dem im Rahmen dieser Arbeit vorgeschlagenen Modell untersuchen zu 
können, sind vermutlich höhere DSC-Abkühlgeschwindigkeiten notwendig. In 
dem folgenden Abschnitt wurden daher Versuche bei verschiedenen DSC-
Abkühlgeschwindigkeiten und einem konstanten, niedrigen Talkumgehalt 
durchgeführt.  

5.2.2 VERSCHIEDENE ABKÜHLRATEN BEI EINEM KONSTANTEN TALKUMANTEIL 

In diesem Abschnitt werden die Untersuchungen am PP mit 0,5 Gew.-% Fintalc 
M10 und M30 unter Verwendung von DSC-Abkühlgeschwindigkeiten von 10, 
15, 20, 25 und 30 K/min durchgeführt. Zunächst wurde der Einfluss der Abkühl-
geschwindigkeit auf die Kristallisation von PP ermittelt.  

5.2.2.1 Einfluss der Abkühlrate auf die Kristallisation 

In Abbildung 5-13 sind die erhaltenen DSC-Exothermen am Beispiel von PP mit 
0,5 Gew.-% Fintalc M10 dargestellt. Die Ergebnisse zeigen, dass die Erhöhung 
der Abkühlrate zu einer Verbreiterung und Verschiebung der DSC-Exothermen 
in Richtung niedrigerer Temperaturen führt. Da der gemessene Wärmestrom 
bzw. das DSC-Signal der Abkühlrate direkt proportional ist (siehe Gleichung 7-3 
auf S.116), führen höhere Abkühlraten zu einem größeren DSC-Signal [Ehr03].  

                                            
8 Im Gegensatz dazu steht eine athermische Keimbildung, bei der die Polymerkeime an der 

Oberfläche der heterogenen Partikel entstehen. Eine athermische ist im Vergleich zu einer 
thermischen Keimbildung thermodynamisch favorisiert. 
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Abbildung 5-13: DSC-Exotherme der Kristallisation von PP mit 0,5 Gew.-% Fintalc 
M10  

Die Verschiebung der DSC-Kurven erfolgt durch den Einfluss der Abkühlrate 
auf die Keimbildung. Solch ein Verhalten wurde bereits bei isotaktischem PP 
[Fen98, Gra05, Yip05] syndiotaktischem PP [Sup00] sowie vielen anderen Po-
lymeren, wie z. B. Polyethylenterephthalat [Lee01] oder Polypropylenterephtha-
lat [Ach04], nachgewiesen.  
Bei einer nicht-isothermen Kristallisation mit einer konstanten Abkühlrate wird 
die Probentemperatur kontinuierlich reduziert. Dabei fängt die Kristallisation bei 
der jeweiligen Temperatur erst nach einer bestimmten zeitlichen Verzögerung 
an. Diese Zeit wird Inkubationszeit genannt [Lon95]. Die Inkubationszeit bei ei-
ner Temperatur ist die Zeit, die für die Entstehung des kritischen Keims (siehe 
Abschnitt 2.3.1 auf S. 12) bei dieser Temperatur benötigt wird [Lon95]. Je dicker 
der kritische Keim ist, desto schwieriger wird er erreicht bzw. desto länger ist 
die Inkubationszeit. Die Dicke des kritischen Keims ist laut Gleichung 2-13 (sie-
he auf S. 21) umgekehrt proportional zur Unterkühlung9. Bei hohen Temperatu-
ren (niedrige Unterkühlungen) ergeben sich dickere kritische Keime und daher 
hohe Inkubationszeiten, die aber mit abnehmender Temperatur während des 
Abkühlprozesses reduziert werden. Der Abkühlprozess ist durch die Abkühlrate 
definiert. Je niedriger die Abkühlrate ist, desto höher sind die Verweilzeiten bei 
der jeweiligen Temperatur bzw. in dem jeweiligen Temperaturintervall. Die 

                                            
9 Die Unterkühlung ist bei der nicht-isothermen Kristallisation als Differenz zwischen der Gleich-

gewichtstemperatur T0
m und der jeweiligen Abkühltemperatur definiert. Dies entspricht der 

treibenden Kraft zur Kristallisation (siehe Abschnitt 2.3.1). 
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Keimbildung kann erst dann erfolgen, wenn die Verweilzeit der Inkubationszeit 
entspricht. Bei einer niedrigen Abkühlrate ist diese Bedingung auch bei hohen 
Temperaturen erfüllt. Wird die Abkühlrate jedoch erhöht, reichen die Verweilzei-
ten bei einer niedrigen Unterkühlung (hohe Temperaturen) nicht mehr aus, um 
einen stabilen Keim entstehen zu lassen. Bei diesen Bedingungen sind größere 
Treibkräfte für die Keimbildung und eine dementsprechend höhere Unterküh-
lung (bzw. niedrige Temperaturen) notwendig. Aus diesem Grund wird die 
Keimbildung und daher der gesamte Kristallisationsprozess zu niedrigeren 
Temperaturen hin verschoben, was in Abbildung 5-13 zu sehen ist. Eine Redu-
zierung der Kristallisationstemperaturen bedeutet zudem laut Gleichung 2-7 
(siehe auf S. 14) eine Senkung der Energiebarrieren zur Keimbildung, was in 
einer Zunahme der Keimbildungsgeschwindigkeit entsprechend Gleichung 2-9 
(siehe auf S. 16) resultiert [Coc02]. Eine höhere Keimbildungsgeschwindigkeit 
hat den Anstieg der gesamten Kristallisationsgeschwindigkeit zur Folge 
[Sup02], weswegen der Prozess schneller abgeschlossen wird [Sup00]. Dies 
lässt sich mit dem Verlauf des relativen Kristallinitätsgrades (bestimmt nach 
Gleichung 7-7 auf Seite 120) in Abhängigkeit der Kristallisationszeit (0 am An-
fang der Kristallisation) nachvollziehen. In Abbildung 5-14 ist der Verlauf des 
relativen Kristallinitätsgrades mit der Kristallisationszeit für verschiedene Ab-
kühlraten am Beispiel von PP mit 0,5 Gew.-% Talkum M10 zu sehen.  

 
Abbildung 5-14: Verlauf des relativen Kristallinitätsgrades (bestimmt nach Gleichung 
7-7 auf Seite 120) mit der Kristallisationszeit für verschiedene Abkühlraten im Falle des 
PP mit 0,5 Gew.-% Fintalc M10 

Die Ergebnisse zeigen eindeutig, je höher die Abkühlrate ist, desto weniger Zeit 
wird für das Abschließen des Kristallisationsprozesses benötigt. 
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5.2.2.2 Einfluss der Abkühlrate auf den Keimbildungsexponenten 

Als Nächstes wurde der Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit auf den Keimbil-
dungsexponenten untersucht. Hier wurde die lineare Anpassung der DSC-
Daten (Abkühlgeschwindigkeiten von 10 bis 30 K/min) an Gleichung 5-15 im 
Falle von 0,5 Gew.-% Fintalc M10 und M30 durchgeführt. In Abbildung 5-15 
sind die Ergebnisse am Beispiel von PP mit 0,5 Gew.-% Fintalc M10 dargestellt.  

 
Abbildung 5-15: Lineare Anpassung der DSC-Daten an Gleichung 5-15 für PP mit 
0,5 Gew.-% Fintalc M10 (Abkühlgeschwindigkeit von 10 K/min bis 30 K/min) 

Wie in Abbildung 5-15 zu erkennen ist, wird der Kristallisationsbereich mit zu-
nehmender DSC-Abkühlgeschwindigkeit in Richtung niedriger Temperaturen 
verschoben. Dieser Einfluss ist, wie bereits erwähnt, die Folge der reduzierten 
Verweilzeiten mit zunehmender Abkühlrate. Weiterhin ist auffällig, dass die Ab-
weichung der Gleichung 5-15 von einer linearen Abhängigkeit mit steigender 
Abkühlrate zunimmt (siehe R2 in Abbildung 5-15). Die Gleichung 5-15 basiert 
auf isokinetischen Modellen (LH- und Ozawa-Modell), die unter Annahme einer 
Proportionalität zwischen Keimbildungsgeschwindigkeit und Kristallwachstums-
geschwindigkeit entwickelt wurden (siehe Abschnitt 2.4 auf S. 19). Während ei-
ner nicht-isothermen Kristallisation ist jedoch zu erwarten, dass die Keimbil-
dungsgeschwindigkeit zusätzlich von der Temperaturänderungsrate abhängt. 
Als Folge dessen ist die Proportionalität zwischen Keimbildungsgeschwindigkeit 
und Kristallwachstumsgeschwindigkeit gestört, was letztendlich zur Abweichung 
der Gleichung 5-15 von einer linearen Abhängigkeit führt. Dieser Effekt ist als 
Relaxationseffekt10 bekannt [Saj02, Saj03]. Der Relaxationseffekt führt zur Ver-
                                            
10 ENG: relaxational effect 
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zögerung der Kristallisation unter den Veränderungen der äußeren Temperatur 
[Saj03]. 
Wird ein Polymer kontinuierlich abgekühlt, ist seine Keimbildungsgeschwindig-
keit mit Gleichung 2-9 (siehe auf S. 16) definiert und ändert sich mit sinkender 
Temperatur, wie in Abbildung 2-10 (siehe auf S. 16) dargestellt. Eine durch 
Gleichung 2-9 definierte Keimbildungsgeschwindigkeit wird bei der jeweiligen 
Temperatur jedoch nicht sofort erreicht. Es wird einige Zeit benötigt, um die 
Keimbildungsgeschwindigkeit zwischen früherer und aktueller Temperatur „um-
zuschalten“. Bei einem schnellen Abkühlen wird jedoch diese Zeit nicht erreicht, 
weshalb die Keimbildungsgeschwindigkeit von der durch Gleichung 2-9 definier-
ten abweicht. Ob die Keimbildungsgeschwindigkeit bei einer Temperatur durch 
den Relaxationseffekt erhöht oder reduziert wird, hängt von der Position dieser 
Temperatur im Vergleich zur Temperatur der maximalen Keimbildungsge-
schwindigkeit11 ab [Saj03]. Bis zur Temperatur, bei welcher die Keimbildungs-
geschwindigkeit in Abbildung 2-10 beim Maximum liegt, nimmt die Keimbil-
dungsgeschwindigkeit mit sinkender Temperatur zu. Aus diesem Grund bremst 
der Relaxationseffekt in diesem Prozessteil die Keimbildungsgeschwindigkeit. 
Eine Senkung der Keimbildungsgeschwindigkeit bedeutet eine Abnahme des 
relativen Kristallinitätsgrades X(T) bei der jeweiligen Temperatur, woraus ein 
unterproportionaler Linienverlauf in Abbildung 5-15 entsteht. Ab dem Peak in 
Abbildung 2-10 sinkt die Keimbildungsgeschwindigkeit mit abnehmender Kris-
tallisationstemperatur. Daher führt der Relaxationseffekt in diesem Temperatur-
bereich zu einer Beschleunigung der Keimbildungsgeschwindigkeit. In Folge 
dessen nimmt der X(T) zu. Ein zunehmender X(T) hat einen überproportionalen 
Linienverlauf in Abbildung 5-15 zur Folge.  
Der besprochene Relaxationseffekt wurde während der Entwicklung der Glei-
chung 5-15 nicht in Betracht gezogen. Dies führt zu Abweichung von der idea-
len Linearität bei den in Abbildung 5-15 dargestellten Resultaten. Trotz dieser 
Abweichungen konnte jedoch für jede Abkühlgeschwindigkeit ein Be-
stimmtheitsmaß R2 höher als 0,980 ermittelt werden. Daneben wurde berichtet, 
dass der Relaxationseffekt nur die thermische Keimbildung beeinflusst [Saj03]. 
Der Anteil an thermisch induzierter Keimbildung sinkt jedoch mit zunehmender 
Abkühlgeschwindigkeit. Es ist daher ein Zustand zu erwarten, wonach jede wei-
tere Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit keine weitere Zunahme des Relaxa-
tionseffektes verursacht. Der Keimbildungsexponent für PP mit 0,5 Gew.-% 
Talkum wurde daher für jede DSC-Abkühlgeschhwindigkeit mit der Gleichung 
5-15 berechnet und in Abbildung 5-16 dargestellt. Die Ergebnisse zeigen, dass 
der Keimbildungsexponent bis zu einer Abkühlgeschwindigkeit von ungefähr 
20 K/min sinkt und daraufhin auf einem konstanten Wert verharrt. Dieser Be-
fund wurde im Falle beider Talkumtypen bestätigt. Aus dem Vergleich der bei-
den in Abbildung 5-16 dargestellten Kurven kann man sagen, dass der Unter-

                                            
11 Dies entspricht dem Peak in Abbildung 2-10. 
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schied zwischen den Keimbildungsexponenten des Talkums M10 und Talkums 
M30 bei niedrigen Talkumanteilen erst für höhere Abkühlgeschwindigkeiten 
festzustellen ist. Dies ist mit den in Abbildung 5-25 (siehe auf S. 74) dargestell-
ten Ergebnissen bestätigt. Im Falle niedriger Abkühlgeschwindigkeiten erfolgte 
parallel mit der talkuminduzierten (athermischen) auch die thermische Keimbil-
dung. Dementsprechend konnte kein klarer Unterschied zwischen den Keimbil-
dungseffekten von Talkumtypen unterschiedlicher Partikelgröße festgestellt 
werden. Die in Abbildung 5-16 dargestellten Ergebnisse bestätigen daher die in 
Abschnitt 5.2.1.3 vertretene Annahme. 

 
Abbildung 5-16: Änderung des Keimbildungsexponenten mit der DSC-Abkühl-
geschwindigkeit bei PP mit 0,5 Gew.-% Fintalc M10 und Fintalc M30 

Der Keimbildungsexponent ist eine strukturabhängige Größe. Er ist daher von 
der Primär- und Sekundärstruktur der Polymere und von der Struktur und Men-
ge der im System vorhandenen heterogenen Stoffe abhängig. Falls die nicht-
isotherme Kristallisation eines Polymers vollkommen in einem Regime erfolgt, 
sollte der Keimbildungsexponent unabhängig von der verwendeten Abkühlrate 
konstant sein. Der oben besprochene Relaxationseffekt sollte zu einer Erhö-
hung der Funktionssteigung im Bereich hoher bzw. niedriger Temperaturen und 
daher zu einer Zunahme des Keimbildungsexponenten führen. Abbildung 5-16 
zeigt jedoch eine Tendenz, dass bei höheren Abkühlgeschwindigkeiten vermin-
derte Keimbildungsexponenten die Folge sind. Die Abnahme des Keimbil-
dungsexponenten mit steigender Abkühlrate kann durch den Einfluss des sog. 
Athermaleffektes begründet werden. Dieser Effekt findet während der nicht-
isothermen Kristallisation eines Polymers zusätzlich zum Relaxationseffekt statt 
[Saj02, Saj03] und wurde bei isokinetischen Modellen ebenfalls nicht in Betracht 
gezogen. Die Wirkung des Athermaleffektes bei der nicht-isothermen Kristallisa-
tion kann wie folgt dargestellt werden: Bei einer Temperatur während einer 
nicht-isothermen Kristallisation entstehen Keime unterschiedlicher Dicke. Von 
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allen diesen Keimen wachsen nur die sog. überkritischen, die eine gleiche oder 
größere Dicke als die kritische Keimdicke bei dieser Temperatur haben. Die un-
terkritischen Keime lösen sich dagegen in der Schmelze wieder auf. Darüber 
hinaus sinkt die kritische Keimdicke mit abnehmender Temperatur nach Glei-
chung 2-13. Erfolgt die Temperaturabnahme bei einer nicht-isothermen Kristal-
lisation schnell genug, haben die unterkritischen Keime nicht genügend Zeit, 
sich in der Schmelze aufzulösen. Stattdessen bleiben sie in der Schmelze und 
erreichen die kritische Dicke bei niedrigeren Temperaturen. Der Athermaleffekt 
hat dementsprechend eine Stabilisierung der unterkritischen Keime zur Folge 
und führt daher im Gegensatz zum Relaxationseffekt zur Abnahme des Keim-
bildungsexponenten. Aus den in Abbildung 5-16 dargestellten Resultaten geht 
hervor, dass der Athermal- im Vergleich zum Relaxationseffekt die nicht-
isotherme Kristallisation von im Rahmen dieser Arbeit untersuchten PP stärker 
beeinflusst. Die in PP-Ketten vorhandenen Methylgruppen führen zu einer steri-
schen Störung. Aufgrund dessen ist eine thermodynamisch bevorzugte Zick-
zack-Konformation nicht ermöglicht. Daher nehmen die PP-Moleküle im kristal-
linen Zustand eine Helix-Konformation an, bei der die Enthalpiedifferenz ∆hθ 
zwischen Schmelze und kristallinem Zustand niedriger ist. Die niedrige Enthal-
piedifferenz bewirkt (laut Gleichung 2-7 und 2-8 auf S. 14) eine höhere Ener-
giebarriere zur Keimbildung ∆Gn

