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Abstract i

Abstract

In the presented work the effect of the structure and chemical surface properties of multiwalled
carbon nanotubes (MWCNTs) as well as the processing conditions during composite processing
employing compression and injection moulding on the morphology, percolation and mechanical
behaviour of isotactic polypropylene-based/MWCNT composites was investigated.
The composites were melt mixed by incorporating various contents (0-5 wt.%) of differently
modified MWCNT materials into a maleic anhydride-modified isotactic polypropylene (iPP-MA).
MWCNT modification was carried out by ball milling and reactive ball milling of the as-synthesised
MWCNT material and thus yielded unmodified, ball milled and NH2-functionalised MWCNTs.
Structure-property-relations were studied by means of spectroscopic and microscopic methods,
X-ray scattering techniques, thermal analysis, tensile testing and modelling of the reinforcement
effect of the MWCNT materials.
From the results it could be derived that due to different length and primary agglomerate structure
of the MWCNT materials, their primary agglomerates exhibit different effective interaction radii
which in turn lead to different percolation thresholds and reinforcement efficiency within the
iPP-MA matrix. An influence caused by functional groups at the MWCNT surface induced by
the reactive ball milling process was negligible with respect to better MWCNT dispersion or
improved interactions between iPP-MA/MWCNT. Furthermore, it was found that the evolved
crystalline morphology of the iPP-MA as a result of the presence of the MWCNTs and also due
to the applied compression and injection moulding conditions had a significant impact on the
isotropic as well as the anisotropic mechanical behaviour of the composites. In this regard the
influence of the MWCNT structural characteristics and MWCNT content came second. The state
of MWCNT macroscale dispersion mainly stemmed from the size of the primary agglomerates
prior to the melt mixing process and determined the ductility of the composites, whereas the
stiffness primarily resulted from the MWCNT structural characteristics. High MWCNT contents
led to a decrease in the anisotropy of the mechanical behaviour.
In summary, it could be shown that the MWCNT structure as well as the conditions during
composite processing significantly determine the structure-property-relations in semicrystalline
thermoplastic/MWCNT composites.
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1 Einleitung

Seit jeher nutzt der Mensch die Herstellung sogenannter Komposite, also die Vereinigung ver-
schiedener Materialien zu einem neuen Werkstoff, mit dem Ziel die positiven Eigenschaften der
Einzelkomponenten im Gesamtsystem zu erhalten und darüber hinaus neue, nur dem Komposit
eigene Eigenschaften zu etablieren. Insbesondere polymerbasierte Nanokomposite nehmen bei
der Entwicklung multifunktioneller Werkstoffe für Hochleistungsanwendungen seit vielen Jahren
eine Vorreiterrolle ein und bilden ein selbstständiges, kontinuierlich wachsendes Forschungsfeld,
angetrieben durch neue technische Anforderungen, aber auch durch gesellschaftliche Belange.
Gegenüber Makro- und Mikrokompositen, in denen die Dimensionen der sich ausbildenden
Struktureinheiten und enthaltenen Füllpartikel im mm- bzw. µm-Bereich liegen, besitzen Na-
nokomposite strukturelle Abmessungen im nm-Bereich, was in sehr spezifischen Struktur-
Eigenschafts-Beziehungen resultiert, welche in ihrer Art von Makro- und Mikrokompositen
her nicht bekannt sind. Dies beruht zum einen auf der typischerweise sehr komplexen, sich
über mehrere Längenskalen erstreckende Morphologie von Nanokompositen, welche die Geo-
metrie und den Dispergierzustand der eingebrachten Nanopartikel, die Art und Stärke der
Wechselwirkungen zwischen Matrixmaterial und Füllstoff, die Ausbildung einer Grenzflächen-
schicht mit von dem übrigen Matrixmaterial verschiedenen Eigenschaften und die Bildung von
Überstrukturen beinhaltet. Zum anderen besitzen Nanopartikel ein sehr großes Oberflächen-
zu-Volumenverhältnis, wodurch die Oberflächeneigenschaften in ihrer Wirkung mehr und mehr
dominieren.

Aufgrund ihres herausragenden Eigenschaftsprofils rangieren unter den Nanopartikeln die
Kohlenstoffnanoröhren (engl. carbon nanotubes, CNTs) seit ihrer Synthetisierbarkeit in für
ihren Einsatz relevanten Maßstäben [1] als multifunktioneller nanoskaliger Füllstoff für Polymer-
basierte Komposite ganz vorne. CNTs zeichnen sich durch ein sehr großes Aspektverhältnis von
bis zu >1000 sowie eine exzellente elektrische Leitfähigkeit von 102-106 S/cm aus [2], weswegen
bereits für sehr geringe Füllgehalte elektrisch leitfähige Komposite erzielt werden [3]. Zudem
eignen sich CNTs wegen ihrer geringen Dichte von 0,8-1,8 g/cm3 [2], extrem hoher Steifigkeit
von bis zu 1 TPa und Zugfestigkeit von bis zu 10-500 GPa [4, 5] zur mechanischen Verstärkung
von Polymeren. Polymer/CNT-Komposite finden bereits Anwendung z.B. in Sportartikeln, im
Leichtbau, als Flammschutz, für die antistatische Ausrüstung, die elektromagnetische Abschir-
mung sowie als Antifoulingmittel. Aus industrieller Sicht stehen die Verfügbarkeit von CNTs mit
kontrollierbaren Eigenschaften als auch eine einfache Integration der Kompositherstellung und
–verarbeitung in bestehende Prozessketten für die Anwendung von CNTs im Vordergrund.
Der erfolgreiche Einsatz von CNTs als Füllstoff und damit verbunden die gezielte Einstellung
gewünschter Kompositeigenschaften setzt ein umfassendes Verständnis der Zusammenhänge
zwischen den Faktoren, die zu einer bestimmten Kompositmorphologie beitragen, und den
sich daraus ergebenden Struktur-Eigenschafts-Beziehungen im Komposit voraus. Daher wur-
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de in den letzten Jahren intensiv das Dispergierverhalten von CNTs in Polymeren und damit
verbunden die Ausbildung von CNT-Netzwerkstrukturen sowie die Verstärkungswirkung von
CNTs in Polymer-basierten Matrixmaterialien untersucht. Aktuelle Arbeiten zum elektrischen
Perkolationsverhalten von CNTs in Polymeren zeigen, dass zur Ausbildung eines elektrisch
leitfähigen CNT-Netzwerkes nicht zwingend dispergierte CNTs erforderlich sind, sondern dass
vielmehr geringe Anteile agglomerierter CNTs die elektrischen Eigenschaften der Komposite
sogar verbessern [6]. Daneben beeinflusst das Aspektverhältnis der CNTs, also das Verhält-
nis aus CNT-Länge zu -Durchmesser, die elektrischen Kompositeigenschaften maßgeblich
[3, 6, 7]. Auch die Verstärkung einer Polymermatrix durch CNTs hängt wesentlich vom CNT-
Dispergierzustand und dem Aspektverhältnis der CNTs ab [4, 8]. So verringert sich die zur
Lastübertragung zwischen Polymer/CNT verfügbare Grenzfläche mit steigendem Anteil an
agglomeriert vorliegenden CNTs; ebenso ist die Verstärkungswirkung von CNTs umso höher, je
größer das CNT-Aspektverhältnis ist [9, 10].
Diese zeigt bereits, dass die Anforderungen an den CNT-Dispergierzustand bezogen auf elektri-
sche Leitfähigkeit und Verstärkung von Polymer/CNT-Kompositen unterschiedlich sein können.
Viele Arbeiten beschränken sich jedoch auf die Untersuchung von entweder der CNT-Netzwerk-
ausbildung oder der Verstärkungswirkung von CNTs bezogen auf den CNT-Dispergierzustand
und der Stärke der Lastübertragung Polymer/CNT. Selten lassen sich zusammenhängende
Betrachtungen angefangen bei den CNT-Charakteristika, über die Beschreibung der Komposit-
morphologie bis hin zur Charakterisierung des Perkolations- und mechanischen Verhaltens der
Komposite für industriell relevante Verarbeitungsbedingungen finden.
Eine besondere Stellung nehmen in diesem Zusammenhang semikristalline Polymere als Matrix-
materialien in CNT-basierten Kompositen ein. Es ist bekannt, dass die Gegenwart von CNTs in
Änderungen des Kristallisationsverhaltens und der kristallinen Morphologie von semikristallinen
Polymeren resultiert [11] und dass die kristalline Morphologie das mechanische Verhalten von
semikristallinen Polymeren beeinflusst.
Vor diesem Hintergrund steht das Verständnis von Struktur-Eigenschafts-Beziehungen in semi-
kristallinen Thermoplast/CNT-Kompositen, die unter technisch relevanten Bedingungen herge-
stellt und verarbeitet wurden, im Fokus der in dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen.

Innerhalb der vorliegenden Arbeit liefert zunächst Kapitel 2 eine Beschreibung der Zielstellung
und experimentellen Vorgehensweise. In Kapitel 3 wird der derzeitige Stand der Forschung vor-
gestellt. Es wird auf die Struktur und Eigenschaften von CNTs hinsichtlich ihrer Verwendung als
Füllstoffe in Polymer-basierten Kompositen eingegangen. Weiterhin wird ein Überblick zur Cha-
rakterisierung und Beeinflussung der Eigenschaften von Polymer/CNT-Kompositen im Hinblick
auf die Kompositherstellung und -verarbeitung, die Morphologie sowie das Perkolations- und
mechanische Verhalten gegeben. Ferner werden die Eigenschaften und die Verwendung von
isotaktischem Polypropylen (iPP) als ein wichtiger Vertreter für semikristalline Matrixmaterialien
vorgestellt. Es folgt eine Beschreibung der in dieser Arbeit angewandten experimentellen Me-
thoden in Kapitel 4. In Kapitel 5 werden die Ergebnisse zur Charakterisierung der eingesetzten
MWCNTs sowie der Untersuchungen zur Morphologie, dem Perkolations- und mechanischen
Verhalten von iPP-basierten/MWCNT-Kompositen beschrieben und diskutiert. Kapitel 6 fasst
die Ergebnisse zusammen und schließlich gibt Kapitel 7 einen Ausblick auf weiterführende
Untersuchungen.



2 Zielstellung und Vorgehensweise

Im Rahmen dieser Arbeit werden der Einfluss der Struktur und chemischen Oberflächeneigen-
schaften von mehrwandigen Kohlenstoffnanoröhren (MWCNTs) sowie der Verarbeitungsbedin-
gungen beim Heißpressen und Spritzgießen auf die Morphologie, das Perkolations- und mecha-
nische Verhalten von schmelzegemischten semikristallinen Thermoplast/MWCNT-Kompositen
untersucht.

Für die Kompositherstellung wurden verschiedene Füllgehalte unterschiedlich modifizierter
MWCNT-Materialien mit einem Maleinsäureanhydrid-gepfropften isotaktischen Polypropylen
(iPP-MSA) mittels Extrusion schmelzegemischt. Die unterschiedlichen Charakteristika der einge-
setzten MWCNT-Materialien hinsichtlich ihrer Länge, der Struktur ihrer Primäragglomerate sowie
der Präsenz von funktionellen Gruppen an der MWCNT-Oberfläche resultierte aus der durch
den Hersteller vorgenommenen Modifizierung des eingesetzten MWCNT-Ausgangsmaterials:
unbehandelt, kugelgemahlen sowie während des Kugelmahlprozesses NH2-funktionalisiert.
Die Verarbeitung des reinen iPP-MSAs und der Komposite erfolgte mittels Heißpressen und
Spritzguss, wobei jeweils mit zwei verschiedenen Temperaturen und im Falle des Spritzgießens
zudem mit zwei Einspritzgeschwindigkeiten gearbeitet wurde.
Abb. 2.1 zeigt schematisch die unterschiedlichen MWCNT-Charakteristika und Verarbeitungs-
bedingungen, deren Einfluss auf die Morphologie sowie das Perkolations- und mechanische
Verhalten der iPP-MSA/MWCNT-Komposite untersucht werden soll. Es wird nur ein iPP-MSA
als Matrixmaterial eingesetzt, so dass die iPP-MSA-Matrix als konstant angesehen werden kann.

Somit ergeben sich folgende zu untersuchende Fragestellungen:

• Wie wirkt sich die Modifizierung der MWCNTs auf deren Charakteristika Länge, Primär-
agglomeratstruktur und chemische Oberflächeneigenschaften aus?

• Welchen Einfluss haben die zu erwartenden unterschiedlichen MWCNT-Charakteristika
auf den MWCNT-Dispergierzustand in den Kompositen?

• Wie wird das Perkolationsverhalten der Komposite durch die MWCNT-Charakteristika
und/oder den MWCNT-Dispergierzustand beeinflusst?

• Ändert sich die kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix aufgrund der unterschiedlichen
MWCNT-Charakteristika?

• Wie groß ist der Einfluss welcher MWCNT-Charakteristika auf das mechanische Verhalten
der Komposite?

• Wie wirken sich die unterschiedlichen Verarbeitungsmethoden und -bedingungen auf die
kristalline Morphologie und die mechanischen Eigenschaften des reinen iPP-MSAs sowie
der Komposite aus?
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der untersuchten Einflussfaktoren, die sich aus den Charakte-
ristika der MWCNT-Materialien sowie den Bedingungen bei der Kompositverarbeitung
ergeben, hinsichtlich der Morphologie als auch des Perkolations- und mechanischen
Verhaltens der iPP-MSA/MWCNT-Komposite.

Die experimentelle Vorgehensweise umfasst eine ausführliche Charakterisierung der unter-
schiedlichen pulverförmigen MWCNT-Materialien mittels mikroskopischer und spektroskopischer
Methoden sowie mittels Thermogravimetrischer Analyse. Die Kompositmorphologie wurde bezo-
gen auf den MWCNT-Dispergierzustand mittels Mikroskopie auf verschiedenen Längenskalen
untersucht; ferner erfolgte die Charakterisierung der kristallinen Morphologie des iPP-MSAs
mittels Weitwinkelröntgenstreuung und Differenzial Scanning Kalorimetrie. Das Perkolations-
verhalten wurde anhand von elektrischen Volumenwiderstands- und schmelzerheologischen
Messungen analysiert. Uniaxiale Zugversuche dienten zur Beschreibung des mechanischen
Verhaltens.
Es sollen die MWCNT-Charakteristika und die Kompositmorphologie, wie sie sich aus der Zuga-
be der unterschiedlichen MWCNT-Materialien sowie der Verarbeitungsbedingungen ergibt, in
Korrelation zum Perkolations- und mechanischen Verhalten der iPP-MSA/MWCNT-Komposite
gesetzt werden, um auf diese Weise zum grundlegenden Verständnis von Struktur-Eigenschafts-
Beziehungen in semikristallinen Thermoplast/MWCNT-Komposite beizutragen.



3 Grundlagen und Stand des Wissens

3.1 Kohlenstoffnanoröhren (CNTs) als Füllstoffe für Polymere

3.1.1 Einfluss der Struktur einzelner CNTs auf deren Eigenschaften

Kohlenstoffnanoröhren (engl. carbon nanotubes, CNTs) sind eindimensionale aus Kohlenstoff
bestehende Partikel. Es existieren prinzipiell zwei unterschiedliche CNT-Typen: einwandige
Kohlenstoffnanoröhren (SWCNTs), die, formal gesehen, aus einer zu einem nahtlosen Zylinder
aufgerollten Graphenschicht bestehen und durch halbe Fullerenkappen abgeschlossen sind,
sowie mehrwandige Kohlenstoffnanoröhren (MWCNTs), die aus mehreren solcher konzentrisch
angeordneten Graphenzylinder aufgebaut sind (siehe Abb. 3.1, links). Als spezielle Variante der
MWCNTs können die sogenannten doppelwandigen Kohlenstoffnanoröhren (engl. doublewalled
carbon nanotubes, DWCNTs) angesehen werden.
Je nach Anordnung der C-Atome entlang des CNT-Umfanges lassen sich drei CNT-Chiralitäten
unterscheiden (siehe Abb. 3.1, rechts): sesselförmig (engl. armchair), zickzack (engl. zigzag)
sowie chiral (engl. chiral) [12].

Abbildung 3.1: TEM-Aufnahmen von jeweils einer SWCNT, DWCNT und MWCNT (links, mit freundli-
cher Genehmigung von Elsevier entnommen aus [13, 14]) sowie schematische Darstellung
der möglichen Aufrollvarianten einer Graphenschicht zu einer CNT und die sich daraus
ergebenden Chiralitäten (rechts, mit freundlicher Genehmigung von Elsevier entnommen
aus [14]).

Verglichen mit Graphit weisen CNTs eine um Größenordnungen höhere elektrische Leitfähigkeit
auf. Ähnlich verhält es sich mit der Wärmeleitfähigkeit. Die Besonderheit der elektronischen
Eigenschaften von CNTs gegenüber denen des Graphits liegt jedoch nicht nur in den höheren
Leitfähigkeitswerten begründet, sondern vor allem in ihrem 1-dimensionalen Charakter. Ebenfalls
bekannt ist, dass CNTs im Vergleich zu metallischen Werkstoffen einzigartige mechanische
Eigenschaften bei sehr geringer Dichte aufweisen. CNTs besitzen eine große Flexibilität, eine
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sehr hohe Zugfestigkeit (SWCNT: 150–180 GPa, MWCNT: 11–63 GPa) und Steifigkeiten von
bis zu 1 TPa [15, 16]. Ferner sind Kohlenstoffnanoröhren gebogene und verschlaufte Gebilde
mit im gestreckten Zustand Längen-Durchmesser-Verhältnissen (Aspektverhältnissen) l/D von
typischerweise 300–1000 und Durchmessern von 0,4–3 nm für SWCNTs und 10-bis mehre-
re 100 nm für MWCNTs [15, 17]. Zudem sind CNTs im Vakuum thermisch stabil bis 2800 ◦C [18].

Die bemerkenswerten mechanischen und Transporteigenschaften von CNTs setzen eine de-
fektfreie Struktur voraus. Die großen Diskrepanzen zwischen theoretisch vorhergesagten und
tatsächlich gemessenen Eigenschaften führten allerdings zu der Schlussfolgerung, dass CNTs
nicht die perfekten und absolut defektfreien Gebilde sind, als die sie zunächst angesehen
wurden [19]. Vielmehr existiert eine große Anzahl an Defektstrukturen [20, 21], deren Präsenz
das CNT-Gitter stören und sich damit insbesondere auf die elektronischen und mechanischen
Eigenschaften der CNTs auswirken [19, 22, 23, 24, 25, 26, 27]. Defekte in CNTs bilden sich
entweder schon während der Synthese, werden durch Spannungen in das C-Gitter oder durch
Nachbehandlung bewusst oder ungewollt eingebracht. Typischerweise treten diese Defekte
seltener entlang der Röhrenachse als vielmehr an ihren Endkappen auf [20, 21].
Ausschlaggebend für die Struktur und Eigenschaften von CNTs sind die bei ihrer Synthese
gewählten Parameter. Als die drei Hauptverfahren zur CNT-Synthese sind die Bogenentla-
dung (engl. arc discharge), die Laserverdampfung (engl. laser ablation) und die chemische
Dampfphasenabscheidung (engl. chemical vapour deposition, CVD) bekannt. So können mittels
Bogenentladung große Mengen unreiner CNTs hergestellt werden, während die Laserverdamp-
fung die Synthese hochreiner, ausgerichteter SWCNTs mit einer engen Durchmesserverteilung
ermöglicht, da eine größere Kontrolle über die Wachstumsbedingungen der CNTs besteht [28].
Die CVD ist derzeit die am weitverbreitetste Methode, die vor allem industriell genutzt wird,
denn sie besitzt ein vergleichsweise günstiges Verhältnis von Ausbeute/Herstellungskosten
[17]. Zudem stellt die CVD ein relativ einfaches Verfahren zur CNT-Synthese dar; dem stehen
allerdings eine höhere Defektdichte, ein höherer Grad an Verunreinigungen und eine größere
Durchmesserverteilung im Vergleich zu den beiden anderen Verfahren gegenüber [29].