*. Dies hat zahlreiche unterkritische Keime zur 
Folge, die durch den Athermaleffekt stabilisiert werden.  
Sajkiewicz hat dagegen im Falle der nicht-isothermen Kristallisation von reinem 
PP festgestellt, dass bei höheren Temperaturen der Relaxationseffekt stärker 
als der Athermaleffekt ist [Saj03]. Der Grund für diesen Widerspruch könnte die 
unterschiedliche Molmasse des PP sein. Die wM  des in dieser Arbeit unter-
suchten PP beträgt 365 kg/mol. Dagegen wurde Sajkiewitz ein PP der Molmas-
se wM  von 476 kg/mol untersucht [Saj03]. Eine etwas höhere Molmasse führt 
zu einer erschwerten Bewegung der Makromoleküle. Dementsprechend brau-
chen kristallisierende Makromoleküle mehr Zeit, um die für die Kristallisation 
benötigte Position einzunehmen. Das könnte zu einem stärkeren Relaxationsef-
fekt führen. Es ist daher zu vermuten, dass ein ausgeprägter Athermaleffekt die 
Abnahme des Keimbildungsexponenten mit steigender Abkühlgeschwindigkeit 
verursacht hat. Dieser Effekt wirkt durch die Stabilisierung der unterkritischen 
Keime. In Folge dessen können die unterkritischen Keime wachsen, die sich 
normalerweise in der Polymerschmelze auflösen würden. Daraus geht hervor, 
dass der Athermaleffekt eine Verbreiterung der Verteilungskurven von kriti-
schen Keimen zur Folge hat. Um ergänzende Rückschlüsse über die Wirkung 
des Athermaleffektes auf die nicht-isotherme Kristallisation eines teilkristallinen 
Polymers ziehen zu können, wird im nächsten Abschnitt eine Vorgehensweise 
vorgeschlagen, die die Ermittlung der kritischen Keimdicke sowie der entspre-
chenden Verteilung ermöglicht. 
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5.2.2.3 Einfluss der Abkühlrate auf die Verteilung der kritischen Keimdi-
cke 

Wie in Abschnitt 2.3.2 dargestellt, ist die Dicke der Polymerkristalle (Lamellen-
dicke) eine Funktion der Kristallisationstemperatur. Je höher die Kristallisations-
temperatur ist, desto dicker sind die entstehenden Kristalle. Wird dieselbe Pro-
be anschließend aufgeheizt, schmelzen die Kristalle in entgegengesetzter Rich-
tung. Dementsprechend werden zuerst die dünnsten, zuletzt entstandenen Kris-
talle aufgeschmolzen. Daraus geht hervor, dass die Lamellendicke eines Poly-
mers eine Funktion der Schmelztemperatur ist. Für diese Korrelation wurde von 
Thomson folgende Gleichung vorgeschlagen [Hof76]:  
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5-18 

In Gleichung 5-18 entspricht lc der Dicke der Kristalle, die bei der Temperatur 
Tm schmelzen, ∆hθ ist die Enthalpieänderung pro Volumeneinheit des Systems 
im thermodynamischen Gleichgewicht, T0

m ist die Gleichgewichtstemperatur 
und σe ist die Oberflächenenergie des kritischen Keimes, wie in Abbildung 2-8 
erläutert.  
Basierend auf Thomson’s Gleichung, haben Alberola et al. die Verteilungsfunk-
tion der Kristalldicke vorgeschlagen, die aus der DSC-Aufheizung erhalten wer-
den kann. [Alb90]. Es wurde angenommen, dass die Fraktion der Kristallphase 
dM, die bei der Temperaturänderung dT schmilzt, proportional ist zur dafür be-
nötigten Energie, die dem DSC-Signal dH/dT entspricht. Daher gilt:  
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, wobei  die Änderung der Enthalpie pro Masseneinheit des Systems im 
thermodynamischen Gleichgewicht ist. Nach Differenzierung der Gleichung 
5-18 nach der Temperatur und durch die anschließenden Kombination mit der 
Gleichung 5-19 haben Alberola et al. die folgende Verteilungsfunktion der Kris-
talldicke vorgeschlagen [Alb90]: 
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Hierbei ist M die Masse der Kristallphase. Im Falle eines reinen HDPE hat Al-
berola Verteilungen erhalten, die mit den aus der Röntgenbeugung erhaltenen 
Daten gut übereinstimmen [Alb90]. Es ist jedoch darauf zu achten, dass die 
Gleichung 5-20 unter Annahme eines konstanten σe verwendet wurde. Sie lie-
fert daher nur für reine Polymere zuverlässige Ergebnisse. Wird σe eines Poly-
mers durch die Zugabe eines Additivs oder Füllstoffs verändert, beeinflusst dies 
die aus Gleichung 5-20 ermittelte Verteilung stark.  
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Im Rahmen dieser Dissertation wurde eine ähnliche mathematische Prozedur 
wie von Alberola et al. verwendet, um die Verteilung der kritischen Keimdicke 
aus nicht-isothermen DSC-Daten zu berechnen. Als Anfangspunkt wurde die 
Abhängigkeit der Dicke des kritischen Keims lc* von der Kristallisationstempera-
tur Tc nach Lauritzen und Hoffmann angenommen (siehe Gleichung 2-13 auf 
Seite 21), wobei anstatt einer konstanten Kristallisationstemperatur Tc die DSC-
temperatur T eingesetzt wurde. Nach Differenzierung der Gleichung 2-13 nach 
T ergibt sich: 

( ) dT
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5-21 

Darüber hinaus kann die Änderung des relativen Kristallinitätsgrades bei der 
Abkühlung (siehe Gleichung 7-5 auf Seite 119) zwischen T und T - dT wie folgt 
definiert werden: 
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Hierbei entspricht dH/dT (in J/gK) der zwischen T und T – dT freigesetzten 
Energie und daher dem DSC-Signal. Darüber hinaus ist ∆hc (in J/g) die gesam-
te Energie, die während des Kristallisationsprozesses freigesetzt wird, die der 
DSC-Fläche bei Abkühlung entspricht. Die Verteilung der kritischen Keimdicken 
kann analog wie in [Alb90] wie folgt definiert werden: 
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, wobei Xende = 1 (siehe Anhang auf S. 119). Aus der Kombination der Glei-
chungen 5-21 und 5-22 und 5-23 erhält man die Verteilung der kritischen Keim-
dicken wie folgt: 
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σe in Gleichung 5-24 erhält man aus Gleichung 2-8, wobei der Keimbildungsex-
ponent in Gleichung 2-8 mit dem vorgeschlagenen Modell (siehe Gleichung 
5-15 auf S. 44) berechnet wurde. 
Wie in Abbildung 5-16 zu sehen ist, neigt der Keimbildungsexponent mit Erhö-
hung der Abkühlgeschwindigkeit zu einem konstanten Wert. Dieser Trend wur-
de bei 0,5 Gew.-% Talkum M10 und M30 festgestellt. Das deutet darauf hin, 
dass die in Abschnitt 5.2.2.2 erläuterten nicht-isothermen Effekte (Relaxations- 
und Athermaleffekt) sich ab einer bestimmten Abkühlrate (ca. 20 K/min) nicht 
mehr verändern. Talkum M10 besitzt aufgrund kleinerer Teilchen einen stärke-
ren Einfluss auf die Keimbildung des PP. Dementsprechend wurde in Abbildung 
5-10 bei PP ab ca. 5 Gew.-% Talkum M10 im Vergleich zum PP mit Talkum 
M30 ein niedriger Keimbildungsexponent unter Verwendung einer DSC-
Abkühlgeschwindigkeit von 10 K/min erhalten. Bei einem niedrigen Talkuman-
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teil von 5 Gew.-% reichte die Abkühlrate von 10 K/min jedoch nicht aus, um ei-
nen Einfluss der Talkumpartikelgröße ableiten zu können. Im Gegensatz dazu 
konnte unter Verwendung einer Abkühlrate von 30 K/min ein Unterschied im 
Keimbildungsexponenten zwischen Talkum M10 und M30 festgestellt werden. 
Dabei betrug der Talkumanteil in beiden Fällen 0,5 Gew.-%. Aus diesen Grün-
den wurde der unter Verwendung einer Abkühlrate von 30 K/min erhaltene 
Keimbildungsexponent Kg in Gleichung 2-8 eingesetzt, um daraus das σe zu er-
halten, das anschließend in Gleichung 5-24 verwendet wurde.  
An der Stelle soll zudem beachtet werden, in welchem Regime (siehe Abbil-
dung 2-14 auf S. 22) die Kristallisation stattfindet. Erfolgt die Kristallisation in 
Regime I oder III, beträgt der Parameter ζ in Gleichung 2-8 vier. Im Gegensatz 
dazu beträgt dieser Parameter zwei in Regime II. Um herauszufinden, in wel-
chem Regime die Kristallisation stattfindet, wird daher der Lauritzen-Hoffmann-
Test verwendet. Entsprechend diesem Test kann der Parameter Z wie folgt de-
finiert werden [Lau73]: 
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In Gleichung 5-25 ist lc die Kristalldicke, a0 ist die Breite eines kristallinen Mo-
noblocks, die in Abbildung 2-14 auf Seite 22 dargestellt ist. Entsprechend die-
sem Test kristallisiert die Probe in Regime I bzw. III, wenn die Substitution ϕ = 
Kg  in Gleichung 5-25 einen Z gleich oder kleiner als 0,01 ergibt. Im Gegensatz 
dazu soll eine Substitution ϕ = 2Kg im Falle von Regime II in einem Z-Wert hö-
her als 1,0 resultieren. Normalerweise wird die Gleichung 5-25 nach lc aufgelöst 
und wie folgt verwendet [Wu04]: 
Für die Kristallisation in Regime I oder III: 

( )⎟⎟⎠
⎞

⎜⎜
⎝

⎛
≤

c
0
mc

g3
0c

TTT
K

exp10

01,0a2l

-
-  5-26 

Für die Kristallisation in Regime II: 
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Für die Überprüfung von Regime der Kristallisation beim PP mit 0,5 Gew.-% 
des jeweiligen Talkums wurde die Temperatur Tc aus DSC-Messung (Abkühlra-
te von 10 K/min bis 30 K/min) in Gleichung 5-26 bzw. 5-27 eingesetzt. Darüber 
hinaus wurde ein Keimbildungsexponent von 5,7 x 105 K2 im Falle der Proben 
mit Talkum M10 bzw. von 5,9 x 105 K2 für die Proben mit Talkum M30 verwen-
det. Diese Werte wurden mit einer Abkühlrate von 30 K/min erzielt und aus 
oben genannten Gründen für die anderen Abkühlraten als Konstante genom-
men. Darüber hinaus wurde eine Gleichgewichtstemperatur T0

m von 481 K so-
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wie eine Breite eines kristallinen Monoblocks a0 von 0,67 nm angenommen. 
Somit wurden unter Annahme des Regimes II eine Kristalldicke größer als 
2,3 x 104 nm erhalten, was vollkommen unrealistisch ist. Die Resultate der Re-
gimeüberprüfung im Falle der Regime I bzw. III sind in Abbildung 5-17 aufge-
zeigt.  

 
Abbildung 5-17: Regimeüberprüfung nach Gleichung 5-26 für die Kristallisation von 
PP mit 0,5 Gew.-% Talkum M10 und Talkum M30 

Wie die Resultate zeigen, wurden unter Annahme des Regimes I bzw. III die 
Kristalldicken im Bereich von ca. 3,5 nm bis zu ca. 29,5 nm berechnet. Ande-
rerseits beträgt die Kristalldicke des im Rahmen dieser Arbeit verwendeten PP 
6,0 nm, im Falle des reinen Polymers bzw. 7,2 nm nach der Zugabe von 
10 Gew.-% Talkum (siehe Tabelle 5-1). Dementsprechend ist Ausdruck 5-26 für 
die meisten Kristallisationstemperaturen Tc erfüllt. Zudem berichteten Clark et 
al., dass der Übergang zwischen Regime II und III im Falle eines PP bei 137 °C 
erfolgte [Cla84]. Die Kristallisation der PP-Proben mit 0,5 Gew.-% Talkum er-
folgte im Temperaturbereich von ca. 125 bis 90 °C, wie in Abbildung 5-17 zu 
sehen ist. Aus den obigen Gründen ist zu vermuten, dass das im Rahmen die-
ser Arbeit untersuchte PP dem Kristallisationsregime III folgte. 
Aufgrund der Regime III-Kinetik wurde der Parameter ζ in Gleichung 2-8 als vier 
angenommen. Die kritische Keimdicke sowie deren Verteilung wurde somit für 
Abkühlgeschwindigkeiten von 10 bis 30 K/min mittels Gleichung 2-13 bzw. 5-24 
berechnet. Die Ergebnisse sind am Beispiel von PP mit 0,5 Gew.-% Fintalc M10 
in Abbildung 5-18 dargestellt. Wie zu sehen ist, führt eine Erhöhung der Abkühl-
rate zu einer Verschiebung der Verteilungskurve in Richtung niedrigerer Tem-
peraturen bzw. dünnerer kritischer Keime. Zusätzlich zur Kurvenverschiebung 
ist eine Kurvenverbreiterung mit einer Zunahme der Abkühlrate festzustellen. 
Eine Verbreiterung der Verteilungskurven deutet auf die Entstehung der unter-
kritischen Keime hin, die sich normalerweise in Polymerschmelzen auflösen 
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würden. Dieser Befund bestätigt den stabilisierenden Athermalefekt während 
der nicht-isothermen Kristallisation. Es ist jedoch offensichtlich, dass dieser Ef-
fekt ab einer Abkühlrate von ca. 20 K/min nur geringfügig zunimmt. Aus diesem 
Grund ist der Keimbildungsexponent in Abbildung 5-16 ab 20 K/min konstant. 

 
Abbildung 5-18: Verteilung der kritischen Keimdicke lc* von PP mit 0,5 Gew.-% Tal-
kum M10 für DSC-Abkühlraten von 10 K/min bis 30 K/min 

In Abbildung 5-18 sind weiterhin die Peaks festzustellen, die den häufigsten kri-
tischen Keimen entsprechen. Die häufigsten kritischen Keime sind diejenigen, 
die während einer nicht-isothermen Kristallisation am schnellsten wachsen. Die 
häufigsten kritischen Keime entsprechen daher dem Großteil der in einer Probe 
nukleierten Keime, die den am schnellsten wachsenden Kristallen (ermittelt mit 
SAXS) entsprechen. Im weiteren Text werden der Übersicht halber die häufigs-
ten kritischen Keime vereinfacht als kritische Keime bezeichnet. Die Dicke der 
kritischen Keime lc*peak bzw. die entsprechenden Temperaturen Tc* wurden so-
mit als Maximum der Peaks in Abbildung 5-18 ermittelt und in Abbildung 5-19 
bzw. Abbildung 5-20 als Funktion der Abkühlgeschwindigkeit dargestellt. Mit ei-
ner zunehmenden Abkühlrate wird die Verweilzeit, die die Probe bei der jeweili-
gen Temperatur verbringt, reduziert. Die reduzierte Verweilzeit reicht nicht mehr 
aus, um die Inkubationszeit bei hohen Temperaturen zu erreichen. Dement-
sprechend wird die Keimbildung zu niedrigen Temperaturen hin verschoben, 
sodass Tc

* sinkt (siehe Abbildung 5-19). Die abnehmende Tc
* entspricht nach 

Gleichung 2-13 der abnehmenden lc*peak, was mit den in Abbildung 5-20 darge-
stellten Ergebnissen bestätigt wird. Die kleineren Partikel des Talkums M10 füh-
ren im Vergleich zu Talkum M30 zu einem stärkeren Keimbildungseffekt. Als 
Folge dessen ergeben sich bei Talkum M10 dünnere kritische Keime (siehe 
Abbildung 5-20), die leichter erreicht werden.  
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Abbildung 5-19: Kristallisationstemperatur Tc*, die den kritischen Keimen entspricht 
als Funktion der Abkühlgeschwindigkeit 

 
Abbildung 5-20: Die kritische Keimdicke lc*

peak als Funktion der DSC Abkühlgeschwin-
digkeit für PP mit 0,5 Gew.-% Talkum M10 und Talkum M30 

5.2.2.4 Fazit 

In Abschnitt 5.2.2 wurde unter anderem gezeigt, dass der ermittelte Keimbil-
dungsexponent bis zu einer Abkühlgeschwindigkeit von ungefähr 20 K/min sinkt 
und daraufhin zu einem konstanten Wert neigt. Dieser Befund wurde bei beiden 
Talkumtypen bestätigt. Dementsprechend kann man sagen, dass die nicht-
isothermen Effekte (Relaxations- und Athermaleffekt) sich ab einer bestimmten 
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Abkühlrate (ca. 20 K/min) nicht mehr verändern. Bei den hohen Abkühlraten ist 
zudem die athermische (talkuminduzierte) Keimbildung im Vergleich zur homo-
genen ausgeprägt. Infolgedessen konnte ein Unterschied zwischen den Keim-
bildungsexponenten des Talkums M10 und M30 bei einem Anteil von 0,5 Gew.-
% Talkum erst bei höheren Abkühlgeschwindigkeiten festgestellt werden. Dem-
entsprechend wurde im nächsten Abschnitt eine DSC-Abkühlgeschwindigkeit 
von 30 K/min verwendet, um den Einfluss des Talkums bei niedrigen Anteilen 
auf die Kristallisation von PP zu ermitteln.  

5.2.3 NIEDRIGE TALKUMANTEILE BEI EINER KONSTANTEN ABKÜHLRATE 

Zunächst wurde überprüft, ob die geplanten Talkumanteile erreicht wurden. In 
Abbildung 5-21 sind die Ergebnisse der Veraschung dargestellt.  

 
Abbildung 5-21: Vergleich der Soll- und Ist-Talkumgehalte in Polypropylen (die 
Fehlerbalken sind kaum sichtbar) 

Es wurden geringfügig erhöhte Ist-Gehalte für geringe Talkumanteile (zwischen 
0,1 Gew.-% und 0,5 Gew.-%) festgestellt. Die Unterschiede zwischen „soll“- und 
„ist“-Talkumgehalten sind die Folge der Abweichungen der Dosierung bei der 
Compoundaufbereitung (die Dosierung von Talkum bei niedrigen Anteilen war 
etwas ungenau). Für die Darstellung aller Ergebnisdiagramme werden jeweils 
die experimentell ermittelten Füllstoffgehalte verwendet. In den jeweiligen Aus-
führungen zu den Diagrammen wird der Übersichtlichkeit halber auf die Soll-
Gehalte verwiesen. 

5.2.3.1 Einfluss von niedrigen Talkumanteilen auf die Kristallisation 

In Abbildung 5-22 sind als Beispiel die DSC-Exothermen von reinem sowie von 
mit verschiedenen Anteilen an Talkum M10 gefülltem PP dargestellt.  
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Abbildung 5-22: DSC-Exotherme von reinem sowie von mit verschiedenen Anteilen 
an Talkum M10 gefüllten PP (Abkühlrate 30 K/min) 

Die Resultate zeigen, dass die entsprechende Verschiebung der Kristallisati-
onsexothermen auch bei niedrigen Talkumanteilen stattgefunden hat. Die Ver-
schiebung der Exothermen in Richtung höherer Kristallisationstemperaturen ist, 
wie bereits in Abschnitt 5.2.1.1 auf S. 46 erläutert, die Folge des keimbildenden 
Effekts des Talkums. Aus Abbildung 5-22 wurden die entsprechenden Kristalli-
sationspeaktemperaturen Tc,peak als Maximum der Peaks gewertet und in Abbil-
dung 5-23 dargestellt.  

 
Abbildung 5-23: Veränderung der Kristallisationspeaktemperatur Tc,peak (aus Abbil-
dung 5-22) von Polypropylen mit zunehmendem Talkumgehalt 
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Talkum M10 hat im Vergleich zum Talkum M30 kleinere Partikel, was zu einer 
höheren spezifischen Oberfläche des Talkums M10 führt. Aus diesem Grund ist 
Talkum M10 effektiver bei der Nukleierung von PP und führt daher zu einer 
größeren Verschiebung der Kristallisationspeaktemperatur. In Abschnitt 5.2.1.1 
wurde bereits nachgewiesen, dass eine durch das Talkum verursachte Erhö-
hung der Kristallisationspeaktemperatur der Vergrößerung der Kristalldicke ent-
spricht. Aus diesem Grund ist bei dem Talkum M10 im Vergleich zu Talkum 
M30 eine stärkere Zunahme der Kristalldicke zu erwarten. 
In Bezug auf den Kristallinitätsgrad nach Gl. 7-8 (siehe auf S. 120) konnte bei 
der zweiten DSC-Aufheizung kein Unterschied zwischen den Proben festge-
stellt werden. Bei der ersten Aufheizung (die die thermische Vorgeschichte ei-
ner Probe wiederspiegelt) wurde jedoch mit zunehmendem Talkumgehalt ein 
leicht steigender Kristallinitätsgrad im Bereich von 48 % bis  zu ca. 50 % fest-
gestellt (siehe Abbildung 5-24).  

 
Abbildung 5-24: Kristallinitätsgrad aus der ersten DSC-Aufheizung 

5.2.3.2 Einfluss von niedrigen Talkumanteilen auf den Keimbildungsex-
ponenten und die kritische Keimdicke 

Aus den DSC-Daten und mittels Gl. 5-15 wurden des Weiteren die Kg-Werte 
ermittelt und in Abbildung 5-25 dargestellt. Bei reinem PP wurde ein Kg von 6,7 
x 105 K2 erhalten. Dieser Wert stimmt mit dem Kg von 5,20 x 105 K2 bzw. von 
7,28 x 105 K2, die aus den mikroskopischen Untersuchungen der isothermen 
Kristallisation des reinen PP unter Verwendung des Lauritzen-Hoffmann Mo-
dells (siehe Gleichung 2-16 auf S. 23) erhalten wurde [Fen98, Mon82], nahezu 
überein. Die folgende Absenkung von Kg unter Talkumzugabe ist auf die Nukle-
ierungswirkung des Talkums zurückzuführen. Die Abkühlgeschwindigkeit von 
30 K/min war geeignet, um den Unterschied im Keimbildungseffekt zwischen 
zwei Talkumtypen bei niedrigen Anteilen zu ermitteln. Talkum M10 besitzt im 
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Vergleich zu Talkum M30 aufgrund kleinerer Teilchen eine größere spezifische 
Oberfläche. Das führt, wie bereits erwähnt, zu stärker ausgeprägten Keimbil-
dungseffekten und dementsprechend niedrigeren Kg-Werten. Auf Basis von 
Regime III (Parameter ζ in Gl. 2-8 ist gleich 4) wurde die kritische Keimdicke 
aus der entsprechenden Verteilung (siehe Gl. 5-18 und 5-24 auf S. 65 - 66) er-
mittelt und in Abhängigkeit vom Talkumanteil in Abbildung 5-26 dargestellt. 

 
Abbildung 5-25: Einfluss niedriger Talkumgehalte auf den Keimbildungsexponenten 
Kg von Polypropylen bei einer Abkühlgeschwindigkeit von 30 K/min. Die Verbindungsli-
nien dienen der Anschaulichkeit 

 
Abbildung 5-26: Kritische Keimdicke in Abhängigkeit vom Talkumgehalt. Die Verbin-
dungslinien dienen der Anschaulichkeit. 
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Die Resultate zeigen, dass die kritische Keimdicke als Folge der keimbildenden 
Effekte des Talkums mit steigendem Talkumanteil sinkt, wodurch die Keimbil-
dung beschleunigt wird. Wie erwartet, ist diese Reduzierung im Falle des Tal-
kums M10 (höhere spezifische Oberfläche) stärker ausgeprägt. Laut Gleichung 
2-8 ist der Keimbildungsexponent direkt proportional zur Oberflächenenergie 
des kritischen Keims (σe). Andererseits ist die Oberflächenenergie des kriti-
schen Keims proportional zu seiner Dicke lc*peak (siehe Gleichung 2-13 auf 
S. 21). Daraus ist eine Proportionalität zwischen dem Keimbildungsexponenten 
und der kritischen Keimdicke zu erwarten. Die Änderung der kritischen Keimdi-
cke mit dem Keimbildungsexponenten ist in Abbildung 5-27 dargestellt.  

 
Abbildung 5-27: Korrelation des Keimbildungsexponenten Kg mit der kritischen Keim-
dicke lc*

peak 

Wie in Abbildung 5-27 zu sehen ist, konnte eine gute lineare Korrelation (Be-
stimmtheitsmaß R2 von 0,985) zwischen dem ermittelten Keimbildungsexpo-
nenten und der kritischen Keimdicke erzielt werden. 

5.2.3.3 Korrelation des ermittelten Keimbildungsexponenten mit mecha-
nischen Eigenschaften 

In vorherigen Abschnitten wurde gezeigt, dass Talkum einen signifikanten Ein-
fluss auf die Keimbildung während der Kristallisation von PP hat. Als Folge des-
sen findet eine Abnahme an Keimbildungsexponenten statt. Der keimbildende 
Effekt des Talkums führt zur Veränderung der supramolekularen Struktur von 
PP, die einen starken Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften hat. Daraus 
geht hervor, dass der berechnete Keimbildungsexponent mit den mechanischen 
Eigenschaften korrelieren sollte.  
Die Aufklärung der Beziehungen zwischen der Struktur und der mechanischen 
Eigenschaften von teilkristallinen Kunststoffen konnten bisher nur zum Teil er-
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zielt werden. Der Grund dafür liegt an den äußerst komplizierten Zusammen-
hängen und Wechselbeziehungen zwischen den molekularen und supramole-
kularen Strukturen, der Auf- und Verarbeitung (z. B. Temperatur, Scherkraft, 
Verweilzeit), den Belastungsbedingungen (z. B. Probendicke, Temperatur) und 
den mechanischen Eigenschaften von teilkristallinen Polymeren [Mic92]. Als 
Folge dessen treten verschiedenste Deformationsprozesse ein, die anschlie-
ßend zu einer Schädigung der teilkristallinen Polymere - von Sprödbruch bis zu 
hochduktilem Versagen - führen [Kar09]. Eine Aussage über auftretende De-
formationsmechanismen würde eine detaillierte Betrachtung dieser Phänomene 
verlangen. Solch eine Betrachtung würde jedoch den Umfang dieser Dissertati-
on weit überschreiten.  
Ziel dieses Abschnitts ist es daher, die Korrelationen zwischen dem berechne-
ten Keimbildungsexponenten und den einzelnen mechanischen Eigenschaften 
zu überprüfen. Darüber hinaus wurde eine einfache lineare Korrelation bevor-
zugt. Als Maß für die Abweichung der Messwerte von einer idealen Geraden 
diente das korrigierte Pearson’sche Bestimmtheitsmaß R². Die linearen Anpas-
sungen wurden über die Software OriginPro 8.5.1G vorgenommen.  
Der Keimbildungsexponent wurde mit folgenden mechanischen Eigenschaften 
korreliert: E-Modul, Streckspannung und -dehnung, Bruchspannung und zuge-
hörige Dehnung sowie Charpy-Schlagzähigkeit. Eine zufriedenstellende lineare 
Korrelation mit den berechneten Keimbildungsexponenten konnte jedoch nur 
bei E-Modul, Streckspannung und Charpy-Schlagzähigkeit ermittelt werden. In 
Abbildung 5-28 sind E-Modul, Streckspannung sowie Charpy-Schlagzähigkeit 
der PP/Talkum-Proben als Funktion des Talkumgehalts dargestellt.  

 
Abbildung 5-28: E-Modul, Streckspannung und Charpy-Schlagzähigkeit als Funktion 
des Talkumgehalts 

Die Ergebnisse zeigen einen deutlichen Einfluss beider Talkumtypen auf die 
dargestellten mechanischen Eigenschaften. Da ein Füllstoff mit Teilchen im 
Mikrometerbereich erst ab ca. 2-3 Gew.-% die Polymermatrix verstärken kann, 
ist hierbei solch ein Verstärkungseffekt (mikromechanischer Effekt) auszu-
schließen. Darüber hinaus wurden alle Proben unter Verwendung konstanter 
Auf- und Verarbeitungsparameter hergestellt. Zudem wurden alle Charakterisie-
rungen gemäß entsprechender Normen durchgeführt. Daraus geht hervor, dass 
die besprochenen Einflüsse die Folgen des Nukleierungseffektes des Talkums 
sind. Dies wird im folgenden Abschnitt erläutert.  
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E-Modul 
Während der Prüfung des E-Moduls werden die Probekörper sehr geringen 
Dehnungen (bis 0,25 %) unterzogen. Bei dieser Dehnung sind insbesondere 
elastische Verformungen des Kunststoffes von Bedeutung. Für diese Verfor-
mungsprozesse sind vor allem Bewegungen der amorphen Phase verantwort-
lich [Kar09], die aus verschiedenen Molekülen, wie z. B. Schlaufen,  
Cilia-, oder Verbindungsmolekülen besteht [Spi03] (siehe Abbildung 2-6 auf Sei-
te 9). Dennoch wird angenommen, dass die Konzentration und die elastischen 
Eigenschaften von Verbindungsmolekülen entscheidend für die Spannungs-
übertragung zwischen den Kristallen und somit für die elastischen Eigenschaf-
ten des Materials sind [Jan01, Spi03].  
Es wird angenommen, dass nur die amorphe Phase eines Polymers im Defor-
mationsprozess unterhalb der Dehnung von 0,25 % beteiligt ist. Diese amorphe 
Phase kann zudem in zwei Regionen aufgeteilt werden: Region der Verbin-
dungsmoleküle und Region der übrigen Moleküle. Durch die Verwendung des 
einfachen mechanischen Modells von Takayanagi [Tak66], der eine Reihen-
schaltung von zwei Elementen beschreibt, kann der E-Modul eines teilkristalli-
nen Polymers in folgender Form geschrieben werden: 

β

β+β=
EE

1
E
1

a

-

 
5-28 

In Gleichung 5-28 sind E, Ea und Eβ  die E-Moduli der Probe, der amorphen 
Phase und der Verbindungsmoleküle. β entspricht hier dem Volumenanteil der 
Verbindungsmoleküle. Die Anzahl an Verbindungsmolekülen und damit ihr Vo-
lumenanteil steigen mit der Erhöhung der Anzahl an Keimen [Bro83]. Wie in 
Abschnitt 5.2.1.2 auf Seite 49 bzw. in Abschnitt 5.2.3.2 auf Seite 73 gezeigt 
wurde, führt die Talkumzugabe zu einer Reduzierung des Keimbildungsexpo-
nenten (Kg). Die Abnahme des Kg fand aufgrund der keimbildenden Wirkung 
des Talkums statt. Daraus geht hervor, dass die Zugabe des Talkums zu einer 
Erhöhung der Anzahl der Verbindungsmoleküle führt, was in einen Anstieg des 
E-Moduls resultiert. Für Talkum M10 konnte eine stärkere Reduzierung des 
Keimbildungsexponenten festgestellt werden (siehe Abbildung 5-25 auf S. 74), 
was ausgeprägteren Keimbildungseffekten des Talkums M10 entspricht. Dies 
führt zu einer höheren Anzahl an Verbindungsmolekülen und anschließend zu 
einem erhöhten E-Modul des PP mit Talkum M10 im Vergleich zu PP mit Tal-
kum M30 (siehe Abbildung 5-28, a). 
Man setzt voraus, dass es eine mathematische Verbindung zwischen Kg und β 
gibt. Diese Verbindung sei für die erste Zeit eine einfache Funktion vom Typ β = 
ψKg

-1, wobei ψ (in K2) eine Konstante ist. Dementsprechend kann falls Eβ >> Ea 
ist, die Gleichung  5-28 in folgender Form geschrieben werden:  

gaa K
1

EE
1

E
1 ψ−=

 
5-29 

Die Korrelationen des E-1 mit dem Kg
-1 ist in Abbildung 5-29 dargestellt.  
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Abbildung 5-29: Korrelation des E-1 mit dem Kg

-1 

Wie zu sehen ist, passen sich die experimentell erhaltenen Werte für den E-
Modul und Kg gut an Gleichung 5-29 an. Darüber hinaus wurde eine bessere 
Korrelation bei den Proben mit Talkum M30 (R² = 0,954) erhalten. Durch die 
negative Steigung der Funktion ergibt sich ein Anstieg des E-Moduls bei Sen-
kung des Keimbildungsexponenten. Diese Tendenz stimmt mit dem angenom-
menen Trend gut überein. Die Funktionen der Anpassung ähneln sich stark. 
Dies lässt vermuten, dass sich, unabhängig von der mittleren Teilchengröße 
des Talkums, eine einheitliche Funktion für die Abhängigkeit des E-Moduls vom 
Keimbildungsexponenten ausdrücken lässt. Die Achsenabschnitte der beiden in 
Abbildung 5-29 dargestellten linearen Korrelationen entspricht dem Wert des E-
Moduls für Kg

-1 = 0, d.h. für Kg gegen unendlich. Ein „unendlicher“ Keimbil-
dungsexponent entspricht der „unendlichen“ Energiebarriere zur Keimbildung. 
Unter diesen Umständen wäre die Probe 100 % amorph und hätte einen E-
Modul, der dem E-Modul der amorphen Phase Ea von PP entspricht. Aus den in 
Abbildung 5-29 gezeigten linearen Korrelationen wurden die entsprechenden 
Achsenabschnitte ermittelt. Bei den beiden Funktionen wurde der gleiche Ach-
senabschnitt von 0,0015 MPa-1 ermittelt, der einem E-Modul der amorphe Pha-
se des PP von 952,4 MPa entspricht.  

Streckspannung 
Es wurde bisher berichtet, dass die Kristalldicke einen sehr hohen Einfluss auf 
die Streckspannung von teilkristallinen Kunststoffen hat [You88, Cri89]. Die Zu-
gabe des keimbildungswirkenden Talkums führt zu einer Erhöhung der Kristall-
dicke (siehe Tabelle 5-1 auf S. 49) und dementsprechend zur Steigerung der 
Streckspannung. Dieser Effekt ist beim PP mit Talkum M10 ausgeprägter, das 
im Vergleich zu Talkum M30 eine stärkere Keimbildungswirkung aufweist. Die 
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Korrelation der experimentell ermittelten Streckspannung mit dem berechneten 
Keimbildungsexponenten ist in Abbildung 5-30 dargestellt.  