3.1.2 Agglomeratstruktur von CNTs

Zur Herstellung von Polymer/CNT-Kompositen kommen für gewöhnlich größere Mengen an
CNTs in Pulverform zum Einsatz. Im Pulver liegen die CNTs agglomeriert oder zumindest
gebündelt vor. Folglich spielen neben den Eigenschaften einzelner CNTs ihre Agglomerat-
struktur hinsichtlich der Kompositherstellung und -eigenschaften eine wesentliche Rolle. Zur
Struktur von CNT-Agglomeraten zählen die Packungs-/Schüttdichte, die Agglomeratstärke sowie
die generelle Erscheinung, welche die Geometrie der Agglomerate und die Form ihrer Rand-
bereiche einschließt. Angaben zur Schüttdichte von Agglomeraten stammen meist von den
CNT-Herstellern selbst, siehe Tab. 3.1), und liegt zwischen 28-170 kg/m3 für unbehandelte
MWCNTs (zumindest sind keine weiteren Behandlungsschritte bekannt) [30]. Eine zusätzliche
Behandlung oder Modifizierung von CNTs führt meist zu einer Erhöhung der Schüttdichte [31].
Experimentelle Abschätzungen der Agglomeratstärke anhand von AFM- und REM-Untersuchun-
gen ergaben einen um ca. die Hälfte geringeren E-Modul für CNT-Agglomerate verglichen mit
dem einzelner CNTs [32]. Anhand des Verdichtungsverhaltens von CNT-Agglomeraten konnte
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Tabelle 3.1: Auswahl an kommerziell erhältlichen MWCNT-Produkten mit Angaben zu Reinheit, Syn-
these, Liefermengen und -preisen [30, 31, 33].

Graphistrength®

C100 (a)
Baytubes®

C150P (b)
FutureCarbon
CNT-MW-K (c)

NanocylTM

NC7000 (d)

Synthese CVD CVD — CVD
Durchmesser [nm] 10-15 5-20 15 9,5
Länge [µm] 0,1-10 1-10 — 1,5
Reinheit [%] > 90 % > 95 % > 90 % > 90 %
Oberfläche [m2/g] — — 250 250-300
Schüttdichte 50-150 120-170 28 66(EN DIN 60) [kg/m3]
Agglomeratgröße
[mm]

0,2-0,5 0,1-1 — >0,6

Preis/Einheit — 130 Euro/250 g — 100 Euro/2 kg(auf Anfrage 2010)
(a) Arkema, Colombes, France

(b) Bayer Material Science AG, Leverkusen, Germany
(c) FutureCarbon GmbH, Bayreuth, Germany

(d) Nanocyl S.A., Sambreville, Belgium

deren Stärke, angegeben durch ihre Bruchfestigkeit, mit ihrer Dichte korreliert werden [34]. Die
Agglomeratstärke war umso höher, je dichter gepackt die CNTs waren. Dies ließ sich aufgrund
stärkerer van der Waals-Kräfte zwischen den CNTs und den damit erforderlichen höheren
Kräften zum Brechen der Agglomerate begründen. In diesem Zusammenhang wurde auch auf
eine geringe Festigkeit zwischen den Agglomeraten untereinander im Vergleich zur internen
Agglomeratstärke und damit auf das Abgleiten von Agglomeraten unter Belastung eingegangen.
Die Form von CNT-Agglomeraten wurde mittels optischer Partikelanalyse als nahezu rund,
oval oder viereckig, wenn die CNTs parallel zueinander angeordnet vorlagen, beschrieben, je
nachdem um welches CNT-Produkt es sich handelte oder welche Syntheseparameter eingestellt
wurden [35].
REM-Aufnahmen von industriell verfügbaren MWCNTs zeigten unterschiedliche Agglomerat-
strukturen, welche als "bird nest structure" oder "combed yarn structure" beschrieben wur-
den [30]. Die erhöhte Schüttdichte von kugelgemahlenen MWCNTs im Vergleich zu unbe-
handelten MWCNTs resultierte in ihrer schlechteren Dispergierbarkeit in sowohl einer wässri-
gen Natriumdodecylbenzolsulfonat-Lösung als auch in einer PC-Matrix schmelzegemischter
PC/MWCNT-Komposite und damit in einer höheren elektrischen Perkolationsschwelle in diesen
PC/MWCNT-Kompositen [31]. Gleiches ergab sich aus Untersuchungen zu CNTs, welche auf
unterschiedliche Weise synthetisiert und mittels Schmelzemischen in ein PA 6.6 eingebracht
wurden [35]. Allerdings variierten hier neben der Agglomeratdichte weitere CNT-Charakteristika
u.a. Durchmesser, Verschlaufungen und Agglomeratform. Theoretische Überlegungen zum
Einfluss von CNT-Dispergierzustand und entanglement-Dichte auf das elektrische Perkola-
tionsverhalten von CNTs in einer Polymermatrix erlaubten ebenfalls den Schluss, dass dichter
gepackte Agglomerate zu einer höheren Perkolationsschwelle führen [36].
Es ist demzufolge zu erwarten, dass die elektrischen und auch die mechanischen Eigenschaften
von Polymer/CNT-Kompositen neben den Eigenschaften einzelner CNTs auch von der Struktur
der CNT-Agglomerate abhängen.
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3.1.3 Allgemeines zur Behandlung und Modifizierung von CNTs

Insbesondere großtechnisch synthetisierte CNT-Materialien weisen Unreinheiten in Form von
amorphem Kohlenstoff und Katalysatorrückständen auf [37]. Unreinheiten beeinflussen maßgeb-
lich die CNT-Eigenschaften und können auch die Eigenschaften von Polymer/CNT-Kompositen
beeinträchtigen. Aus diesem Grund sind spezielle Reinigungsmethoden entwickelt worden,
die jedoch häufig zur Schädigung der CNT-Struktur führen. Zur Entfernung von metallischen
Verunreinigungen werden üblicherweise stark oxidierende Verfahren oder Säurebehandlung
eingesetzt, welche Defekte im CNT-Gitter induzieren [38]. Amorpher C wird meistens durch
Temperaturbehandlung entfernt. Dies bietet den Vorteil, dass bei hohen Temperaturen von
>1000 ◦C gleichzeitig Defekte im CNT-Gitter ausheilen können [17].
Das Modifizieren von CNTs dient häufig auch zur gezielten Veränderung der CNT-Eigenschaften.
Hierzu zählen neben strukturellen Änderungen wie CNT-Kürzung, dem Öffnen der CNT-Endkap-
pen sowie der Selektion hinsichtlich einer engeren Längen- und Durchmesserverteilung auch
alle chemischen Behandlungen, welche zu nicht-kovalenter und kovalenter Funktionalisierung
von CNTs führen.
Die Funktionalisierung von CNTs umfasst sowohl chemische als auch physikalische Verfahren.
Zu den chemischen Methoden gehören das kovalente Anbinden funktioneller Gruppen sowie
das Pfropfen ganzer Moleküle an CNTs. Dies geht meistens mit einer Beeinträchtigung der
sp2-Elektronenstruktur der CNTs einher [39]. Dafür wurden durch chemische Funktionalisierung
die Dispergierbarkeit von CNTs in Polymeren und auch die Effektivität der Lastübertragung von
der Polymermatrix auf die CNTs erhöht [2, 40]. Physikalische Methoden sind nicht-kovalenter
Natur und beruhen auf den Wechselwirkungen zwischen Polymer/CNT. Es werden Moleküle
auf der CNT-Oberfläche adsorbiert oder es schlaufen sich genügend große Kettenmoleküle um
die CNTs herum (engl. wrapping) [39, 41]. Der Vorteil liegt darin, dass die CNT-Gitterstruktur
nicht zerstört wird und dadurch die elektronischen und mechanischen Eigenschaften der CNTs
intakt bleiben.

3.1.4 Kugelmahlen als Verfahren zur gezielten Modifizierung von CNTs

Kugelmahlen stellt eine geeignete Methode zur Modifizierung von CNTs dar, weil es sowohl
zur Kürzung als auch zur Funktionalisierung von CNTs oder gleichzeitig beidem eingesetzt
werden kann. Es ist zudem relativ unkompliziert, schnell und auf Industriemaßstäbe übertragbar.
Der Kugelmahlprozess ist schematisch in Abb. 3.2 dargestellt. In einer rotierenden Trommel
werden die CNTs mit Hilfe von z.B. Stahlkugeln gemahlen. In mehreren Untersuchungsreihen
wurde gezeigt, dass die Mahlintensität, repräsentiert durch die Rotationsgeschwindigkeit der
Trommel und die Mahldauer, den größten Einfluss auf Änderungen in der CNT-Struktur und der
Erzeugung funktioneller Gruppen an der CNT-Oberfläche ausüben [42, 43, 44]. So nahm der
Grad an strukturellen Veränderungen von nahezu intakten MWCNTs über offene Endkappen
und vereinzelten Defekten bis zu stark geschädigten MWCNTs mit hohem Anteil an amorphem
C mit steigender Mahlintensität zu [42]. Ferner wurden die CNTs umso stärker gekürzt, je länger
das Mahlen andauerte [44]. Die strukturellen Änderungen, offene Endkappen und CNT-Kürzung,
treten bevorzugt an Defekten im C-Gitter auf, da hier weniger Energie zum Aufbrechen der
C-C-Bindungen erforderlich ist [45].
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Abbildung 3.2: Prinzip des Kugelmah-
lens.

Weitere Prozessparameter, die die Eigenschaften der
gemahlenen CNTs beeinflussen, sind Kugelgröße und
-gewicht, das Verhältnis von Kugelanzahl zur Men-
ge des eingelegten CNT-Pulvers sowie die Atmo-
sphäre (Luft, Ar, N2, u.a.) unter der gearbeitet wird
[42]. Ebenso zeigte sich, dass neben den gewähl-
ten Prozessparametern auch die Charakteristika der
CNT-Ausgangsmaterialien, wie z.B. ihre entanglement-
Dichte, zu unterschiedlich ausgeprägten strukturellen
Änderungen, u.a. Anteil an amorphem Kohlenstoff, De-
fektdichte und Kürzung, führten [42, 44, 45, 46]. Neben
dem Kürzen von CNTs führt Kugelmahlen auch zu