 
Abbildung 5-30: Korrelation der experimentell ermittelten Streckspannung mit dem 
berechneten Keimbildungsexponenten 

Wie zu sehen ist, lässt sich eine sehr gute lineare Korrelation zwischen der 
Streckspannung und den Keimbildungsexponenten für PP mit Talkum M10 (R² 
= 0,998) sowie für PP mit Talkum M30 (R² = 0,928) erkennen. Durch die negati-
ve Steigung der Geraden ist bei einer Verringerung von Kg auf eine Steigerung 
der Streckspannung zu schließen. Hier lässt sich auch eine ähnliche lineare 
Anpassungsfunktion für die Talkumtypen M10 und M30 feststellen. Die Stei-
gungen unterscheiden sich bei Werten von -1,9 x 10-5 MPa/K2 für Talkum M10 
und -2,1 x 10-5 MPa/K2 für Talkum M30 nur geringfügig. Gleiches gilt für die Or-
dinatenabschnitte mit 47,1 MPa für Talkum M10 und 48,5 MPa für Talkum M30. 
Abermals deutet dies auf einen einheitlichen Zusammenhang von Kg-Werten 
und Streckspannung hin.  
Den ermittelten Achsenabschnitten kann zudem eine physikalische Bedeutung 
zugeordnet werden. Der Ordinatenabschnitt einer linearen Korrelation bezeich-
net den Funktionswert an der Stelle, wo die Abszisse gleich 0 ist. In diesem Fall 
entspricht daher 47,1 MPa bzw. 48,5 MPa der Streckspannung, bei der der 
Keimbildungsexponent gleich Null ist. Ein Keimbildungsexponent von Null be-
deutet eine 0-Energiebarriere zur Keimbildung. Da zur Keimbildung keine Ener-
giebarriere existiert, ist zu erwarten, dass in diesem Fall das Material zu 
100 Prozent kristallin ist. Andererseits ist bereits bekannt, dass die Beweglich-
keit der Makromoleküle in der Kristallphase minimal ist. Daher könnte der ermit-
telte Achsenabschnitt einer Streckspannung entsprechen, bei der keine Mak-
romolekülbewegungen vorhanden sind. Für die Berechnung der theoretischen 
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Streckspannungen bei 0 K (τ0), bei der keine Makromolekülbewegungen mög-
lich sind, hat Kelly folgende Gleichung vorgeschlagen [Kel66]: 

h2
Gb

0 π
=τ

 
5-30 

Hierbei ist G der Schermodul des PP-Kristalls, b der Burgers-Vektor der Dislo-
kation innerhalb des PP-Kristalls und h der Abstand der b-Ebene der Kristal-
leinheitszelle. In Abschnitt 5.2.1.1 (siehe auf S. 46) konnte festgestellt werden, 
dass sich die PP-Einheitszellen mit der Zunahme des Talkumanteils nicht ver-
ändert haben. Dementsprechend wurde der mittels WAXS gemessene b-
Abstand der PP-Einheitszelle von 2,11 nm in Gleichung 5-30 eingesetzt. Für 
den Schermodul G wurden in der Literatur Werte zwischen 0,84 und 1 GPa 
verwendet [Cah78, Cav82, Had69], weswegen in dieser Arbeit ein arithmeti-
sches Mittel von 0,92 GPa verwendet wurde. Es wurde festgestellt, dass der 
Burgers-Vektor gleich dem Ebenenabstand c der Einheitszelle ist [Qui89], der 
mit WAXS gemessen wurde und 0,65 nm beträgt. Mit diesem Parameter und 
mittels Gleichung 5-30 ergibt sich eine theoretische Streckspannung τ0 von 
45,2 MPa bei 0 K. Demnach ist eine gute Übereinstimmung mit dem Durch-
schnitt der Achsenabschnitte aus den Korrelationen in Abbildung 5-30 (47,8 
MPa) erkennbar. 

Charpy-Schlagzähigkeit 
Bei schlagartiger Belastung sind für den Spannungsabbau schnelle Konformati-
onsänderungen notwendig. Makromolekülbewegungen in kristallinen Bereichen 
dienen dem Spannungsabbau aber kaum. Dieser findet bevorzugt in der amor-
phen Region statt. Von daher wirken sich ein größerer Anteil an kristalliner 
Phase sowie dickerer Kristalle auf die Schlageigenschaften des Kunststoffes 
negativ aus. Die Schlagzähigkeit sinkt daher mit steigendem Talkumanteil als 
Folge der keimbildenden Wirkung des Talkums. Die Proben mit Talkum M30 im 
Vergleich zu den Proben mit Talkum M10 weisen einen etwas höheren Kristalli-
nitätsgrad auf (siehe Abbildung 5-24). Dies führt zu einer geringeren Schlagzä-
higkeit der Proben mit Talkum M30.  
Die Abhängigkeit der Charpy-Schlagzähigkeit von dem berechneten Keimbil-
dungsexponenten ist in Abbildung 5-31 dargestellt. Bei PP mit Talkum M10 
wurde ein niedriges Bestimmtheitsmaß von 0,811 erhalten, während dieses bei 
PP mit Talkum M30 0,983 betrug. Im Gegensatz zu den in Abbildung 5-29 und 
Abbildung 5-30 dargestellten Korrelationen wurden im Falle der Schlagzähigkeit 
unterschiedliche lineare Anpassungen in Bezug auf den verwendeten Talkum-
typ erhalten. Somit ergab sich für M10 eine Steigung von etwa 
1,4 x 10-4 kJ/m2K2, während für M30 eine knapp viermal so große Steigung von 
5,0 x 10-4 kJ/m2K2 ermittelt wurde. Der Grund dafür könnte der zusätzliche Ein-
fluss des Kristallinitätsgrades sein. Aus diesem Grund wurde die Korrelation 
zwischen der Schlagzähigkeit und dem Kristallinitätsgrad ermittelt und in Abbil-
dung 5-32 dargestellt. 
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Abbildung 5-31: Lineare Korrelation der Charpy-Schlagzähigkeit mit dem Keimbil-
dungsexponenten  

 
Abbildung 5-32: Korrelation zwischen Charpy-Schlagzähigkeit acU und Kristallinitäts-
grad XDSC von Polypropylen 

Wie bereits für die Abhängigkeiten von Kg ermittelt, ergab sich auch hier ein ge-
ringeres Bestimmtheitsmaß für Talkum M10 (R² = 0,867). Für Talkum M30 kam 
wiederum eine deutlich bessere Korrelation zustande (R² = 0,944). Dies lässt 
auf eine Abnahme der Schlagzähigkeit mit zunehmender Kristallinität schließen.  
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5.2.3.4 Fazit 

In Abschnitt 5.2 wurde die im Rahmen dieser Arbeiten vorgeschlagene Erweite-
rung des Monasse-Haudin-Modells im Falle des mit verschiedenen Talkumty-
pen gefüllten PP verwendet. Obwohl der Athermal- und Relaxationseffekte mit 
dem erweiterten Modell nicht betrachtet wurden, konnten zufriedenstellende 
Resultate ermittelt werden. Hinsichtlich reinen PP stimmen somit die erhaltenen 
Werte und die Literaturwerte des Keimbildungsexponenten gut überein. Zudem 
wurde gezeigt, dass die vorgeschlagene Modellerweiterung für talkumgefülltes 
PP verwendbar ist. Im Zuge dessen wurde gezeigt, dass die Abnahme des Kg 
aufgrund der keimbildenden Wirkung des Talkums stattgefunden hat. Dieser 
Befund wurde durch die SAXS-, DSC- sowie mikroskopischen Untersuchungen 
gestützt. Zudem wurde gezeigt, dass der berechnete Keimbildungsexponent mit 
sinkender Partikelgröße bzw. mit steigender spezifischer Oberfläche des Tal-
kums abnimmt. Das Modell beweist sich im Falle niedriger Füllstoffanteilen und 
unter Verwendung höher Abkühlgeschwindigkeiten ebenfalls als anwendbar. 
Gemäß den in diesem Abschnitt dargestellten Ergebnissen wurde zudem eine 
gute Korrelation zwischen den berechneten Keimbildungsexponenten und den 
mechanischen Eigenschaften (E-Modul, Streckspannung und Schlagzähigkeit) 
der Proben festgestellt.  
In den folgenden Abschnitten wurde die vorgeschlagene Modellerweiterung bei 
der nicht-isothermen Kristallisation eines talkumgefüllten HDPE und eines ben-
tonitgefüllten PA6 verwendet. 
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5.3 POLYETHYLEN HOHER DICHTE / TALKUM 
Gegenüber PP hat HDPE anstelle einer Methylgruppe ein Wasserstoffatom. 
Aufgrund dessen findet keine sterische Störung zwischen den HDPE-Ketten 
statt, was eine einfache Zickzack-Konformation der HDPE-Makromoleküle in 
kristallinem Zustand ermöglicht. Bei der Zickzack-Konformation ist die Enthal-
piedifferenz ∆hθ zwischen Schmelze und kristallinem Zustand größer als bei ei-
ner Helix-Konformation, die beim PP der Fall ist (Zickzack- und Helix-
Konformation sind in Abbildung 2-4 auf S. 7 dargestellt). Die größere ∆hθ führt 
(laut Gleichung 2-7 und 2-8 auf S. 14) zu einer niedrigeren Energiebarriere zur 
Keimbildung ∆Gn

*. Dies hat im Vergleich zum PP eine erleichterte Keimbildung 
bzw. eine schnellere Kristallisation des HDPE zur Folge [Kei84, Kha90]. Aus 
diesem Grund ist der Einfluss von Nukleierungsmitteln im HDPE geringer als im 
PP. In dem folgenden Abschnitt wurden die bereits entwickelten Modelle ver-
wendet, um die Kristallisation des HDPE/Talkum-Systems zu analysieren. Im 
Gegensatz zu PP besitzt Talkum hier nur eine moderate Nukleierungseffektivi-
tät [Vas05].  

5.3.1 VERSCHIEDENE ABKÜHLRATEN BEI EINEM KONSTANTEN TALKUMANTEIL 

Um den Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit auf die Kristallisation, den Keimbil-
dungsexponenten sowie die Verteilung der kritischen Keimdicken des HDPE zu 
ermitteln, wurden die Untersuchungen des HDPE mit 2,0 Gew.-% Fintalc M03 
unter Abkühlgeschwindigkeiten von 10, 15, 20, 25 und 30 K/min durchgeführt.  

5.3.1.1 Einfluss der Abkühlrate auf die Kristallisation 

In Abbildung 5-33 sind die resultierenden DSC-Exothermen dargestellt.  

 
Abbildung 5-33: DSC-Exo. bei der Kristallisation des HDPE mit 2 Gew.-% Fintalc M03 
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Wie beim PP führt eine Erhöhung der DSC-Ankühlgeschwindigkeit zur Reduzie-
rung der Verweilzeit, die die Probe bei der jeweiligen Temperatur verbringt. Als 
Folge dessen findet eine Verschiebung der DSC-Exotermen in Richtung niedri-
ger Temperaturen statt, was in einer Zunahme der Kristallisationsgeschwindig-
keit resultieren sollte. Um dies zu bestätigen, wurde der relative Kristallinitäts-
grad nach Gleichung 7-7 (siehe S. 120) berechnet und für verschiedene Ab-
kühlgeschwindigkeiten als Funktion der Kristallisationszeit in Abbildung 5-34 
dargestellt.  

 
Abbildung 5-34: Verlauf des relativen Kristallinitätsgrades mit der Kristallisationszeit 
für verschiedene Abkühlraten beim HDPE mit 2 Gew.-% Fintalc M03 

Die Resultate bestätigen, dass die Erhöhung der Abkühlrate zu einem schnelle-
ren Abschluss der Kristallisation des HDPE führt.  

5.3.1.2 Einfluss der Abkühlrate auf den Keimbildungsexponenten 

Die lineare Anpassung der DSC-Daten (Abkühlgeschwindigkeit von 10 bis 
30 K/min) an die Gleichung 5-15 für HDPE mit 2 Gew.-% Fintalc M03 ist in Ab-
bildung 5-35 dargestellt. Für die Berechnung wurden folgende Parameter ver-
wendet: T∞ = 233 K, Tm

0 = 418 K und Ua = 6280 J/mol [Xu05]. 
Analog zu PP werden die Linien in Abbildung 5-35 als Folge der reduzierten 
Verweilzeiten mit zunehmender Abkühlrate in Richtung niedriger Temperaturen 
verschoben. Weiterhin ist in Abbildung 5-35 eine Abweichung der ermittelten 
Werte von einer linearen Abhängigkeit zu sehen. Diese Abweichung findet als 
Folge des Relaxationseffekts statt. Der Relaxationseffekt führt zu einer Erhö-
hung der linearen Steigung im Bereich hoher und niedriger Temperaturen und 
daher zu einer Zunahme des Keimbildungsexponenten. Trotz dieser Abwei-
chung von der idealen Linearität konnte für jede Abkühlgeschwindigkeit ein Be-
stimmtheitsmaß höher als 0,977 ermittelt werden. 
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Abbildung 5-35: Lineare Anpassung der DSC-Daten an die Gleichung 5-15 für das 
HDPE mit 2 Gew.-% Fintalc M03.  

Der Keimbildungsexponent wurde daher als entsprechende Steigung ermittelt 
und in Abhängigkeit der Abkühlgeschwindigkeit in Abbildung 5-36 dargestellt.  

 
Abbildung 5-36: Änderung des Keimbildungsexponenten mit der DSC-Abkühlrate bei 
HDPE mit 2 Gew.-% Fintalc M03 

Im Gegensatz zu PP (siehe Abbildung 5-16 auf S. 63) führt beim HDPE eine 
Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit zu einem Anstieg des Keimbildungsexpo-
nenten. Es ist zu vermuten, dass dieser Anstieg die Folge des Relaxationseffek-
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tes ist. Wie bereits erwähnt, besitzt HDPE im Vergleich zu PP aufgrund seiner 
Struktur eine niedrigere Energiebarriere zur Keimbildung. Solch eine niedrige 
Energiebarriere kann bei der jeweiligen Temperatur Tc problemlos überwunden 
werden. Aufgrund dessen entstehen bei der jeweiligen Temperatur während ei-
ner nicht-isothermen Kristallisation des HDPE nur (oder meistens) die stabilen 
(überkritischen) Keime. Da der Athermaleffekt auf unterkritische Keime wirkt 
(siehe Abschnitt 5.2.2.2 auf S. 61), führt deren Ausfall zum Ausbleiben des 
Athermaleffektes. Es bleibt daher nur der Relaxationseffekt, der eine Zunahme 
des Keimbildungsexponenten fördert, was in Abbildung 5-36 zu sehen ist. Ist 
ein reduzierter bzw. ausbleibender Athermaleffekt vorhanden, sollte sich wei-
terhin die Verteilung der kritischen Keime mit der Abkühlgeschwindigkeit kaum 
ändern (siehe Abschnitt 5.2.2.3). Um die Aussage zu bestätigen, wurde als 
Nächstes die Verteilungsfunktion der kritischen Keime für verschiedene Ab-
kühlgeschwindigkeiten berechnet. 

5.3.1.3 Einfluss der Abkühlrate auf die Verteilung der kritischen Keimdi-
cke 

Für die Berechnung der Verteilung der kritischen Keimdicken musste zuerst 
ermittelt werden, in welchem Regime die Kristallisation von HDPE erfolgt. Aus 
den in Abbildung 5-33 dargestellten Ergebnissen geht hervor, dass die Kristalli-
sation aller Proben im Temperaturbereich von 124 bis 80 °C stattgefunden hat. 
In der Literatur wird berichtet, dass der Übergang zwischen Regime I und II 
beim HDPE meist zwischen 127 und 125 °C stattfindet [Bar82, Lam94]. Zudem 
beginnt Regime III erst bei 80 °C [Bar82]. Daraus geht hervor, dass im Tempe-
raturbereich zwischen 124 und 80 °C die Kristallisation dem Kristallisationsre-
gime II entsprechen sollte. Um diese Aussage zu bekräftigen, wurde der Laurit-
zen-Hoffmann-Test nach Gleichung 5-26 bzw. 5-27 durchgeführt, wobei ein 
Keimbildungsexponent von 0,62 x 105 K2 verwendet wurde. Dieser Wert wurde 
bei einer Abkühlrate von 30 K/min ermittelt und entspricht einem Plateau-Wert. 
Bei einer weiteren Erhöhung der Abkühlrate sind keine weiteren Änderungen in 
Kg zu erwarten. Aus diesem Grund wurde für alle Berechnungen Kg mit 
0,62 x 105 K2 als konstant angenommen. Zudem wurde eine Gleichgewichts-
temperatur T0

m von 418 K sowie eine Breite eines kristallinen Monoblocks a0 
von 0,742 nm angenommen. Die Resultate der Regimeüberprüfung sind in Ab-
bildung 5-37 dargestellt. Wie die Ergebnisse zeigen, hätten für eine Kristallisati-
on des HDPE in Regime I oder III alle Kristalle dünner als ca. 0,15 nm sein 
müssen, was unrealistisch ist. Darüber hinaus wurden unter Annahme von Re-
gime II Kristalldicken im Bereich von 1,5 bis 50 nm erhalten. Diesbezüglich 
wurde unter Einsatz von SAXS beim HDPE mit 2 Gew.-% Talkum eine Kristall-
dicke von 9,0 nm ermittelt (siehe Tabelle 5-2 auf S. 91). Im Gegensatz zu PP 
fand die Kristallisation des HDPE daher in Regime II statt.  
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Abbildung 5-37: Regimeüberprüfung für die Kristallisation des HDPE mit 2 Gew.-% 
Talkum M03 

Aufgrund des Regimes II wurde der Parameter ζ in Gleichung 2-8 als zwei an-
genommen. Die kritische Keimdicke sowie deren Verteilung wurde für Abkühl-
geschwindigkeiten von 10 bis 30 K/min mittels Gleichung 2-13 bzw. 5-24 be-
rechnet. Die Ergebnisse sind in Abbildung 5-38 dargestellt.  

 
Abbildung 5-38: Verteilung der kritischen Keimdicke bei HDPE mit 2 Gew.-% Talkum 
M03 für für DSC-Abkühlraten von 10 bis 30 K/min 

Wie die Resultate zeigen, führt eine Erhöhung der DSC-Abkühlrate zu einer 
Verschiebung der Verteilungskurve in Richtung niedriger Temperaturen infolge 
abnehmender Verweilzeiten. Dieser Effekt nimmt jedoch ab einer Abkühlrate 
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von ca. 20 K/min nicht mehr zu. Bei einem Vergleich der Verteilungskurven für 
PP (siehe Abbildung 5-18 auf S. 69) und HDPE (siehe Abbildung 5-38) sind 
eindeutige Unterschiede festzustellen. Im Gegensatz zu PP fand bei dem 
HDPE keine Veränderung der Größenverteilung statt. Dies bestätigt ein Aus-
bleiben des Athermaleffekts beim HDPE. Die kritischen Keimdicken der gege-
benen Probe (lc*peak) zusammen mit den entsprechenden Temperaturen (T*

c) 
wurden als Peaks in Abbildung 5-38 ermittelt und in Abbildung 5-39 als Funkti-
on der Abkühlgeschwindigkeit dargestellt. 