kleineren Primäragglomeraten und einer kompakteren Agglomeratstruktur, wie anhand von Mes-
sungen der Agglomeratgröße und der spezifischen Oberfläche belegt wurde [46]. Generell kann
der Mahlmechanismus wie folgt beschrieben werden: Mit zunehmender Mahldauer verringert
sich zunächst die mittlere Agglomeratgröße. Ab einer bestimmten Mahldauer stellt sich jedoch
eine Balance zwischen Agglomeratzerteilung und Re-Agglomeration ein. Je länger gemahlen
wird, desto stärker werden die Agglomerate kompaktiert, was sich in geringeren Werten ihrer
spezifischen Oberfläche widerspiegelt. Überdies führte Trockenmahlen zu stärker kompaktierten
Agglomeraten als Nassmahlen mit Wasser oder Ethanol als Medium [45]. Der Einsatz von
Mahladditiven oder -medien kann einerseits die Mahlwirkung erhöhen und andererseits die Re-
Agglomeration vermindern. Ebenso resultierte Nassmahlen in einer effektiveren CNT-Kürzung
und in zahlreicheren geöffneten Endkappen als entsprechendes Trockenmahlen in Luft oder
Ammoniakatmosphäre [45].
Die Funktionalisierung von CNTs während des Kugelmahlprozesses (engl. reactive milling,
chemo-mechanical functionalisation) erfolgt entweder durch Zugabe der zu reagierenden Stoffe
als Pulver oder durch Einleiten eines entsprechenden Gases als Reaktionspartner. Im Allge-
meinen werden in einem ersten Schritt funktionelle Gruppen an der CNT-Oberfläche erzeugt,
welche in nachfolgenden chemischen Reaktionen zum gewünschten grafting-Produkt umgesetzt
werden. Die Anbindung funktioneller Gruppen an CNTs geschieht bevorzugt an Defekten im
CNT-Gitter, da diese chemisch reaktiver sind als intakte C-6er-Ringe [20, 43, 47]. Hierbei findet
die Reaktion vor allem an stark gekrümmten Bereichen, wie z.B. den CNT-Endkappen oder auch
an schon vorhandenen Gitterdefekten statt, da beide eine höhere chemische Reaktivität besit-
zen [20, 21]. Weiterhin werden durch das Kugelmahlen zusätzliche Gitterdefekte induziert, die
ebenfalls als Angriffspunkt dienen [43]. Unabhängig von der gezielten Erzeugung funktioneller
Gruppen wurde beobachtet, dass sich während des Kugelmahlens stets O-haltige Gruppen an
den CNTs bilden [44, 45, 46].
Einen besonderen Stellenwert nimmt das Funktionalisieren mit N-haltigen Verbindungen ein, da
sich an die so gebildeten Derivate eine Vielzahl von Substanzen an CNTs binden lassen, deren
Einsatzpotential zahlreiche unterschiedliche Anwendungen umfasst, u.a. bietet sich so eine
Möglichkeit die Wechselwirkungen in Polymer/CNT-Kompositen zu steuern. So wurden durch
in-situ Funktionalisierung in Gegenwart von Ammoniumbicarbonat (NH4HCO3) die elektrischen
Eigenschaften von CNTs derart modifiziert, dass eine Wandlung vom p- zum n-Typ Halbleiter er-
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reicht wurde, da N als Elektronendonator wirkt [43]. Gleichzeitig wurde eine stärkere Kürzung der
CNTs durch die Zugabe des Ammoniumsalzes beobachtet, da dieses zusätzlich abrasiv wirkt.
Durch Kugelmahlen von MWCNTs in Ammoniakatmosphäre (NH3) wurden –NH2 und –CONH2

Gruppen an den MWCNTs erzeugt [47]. Neben der erhöhten Reaktivität von Defektstellen spielt
die Temperatur, die durch den Energieeintrag beim Mahlen erzielt wird, eine entscheidende
Rolle beim Funktionalisieren. Durch den Druck der auftreffenden Kugeln erfolgt lokal ein hoher
Energieeintrag in die C-C-Bindungen der CNTs. Dies kann zur Entstehung von hotspots führen,
in denen es zu lokalen Temperaturspitzen kommt und dadurch die erforderliche Aktivierungs-
energie zur Bildung funktioneller Gruppen an den C-Atomen des CNT-Gitters verringert ist [20].
Im Falle sehr hoher Mahlintensitäten wird sogar unter Schutzgasatmosphäre gearbeitet, um ein
spontanes Entzünden zu verhindern [42]. Es hat sich gezeigt, dass sich sowohl kürzere als auch
funktionalisierte CNTs besser in einer Polymermatrix dispergieren lassen [39, 48]. Kugelmahlen
bietet sich für beide Dispergierstrategien an: CNT-Längenkürzung und -Funktionalisierung.

3.1.5 Einsatz von CNTs als Füllstoff

In Abschnitt 3.1.1 wurde eine Vielzahl von außergewöhnlichen Eigenschaften vorgestellt, durch
die sich CNTs auszeichnen. Für viele Anwendungen ist das Anforderungsprofil an die einge-
setzten Komposite schon lange nicht mehr nur eine eindimensionale Fragestellung. So lässt
sich in den letzten Jahren ein gestiegenes Interesse an Füllstoffen erkennen, die gleichzeitig
mehrere Kompositeigenschaften positiv beeinflussen und somit die Herstellung multifunktioneller
Komposite ermöglichen. Darüber hinaus erfordert die Auswahl eines geeigneten Füllstoffes
neben seinen chemischen und physikalischen Eigenschaften aus industrieller Sicht auch die
Erfüllung des Spannungsdreieckes zwischen Preis/Verfügbarkeit des Füllstoffes - Komposither-
stellung/Verarbeitung - Erzielung der gewünschten Kompositeigenschaften.
Tabelle 3.2 beinhaltet eine Gegenüberstellung ausgewählter Eigenschaften von CNTs und
konventioneller C-haltiger Füllstoffe wie Graphit, Kohlenstofffasern (engl. carbon fibres, CF) und
Kohlenstoffnanofasern (engl. carbon nanofibres, CNF).

Tabelle 3.2: Gegenüberstellung ausgewählter C-haltiger Füllstoffe und ihrer Eigenschaften. Werte zu-
sammengestellt entsprechend [2, 5, 30, 49, 50, 51].

Füllstoff Graphit CF CNF CNT

Geometrie sphärisch Faser Faser faserartig
typ. Durchmesser 10–300 nm 5–8 µm 125–150 nm 1–20 nm
typ. Längen - bis 200 µm 50–100 µm 0,1–10 µm
Dichte [g/cm3] 1,9–2,3 2,25 1,4–1,6 0,8–1,8
Elektr. Leitfähigkeit [S/cm] 4000 (a) — — 102–106

E-Modul [GPa] 1000 (a) — — 270–1400 (b)

(a) in plane, (b) experimentelle Werte

Aus Sicht des Leichtbaus sind die Dichte und der Füllgehalt, welcher benötigt wird, um eine
bestimmte Verstärkungswirkung zu erreichen, wesentliche Kriterien. Geht es darum elektrisch
leitfähige Komposite herzustellen, so spielen die elektrischen Eigenschaften des Füllstoffes
sowie sein Aspektverhältnis eine wichtige Rolle. In den meisten Fällen liegt der Haupteinsatz
von CNTs in der Kombination von mechanischer Verstärkung und elektrischer Leitfähigkeit
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begründet. Des Weiteren eignen sich CNTs wegen ihrer exzellenten thermischen Leitfähigkeit
als Flammschutzmittel [52] sowie aufgrund ihrer antibakteriellen Wirkung als Antifoulingmittel
[53]. Als nachteilig wird häufig der hohe Preis von CNTs, verglichen mit anderen Füllstoffen,
genannt. Hier sollte jedoch bedacht werden, dass z.B. zur Erzielung elektrischer Leitfähigkeit
aufgrund ihres sehr hohen Aspektverhältnisses sehr geringe CNT-Füllgehalte notwendig sind.
Typisch sind hier 0,01-5 Gew.% CNTs verglichen mit üblicherweise 10-50 Gew.% an Graphit
oder CFs, um elektrisch leitfähige Polymerkomposite zu erhalten [2, 3, 54].
Der Zusammenhang zwischen ihrem enormen Aspektverhältnis l/D von bis zu >1000 und
dem kritischen Volumenanteil Φp, ab dem sich ein leitfähiges CNT-CNT-Netzwerk ausbilden
kann, ist in Abb. 3.3.a im Vergleich zu Graphit, CFs sowie CNFs als Füllstoff veranschaulicht.
Die Abschätzung basiert auf den in Tab. 3.2 genannten typischen Durchmessern und Längen
unter Verwendung nachstehender Gleichung 3.1 entsprechend der Perkolationstheorie (engl.
continuum percolation theory) und für zufällig orientierte und ideal dispergierte Fasern mit
l/D �1 gilt [55]:

Φp = 1/(2 · l
D

) (3.1)

Ein weiterer Vorteil, den CNTs aufgrund ihrer Geometrie bieten, ist ihre extrem große Oberfläche.
In Abb. 3.3.b ist für eine konstante Länge von 10 µm, welche sich sowohl für CFs, CNFs als
auch CNTs finden lässt, das Verhältnis der Füllstoffoberfläche zum -volumen OF/V über die
jeweils typischen Durchmesser eines jeden der Füllstoffe aufgetragen. Angenommen die drei
Füllmaterialien liegen alle ideal dispergiert vor, so wird deutlich, dass die interne Oberfläche
bzw. die Grenzfläche im Komposit, an welcher Polymer und CNTs miteinander wechselwirken
können, im Falle der CNTs drastisch aufgrund ihrer geringen Durchmesser zunimmt. Eine
große Grenzfläche ist ein wesentliches Kriterium für eine hohe Verstärkungswirkung eines
Füllstoffes, da die aufgenommene Last über die Grenzfläche von der im Allgemeinen weicheren
Polymermatrix auf die steiferen Füllstoffe übertragen wird. Demzufolge kann im Vergleich
zu den anderen C-haltigen Füllstoffen mit geringeren CNT-Füllgehalten eine Verstärkung der
Polymermatrix erzielt werden [56, 57].

Abbildung 3.3: (a) Zusammenhang zwischen Aspektverhältnis l/D und dem mittels Gl. 3.1 bestimmten
theoretisch erforderlichen Volumenanteil zur elektrischen Perkolation Φp sowie (b)
Oberflächen zu Volumenverhältnis OF/V für l=10 µm in Abhängigkeit vom Durchmesser
für verschiedene C-haltige Füllstoffe.
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Darüber hinaus erhalten geringe Füllgehalte die Zähigkeit der Polymermatrix und sie sind
zudem für die Verarbeitbarkeit der Kompositschmelze von Vorteil, welche durch hohe Füllgehalte
aufgrund zunehmender Viskosität der Schmelze beeinträchtigt wird [57]. Aus alledem geht
hervor, dass sich CNTs aufgrund ihres besonderen Eigenschaftsportfolios zur Herstellung
multifunktioneller Komposite sehr gut eignen.