 
Abbildung 5-39: Die Kristallisationstemperatur Tc

*, die den kritischen Keimen ent-
spricht sowie die die kritische Keimdicke lc*

peak als Funktion der Abkühlgeschwindigkeit 

Mit zunehmender Abkühlrate werden die Verweilzeiten, die die Probe bei jewei-
liger Temperatur verbringt, reduziert. Die reduzierten Verweilzeiten reichen 
nicht mehr aus, um die Inkubationszeiten bei den entsprechenden Temperatu-
ren erreichen zu können. Die Keimbildung wird daher zu niedrigeren Tempera-
turen verschoben, sodass T*

c in Abbildung 5-39 sinkt. Die Abnahme von T*
c 

entspricht laut Gleichung 2-13 (siehe auf S. 21) einer Abnahme der kritischen 
Keimdicke, was mit in Abbildung 5-39 dargestellten Resultaten bestätigt ist.  

5.3.1.4 Fazit 

In Abschnitt 5.3.1 konnte gezeigt werden, dass beim HDPE ein Athermaleffekt 
ausbleibt. Der Ausfall des Athermaleffekts sowie die gleichzeitige Wirkung des 
Relaxationseffekts führten zur Erhöhung des Keimbildungsexponenten mit zu-
nehmender Abkühlrate. Es wurde jedoch festgestellt, dass sich der Keimbil-
dungsexponent ab einer Abkühlrate von ca. 25 K/min nicht mehr ändert (siehe 
Abbildung 5-36).  
Im nächsten Abschnitt wurde der Einfluss von verschiedenen Talkumanteilen 
auf die Kristallisation und die darausfolgende Morphologie des HDPE unter-
sucht. Aus den in Abschnitt 5.2.2.3 dargestellten Gründen wurden die folgenden 
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Untersuchungen ebenfalls mit einer maximal verfügbaren DSC Abkühlge-
schwindigkeit von 30 K/min durchgeführt.  

5.3.2 NIEDRIGE TALKUMANTEILE BEI EINER KONSTANTEN ABKÜHLRATE 

Um die erreichten Talkumanteile im HDPE zu überprüfen, wurden die Com-
pounds verascht. Die Ergebnisse sind in Abbildung 5-40 dargestellt.  

 
Abbildung 5-40: Vergleich der Soll- und Ist-Talkumgehalte in Polyethylen-Folien (die 
Fehlerbalken sind kaum sichtbar) 

Wie zu sehen ist, wurden die Soll-Anteile von 1,0, 1,5, 2,0 und 3,0 Gew.-% mit 
geringen Abweichungen erreicht. Für die Darstellung aller Ergebnisdiagramme 
werden jeweils die experimentell ermittelten Füllstoffgehalte verwendet. In den 
jeweiligen Ausführungen zu den Diagrammen wird der Übersichtlichkeit halber 
auf die Soll-Gehalte verwiesen. 

5.3.2.1 Einfluss von Talkum auf die Kristallisation und Kristallstruktur 

In Abbildung 5-41 sind die DSC-Exothermen von reinem HDPE sowie von mit 
verschiedenen Anteilen an Talkum M03 gefüllten HDPE dargestellt. Anhand der 
DSC-Exothermen lässt sich nur eine geringfügige Veränderung der Kristallisati-
onspeaktemperatur im Bereich von ca. 102 °C (reines HDPE) bis zu ca. 104 °C 
(HDPE mit 3 Gew.-% Talkum M03) feststellen. Dies bestätigt, dass Talkum eine 
minimale Wirkung auf die Keimbildung und dementsprechend auf die Morpho-
logie des HDPE aufweist.  
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Abbildung 5-41: DSC-Exotherme von reinem HDPE sowie von HDPE mit verschiede-
nen Anteilen an Talkum M03 (Abkühlgeschwindigkeit 30 K/min) 

Aus den DSC-Messungen wurde der Kristallinitätsgrad der Proben nach Glei-
chung 7-8 (siehe auf S. 120) berechnet und in Abbildung 5-42 dargestellt.  

 
Abbildung 5-42: Kristallinitätsgrad XDSC von HDPE (berechnet aus der zweiten DSC-
Aufheizung) über den Talkumanteil  

Die Resultate zeigen, dass der Kristallinitätsgrad XDSC mit der Talkumzugabe 
konstant bleibt.  
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Über die WAXS wurde eine Analyse der Phasenzusammensetzung durchge-
führt. Die ermittelten Röntgendiffraktogramme für reines HDPE bzw. für HDPE 
mit 1 und 2 Gew.-% Talkum sind in Abbildung 5-43 veranschaulicht.  

 
Abbildung 5-43: Röntgendiffraktogramme für reines bzw. mit Talkum versetztes 
HDPE  

Für reines HDPE zeigen sich bei 2θ von ca. 21,5° bzw. 24° zwei charakteristi-
sche HDPE-Peaks, die einer orthorhombischen Einheitszelle des HDPE ent-
sprechen. Durch Talkumzugabe bleibt die orthorhombische Einheitszelle erhal-
ten, die Abmessungen verändern sich nur geringfügig. Im Anschluss an die 
WAXS-Analyse wurde die SAXS-Analyse durchgeführt. Daraus wurden die 
Kristalldicken lc SAXS sowie die Dicke der amorphen Region la (Differenz zwi-
schen Langperiode und Kristalldicke berechnet) ermittelt und in Tabelle 5-2 
dargestellt. 

Tabelle 5-2: Kristalldicke lc SAXS sowie Dicke der amorphen Region la von reinem und 
von mit 1 bzw. 2 Gew.-% Talkum gefülltem HDPE. 

Gew.-% Talkum lcSAXS ± 0,5 (nm) la ± 0,5 (nm) 

0 8,3 6,5 

1 8,8 5,9 

2 9,0 5,7 

Die Zugabe von dem keimbildungswirkenden Talkum führt zu einer Vergröße-
rung der Kristalldicke unter gleichzeitiger Verminderung der Dicke der amor-
phen Schicht.  
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5.3.2.2 Einfluss von Talkum auf den Keimbildungsexponenten und die kri-
tische Keimdicke 

Die dargestellte Zunahme der Kristalldicke des HDPE findet als Folge der 
keimbildenden Wirkung von Talkum statt. Dies sollte einer abnehmenden Ener-
giebarriere der Keimbildung und dementsprechend einem reduzierten Keimbil-
dungsexponenten entsprechen. Aus den DSC-Untersuchungen und mittels 
Gleichung 5-15 wurde der Keimbildungsexponent berechnet und als Funktion 
des Talkumanteils in Abbildung 5-44 dargestellt. Für die Berechnung wurden 
folgende Parameter verwendet: T∞ = 233 K, Tm

0 = 418 K und Ua = 6280 J/mol 
[Xu05], wobei die Abkühlgeschwindigkeit 30 K/min betrug.  

 
Abbildung 5-44: Einfluss des Talkumanteils auf den Keimbildungsexponenten Kg des 
HDPE 

Wie in Abbildung 5-44 zu sehen ist, wurde bei reinem HDPE ein Keimbildungs-
exponent von 0,76 x 105 K2 erhalten. Im Vergleich dazu wurde bei der isother-
men Kristallisation eines reinen HDPE von einem Keimbildungsexponenten von 
0,96 x 105 K2 berichtet [Hof97]. Der Unterschied zwischen diesen zwei Werten 
könnte die Folge unterschiedlicher molekularer Strukturen der untersuchten Po-
lymere sein. Nach der Talkumzugabe ist eine Abnahme von Kg in Abbildung 
5-44 festzustellen. Daraus lässt sich eine keimbildende Wirkung des Talkums 
während der Kristallisation von HDPE bestätigen. Der reduzierte Keimbildungs-
exponent sollte dünnere kritische Keime zur Folge haben, die auch bei höheren 
Temperaturen entstehen können. Infolgedessen findet die Kristallisation bei hö-
heren Temperaturen statt, was mit den in Abbildung 5-41 dargestellten Resulta-
ten bestätigt wurde. Die höhere Kristallisationstemperatur führte zu dickeren 
HDPE-Kristallen, was mit dem SAXS-Messungen nachgewiesen werden konnte 
(siehe Tabelle 5-2). Aus den obigen Überlegungen geht weiterhin hervor, dass 
die Dicke des kritischen Keims lc*peak in Verbindung mit der per SAXS ermittel-
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ten Kristalldicke lc SAXS stehen muss. Im Zuge dessen wurde laut Hoffmann und 
Weaks das Verhältniss γ = lc / l*c vorgeschlagen [Bas81]. Es wurde berichtet, 
dass γ für die meisten Polymere zwischen 2 und 5 liegt. Darüber hinaus befin-
det sich γ für das PE oft zwischen 2 und 2,5 [Bas81]. Auf Basis von Regime II 
(Parameter ζ in Gleichung 2-8 ist gleich 2) wurde die kritische Keimdicke l*c peak 
aus der entsprechenden Verteilung (siehe Gleichung 5-24 auf S. 66) ermittelt 
und zusammen mit der per SAXS ermittelten Kristalldicke lc SAXS in Abhängigkeit 
vom Talkumanteil in Abbildung 5-45 dargestellt.  

 
Abbildung 5-45: Kritische Keimdicke lc*

peak, die per SAXS ermittelte Kristalldicke lc SAXS 
sowie deren Verhältnis γ des HDPE in Abhängigkeit vom Talkumgehalt  

In Rahmen dieser Arbeiten wurden γ-Werte von 2,2 bis 2,8 ermittelt, die dem-
entsprechend mit den Literaturwerten gut übereinstimmen.  
Zusätzlich wurde die Korrelation zwischen dem Keimbildungsexponenten und 
der kritischen Keimdicke überprüft und in Abbildung 5-46 dargestellt. Mit den in 
Abbildung 5-46 dargestellten Ergebnissen ist die laut Gleichungen 2-8 und 2-13 
existierende lineare Korrelation zwischen der kritischen Keimdicke und dem 
Keimbildungsexponenten bei HDPE bestätigt. 
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Abbildung 5-46: Korrelation der kritischen Keimdicke l*c peak und des Keimbildungsex-
ponenten Kg im Falle des HDPE mit Talkum 

5.3.2.3 Korrelation des ermittelten Keimbildungsexponenten mit mecha-
nischen Eigenschaften 

Die aus der Zug- sowie Schlagprüfung ermittelten charakteristischen Kennwerte 
weisen bei den HDPE-Proben keine Korrelationen zu Kg auf. Daher sind in die-
sem Abschnitt keine Korrelations-Diagramme ausgeführt. Es wird davon aus-
gegangen, dass die Herstellungsbedingungen während der Folienextrusion eine 
ausgeprägte Orientierung der Makromoleküle verursacht haben. Die prozessin-
duzierte Orientierung der HDPE-Moleküle erleichtert die Kristallisation und wirkt 
dabei als ein zusätzlicher Verstärkungseffekt, wodurch die mechanischen Ei-
genschaften stark beeinflusst werden. Dementgegen steht eine deutlich schwä-
chere keimbildende Wirkung des Talkums, das eine Reduzierung des Keimbil-
dungsexponenten verursacht hat. Demzufolge konnte keine Korrelation zwi-
schen den Keimbildungsexponenten und den mechanischen Eigenschaften er-
mittelt werden.  
Wie in Abschnitt 2.3.1.2 erwähnt, kann eine in der Schmelze induzierte Sche-
rung während der Verarbeitung des Polymers die Keimbildung beeinflussen. 
Bei der Extrusion beispielweise findet zwischen Düse und Werkzeug oft eine 
Reduzierung des Querschnitts statt. Die Fließgeschwindigkeit der Schmelze, 
die sich im engeren Bereich befindet, ist deutlich höher als die Geschwindigkeit 
der Schmelze im breiteren Bereich. Der vordere Teil eines langen Makromole-
küls, der sich im engeren Bereich befindet, wird somit im Vergleich zu seinem 
hinteren Teil stärker beschleunigt, sodass das Makromolekül gestreckt wird. 
Zudem findet eine Orientierung der Makromoleküle ebenfalls im Werkzeug als 
Folge des Gradienten der Fließgeschwindigkeit statt [Web97, Whi02].  
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Die Streckung und Ausrichtung der Molekülketten hat eine Abnahme der Entro-
pie zur Folge, was nach Gleichung 2-3 (siehe auf S. 12) zur Erhöhung der 
GleichgewichtstemperaturT0

m führt [Mut04]. Demzufolge wird die Energiebarrie-
re der Keimbildung ∆Gn

* nach Gleichung 2-7 reduziert. Wenn sich genügend 
Makromoleküle strecken und parallel lagern, wird die Energiebarriere leicht 
überwunden und eine strömungsinduzierte Keimbildung findet statt. Dabei stel-
len strömungsinduzierte Keime (sog. „Shish“) die Basis für das spätere Wachs-
tum der sog. „Kebab“-Kristalle dar (siehe Abbildung 5-47).  

         
Abbildung 5-47: Schematische Darstellung der Molekülausrichtung während der 
Extrusion (a) sowie der entstehenden Shish-Kebab-Struktur (b) (aus [Ehr99] mit modi-
fizierter Beschriftung)  

Die Orientierung und Ausdehnung der Makromoleküle ist bei der Herstellung 
dünner Proben, wie z. B. Folien, besonders stark ausgeprägt [Mic92]. Neben 
dem Einfluss auf die Kristallisation weist die Orientierung der Moleküle einen 
Verstärkungseffekt auf. Dabei steigen der E-Modul und die Streckspannung bei 
Belastung parallel zur Orientierungsrichtung [Son91]. Dagegen nehmen die 
Bruchdehnung und die Schlagzähigkeit ab [Mic92].  
Die Orientierung der HDPE-Kristalle wurde mittels SAXS überprüft. In der fol-
genden Abbildung sind die SAXS- Flachkammeraufnahmen der HDPE-Proben 
dargestellt. Dabei steht die Farbskala für die jeweilige Intensität der diffus ge-
streuten Röntgenstsrahlen.  

 
Abbildung 5-48: Flachkameraufnahmen zur Bestimmung der Textur der Proben:  
a) reines HDPE; b) HDPE mit 1 Gew.-% Talkum; c) HDPE mit 2 Gew.-% Talkum 

Bei allen HDPE-Proben war eine sog. „axialsymmetrische Textur“ in den Flach-
kammeraufnahmen zu erkennen. Dieser Effekt deutet auf eine Kristallorientie-
rung hin, kann jedoch für eine quantitative Auswertung der Orientierung nicht 

Extrusionsrichtung 

Shish 

Kebab 

Schmelze Gestreckte  
Makromoleküle 

a) b) c) 

a) b)
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verwendet werden. Die Orientierung der HDPE-Moleküle während der Folienex-
trusion wirkt vermutlich auf das mechanische Verhalten des Materials viel stär-
ker ein als keimbildungswirkendes Talkum. Anhand dessen sind die Korrelatio-
nen zwischen den mechanischen Eigenschaften und den Keimbildungsexpo-
nenten ausgefallen.  