3.2 Herstellung und Verarbeitung von Polymer/CNT-Kompositen

Für die Herstellung von Polymer/CNT-Kompositen gelten, wie auch bei Systemen mit konventio-
nellen mikro- oder makroskopischen Füllstoffen, prinzipiell zwei Dinge: Zum einen bestimmt der
CNT-Dispergierzustand die makroskopischen Kompositeigenschaften und zum anderen hängt
die Lastübertragung von der Polymermatrix auf die CNTs von der Wechselwirkungsstärke an
der Polymer/CNT-Grenzfläche ab. Daher zielen die meisten Herstellungsverfahren darauf ab,
den CNT-Dispergierzustand zu verbessern, um damit gleichzeitig die interne Oberfläche für
die Lastübertragung zu vergrößern und Fehlstellen, die zum frühzeitigen Versagen führen, zu
minimieren. Generell kann das Einbringen von Nanopartikeln in eine Polymermatrix auf verschie-
dene Weise geschehen: Durch in-situ Erzeugung der Nanopartikel im Sol-Gel-Prozess, während
der Polymersynthese sowie in den Poren polymerer Matrixmaterialien oder durch Zugabe der
zuvor extern erzeugten Nanopartikel zur Polymermatrix [58]. Letztere Route trifft auf CNTs zu,
da diese wegen der hohen zu ihrer Synthese erforderlichen Temperaturen zunächst separat
erzeugt werden müssen, bevor sie mit Polymeren oder deren Monomerlösungen vermischt
werden können.
Abbildung 3.4 fasst die vier Hauptrouten zur Herstellung von Polymer/CNT-Kompositen zusam-
men: (I) in-situ Polymerisation, (II) Lösungsmischen, (III) Schmelzemischen und (IV) Pulvermi-
schen. Es sind jeweils das Grundprinzip, die Strategien zur CNT-Dispergierung sowie die Vor-
und Nachteile der jeweiligen Methode genannt. Nicht in der Grafik enthalten sind exotische
Varianten zum Einbringen von CNTs in Polymere, welche aber anschließend im Text kurz vorge-
stellt werden. Sie stellen in der Literatur Einzelfälle dar und finden hier Erwähnung, weil die so
hergestellten Komposite bemerkenswerte Eigenschaften aufweisen und teilweise Probleme der
Methoden (I-IV) umgangen werden.
In-situ Polymerisation und Lösungsmischen gehen von einer CNT-Suspension aus. Es las-
sen sich im Allgemeinen sehr gute Ergebnisse hinsichtlich CNT-Dispergierzustand und Wech-
selwirkungen zwischen Polymer/CNT erzielen. Die in-situ Polymerisation eignet sich vor allem
für Epoxide. Für die industrielle Herstellung und im Hinblick auf die Weiterverarbeitung der
Komposite ist das Schmelzemischen der bevorzugte Weg zum Einbringen von CNTs in ein
Polymer. Schmelzemischen eignet sich für Upscaling, umfasst wenige Arbeitsschritte und es
lässt sich gut in bestehende Prozessketten integrieren. Allerdings handelt es sich hinsichtlich
der CNT-Dispergierung verglichen mit (I) und (II) um eine weniger effektive Methode, welche
zudem eine ausreichende Verarbeitbarkeit der Polymermatrix erfordert und dementsprechend
vornehmlich zur Herstellung von Kompositen auf Basis thermoplastischer Polymere dient. Es
existieren im Wesentlichen zwei Möglichkeiten durch Schmelzemischen Polymer/CNT-Komposite
herzustellen (siehe Abb. 3.5):

(a) Masterbatch-Verdünnung: ein bereits vorgemischtes, hochgefülltes Komposit wird mit
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Abbildung 3.4: Übersicht über die vier Hauptrouten zur Herstellung von Polymer/CNT-Kompositen
mit ihren Prinzipien, Strategien zur CNT-Dispergierung sowie Vor- und Nachteilen
[4, 8, 15].

reinem Polymer verdünnt, bis der gewünschte CNT-Füllgrad erreicht ist,

(b) die direkte Zugabe: des CNT-Pulvers zum reinen Polymer entweder indem eine Vor-
mischung Granulat/CNT hergestellt wird oder indem Granulat und CNTs schichtweise
eingelegt werden.

Darüber hinaus dient Schmelzemischen häufig als nachfolgender Verarbeitungsschritt und
zusätzlicher Dispergierschritt nach z.B. Pulver- und Lösungsmischen. Beim Pulvermischen
werden Polymergranulat und die pulverförmigen CNTs mechanisch miteinander gemischt. Oft
beinhaltet der Mischvorgang das gleichzeitige Mahlen der Ausgangsstoffe, was mitunter den CNT-
Dispergierzustand verbessert [59] und mögliche chemische Reaktionen zur Bildung kovalenter
Bindungen zwischen Polymerketten und CNTs fördert [60]. Für die eigentliche Kompositherstel-
lung ist jedoch meist ein weiterer Verarbeitungsschritt erforderlich. Dies kann Schmelzemischen,
Heißpressen oder Spritzguss sein [59, 60, 61]. So wurde beispielsweise durch Heißpressen
eines PVC/MWCNT-Pulvergemisches eine sehr niedrige elektrische Perkolationsschwelle von
0,04 Gew.% erhalten, weil die MWCNTs zwischen den Polymerkörnern segregiert vorlagen [61].
Als nachteilig hat sich in kombinierten Mahl-Mischprozessen das Einkürzen der CNTs erwiesen
[60].
Exotische Methoden wie z.B. die Latex-Technologie bieten eine Alternative, um die üblicherwei-
se kaum dispergierbaren SWCNTs dennoch annehmbar dispergiert in Polymere einzubringen.
Prinzipiell ist das Verfahren für jedes Polymer, das sich als Emulsion verarbeiten lässt, geeignet.
Diese Methode ist allerdings aufwendig, da sie mehrere Arbeitsschritte von Lösungsmischen
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Abbildung 3.5: Die zwei Varianten des Schmelzemischens: (a) Masterbatch-Verdünnung und (b) direkte
Zugabe der CNTs zum Polymergranulat.

über Trocknen bis zur Weiterverarbeitung umfasst und häufig auch den Einsatz von funktionali-
sierten CNTs und Ultraschallbehandlung erfordert, was die CNT-Struktur schädigt und somit ihre
Eigenschaften beeinträchtigt [62, 63]. Üblicherweise gelten 15-20 Gew.% CNTs als Obergrenze
was hohe Füllgehalte anbelangt. Unter Ausnutzung von elektrostatischen und van der Waals-
Wechselwirkungen konnten Füllgrade von 50 Gew.% SWCNTs in Polyelektrolyt-basierten Kom-
positen durch schichtweises Aufbringen der Einzelkomponenten erzielt werden [64]. In vielen
Fällen werden die vier vorgestellten Hauptrouten miteinander kombiniert, um die Nachteile
einzelner Verfahren zu kompensieren. So wurde beispielsweise die Dispergierung von SWCNTs
in PMMA verbessert, ohne die Nanoröhren strukturell zu beeinträchtigen, indem der nach dem
Lösungsmischen erhaltene Kompositfilm noch mehreren Heißpresszyklen unterzogen wurde
[64]. All dies zeigt, dass stets eine Optimierung der Herstellungsmethode hinsichtlich spezifi-
scher Kompositeigenschaften erforderlich ist. Im Folgenden soll aufgrund seiner industriellen
Bedeutung sowie seines Einsatzes zur Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten Komposite
das Schmelzemischen detaillierter vorgestellt und auf die Möglichkeiten der Variation seiner Pro-
zessparameter bezogen auf die Beeinflussung der Kompositeigenschaften eingegangen werden.

Neben dem Einbringen von CNTs in eine Polymermatrix an sich besteht –wie bei den anderen
Einmischmethoden auch- das Hauptziel beim Schmelzemischen darin, die CNTs möglichst
homogen zu verteilen und kontrolliert zu dispergieren. In den meisten Fällen liegen die CNTs
bei der Zugabe zur Polymerschmelze als Primäragglomerate vor und ihre Dispergierung findet
demzufolge von Mikro- zu Nanopartikeln statt.
Daher umfassen die grundlegenden Vorgänge der CNT-Dispergierung beim Schmelzemischen:
die Benetzung der Primäragglomerate durch die Schmelze, die Infiltration der Agglomera-
te durch Polymerketten, das Zerteilen von Agglomeraten, die Erosion einzelner CNTs von
der Agglomeratoberfläche sowie die Diffusion von bereits dispergierten CNTs als auch deren
Re-Agglomeration [65, 66]. Benetzung wird durch eine lose Agglomeratstruktur, geringe Grenz-
flächenspannung zwischen Polymer/CNT, geringe Polymerviskosität sowie durch eine lange
Verweilzeit der Kompositschmelze im Compounder begünstigt. Die Infiltrationsgeschwindigkeit
der Polymerketten in die Primäragglomerate ist umso höher je geringer die Agglomeratfestig-
keit, je niedriger die Matrixviskosität und je besser die Benetzung sind. Des Weiteren können
kürzere Polymerketten leichter Infiltrieren als lange Ketten. Agglomeratzerkleinerung und CNT-
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Erosion sind Mechanismen, welche vorrangig von der spezifischen Mischenergie, die sich aus
Verweilzeit und Schereintrag ergibt, bestimmt werden [66]. Ein hoher Schereintrag kann bei-
spielsweise durch eine hohe Schneckendrehzahl [67, 68], eine hohe Schmelzeviskosität [69]
oder den Einsatz eines Schneckenprofiles mit überwiegend Mischelementen erzielt werden
[67]. In allen Fällen wurde ein verbesserter makroskopischer MWCNT-Dispergierzustand beob-
achtet. Auch der Re-Agglomeration kann mit genügend hohen Scherkräften entgegengewirkt
werden. Es wurde allerdings gezeigt, dass ein zu hoher Schereintrag die Gefahr der Degra-
dation der Polymerketten und der Kürzung der CNTs in sich birgt [69, 70]. Beides kann sich
nachteilig auf die Kompositeigenschaften auswirken. So wurde in DMA-Untersuchungen für
PC/MWCNT-Komposite nachgewiesen, dass der Verstärkungseffekt der MWCNTs aufgrund
einer verbesserten Dispergierung durch das verminderte Molekulargewicht der Matrix nahezu
aufgehoben wurde [71]. Ebenso führte die Kürzung von MWCNTs bei hohem Schereintrag
während des Schmelzemischprozesses zu einer höheren elektrischen Perkolationsschwelle
der Komposite [69, 70]. Hinsichtlich der Masterbatch-Verdünnung wurde festgestellt, dass der
MWCNT-Dispergierzustand im Masterbatch selbst der dominierende Faktor für den sich ein-
stellenden MWCNT-Dispergierzustand des späteren Komposites darstellt und die Wahl der
Extrusionsbedingungen beim Verdünnen selbst eine untergeordnete Rolle spielt [67].
Dem Schmelzemischen bzw. der Kompositherstellung generell, schließt sich für gewöhnlich
ein Formgebungsprozess, z.B. Heißpressen oder Spritzgießen, an. Dessen Prozessparame-
ter beeinflussen die endgültige Morphologie von Polymer/CNT-Kompositen und damit auch
die späteren Bauteileigenschaften. Die Variation der Prozessparameter Temperatur, Zeit und
Pressgeschwindigkeit beim Heißpressen von PC gefüllt mit 1 Gew.% MWCNTs resultierte in
Unterschieden im elektrischen Widerstand von über acht Größenordnungen [68]. Dabei übte
die Temperatur den größten Einfluss aus, gefolgt von der Presszeit und -geschwindigkeit. Beim
Spritzgießen haben sich die Einspritzgeschwindigkeit und die Spritzgusstemperatur als die rele-
vantesten Parameter im Hinblick auf die Morphologieorientierung und elektrische Leitfähigkeit
von PC/MWCNT-Kompositen herauskristallisiert [72]. So resultierte die höhere Spritzgussge-
schwindigkeit in einer stärkeren Orientierung der MWCNTs, was wiederum eine niedrigere
elektrische Leitfähigkeit dieser Spritzgussplatten nach sich zog. Für die höhere Spritzgusstem-
peratur ließ sich eine höhere elektrische Leitfähigkeit beobachten, weil die Orientierungseffekte
durch die längere Verweilzeit in der Schmelze aufgrund von Relaxationsprozessen der Po-
lymerketten und der höheren Beweglichkeit der MWCNTs die MWCNT-Netzwerkausbildung
begünstigen. Hingegen wurde der Einfluss des Nachdruckes und der Werkzeugtemperatur als
zweitrangig eingeschätzt.