5.3.2.4 Fazit 

In Abschnitt 5.3 wurde die im Rahmen dieser Arbeit vorgeschlagene Erweite-
rung des Monasse-Haudin-Modells bei der nicht-isothermen Kristallisation eines 
talkumgefüllten HDPE verwendet. Im Zuge dessen wurden zufriedenstellende 
lineare Korrelationen des Modells (Gleichung 5-15) mit den DSC-Daten erhal-
ten. Die geringfügige Abweichung der erhaltenen Korrelationen von der idealen 
Linearität weist auf die Relaxationseffekte hin, die während einer nicht-
isothermen Kristallisation des HDPE stattfinden.  
Aus den Korrelationen wurde zudem der Keimbildungsexponent des HDPE mit 
2 Gew.-% Talkum für unterschiedliche DSC-Abkühlgeschwindigkeiten als ent-
sprechende Steigung ermittelt. Im Gegensatz zu PP führt eine zunehmende 
DSC-Abkühlgeschwindigkeit bei dem HDPE zu einem Anstieg des Keimbil-
dungsexponenten. Dieser Trend ist bis zu einer Abkühlgeschwindigkeit von 
25 K/min feststellbar. Mit einer weiteren Erhöhung der Abkühlrate bleibt Kg kon-
stant. Das unterschiedliche Verhalten des PP und HDPE erfolgt möglicherweise 
aufgrund der strukturellen Unterschiede dieser Polymere. Wegen seiner günsti-
gen Struktur weist HDPE im Vergleich zu PP eine ausgeprägte Neigung zur 
Kristallisation auf. Infolgedessen entstehen bei der nicht-isothermen Kristallisa-
tion des HDPE nur (oder meist) stabile Keime, was im Ausbleiben des Ather-
maleffektes resultiert. Dementsprechend wirkt bei der nicht-isothermen Kristalli-
sation des HDPE nur der Relaxationseffekt, der einen zunehmenden Keimbil-
dungsexponenten mit steigender Abkühlgeschwindigkeit zur Folge hat. Um das 
Ausbleiben des Athermaleffekts zu bestätigen, wurde die Verteilung der kriti-
schen Keimdicken mit unterschiedlichen DSC-Abkühlraten analysiert. Im Ge-
gensatz zu PP fand bei dem HDPE keine Veränderung der Kurvenverteilung 
statt, was auf das Ausbleiben des Athermaleffekts zurückzuführen ist.  
Zudem wurde die Kristallisation und Morphologie des talkumgefüllten HDPE 
analysiert, wobei der Talkumgehalt variiert wurde. Mit Hilfe der DSC-, SAXS- 
und WAXS-Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass Talkum eine schwa-
che keimbildende Wirkung im Falle des HDPE aufweist. Dementsprechend 
wurde die Gleichung 5-15 verwendet, um den Einfluss des Talkums auf den 
Keimbildungsexponenten des HDPE zu ermitteln. Hinsichtlich reinem HDPE 
wurde eine zufriedenstellende Übereinstimmung mit dem Literaturwert des 
Keimbildungsexponenten erhalten. Dabei führt die Talkumzugabe infolge der 
keimbildenden Wirkung zu einer Reduzierung des Keimbildungsexponenten 
des HDPE.  
Die erhaltenen Kg-Werte wurden anschließend verwendet, um die Verteilung 
der kritischen Keimdicken zu erhalten. Aus der entsprechenden Verteilung wur-
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de die kritische Keimdicke l*c peak als Peak-Wert ermittelt und mit der aus SAXS 
ermittelten Kristalldicke lc saxs verglichen. Im Zuge dessen wurde bei reinem 
HDPE sowie bei HDPE mit 1 bzw. 2 Gew.-% Talkum ein lc saxs / l*c peak-Verhältnis 
von 2,2, 2,6 bzw. 2,8 ermittelt. Diese Werte stimmen mit den Literaturwerten gut 
überein.  
Bei den HDPE-Proben konnten jedoch keine Korrelationen zwischen den  
Kg-Werten und mechanischen Eigenschaften ermittelt werden. Der Grund könn-
te die ausgeprägte Orientierung der HDPE-Makromolekülen sein, die mithilfe 
von SAXS-Untersuchungen bestätigt wurde. 
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5.4 POLYAMID 6 / BENTONIT 
Das Polyamid 6 (PA6) enthält in seinen Ketten fünf miteinander verbundene 
Methylengruppen, die durch eine Peptidgruppe (NH-CO) getrennt sind. Dank 
der Peptidgruppe stehen die Makromolekülketten eines PA6 durch Wasser-
stoffbrückenbindungen miteinander in starken Wechselwirkungen. Eine Was-
serstoffbrückenbindung ist eine Sekundärbindung und ihre Stärke liegt in der 
Regel deutlich unter der einer kovalenten oder ionischen Bindung. Trotz dessen 
führen die Wasserstoffbrückenbindungen des PA6 zu einem - im Verhältnis zu 
PP und HDPE - viel höheren Schmelzpunkt sowie zu besseren mechanischen 
Eigenschaften. Darüber hinaus kristallisiert das PA6 mit einer Geschwindigkeit, 
die geringfügig höher als die von PP und deutlich niedriger als die von HDPE ist 
[Kha90].  
Schichtsilikate wie z. B. Bentonit, Montmorillonit oder Kaolinit besitzen ca. 
10 µm große Stapel, die aus Primärplättchen bestehen. Dabei sind die einzel-
nen Primärplättchen ca. 1 nm dick, weswegen diese Schichtsilikate auch unter 
dem Namen „Nanoclays“ bekannt sind. Die anderen zwei Dimensionen der 
Primärplättchen eines Schichtsilikats sind viel größer als seine Dicke. Demzu-
folge besitzen die Schichtsilikate ein hohes Aspektverhältnis und dadurch einen 
hohen Verstärkungseffekt auf die Polymermatrix. Aus diesem Grund werden 
Schichtsilikate den Polymeren hinzugegeben, um ihre mechanischen Eigen-
schaften zu verbessern. Die dabei entstehenden Verbundwerkstoffe werden 
Nanocomposite genannt [Xan05]. Um eine maximal mögliche Verstärkungswir-
kung zu erzeugen, ist die Organisation und Dispergiergüte der Schichten eines 
Schichtsilikates in der Polymermatrix von großer Bedeutung. Diesbezüglich 
können Nanocomposite in die folgenden drei Gruppen unterteilt werden, wie in 
Abbildung 5-49 dargestellt ist [Jui03]. 

 
Abbildung 5-49: Konventionell dispergierte (a), interkalierte (b) sowie exfolierte (c) 
Schichtsilikate (aus [Luo03] mit freundlicher Genehmigung des Verlags) 

In konventionell dispergierten Compositen befinden sich die Schichtsilikate in 
der Aggregatform (siehe Abbildung 5-49, a). Dementsprechend findet das Ein-
dringen der Polymerketten zwischen den einzelnen Ebenen des Schichtsilikates 
nicht statt. In interkalierten Nanocompositen sind ein oder mehrere Makromole-
küle zwischen den Schichten eines Schichtsilikataggregats eingelagert (interka-
liert), wobei die Aggregatstruktur nicht wesentlich geändert wird (siehe Abbil-
dung 5-49, b). In exfolierten Nanocompositen sind die einzelnen ca. 1 nm di-
cken Ebenen (Primärpartikel) eines Schichtsilikates getrennt und in der Poly-

a) b) c) 
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mermatrix dispergiert (siehe Abbildung 5-49, c). Darüber hinaus ist in der Praxis 
oft eine Mischung zwischen den oben erläuterten Strukturen festzustellen. Die 
mechanischen Eigenschaften (z. B. E-Modul, Zugfestigkeit) steigen in der Rei-
henfolge konventionell dispergiertes < interkaliertes < exfoliertes Nanocomposit 
an [Luo03].  

5.4.1 VERSCHIEDENE ABKÜHLRATEN BEI EINEM KONSTANTEN BENTONITANTEIL 

Um den Einfluss von Abkühlgeschwindigkeit auf die Kristallisation, den Keimbil-
dungsexponenten sowie die Verteilung der kritischen Keimdicken des PA6 zu 
ermitteln, wurden die Versuche des PA6 mit 2,0 Gew.-% Bentonit unter DSC-
Abkühlgeschwindigkeiten von 5, 7, 10, 15, 20, 25 und 30 K/min durchgeführt.  

5.4.1.1 Einfluss der Abkühlrate auf die Kristallisation 

In Abbildung 5-50 sind die resultierenden, bei verschiedenen Abkühlgeschwin-
digkeiten erhaltenen, DSC-Exothermen dargestellt. 

 
Abbildung 5-50:  DSC-Exotherme bei der Kristallisation des PA6 mit 2 Gew.-% Ben-
tonit 

Analog zum PP sowie HDPE führt eine Erhöhung der DSC-
Abkühlgeschwindigkeit zur Reduzierung der Zeit, die die Probe bei jeweiliger 
Temperatur verbringt. Infolgedessen findet eine Verschiebung der DSC-
Exotermen in Richtung niedriger Temperaturen statt, was in einer Zunahme der 
Kristallisationsgeschwindigkeit resultieren sollte. Um dies zu bestätigen, wurde 
der relative Kristallinitätsgrad nach Gleichung 7-7 (siehe auf S. 120) berechnet 
und für verschiedene Abkühlgeschwindigkeiten als Funktion der Kristallisations-
zeit in Abbildung 5-51 dargestellt.  
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Abbildung 5-51: Verlauf des relativen Kristallinitätsgrades mit der Zeit für verschiede-
ne Abkühlraten im Falle des PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit 

Wie die Resultate zeigen, ist die Kristallisationsprozess des PA6 umso schnel-
ler, je höher die Abkühlgeschwindigkeit ist. 

5.4.1.2 Einfluss der Abkühlrate auf den Keimbildungsexponenten 

Die lineare Anpassung der DSC-Daten an die Gleichung 5-15 für verschiedene 
Abkühlgeschwindigkeiten beim PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit ist in Abbildung 5-52 
dargestellt. Für die Berechnung wurden folgende Parameter verwendet: 
T∞ = 293 K, Tm

0 = 502 K und Ua = 6222 J/mol [Hua08]. Wie bereits im Falle des 
PP bzw. HDPE gesehen, werden die Linien als Folge der reduzierten Verweil-
zeiten mit zunehmender Abkühlrate in Richtung niedriger Temperaturen ver-
schoben. 
Zudem ist in Abbildung 5-52 eine Abweichung der dargestellten Linien von einer 
idealen linearen Abhängigkeit zu sehen. Dies ist die Folge des Relaxationsef-
fekts, der jedoch bei PA6, im Vergleich zu PP und HDPE, weniger ausgeprägt 
zu sein scheint. Trotz der Abweichung konnte für jede Abkühlgeschwindigkeit 
ein Bestimmtheitsmaß höher als 0,985 ermittelt werden. 
Der Keimbildungsexponent des PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit wurde daher als 
Liniensteigung ermittelt und in Abhängigkeit von der Abkühlgeschwindigkeit in 
Abbildung 5-53 dargestellt. Die Ergebnisse zeigen, dass der Keimbildungsex-
ponent des PA6 bis zu einer Abkühlgeschwindigkeit von ungefähr 15 K/min 
sinkt und daraufhin zu einem konstanten Wert neigt. Ein ähnlicher Trend wurde 
auch beim PP bestätigt (siehe Abbildung 5-16 auf S. 63) 
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Abbildung 5-52: Lineare Anpassung der DSC-Daten mit der Gleichung 5-15 für das 
PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit und verschiedene Abkühlgeschwindigkeiten 

 
Abbildung 5-53: Änderung des Keimbildungsexponenten mit der DSC-Abkühlrate für 
das PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit 

Die Abnahme des Keimbildungsexponenten von PA6 mit steigender Abkühlrate, 
wie beim PP, erfolgt aufgrund des Athermaleffekts. Dieser Effekt stabilisiert die 
unterkritischen Keime und führt daher im Gegensatz zum Relaxationseffekt zur 
Abnahme der Energiebarriere zur Keimbildung bzw. zur Abnahme des Keimbil-
dungsexponenten. Daraus geht hervor, dass bei der nicht-isothermen Kristalli-
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sation von im Rahmen dieser Dissertation untersuchten PA6 der Athermaleffekt 
über den Relaxationseffekt dominiert. Aufgrund des ausgeprägten Athermalef-
fekts ist eine Verbreiterung der Verteilungskurven von kritischen Keimen zu er-
warten. 

5.4.1.3 Einfluss der Abkühlrate auf die Verteilung der kritischen Keimdi-
cken 

Für die Ermittlung des Kristallisationsregimes wurde der Lauritzen-Hoffmann-
Test nach Gleichung 5-26 bzw. 5-27 für PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit und unter-
schiedlicher Abkühlrate durchgeführt. In diesem Test wurde ein Keimbildungs-
exponent von 2,48 x 105 K2 verwendet. Dieser Wert wurde mit einer Abkühlrate 
von 15 K/min erzielt und für alle anderen Abkühlraten als Konstante genom-
men. Darüber hinaus wurde eine Gleichgewichtstemperatur T0

m von 502 K so-
wie eine Breite eines kristallinen Monoblocks a0 von 0,956 nm [Wu04] ange-
nommen. Die Resultate der Regimeüberprüfung sind in Abbildung 5-54 darge-
stellt.  

 
Abbildung 5-54: Regimeüberprüfung für die Kristallisation des PA6 mit 2 Gew.-%  
Bentonit 

Würde die Kristallisation des PA6 in Regime II erfolgen, hätten alle Kristalle di-
cker als 104 nm sein müssen. Im Gegensatz dazu ergaben sich aus der An-
nahme von Regime I oder III Kristalldicken von 0,3 nm bis 5,8 nm. Darüber hin-
aus wurde unter Einsatz von SAXS-Messungen bei PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit 
eine Kristalldicke von 2,2 nm bestimmt (siehe Tabelle 5-3 in Abschnitt 5.4.2.1 
auf S. 108). Daraus geht hervor, dass PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit in Regime I 
oder III kristallisiert. Aufgrund dessen entspricht der Parameter ζ in Gleichung 
2-8 vier.  
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Die kritische Keimdicke sowie deren Verteilung wurde für die Abkühlgeschwin-
digkeiten von 5 bis 30 K/min mittels Gleichung 2-13 bzw. 5-24 berechnet. Die 
Ergebnisse sind in Abbildung 5-55 zu sehen.  

 
Abbildung 5-55: Verteilung der kritischen Keimdicke von PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit 
und DSC-Abkühlraten von 5 bis 30 K/min. 

Wie in Abbildung 5-55 zu sehen ist, führt die Erhöhung der Abkühlrate zu einer 
Verschiebung der Verteilungskurve in Richtung niedrigerer Temperaturen. Die-
se Verschiebung erfolgt (ähnlich wie bei PP und HDPE) infolge einer abneh-
menden Verweilzeit, die aus der zunehmenden Abkühlrate resultiert.  
Zusätzlich zur Kurvenverschiebung ist eine Änderung der Größenverteilung mit 
einer Zunahme der Abkühlrate in Abbildung 5-55 festzustellen. Dieser Befund 
bestätigt (ähnlich der Kristallisation von PP) den Athermaleffekt, der während 
einer nicht-isothermen Kristallisation des PA6 stattfindet.  
Aus Abbildung 5-55 wurden zudem die kritischen Keimdicke lc*

peak zusammen 
mit den entsprechenden Temperaturen T*

c als Peakswerte ermittelt und in Ab-
bildung 5-56 als Funktion der Abkühlgeschwindigkeit dargestellt. Als Folge der 
reduzierten Verweilzeiten bei zunehmender Abkühlrate wird die Keimbildung hin 
zu niedrigeren Temperaturen verschoben, sodass T*

c sinkt. Wie in Abbildung 
5-56 zu sehen ist, entspricht die abnehmende T*

c den dünneren kritischen Kei-
men. 
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Abbildung 5-56:  Die Kristallisationstemperatur T*

c, die der kritischen Keime lc*
peak ent-

spricht, als Funktion der Abkühlgeschwindigkeit für PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit 

5.4.1.4 Fazit 

In Abschnitt 5.4.1 konnte gezeigt werden, dass bei der nicht-isothermen Kristal-
lisation des PA6 ein ausgeprägter Athermaleffekt stattgefunden hat. Mit zuneh-
mender Abkühlrate führte dies zu einem abnehmenden Keimbildungsexponen-
ten. Es wurde jedoch festgestellt, dass sich der Keimbildungsexponent nach 
einer Abkühlrate von ca. 15 K/min nicht mehr ändert (siehe Abbildung 5-53). 
Dies deutet auf einer gleichbleibenden Athermaleffekt ab einer Abkühlrate von 
15 K/min hin.  
In nächsten Abschnitt wurde der Einfluss von Bentonit bei verschiedenen Antei-
len auf die Kristallisation und darausfolgende Morphologie des PA6 untersucht. 
Diese Untersuchungen wurden mit einer konstanten DSC-Abkühlgeschwindig-
keit von 15 K/min durchgeführt.  

5.4.2 NIEDRIGE BENTONITANTEILE BEI EINER KONSTANTEN ABKÜHLRATE 

Zunächst wurden die erreichten Bentonitanteile überprüft. Die Ergebnisse der 
Veraschung für die verschiedenen PA6-Compounds sind in Abbildung 5-57 
dargestellt. Für alle Compounds ergeben sich höhere Bentonitanteile als vorge-
sehen. Für die Berechnung der Gewichtsanteile wird der LOI (eng. Loss Of Igni-
tion) des Bentonits von etwa 43 % berücksichtigt. Für die Darstellung aller Er-
gebnisdiagramme werden jeweils die experimentell ermittelten Bentonitanteile 
verwendet. In den jeweiligen Ausführungen zu den Diagrammen wird der Über-
sicht halber auf die „Soll“-Gehalte verwiesen. 
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Abbildung 5-57: Vergleich der Soll- und Ist-Gehalte von Bentonit in Polyamid-
Compounds 

5.4.2.1 Einfluss von Bentonit auf die Kristallisation und die Kristallstruk-
tur 

Die Kristallstruktur und Polymorphie von PA6 wurde bereits ausgiebig unter-
sucht. Bei Raumtemperatur können α−, β− und γ−Einheitszellen mit einer Viel-
zahl an Übergangsphasen vorliegen [Liu01]. Darüber hinaus werden charakte-
ristische Peaks bei 2θ von 20,5° und 23,6° für die α-Phase angegeben [Wu04, 
Guo09]. Für die γ-Phase wird ein Peak bei 2θ  von 21,8° beobachtet [Liu01].  
Die ermittelten Röntgendiffraktogramme für reines PA6 bzw. für PA6 mit 
1 Gew.-% und 2 Gew.-% Bentonit sind in Abbildung 5-58 veranschaulicht. Im 
Rahmen dieser Arbeiten zeigte sich für das reine PA6 bei 2θ von ca. 23,6° der 
größte Peak. Daneben lässt sich bei 2θ von ca. 20,3° ein zweiter Peak deutlich 
erkennen. Demnach ist davon auszugehen, dass das reine PA6 in der mono-
klinen α-Phase vorliegt. Durch Zugabe von Bentonit lässt sich ein weiterer Peak 
bei ca. 21,3° erkennen. Dies könnte der γ-Phase von PA6 entsprechen. Die 
Kristallisation eines bentonitversetzten PA6 in γ-Phase wurde bereits von Maiti 
und Okamoto nachgewiesen [Mai03]. Eine eindeutige Bestimmung der Kristall-
phase für die PA6-Proben mittels WAXS war in Rahmen dieser Arbeiten jedoch 
nicht möglich. Der Grund dafür könnte in einer komplexen Phasenstruktur des 
PA6 sowie einer hohen Unsicherheit bei der Feststellung des Anteils amorpher 
Phase liegen.  
 



106  Ergebnisse und Diskussion 

 

 

 
Abbildung 5-58: Röntgendiffraktogramme für reines bzw. mit Bentonit versetztes PA6 

Schichtsilikate wie z. B. Halloysit oder Montmorillonit können die Kristallisation 
des PA6 auf zwei Arten beeinflussen. Bei einem niedrigen Anteil von ca. 
2 Gew.-% wirken die Schichtsilikate als Nukleierungsmittel und erhöhen dem-
entsprechend die Kristallisationsgeschwindigkeit. Bei einem höheren Anteil 
können die Schichtsilikate die Beweglichkeit der Makromoleküle reduzieren, 
was einen negativen Einfluss auf die Kristallisation hat [For03, Tjo04, Wu04, 
Guo09]. Die Auswirkung des Bentonits auf die Kristallisation von PA6 wurde 
mittels DSC untersucht. In Abbildung 5-59 sind die ermittelten Exothermen bei 
einer Abkühlgeschwindigkeit von 15 K/min dargestellt. Wie die Ergebnisse zei-
gen, ergab sich durch Zugabe von Bentonit eine geringfügige Verschiebung des 
Temperaturbereiches der Kristallisation in Richtung niedriger Temperaturen. 
Dementsprechend kann eine negative Auswirkung des Bentonits auf die Kristal-
lisation des PA6 festgestellt und wie folgt veranschaulicht werden. Die PA6-
Makromoleküle lagern sich zwischen den Bentonitschichten ein12, was die Be-
weglichkeit der PA6-Ketten reduziert. Dies führt zu einer Zunahme an Ener-
giebarriere zur Keimbildung ∆Gn

*. Um die Energiebarriere zur Keimbildung 
überwinden zu können, muss die Keimbildung bei niedrigen Temperaturen er-
folgen. Dementsprechend wurde der Kristallisationsbereich in Richtung niedri-
gerer Temperaturen verschoben, wie in Abbildung 5-59 zu sehen ist. Auf der 
anderer Seite wirken die abnehmenden Temperauren negativ auf die Beweg-
lichkeit der Makromoleküle und behindern dadurch das folgende Kristallwachs-
tum.  

                                            
12 Dies wurde mit SAXS-Messungen nachgewiesen (vgl. Abschnitt 5.4.2.3 auf S. 110). 
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Abbildung 5-59: DSC-Exotherme des reinen PA6 sowie des PA6 mit verschiedenen 
Bentonitanteilen bei einer Abkühlgeschwindigkeit von 15 K/min 

Ein unterdrücktes Kristallwachstum sollte einen abnehmenden Anteil der Kris-
tallphase sowie dünnere Kristalle zur Folge haben. Aus den DSC-Messungen 
wurde der Kristallinitätsgrad der Proben nach Gleichung 7-8 (siehe auf S. 120) 
berechnet und in Abhängigkeit vom Bentonitanteil in Abbildung 5-60 dargestellt. 

 
Abbildung 5-60: Kristallinitätsgrads XDSC von PA6  in Abhängigkeit von Bentonitgehalt. 

Die Resultate bestätigen, dass die Zugabe von Bentonit zu einem verminderten 
Anteil an kristalliner Phase des PA6 führt. Zudem wurden die Kristalldicke lc SAXS 



108  Ergebnisse und Diskussion 

 

 

und die Dicke der amorphen Region la aus den SAXS-Messungen ermittelt und 
in Tabelle 5-3 dargestellt. 

Tabelle 5-3: Kristalldicke lc SAXS sowie  Dicke der amorphen Region la von reinem und 
von mit 1 bzw. 2 Gew.-% Bentonit gefülltem PA6. Die Messgenauigkeit betrug 0,3 nm 

Gew.-% Bentonit lc SAXS ± 0,3 (nm) la ±  0,3 (nm) 

0 3,5 6,5 

1 2,5 6,7 

2 2,2 7,8 

Mit zunehmendem Bentonitanteil ist zusätzlich zur Reduzierung des Kristallini-
tätsgrades auch eine Verminderung der Kristalldicke lc SAXS festzustellen. 
Gleichzeitig nimmt die Dicke der amorphen Region zu.  
Eine abnehmende Kristallisationstemperatur, ein verminderter Anteil an kristal-
liner Phase sowie dünnere Kristalle weisen auf eine negative Auswirkung des 
Bentonites auf die Kristallisation des PA6 hin. Dementsprechend ist ein Anstieg 
des Keimbildungsexponenten Kg des PA6 mit der Bentonitzugabe zu erwarten.  

5.4.2.2 Einfluss von Bentonit auf den Keimbildungsexponenten und die 
kritische Keimdicke 

Aus den DSC-Untersuchungen und mittels Gleichung 5-15 wurden die Kg–
Werte bei einer Abkühlgeschwindigkeiten von 15 K/min berechnet. Für die Be-
rechnung wurden folgende Parameter verwendet: T∞ = 293 K, Tm

0 = 502 K und 
Ua = 6222 J/mol [Hua08]. Die ermittelten Kg-Werte sind als Funktion des Ben-
tonitgehaltes in Abbildung 5-61 dargestellt. Wie zu sehen ist, wurde bei reinem 
PA6 ein Keimbildungsexponent von 2,27 x 105 K2 ermittelt. Im Vergleich dazu 
wurden Guo et al. bei der nicht-isothermen Kristallisation von reinem PA6 und 
mit Hilfe des Vyazovkin Modells ein ähnlicher Kg-Wert von 2,33 x 105 K2 erhal-
ten [Guo09]. Darüber hinaus wurden bei der isothermen Messungen und in 
Kristallisationregime II13 ein Keimbildungsexponent im Bereich von 
0,737 x 105 bis 1,53 x 105 K2 berichtet [Bur57, Hua09, Wu04].  
In Abbildung 5-61 ist zudem eine Vergrößerung des Keimbildungsexponenten 
Kg von PA6 unter Bentonitzugabe deutlich zu erkennen. Die Erhöhung des 
Keimbildungsexponenten deutet auf die Inhibierung der PA6-Keimbildung hin, 
die in Gegenwart des Bentonits stattgefundet hat und mit DSC- und SAXS-
Untersuchungen in Abschnitt 5.4.2.1 bestätigt wurde.  

                                            
13 Kg in Kristallisationsregime II ist zweimal niedriger als Kg in Kristallisationsregime I bzw. III  
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Abbildung 5-61: Einfluss von Bentonite auf den Keimbildungsexponenten Kg von PA6 

Die erhaltene Kg-Werte wurden zudem eingesetzt, um die kritische Keimdicke 
aus der entsprechenden Verteilung (siehe Gleichung 5-24 auf S. 66) zu ermit-
teln. Die so berechneten kritischen Keimdicken lc*peak sind zusammen mit der 
durch SAXS-Messungen ermittelten Kristalldicke lc SAXS in Abhängigkeit vom 
Bentonitanteil in Abbildung 5-62 dargestellt.  

 
Abbildung 5-62: Kritische Keimdicke lc*

peak, die per SAXS ermittelte Kristalldicke lc SAX 
sowie deren Verhältnis γ des PA6 in Abhängigkeit vom Bentonitgehalt 

Ein Anstieg des Keimbildungsexponenten bzw. der Oberflächenenergie der kri-
tischen Keime entspricht laut Gleichung 2-13 (siehe auf S. 21) einer zuneh-
menden kritischen Keimdicke lc*peak. Daraus folgt eine abnehmende Kristalldi-
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cke lc SAXS, was in Abbildung 5-62 zu sehen ist. Bei reinem PA6 sowie bei PA6 
mit 1 Gew.-% Bentonit wurde ein Verhältnis γ = lc SAXS / lc*peak von 2,9 bzw. 2,0 
festgestellt. Diese Werte liegen im Bereich der theoretischen Werte von 2 bis 5 
[Bas81]. Bei PA6 mit 2 Gew.-% wurde jedoch eine kleine Abweichung von den 
theoretischen Werten festgestellt.  
Zusätzlich wurde die lineare Korrelation zwischen dem Keimbildungsexponen-
ten und der kritischen Keimdicke überprüft und in Abbildung 5-63 dargestellt. 

 
Abbildung 5-63: Korrelation der kritischen Keimdicke l*c peak und des Keimbildungsex-
ponenten Kg bei PA6 mit Bentonit 

Mit den in Abbildung 5-63 dargestellten Ergebnissen ist die laut Gleichungen 
2-8 und 2-13 existierende lineare Korrelation zwischen der kritischen Keimdicke 
und dem Keimbildungsexponenten im Falle des PA6 bestätigt. 

5.4.2.3 Korrelation des ermittelten Keimbildungsexponenten mit mecha-
nischen Eigenschaften 

Im Rahmen dieser Dissertation konnten keine kausalen Abhängigkeiten zwi-
schen den Keimbildungsexponenten und den mechanischen Eigenschaften im 
Falle des PA6/Bentonit gefunden werden. Daher sind in diesem Abschnitt keine 
Korrelations-Diagramme ausgeführt. Die Ursache könnte in einem ausgepräg-
ten Verstärkungseffekt des Nanofüllstoffs liegen, der den Einfluss des Bentonits 
auf die Keimbildung überdeckt.  
Die mechanischen Eigenschaften gefüllter Kunststoffe sind von zahlreichen 
Faktoren abhängig. Das sind an erster Stelle die mechanischen Eigenschaften 
der Ausgangskomponenten (d. h. von Polymermatrix und Füllstoff), der Füll-
stoffanteil, die Gestalt und die eventuelle Orientierung der Füllstoffteilchen so-
wie ihre Haftung an der Polymermatrix. Zudem spielen die Größe und räumliche 
Verteilung der Füllstoffpartikel eine wesentliche Rolle [Atk85, Sch87, She82]. 
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Daher ist eine starke positive Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften 
von gefüllten Kunststoffen bei kleinen, gut dispergierten Füllstoffpartikeln mit 
einem hohen Aspektverhältnis zu erwarten [Mic92].  
Die einzelnen Plättchen eines exfolierten Schichtsilikats sind ca. 1 nm dick, wo-
bei die anderen zwei Dimensionen viel größer als seine Dicke sind. Daher wei-
sen die einzelnen Plättchen des Nanofüllstoffs ein hohes Aspektverhältnis und 
aus diesem Grund eine sehr starke Wirkung auf die mechanische Eigenschaf-
ten des Verbundes auf. Dementsprechend werden Nanofüllstoffe im Vergleich 
zu konventionellen Füllstoffen in einem viel niedrigeren Anteil (bereits ab weni-
gen Gew.-%) verwendet [Utr04, Zwe09].  
Der Verteilungsgrad der Bentonite in der PA6-Matrix sowie die Orientierung der 
PA6-Kristalle wurden mit Hilfe der SAXS-Untersuchungen überprüft. In Abbil-
dung 5-64 sind die Flachkammeraufnahmen des reinen Bentonits sowie der 
PA6-Proben dargestellt, wobei die Farbskala für die jeweilige Intensität der dif-
fus gestreuten Röntgenstrahlen steht.  

 
Abbildung 5-64: Flachkammeraufnahme von reinem Bentonit (a), reinen PA6 (b) so-
wie von PA6 mit 1 (c) bzw. 2  Gew.-% (d) Bentonit 

Bei der Flachkammeraufnahme des reinen Bentonits ist der „Füllstoffperioden-
Peak“ deutlich zu erkennen. Dieser lag bei etwa 3,3 nm und entspricht dem 
Schichtabstand des Bentonits (siehe Abbildung 5-64, a). Im Vergleich dazu be-
trug die Füllstoffperiode des Bentonits ca. 3,7 nm in der Probe mit 1 Gew.-% 
bzw. ca. 3,6 nm in der Probe mit 2 Gew.-% Bentonit (siehe Abbildung 5-64, c 
und d). Diese Aufweitung der Silikatschichten des Bentonits in der PA6-Mattrix 
findet infolge einer Einlagerung der PA-6-Makromoleküle zwischen den einzel-
nen Schichten statt. Eine symmetrische Textur der Flachkammeraufnahmen in 
Abbildung 5-64, b, c und d belegt zudem, dass es während des Pressvorgangs 
zu keiner Orientierung der PA6-Kristalle kam. 
Anhand dieser Resultate lässt sich auf eine Exfolierung der Bentonite für die 
1 Gew.-%-Probe schließen. Im Falle des PA6 mit 2 Gew.-% Bentonit ergab sich 
zumindest eine anteilige Interkalierung der Bentonite. Dementsprechend darf 
man sagen, dass die Bentonit-Stapel in der PA6-Matrix aufgelöst sind. Die da-
bei entstehenden einzelnen Bentonitpartikel besitzen ein Aspektverhältnis von 
ca. 200 bis 300 und dadurch eine erhebliche Wirkung auf die mechanischen Ei-
genschaften des PA6 - auch bei Anteilen von 1 bzw. 2 Gew.-%. Demnach ist zu 
vermuten, dass der Einfluss der Morphologie von PA6 auf dessen mechanische 
Eigenschaften durch die ausgeprägte Verstärkungswirkung der Bentonite über-
lagert wurde. Aus diesem Grund konnten keinen plausiblen Korrelationen zwi-

a) b) c) d) 
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schen den Keimbildungsexponenten und den mechanischen Eigenschaften der 
PA6-Proben festgestellt werden. 

5.4.2.4 Fazit 

In Abschnitt 5.4 wurde die im Rahmen dieser Arbeiten vorgeschlagene Erweite-
rung des Monasse-Haudin-Modells im Falle der nicht-isothermen Kristallisation 
eines bentonitgefüllten PA6 verwendet. Im Zuge dessen wurde eine zufrieden-
stellende lineare Anpassung der ermittelten Daten an das Modells (Gleichung 
5-15) erhalten. Die Abweichung von der idealen Linearität fand infolge des Re-
laxationseffektes statt.  
Aus den Korrelationen wurde zudem der Keimbildungsexponent des PA6 mit 
2 Gew.-% Bentonit für unterschiedliche DSC-Abkühlgeschwindigkeiten als ent-
sprechende Steigung ermittelt. Eine zunehmende DSC-Abkühlgeschwindigkeit 
führt zu einem abnehmenden Keimbildungsexponenten des PA6. Dieser Trend 
wurde bis zu einer Abkühlgeschwindigkeit von 15 K/min festgestellt. Mit einer 
weiteren Erhöhung der Abkühlrate bleibt Kg jedoch konstant. Diesbezüglich 
verhält sich PA6 ähnlich dem PP. Ein abnehmender Keimbildungsexponent des 
PA6 könnte auf einen ausgeprägten Athermaleffekt hindeuten. Um einen 
Athermaleffekt zu bestätigen, wurde die Verteilung der kritischen Keimdicken 
von PA6 unter Verwendung unterschiedlicher DSC-Abkühlraten analysiert. Ähn-
lich wie im Falle des PP und im Gegensatz zu HDPE wurde die Verteilung der 
kritischen Keimdicken bei PA6 mit einer steigenden DSC-Abkühlrate verbreitet. 
Dies beweist den Athermaleffekt, der während einer nicht-isothermen Kristalli-
sation des PA6 stattfindet. 
Zudem wurde der Einfluss von Bentonit auf die Kristallisation und Morphologie 
des PA6 untersucht. Mit Hilfe der DSC-, SAXS- und WAXS-Messungen konnte 
gezeigt werden, dass Bentonit eine inhibierende Wirkung auf die Kristallisation 
des PA6 hat. Diese Wirkung wurde zusätzlich mit Hilfe der Gleichung 5-15 
überprüft. Hinsichtlich reinen PA6 stimmen die erhaltenen Werte und die Litera-
turwerte des Keimbildungsexponenten gut überein. Darüber hinaus führt die 
Zugabe des inhibieren wirkenden Bentonits zu einem zunehmenden Keimbil-
dungsexponenten des PA6.  
Die erhaltenen Kg-Werte wurden anschließend verwendet, um die Verteilung 
der kritischen Keimdicken zu berechnen. Aus der entsprechenden Verteilung 
wurde die kritische Keimdicke lc*

peak als Peak-Wert ermittelt und mit der aus 
SAXS ermittelten Kristalldicke lc verglichen. Im Zuge dessen wurde bei reinem 
PA6 sowie bei PA6 mit 1 Gew.-% Bentonit ein lc / lc*

peak-Verhältnis von 2,9 bzw. 
2,0 ermittelt. Diese Werte stimmen mit den Literaturwerten gut überein. Bei PA6 
mit 2 Gew.-% Bentonit wurde jedoch eine kleine Abweichung von den theoreti-
schen Werten im Zuge des  lc / lc*