3.3 Eigenschaften von Polymer/CNT-Kompositen:
Charakterisierung und Beeinflussung

3.3.1 Morphologie: CNT-Dispergierzustand

Die Morphologie von Polymer/CNT-Kompositen beeinflusst nahezu alle relevanten Komposit-
eigenschaften. Zur Kompositmorphologie zählen der CNT-Dispergierzustand, die Form von
CNT-Agglomeraten, die Orientierung von CNTs sowie die Ausbildung und Orientierung kris-
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talliner Strukturen in semikristallinen Polymermatrizen. Eine ausführliche Beschreibung der
kristallinen Morphologie von iPP in Abhängigkeit von der molekularen Struktur, den Verarbei-
tungsbedingungen und in Gegenwart von CNTs erfolgt in Abschnitt 3.4. Die Orientierung von
CNTs und ihren Agglomeraten wird an entsprechender Stelle unter Experimentelles unter 4.3.4
und in der Ergebnisdiskussion unter 5.6.2 behandelt. Daher wird nachstehend die Kompo-
sitmorphologie auf den Füllstoff CNTs bezogen und der CNT-Dispergierzustand betrachtet,
ein Überblick zu Charakterisierungsmethoden gegeben und weiter auf die Möglichkeiten zur
Beeinflussung des CNT-Dispergierzustandes eingegangen.
Die Dispergierung von CNTs in einer Polymermatrix beschreibt streng genommen den Vorgang,
bei dem CNTs von Bündeln oder Agglomeraten separiert bzw. vereinzelt werden [65]. Der
Dispergierzustand beschreibt die Güte der erzielten CNT-Dispergierung. Ein idealer Dispergier-
zustand ist dann erreicht, wenn alle CNTs vereinzelt sind, also dispergiert vorliegen, hingegen
bezeichnet Verteilung wie homogen die CNTs in der Polymermatrix in der Polymermatrix an-
geordnet sind. In Abb. 3.6 sind die Begriffe des Dispergierzustandes und der Verteilung von
allgemein Füllpartikeln in einem Matrixmaterial sowie die qualitative Bewertung mittels "gut"
oder "schlecht" schematisch dargestellt. Sichtbare Agglomerate zeugen nach obiger Defini-
tion immer von unzureichend dispergierten CNTs. Eine ausführliche Charakterisierung des
CNT-Dispergierzustandes umfasst verschiedene Längenskalen, wobei meistens zwischen dem
Dispergierzustand auf der Makroskala und der Sub-Mikroskala unterschieden wird [8, 36]. Die
qualitative und quantitative Bewertung des CNT-Dispergierzustandes kann mittels direkter sowie
indirekter Methoden erfolgen.

Abbildung 3.6: Schematische Darstellung einer guten/schlechten Verteilung und eines guten/schlechten
Dispergierzustandes von allgemein Füllpartikeln in einem Matrixmaterial (nach [73]).

Zur direkten Bewertung dienen vor allem mikroskopische Methoden: Lichtmikroskopie (LiMi),
Rasterelektronenmikroskopie (REM), Rasterkraftmikroskopie (AFM) und die Transmissions-
elektronenmikroskopie (TEM). Einfach in der Probenpräparation und Durchführung liefert LiMi
schnell einen guten Überblick auf der Makroskala [66, 74, 75]. Dafür erlaubt sie keinen Zugang
zur Sub-Mikroskala. Gleichsam eignen sich AFM [76, 77] und REM [36, 78, 79] zur Bewertung
des makroskaligen Dispergierzustandes, obgleich sie etwas aufwendiger in der Probenvorbe-
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reitung und Durchführung sind. Ihr Vorteil besteht allerdings darin, dass sie zudem auch einen
generellen Eindruck von der sub-mikroskaligen Kompositmorphologie ermöglichen. Zur Bewer-
tung des CNT-Dispergierzustandes auf der Sub-Mikroskala ist TEM [74, 77, 78] die Methode
der Wahl. Als nachteilig erweist sich hier jedoch die aufwendige Probenpräparation mittels Ultra-
Mikrotomie. Mikroskopische Methoden liefern standardmäßig zwar nur ein 2-dimensionales Bild
des CNT-Dispergierzustandes und für eine umfassende Charakterisierung sind Untersuchungen
auf mehreren Längenskalen erforderlich; ihr Vorteil liegt dafür in der direkten Visualisierbarkeit
des CNT-Dispergierzustandes sowie in der Möglichkeit mittels quantitativer Bildauswertung
vergleichbare Kenngrößen ermitteln zu können.
Zur quantitativen Charakterisierung des CNT-Dispergierzustandes haben sich die Ermittlung
des sogenannten Agglomeratflächenanteils AA als relatives Maß, sowie des Dispersionsgra-
des D als absolutes Maß etabliert [80]. Beide Kennwerte werden mittels Bildauswertung von
Mikroskopieaufnahmen bestimmt. Hierbei gibt AA das Verhältnis aus Agglomeratfläche zur
insgesamt analysierten Kompositfläche in Prozent an [66]. Die Berechnung von D anhand von
LiMi-Aufnahmen bezieht das Verhältnis der Agglomeratfläche zur insgesamt ausgewerteten
Kompositfläche sowie das effektive Volumen eines Füllstoffes und das Volumen des Füllstof-
fes im Komposit ein [80, 81]. Die Ermittlung von D für die Sub-Mikroskala mittels TEM ist
vergleichsweise mit viel mehr Aufwand an Probenpräparation, Bildaufnahme und komplexe-
ren Auswertealgorithmen verbunden [80]. Für einen perfekten CNT-Dispergierzustand auf der
Makroskala, d.h. es treten keine Agglomerate mit Dimensionen größer als einem definierten
Schwellwert auf, ist AA=0 und D=100 %. Ein sich verschlechternder Dispergierzustand ist
demzufolge durch zunehmende AA- und sinkende D-Werte gekennzeichnet. Neben AA und
D sind die Agglomeratgrößenverteilung, die mittlere Agglomeratgröße sowie die beobachtete
Anzahl an Agglomeraten nützliche Parameter, um den CNT-Dispergierzustand zu beschreiben
[81, 82]. TEM dient zur Bewertung des CNT-Dispergierzustandes auf der Sub-Mikroskala und
ermöglicht darüber hinaus Aussagen zur CNT-Netzwerkausbildung.
Indirekte Methoden nutzen eine Änderung der Kompositeigenschaften, um Aussagen zur Güte
der CNT-Dispergierung zu treffen. Zur Bewertung des CNT-Dispergierzustandes dient häufig die
Bestimmung der rheologischen sowie elektrischen Perkolationsschwelle mittels Schmelzerheo-
logie und mittels elektrischer Widerstandsmessungen [81]. Beide Methoden eignen sich jedoch
nur bedingt zur Bewertung des Dispergierzustandes und müssen durch weitere Methoden
ergänzt werden. Dies trifft insbesondere auf den sub-mikroskaligen Dispergierzustand zu, da ein
gewisser Anteil an agglomerierten CNTs die elektrische Leitfähigkeit erhöht [6, 74]. Weiterhin
lassen sich zur qualitativen Einschätzung des CNT-Dispergierzustandes die Auswertung der
Intensität der G-Bande von CNTs in Raman-Imaging-Messungen [83], die Weitwinkelröntgen-
streuung [78] oder auch der Einsatz von Differenz Scanning Kalorimetrie-Messungen [67, 79, 84]
vereinzelt in der Literatur finden. Auch hier ist für eine umfassende Beschreibung des CNT-
Dispergierzustandes die Kombination mit mikroskopischen Methoden erforderlich.

Für verschiedene Zielstellungen können die Anforderungen an den CNT-Dispergierzustand aller-
dings variieren. Aus Sicht der elektrischen Leitfähigkeit können auf der Sub-Mikroskala agglome-
riert vorliegende CNTs verglichen mit sehr gut dispergierten CNTs zu einer höheren elektrischen
Leitfähigkeit führen [6, 74]. Dies zeigt, dass sich vom makroskaligen CNT-Dispergierzustand
nur bedingt auf einen Zusammenhang zwischen besser dispergierten CNTs und einer höheren
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elektrischen Leitfähigkeit schließen lässt. So wurde gezeigt, dass der Kompositwiderstand für
Agglomeratflächenanteile AA >7 % generell dem des Matrixmaterials Polycarbonat entsprach
und für AA <4 % die Komposite elektrisch leitfähig waren; beides unabhängig von Größe und
Anzahl der beobachteten CNT-Agglomerate [66]. In der dazwischen befindlichen Übergangsre-
gion nahm der Widerstand um 14 Größenordnungen mit sinkendem Agglomeratflächenanteil ab.
Der Anteil an dispergierten CNTs stieg zwar mit sinkendem Agglomeratflächenanteil und somit
nahm die Leitfähigkeit zu, jedoch wirkte sich ein verbesserter makroskaliger Dispergierzustand
ab Erreichen der elektrischen Perkolationsschwelle nur noch unwesentlich auf die Leitfähigkeit
des Komposites aus. Im Hinblick auf die mechanischen Kompositeigenschaften ist ein sehr guter
CNT-Dispergierzustand erforderlich, damit eine ausreichend große Grenzfläche für die Lastüber-
tragung Polymer/CNT zur Verfügung steht und die Anzahl und Größe von Fehlstellen reduziert
sind. So können große CNT-Agglomerate aufgrund ihrer Wirkung als Spannungskonzentratoren
als Fehlstellen angesehen werden, weil sie zum vorzeitigen Versagen von Kompositen führen
[76, 77].
Strategien zur Verbesserung des CNT-Dispergierzustandes in Polymeren umfassen zum einen
die Erhöhung der Wechselwirkungen zwischen Polymermatrix/CNT, durch beispielsweise den
Einsatz geeigneter Matrixmaterialien, die Funktionalisierung von CNTs (Abschnitt 3.1.3.). Zum
anderen lässt sich die Dispergierung von CNTs während der Kompositherstellung durch die Wahl
der Methode zum Einbringen von CNTs in die Polymermatrix und der Prozessparameter beein-
flussen (Abschnitt 3.2., Abb. 3.4). Insbesondere die Korrelation des Dispersionsgrades mit der
spezifischen Mischenergie [81, 82] sowie des Agglomeratflächenanteils mit dem Schereintrag
[66] lieferte wertvolle Erkenntnisse im Hinblick auf den Einfluss von Verarbeitungsparametern
beim Schmelzemischen auf den CNT-Dispergierzustand.

3.3.2 Elektrisches und rheologisches Perkolationsverhalten

Da es sich bei Polymeren für gewöhnlich um schlechte elektrische Leiter handelt, ist zur Erzie-
lung antistatischer Eigenschaften und elektrischer Leitfähigkeit von Polymer/CNT-Kompositen die
Ausbildung eines CNT-Netzwerkes erforderlich. Auch das rheologische Verhalten der Komposite
ist eng mit der CNT-Netzwerkausbildung verknüpft.
In Polymer/CNT-Kompositen existieren drei Arten von Netzwerken, welche schematisch in
Abb. 3.7.a dargestellt sind (in Anlehnung an [85]). Zum einen verschlaufen die Polymerket-
ten bei genügend hohem Molekulargewicht untereinander und formen auf diese Weise ein (i)
Polymer-Polymer-Netzwerk. Zum anderen existieren das (ii) kombinierte Polymer-CNT-Netzwerk,
welches aus Polymerketten verschlauft mit CNTs gebildet wird und das (iii) CNT-CNT-Netzwerk,
welches aus sich berührenden CNTs besteht, weswegen es auch "geometrisches" Netzwerk
genannt wird. Als perkoliert werden Netzwerke bezeichnet, sobald ihre Ausbildung zu einer
sprunghaften Änderung einer physikalischen Eigenschaft in einem Material führt. Im Zusam-
menhang mit Polymer/CNT-Komposite sind die rheologische und elektrische Perkolation von
Bedeutung. Rheologische Perkolation tritt für das kombinierte Polymer-CNT-Netzwerk auf, wenn
das für Polymere typische Flüssigkeits-ähnliche (engl. liquid-like) viskoelastische Verhalten
beim Erreichen der Perkolationsschwelle in das einem Festkörper-ähnliche (engl. solid-like)
elastische Verhalten übergeht. Elektrische Perkolation beschreibt die sprunghafte Änderung
beim Erreichen der Perkolationsschwelle vom elektrisch nicht-leitenden zum elektrisch leitenden
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Zustand. Unter Perkolationsschwelle wird derjenige CNT-Füllgehalt verstanden, ab dem das
entsprechende perkolierte Netzwerk erstmals detektiert wird.
Da die Ursache für rheologische und elektrische Perkolation in Polymer/CNT-Kompositen in
unterschiedlichen Netzwerktypen begründet liegt, ist der perkolierte CNT-Füllgehalt nicht zwangs-
läufig für beide derselbe (Abb. 3.7.b). Für die Ausbildung des Polymer-CNT-Netzwerkes genügt
es, wenn der Abstand der CNTs untereinander weniger als zweimal der Gyrationsradius der
Polymerketten beträgt [85]. Da es sich bei diesem Netzwerktyp um ein mechanisch-aktives
Netzwerk handelt, lässt es sich erst dann makroskopisch detektieren, wenn ausreichend viele
Verschlaufungen zwischen CNTs und Polymerketten im gesamten Kompositvolumen vorliegen;
das Netzwerk somit dicht genug ist. Im Gegensatz dazu ist der elektrisch leitende Zustand
bereits dann erreicht, wenn streng genommen nur ein einziger elektrisch leitfähiger Pfad in der
Probe existiert. Gebildet wird dieser Pfad von sich geometrisch berührenden CNTs sowie CNTs,
deren Abstand mit <5 nm weniger als die hopping distance von Elektronen beträgt [83] oder
deren Abstand geringer als die theoretisch ermittelte maximale Tunneldistanz von <1,8 nm ist
[36]. Beide Mechanismen des Elektronentransportes spielen in Polymer/CNT-Kompositen eine
Rolle, zudem wird argumentiert, dass sich dispergierte CNTs nicht direkt berühren, sondern
dass sich stets einige Polymerketten zwischen den CNTs befinden und für den elektrischen
Ladungstransport dieser Kontaktwiderstand überwunden werden muss [86].

Abbildung 3.7: (a) Skizze zur Veranschaulichung der verschiedenen Netzwerktypen, welche in
Polymer/CNT-Kompositen auftreten: (i) Polymer-Polymer-, (ii) Polymer-CNT- und (iii)
CNT-CNT-Netzwerk (nach [85]) sowie (b) CNT-Netzwerkausbildung beim Erreichen
der elektrischen und rheologischen Perkolationsschwelle.

Aufgrund des unterschiedlichen Ursprungs der beiden Netzwerktypen werden für rheologi-
sche und elektrische Perkolation in ein und demselben Komposit mitunter verschiedene CNT-
Füllgehalte als Perkolationsschwellen beobachtet. Darüber hinaus wird das Perkolationsverhal-
ten eines Füllstoffes in erster Linie von seiner Geometrie und von seinem Dispergierzustand
sowie im Falle anisotroper Füllpartikel von deren Orientierung innerhalb eines Matrixmaterials be-
stimmt [15]. Demzufolge lassen sich in der Literatur beschriebene Perkolationsschwellen kaum
direkt miteinander vergleichen. So wurde beispielsweise in mit MWCNTs gefüllten PET-basierten
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Abbildung 3.8: Typische Darstellung und Ermittlung der (a) rheologischen und (b) elektrischen Perko-
lationsschwelle in Polymer/CNT-Kompositen.

Kompositen für 0,5 Gew.% MWCNTs rheologische Perkolation nachgewiesen, hingegen lag
die elektrische Perkolationsschwelle bei 0,9 Gew.% [87]. In einem PC/MWCNT-Komposit traten
rheologische und elektrische Perkolation zwischen 1-2 Gew.% MWCNTs auf [88].
Hinsichtlich des CNT-Aspektverhältnisses wurde in einer PS-Matrix ein perkoliertes Netzwerk
für MWCNTs mit einem durchschnittlichen Aspektverhältnis von 150 bei ca. 2 Gew.% beob-
achtet, wohingegen MWCNTs mit einem Aspektverhältnis von 49 erst bei 4 Gew.% perkoliert
vorlagen [52]. Untersuchungen zum gegenläufigen Einfluss kleinerer Primäragglomerate von
gesiebten MWCNTs und der beim Sieben auftretenden MWCNT-Längenkürzung zeigten, dass
die längeren MWCNTs mit den größten und zahlreichsten Primäragglomeraten dennoch mit
0,5 Gew.% die geringste elektrische Perkolationsschwelle in einem Epoxid-Komposit aufwiesen
[89]. Die Verwendung funktionalisierter MWCNTs als auch im nächsten Schritt die Zugabe von
Haftvermittlern verbesserte die MWCNT-Dispergierung in schmelzegemischten iPP-Kompositen
und resultierte in elektrisch und rheologisch perkoliertem Zustand für nur 2 Gew.% MWCNTs im
Vergleich zu unbehandelten MWCNTs [90]. In einer Serie PP/MWCNT-Masterbatches verdünnt
mit PPs verschiedener MFIs (engl. melt flow index) wiesen die Komposite mit dem besseren
MWCNT-Dispergierzustand die niedrigere rheologische und elektrische Perkolationsschwelle auf
[91]. Durch die gezielte Variation der Spritzgussbedingungen wurde für PC/MWCNT-Komposite
gezeigt, dass mit Zunahme des MWCNT-Orientierungsgrades sowohl die rheologische als auch
elektrische Perkolationsschwelle anstieg bzw. kein ausgeprägtes Perkolationsverhalten mehr
zu beobachten war [92]. Ferner wurde an PC/MWCNT-Kompositen gezeigt, dass das tempera-
turabhängige viskoelastische Verhalten der am perkolierten Polymer-CNT-Netzwerk beteiligten
Polymerketten die rheologische Perkolationsschwelle beeinflusst und somit der als perkoliert
ermittelte MWCNT-Füllgehalt stark von der Messtemperatur abhängt [85]. Aus all dem geht
hervor, dass auch das Perkolationsverhalten von CNTs in einer Polymermatrix angefangen von
den Charakteristika der Ausgangskomponenten, über die Kompositherstellung bis zur Wahl der
Parameter bei der Kompositverarbeitung beeinflussbar ist.
Experimentell wird das perkolierte Polymer-CNT-Netzwerk in schmelzerheologischen Messun-
gen mittels Frequenz-Sweeps im Bereich von typischerweise 10−2-102 rad/s bei gegebener
Temperatur und Dehnamplitude ermittelt. Als Indikator für das Erreichen der Perkolationsschwel-



Eigenschaften von Polymer/CNT-Kompositen: Charakterisierung und Beeinflussung 24

le dienen das frequenzunabhängige Verhalten des Speichermoduls G′ und des Verlustmoduls
G′′ im niederfrequenten Bereich (Abb. 3.8.a). Häufig wird die Perkolationsschwelle auch mit
einem Plateau für niedrige Frequenzen in der Auftragung Tangens des Verlustwinkels tanδ
vs. Kreisfrequenz ω sowie mit geringen komplexen Moduli |G∗| in der sogenannten van-Gurp-
Palmen-Darstellung δ vs. |G∗| in Verbindung gebracht [85, 93]. Zur Bestimmung der elektrischen
Perkolationsschwelle dienen meist elektrische Volumenwiderstandsmessungen kombiniert mit
einem anschließenden Fitten der berechneten elektrischen Leitfähigkeit entsprechend der Perko-
lationstheorie [70]. In Abb. 3.8.b ist die elektrische Volumenleitfähigkeit über dem CNT-Füllgehalt
aufgetragen. Die elektrische Perkolation ereignet sich im Bereich des starken Anstieges in der
Leitfähigkeit.