peak-Verhältnises festgestellt.  
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6 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK 
Der Keimbildungsexponent Kg ist mit der Energiebarriere zur Keimbildung eng 
verbunden und beschreibt somit den Ablauf des Kristallisationsprozesses bzw. 
die Morphologie eines teilkristallinen Kunststoffs. Da die Morphologie einen 
starken Einfluss auf die mechanischen, thermischen und optischen Eigenschaf-
ten hat, stellen die Kenntnisse über den Keimbildungsexponenten eine wertvol-
le Unterstützung bei der Vorhersage der Gebrauchseigenschaften eines Kunst-
stoffs dar.  
Ziel der vorliegenden Arbeit war es, eine alternative Methode zu entwickeln, die 
die Bestimmung von Keimbildungsexponenten Kg eines gefüllten oder additiv-
modifizierten teilkristallinen Kunststoffs bei der nicht-isothermen Kristallisation 
ermöglicht. Ein wesentlicher Schwerpunkt der Arbeit lag darin, den Einfluss der 
Abkühlgeschwindigkeit auf die Ergebnisse, die mit der vorgeschlagenen Metho-
de erzielt wurden, zu erforschen. Schließlich sollten die Korrelationen zwischen 
dem ermittelten Keimbildungsexponenten und den mechanischen Eigenschaf-
ten der Materialien überprüft werden. Für diese Untersuchungen wurden drei 
verschiedene Polymersysteme verwendet: PP/Talkum, HDPE/Talkum sowie 
PA6/Bentonit. Hierbei weist der Füllstoff eine stark positive, eine schwach posi-
tive bzw. eine inhibierende Wirkung auf die Kristallisation der entsprechenden 
Polymermatrix auf, was anhand der kalorimetrischen (DSC) und röntgenogra-
phischen (WAXS, SAXS) Charakterisierungen überprüft und bestätigt wurde.  
Um die vorgegebenen Ziele zu erreichen, wurde zunächst das Monasse-
Haudin-Modell durch eine geeignete Modifizierung an gefüllte oder additivmodi-
fizierte Kunststoffe angepasst. Die eingeführte Erweiterung ermöglicht somit 
den Keimbildungsexponenten eines gefüllten oder additivmodifizierten Kunst-
stoffs aus nicht-isothermen DSC-Untersuchungen zu ermitteln.  
Hinsichtlich reiner Polymere wurde eine gute Übereinstimmung zwischen den 
erhaltenen Werten und den Literaturwerten des Keimbildungsexponenten fest-
gestellt. Zudem wurde gezeigt, dass die vorgeschlagene Modellerweiterung für 
die gefüllten Polymere verwendbar ist. Es wurde gezeigt, dass die Zugabe von 
keimbildungswirkendem Talkum in PP sowie HDPE zu einer Abnahme des 
Keimbildungsexponenten bzw. der Energiebarriere zur Keimbildung führt. Dies 
erleichtert die Keimbildung, sodass die Kristallisation bei höheren Temperaturen 
anfängt. Je kleiner die Talkumpartikel waren, desto stärker war die Reduzierung 
des Keimbildungsexponenten, da die kleineren Partikel eine höhere spezifische 
Oberfläche und dadurch einen stärkeren Einfluss auf die Keimbildung der 
Kunststoffmatrix haben. Dieser Trend konnte jedoch im Falle niedriger Talkum-
gehalte nur unter Verwendung einer hohen DSC-Abkühlrate festgestellt werden. 
Der Grund könnte an einer ausgeprägten homogenen Keimbildung liegen, die 
bei niedrigen Talkumanteilen und einer langsamen Abkühlung zu vermuten ist. 
Im Gegensatz zu den besprochenen Systemen weist Bentonit eine inhibierende 
Wirkung auf die Keimbildung des PA6 auf. Infolgedessen führt seine Zugabe zu 
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einem zunehmenden Keimbildungsexponenten, was anschließend in dünneren 
PA6-Kristallen und einem reduzierten Kristallinitätsgrad resultierte.  
Es wurde zudem gezeigt, dass die DSC-Abkühlgeschwindigkeit einen Einfluss 
auf den ermittelten Keimbildungsexponenten hat. Dies findet infolge der nicht-
isothermen Effekte (Relaxations- und Athermaleffekt) statt, die bei der Modell-
entwicklung nicht in Betracht gezogen wurden. Verglichen mit dem isothermen 
Kristallisationsprozess, führt der Relaxationseffekt bei einer nicht-isothermen 
Kristallisation zu einer Abweichung der Kristallisationsgeschwindigkeit für jeden 
Temperaturvergleichspunkt. Ein ausgeprägter Relaxationseffekt hatte eine Er-
höhung des Keimbildungsexponenten im Falle des schneller kristallisierenden 
HDPE zur Folge. Im Gegensatz dazu führt der Athermaleffekt zur Stabilisierung 
der unterkritischen Keime bei den langsamer kristallisierenden PP und PA6. 
Dies führte zu einer Reduzierung des Keimbildungsexponenten mit zunehmen-
der Abkühlgeschwindigkeit. Es wurde jedoch gezeigt, dass die besprochenen 
Effekte ab einer bestimmten Abkühlgeschwindigkeit (20 K/min beim PP und 
HDPE bzw. 15 K/min beim PA6) nicht mehr zunehmen, was in einem konstan-
ten Kg-Wert resultierte. Um die erwähnten, nicht-isothermen Effekte in das Mo-
dell in Betracht zu ziehen sind folglich weitere Untersuchungen nötig.  
Zudem wurde eine Vorgehensweise vorgeschlagen, die die Ermittlung der kriti-
schen Keimdicke sowie der entsprechenden Verteilung ermöglicht. Um die Ver-
teilungsfunktion der kritischen Keime zu erhalten, wurde der vorher berechnete 
Keimbildungsexponent verwendet. Die aus der Verteilung berechnete kritische 
Keimdicke l*c peak wurde mit der aus SAXS ermittelten Kristalldicken lc SAXS ver-
glichen. Die lc SAXS / l*c peak -Verhältnisse liegen im Bereich von 2 bis 5 und stim-
men somit mit den Literaturwerten gut überein. 
Anschließend wurde gezeigt, dass der berechnete Keimbildungsexponent mit 
den experimentell ermittelten E-Modul, Streckspannung und Charpy-
Schlagzähigkeit beim talkumgefüllten PP gut korreliert. Für die Erstellung der 
Korrelationen wurden PP-Proben mit einem niedrigen Talkumgehalt von bis zu 
1,5 Gew.-% verwendet. Dementsprechend ist ein mikromechanischer Verstär-
kungseffekt des Talkums auszuschließen. Solche Korrelationen wurden jedoch 
im Falle der HDPE- und PA6-Proben nicht gefunden. Der Grund könnte eine 
ausgeprägte Orientierung der HDPE-Makromoleküle bzw. ein starker mikrome-
chanischer Effekt des exfolierten Bentonits sein, die anhand der SAXS-
Untersuchungen bestätigt wurden. 
Unter Anwendung des vorgeschlagenen Modells kann somit der Keimbildungs-
exponent Kg von mit verschiedenen Zusatzstoffen versetzten Polymeren bei der 
nicht-isothermen Kristallisation berechnet werden. Im Vergleich zum Stand der 
Technik [Lim93, Vya04, Vya06] ist die Ermittlung des Keimbildungsexponenten 
mit der dargestellten Modellerweiterung mit nur einer DSC-Messung möglich 
und daher mit einem geringeren Aufwand verbunden.  
Der berechnete Keimbildungsexponent kann weiterhin verwendet werden, um 
die Dicke des kritischen Keims zu erhalten. Es muss nur eine geeignete Metho-
de gefunden werden, um aus der Dicke des kritischen Keims die tatsächliche 
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Kristalldicke zu berechnen, die einen starken Einfluss auf das mechanische 
Verhalten der teilkristallinen Polymere hat.  
Die vorliegende Arbeit liefert daher einen Beitrag zur Erstellung des Zusam-
menhangs zwischen der Kristallisation, der Morphologie sowie dem mechani-
schen Verhalten von teilkristallinen Polymeren.  
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7 ANHANG: GRUNDLAGEN DER DYNAMISCHEN DIF-
FERENZKALORIMETRIE 

7.1 EINLEITUNG 
Bei chemischen oder physikalischen Umwandlungen eines Stoffes wird Energie 
aufgenommen (endothermer Prozess, wie z. B Schmelzen) oder abgegeben 
(exothermer Prozess, wie z. B. Kristallisation). Dabei ändert sich die innere 
Energie des Stoffes, die bei konstantem Druck als Enthalpie H bezeichnet wird 
[Fri06]. Für eine infinitesimale Zustandsänderung eines Stoffes der Masse m gilt 
[Fri06]: 

dTmcdH p=  7-1 

Hierbei ist cp die spezifische Wärmekapazität (in Jg-1K-1) und dT ist die infinite-
simale Temperaturänderung. Die cp gibt an, wie viel Energie aufgewendet wer-
den muss, um 1 g eines Stoffs um 1 K bei konstantem Druck zu erwärmen. Bei 
einer konstanten Temperaturänderungsrate α (in K/min) lässt sich die Glei-
chung 7-1 wie folgt umformulieren [Fri06, Ehr03]: 

dt
dH60

m
1

dT
dH

m
1cp α

==  7-2 

wobei dH/dt als Wärmestrom, d.h. die Wärmemenge pro Zeiteinheit (in J/s) be-
zeichnet wird. Dementsprechend ist [Ehr03]: 

pc
60m

Wärmestrom α=  7-3 

7.2 AUFBAU UND MESSPRINZIP 
Unter dem Begriff Kalorimetrie fasst man alle experimentellen Methoden zu-
sammen, die die Messung eines Wärmeaustausches gestatten, der mit einer 
beliebigen Zustandsänderung eines thermodynamischen Systems verbunden 
ist [Hie07]. Bei einem Dynamischen Differenz-Kalorimeter (engl.: Differential-
Scanning-Calorimeter, Abk. DSC) handelt es sich um ein nach dem Zwillings-
prinzip arbeitendes Kalorimeter. Das heißt, es besteht aus zwei gleichartigen 
Messsystemen, die sich in einem Ofen befinden. Das eine Messsystem enthält 
die Probe, das andere eine inaktive Vergleichsprobe (Referenz) bzw. ist leer. 
Die Ofentemperatur (und somit die der Messsysteme) wird über eine elektroni-
sche Regelung einem Temperatur-Zeit-Programm unterworfen. Es gibt mehrere 
Varianten des DSC-Verfahrens [Hie07]. Im Rahmen dieser Arbeiten wurde ein 
Wärmestrom-DSC verwendet. Der Aufbau eines Wärmestrom-DSC ist in Abbil-
dung 7-1 schematisch dargestellt.  
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Abbildung 7-1: Schematischer Aufbau eines Wärmestrom-DSC (Abb. nach [Hie07] mit 
freundlicher Genehmigung von S. Hiebler) 

Bei einem Wärmestrom-DSC (siehe Abbildung 7-1) besteht die Messzelle aus 
einem Ofen. Im Inneren des Ofens befindet sich eine Wärmeleitstrecke, auf der 
symmetrisch zwei Behälter mit der Probe bzw. Referenz (leerer Tiegel) ange-
bracht sind. Unterhalb der Behälter befinden sich die Kontakte jeweils eines 
Thermoelements, mit dessen Hilfe sich die Temperatur der Probe und Referenz 
bestimmen lässt. Probe und Referenz werden somit zusammen nach einem 
vorgegebenen Temperaturprogramm aufgeheizt bzw. abgekühlt. In Abbildung 
7-2 ist der Temperaturverlauf von Ofen, Referenz und Probe bei einem DSC-
Abkühlschritt schematisch dargestellt. Am Anfang der Abkühlung befinden sich 
Ofen, Probe und Referenz auf gleicher Temperatur. Nach der Startphase wird 
die Temperatur des Ofens mit einer konstanten Abkühlrate dT/dt reduziert. Auf-
grund der endlichen Wärmeleitfähigkeit der Wärmeleitstrecke (siehe Abbildung 
7-1), auf der sich Probe und Referenz befinden, hinkt die Temperatur von Pro-
ben- und Referenzthermoelement der Ofentemperatur hinterher (siehe Abbil-
dung 7-2). Die Zeit, um welche die Referenztemperatur der Ofentemperatur hin-
terher hinkt, wird als Zeitkonstante für den Temperaturausgleich bezeichnet. 
Diese ist gerätespezifisch und ist von der Beschaffenheit der Wärmeleitstrecke 
abhängig. Zwischen Ofen und Referenz sowie zwischen Ofen und Probe ent-
stehen die Wärmeströme, die der Temperaturdifferenzen entsprechen. Solange 
in der Probe keine Umwandlungsprozesse ablaufen, sind die Wärmeströme 
vom Ofen in die Probe und in die Referenz konstant. Dementsprechend bleibt 
die aufgezeichnete Temperaturdifferenz zwischen Probe und Referenz kon-
stant. Wenn eine Umwandlung, wie z. B. Kristallisation auftritt, bleibt die Tem-
peratur der Probe konstant, bis die gesamte Probe kristallisiert. Erst, wenn die 
gesamte Probe fest ist, nähert sich die Probentemperatur wieder der Referenz-
temperatur an. Beim DSC wird diese Temperaturdifferenz (∆TP-R) zwischen der 
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Probe und der Referenz gemessen. Diese ist proportional zum Wärmestrom in 
die Probe [Hie07]: 

( )tTKWärmestrom RPobePr −∆⋅=  7-4 

wobei die Konstante K den Kalibrierungsfaktor darstellt.  

 
Abbildung 7-2: Temperaturverlauf von Ofen, Referenz und Probe bei einem DSC-
Abkühlschritt. (schematische Darstellung)  

Aus der Temperaturdifferenz werden somit die Wärmeströme in die Probe ab-
geleitet (DSC-Signal in mW/mg) und üblicherweise gegen die Probentempera-
tur oder die Zeit aufgetragen, wie in Abbildung 7-3 schematisch dargestellt. Die 
Enthalpieänderung einer Probe während eines Umwandlungsprozesses (in J/g) 
wird aus der Fläche zwischen der Messkurve und der Basislinie berechnet. Un-
ter der Basislinie versteht man die Verbindungslinie (meist eine Gerade) zwi-
schen dem DSC-Signal vor und nach dem Umwandlungsprozess.  
Gemessene Temperaturen und Enthalpieänderungen müssen jedoch „wahren“ 
Werten zugetragen werden, d. h. das Gerät muss kalibriert werden. Da die 
Temperatur in einem DSC nicht direkt in der Probe gemessen wird, ergibt sich 
eine Differenz zwischen gemessener und tatsächlicher Probentemperatur. Ziel 
der Temperaturkalibrierung ist es, die vom Gerät angezeigte Temperatur so zu 
korrigieren, dass sie der Oberflächentemperatur der Probe entspricht. Die zur 
Temperaturkalibrierung verwendeten Materialien richten sich nach dem für die 
Probe erforderlichen Messbereich. Für die Polymere eignen sich beispielsweise 
Indium, Blei oder Zink. Neben der Temperaturkalibirierung muss auch die Wär-
mestrom- sowie Wärmekalibrierung durchgeführt werden. Bei der Wärmestrom-
kalibrierung handelt es sich um die Bestimmung des Kalibrierungsfaktors K aus 
der Gleichung 7-4. Für die Wärmestromkalibrierung werden die Materialien be-
kannter spezifischer Kapazität (z. B. Saphir oder Kupfer) verwendet. Bei der 
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Wärmekalibrierung wird der gemessenen Peakfläche direkt eine Wärme zuge-
ordnet. Die Wärmekalibrierung erfolgt mittels Substanzen bekannter Umwand-
lungswärme, wie Z. B. Indium, Zinn oder Zink.  

 
Abbildung 7-3: Schematischer Verlauf einer Messkurve  eines DSC während eines 
Kristallisationsübergangs 

7.3 AUSWERTUNG 
Die für diese Arbeit relevanten Größen, die mit einem DSC ermittelt wurden, 
sind in Abbildung 7-4  schematisch dargestellt. Dabei ist Tc Onset und Tc Ende die 
Onset- und Endtemperatur der Kristallisation. Diese wurden als Schnittpunkte 
des extrapolierten linearen Teils der abfallenden bzw. ansteigenden Peakflanke 
mit der Basislinie ermittelt. Aus den in Abbildung 7-4 dargestellten Daten, lässt 
sich der relative Kristallinitätsgrad X(T) bei einer Temperatur T wie folgt berech-
net:  

( )
2Fläche1Fläche

2Fläche

dT
dT
dH

dT
dT
dH

TX
cEnde

cOnset

cOnset
T

T

T

T

+
==

∫

∫

 
7-5 

Dementsprechend ist am Anfang des Prozesses X(T = Tc Onset) = 0 und am En-
de X(T = Tc Ende) = 1. 
Unter der Annahme, dass die Probe die gleiche thermische Vorgeschichte wie 
der DSC-Ofen erfährt, kann die Temperaturskala in Abbildung 7-4 in die Zeit-
skala unter Verwendung der folgenden Gleichung transformiert werden [Ach04]: 

α
−

=
TTt cOnset 7-6 
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wobei α die Abkühlgeschwindigkeit ist. Dementsprechend kann der relative 
Kristallinitätsgrad X(t) in Abhängigkeit von der Zeit wie folgt dargestellt werden: 

( ) ( )
∫

∫
==

endt

0

t

0

dt
dt
dH

dt
dt
dH

TXtX
 

7-7 

Die Integralgrenzen t und tend beschreiben die verlaufende bzw. gesamte Kris-
tallisationszeit.  

 
Abbildung 7-4: Die für diese Arbeit relevante Größen, die mit einem DSC ermittelt 
wurden 

Aus der DSC-Aufheizung wurde der absolute Kristallinitätsgrad (XDSC) über das 
Verhältnis der gemessenen Schmelzenthalpie der Probe (siehe Fläche 3 in Ab-
bildung 7-4) und der Enthalpie pro Masseneinheit des Systems im thermody-
namischen Gleichgewicht (∆hθ

m) wie folgt ermittelt: 

( ) %100
haltPolymergeh

hX
m

m
DSC ⋅

∆
∆

=
θ

 
7-8 

Die Enthalpie ∆hθ
m entspricht der Enthalpie für 100 % kristallines Material und 

ist für die meistens Polymere in der Literatur zu finden. In diesen Arbeiten wur-
den für ∆hθ

m je nach Polymer folgende Werte angenommen [Ehr03]: 207 J/g für 
PP, 293 J/g für PE und 230 J/g für PA. 
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