3.3.3 Mechanisches Verhalten

Das mechanische und Deformationsverhalten von Polymer-basierten Materialien hängt ganz
wesentlich von ihrer Morphologie ab, welche sich unmittelbar aus dem molekularen Aufbau der
Polymerketten, dem Einsatz von Zusatzstoffen und den Verarbeitungsbedingungen ergibt. Allein
Thermoplaste zeigen das ganze Spektrum an mechanischem Verhalten von spröde (z.B. PMMA,
PS) über zäh und duktil (z.B. iPP) bis hin zu gummielastisch (z.B. Copolymere). In Abb. 3.9
ist das Spannungs-Dehnungs-Verhalten eines duktilen semikristallinen Thermoplasten mit den
Bereichen der elastischen und viskoelastischen Verformung, der Streckgrenze sowie der plasti-
schen Verformung gefolgt vom Bruch dargestellt. Die plastische Verformung ist durch Strecken
von Polymerketten in den amorphen Bereichen (A), Ausrichten von kristallinen Bereichen und
deren Auflösung in kleinere Segmente (B) sowie der Orientierung dieser Segmente als auch
von Polymerketten in den amorphen Bereichen (C) gekennzeichnet [94].

Abbildung 3.9: Typische Spannungs-Dehnungs-Kurve eines duktilen semikristallinen Thermoplasten,
Prozesse der Verformung auf der Mikroskala sowie Möglichkeiten zur Beeinflussung der
Verstärkung und der Deformierbarkeit (nach [94]).
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Viele Anwendungen erfordern eine kontrollierbare Beeinflussung der mechanischen Eigenschaf-
ten von Polymeren. Dabei handelt es sich meistens um eine Verstärkung des betreffenden
Polymers und/oder eine Erhöhung der Deformierbarkeit (Abb. 3.9). Die Verstärkung kann durch
Änderungen im molekularen Aufbau der Polymerketten, durch die Erhöhung der Kristallinität,
Verringerung der Kristallitgröße, Orientierung von Polymerketten und der Morphologie sowie
durch Einbringen von Füllpartikeln erzielt werden [94]. Die wichtigsten Verfahren zur Erhöhung
der Zähigkeit und Duktilität umfassen die Zugabe von Weichmachern, Copolymerisation und die
Herstellung von Blends [94].
Neben der Herstellung elektrisch leitfähiger Polymer/CNT-Komposite werden CNTs aufgrund
ihrer hervorragenden mechanischen Eigenschaften zur Verbesserung des mechanischen Ver-
haltens von Polymeren eingesetzt. Hierbei steht die Verstärkung der Polymermatrix bezogen
auf die Erhöhung der Steifigkeit, Streckspannung und/oder Zugfestigkeit bei gleichzeitigem
Erhalt oder sogar einer Zunahme der Zähigkeit und Duktilität im Vordergrund. Eine effektive
mechanische Verstärkung erfordert ein großes Aspektverhältnis der CNTs, einen sehr guten
CNT-Dispergierzustand und eine homogene Verteilung innerhalb der Polymermatrix sowie eine
ausreichende Anbindung Polymer/CNT, um eine gute Lastübertragung zu gewährleisten [4, 108].
Darüber hinaus führt die Orientierung von CNTs in Belastungsrichtung zu einer Verstärkung.
Lastübertragung bezeichnet das Vermögen, dass die auf ein Komposit einwirkende Belastung
von dem Matrixmaterial auf den Füllstoff übertragen wird und der Füllstoff dahingehend ver-
stärkend wirkt, dass er die eingebrachte Spannung aufnimmt. Ferner ist die Lastübertragung
eng mit Wechselwirkungsmechanismen zwischen Polymerketten und Füllpartikeln verknüpft. In
Polymer/CNT-Kompositen werden diesbezüglich drei grundsätzliche Mechanismen der Lastüber-
tragung unterschieden [95]: die schwache van der Waals-Anbindung, physikalische Interaktionen
und chemische Wechselwirkungen. Zu den physikalischen Wechselwirkungen zählen das wrap-
ping, welches das Winden von Polymerketten um CNTs beschreibt [41, 77] und das mechanische
interlocking von CNTs aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten der
CNTs und der sie umgebenden Polymermatrix [96]. Unter chemischen Wechselwirkungen
werden die schwachen van der Waals-Wechselwirkungen, Wasserstoffbrückenbindungen, das
π-stacking sowie die Ausbildung kovalenter Bindungen zwischen Polymerketten und CNTs
verstanden [28].
Das Auftreten von CNT-Bündeln und -Agglomeraten verringert die innere Grenzfläche und damit
die Fläche, an der Lastübertragung stattfinden kann. Von vornherein schwache Wechselwir-
kungen zwischen Polymer/CNT führen ebenfalls zu einer reduzierten bis womöglich gar keiner
Lastübertragung. Die drei Hauptversagensmechanismen in Polymer/CNT-Kompositen sind in
Abb. 3.10 dargestellt. Das häufig beobachtete Brechen von eingebetteten CNTs ist ein Indikator
für eine starke Grenzflächenadhesion zwischen Polymer/CNT und steht damit für eine sehr gute
Lastübertragung [100]. Mittels TEM-Untersuchungen wurde gezeigt, dass bei ungenügender
Anbindung Polymer/CNT die CNTs aus der Polymermatrix herausgezogen werden (engl. pull-
out) [57]. Als dritter Versagensmechanismus zählen das Herausziehen der inneren CNTs einer
MWCNT unter Zugbelastung (engl. sword-in-sheath), da nur schwache van der Waals-Kräfte
zwischen den ineinander geschachtelten CNTs wirken, sowie im Falle agglomerierter CNTs das
Abgleiten von CNTs aneinander und das Aufbrechen von Agglomeraten [97, 98, 99]. Letzteres
gilt auch für SWCNTs, die in Bündeln vorliegen.
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Abbildung 3.10: Versagensmechanismen in Polymer/CNT-Kompositen.

Neben ausreichend hohen Wechselwirkungen zwischen Polymer/CNT ist der CNT-Disper-
gierzustand, welcher die zur Lastübertragung verfügbare innere Grenzfläche bestimmt, von
wesentlicher Bedeutung [4, 58]. Dies sind einige der Gründe, warum die meisten der erzielten
Verstärkungen von Polymeren mit CNTs weit hinter den theoretisch zu erwartenden liegen [2, 4].
Zu den am weitesten verbreiteten Strategien zur Erhöhung der Lastübertragung zwischen
Polymer/CNT zählen die Verbesserung des CNT-Dispergierzustandes, der Einsatz von Haftver-
mittlern und das kovalente Anbinden von Polymerketten an CNTs. Viele Arbeiten zeigen, dass
die Zugabe von CNTs neben einer Erhöhung der Steifigkeit und der Zugfestigkeit der Komposite
auch zu einer Zunahme der Duktilität und Zähigkeit führt [76, 100]. CNTs können Mikrorisse
überbrücken sowie zur Rissumleitung beitragen; beides resultiert in einer Zähigkeitssteigerung
und in einem erhöhten Widerstand gegenüber Rissausbreitung [76, 101].

3.3.4 Modellierung der Verstärkungswirkung von CNTs

Unter Verstärkungswirkung eines Füllstoffes in einer Polymermatrix wird allgemein die relative
Zunahme des E-Moduls, der Streck- sowie Bruchspannung als Funktion des Füllstoffgehaltes
gegenüber den jeweiligen Eigenschaften des reinen Matrixmaterials verstanden. Nachstehend
wird die Verstärkung nur auf den E-Modul bezogen und vornehmlich anhand solcher Modelle
detaillierter betrachtet, die sich für mit CNT-gefüllte Komposite etabliert haben. In den vorgestell-
ten Modellen werden folgende generell auftretende Bezeichnungen verwendet; Größen, welche
für das jeweilige Modell spezifisch sind, werden mit der entsprechenden Gleichung zusammen
genannt:

Ef ... E-Modul der Füllpartikel
Em ... E-Modul des Matrixmaterials
Ec ... E-Modul des Komposites
φf ... Volumenanteil der Füllpartikel
l ... Länge der Füllpartikel
D ... Durchmesser der Füllpartikel

Ausgehend von den einfachsten Modellen zur Vorhersage des E-Moduls zweiphasiger Komposi-
te, nämlich der sogenannten Parallelanordnung (engl. parallel model) und der Mischungsregel
(engl. rule of mixture, series model), gelten im Allgemeinen folgende Annahmen: Die Füllpar-
tikel liegen gleichmäßig verteilt und dispergiert in dem Matrixmaterial vor, es herrscht ideale
Anbindung des Matrixmaterials an die Füllpartikel, es existieren keine Fehlstellen im Matrix-
material selbst und sowohl die Füllpartikel als auch das Matrixmaterial verhalten sich linear
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elastisch [4]. Die Kerner-Gleichung ist eines der erfolgreichsten Modelle zur Beschreibung der
Verstärkungswirkung sphärischer Füllpartikel über einen großen Füllgehaltsbereich hinweg [102].
Nach Kerner ergibt sich die Verstärkung Ec/Em unter der Annahme, dass die Poisson Zahl des
Matrixmaterials den Wert 0,5 besitzt, zu:

Ec
Em

= 1+

(
(Ef/Em − 1)φf

1 + (Ef/Em − 1)(1− φf )

)
(3.2)

Der besondere Vorzug von CNTs liegt, wie bereits erwähnt wurde, in ihrem enormen Aspekt-
verhältnis. Aus diesem Grund eignen sich für die Modellierung der Verstärkungswirkung von
CNTs solche Modelle, welche neben den E-Moduli der Einzelkomponenten die Geometrie von
faserartigen Füllstoffen mit einbeziehen. Dem wird in der empirischen Halpin-Tsai-Gleichung
durch die Einführung eines Geometriefaktors ζ Rechnung getragen. So nimmt für orientierte
kurze Fasern die Halpin-Tsai-Gleichung die folgende Form an [102, 103]:

Ec
Em

=
1 + ζηφf
1− ηφf

(3.3)

η =
(Ef/Em)− 1

(Ef/Em) + ζ
(3.4)

mit dem für geringe Volumenanteile gültigen Geometriefaktor

ζ = 2
l

D
(3.5)

Weiterführend wird in dem von Thostenson et al. [103] vorgestellten Modell neben der CNT-
Länge stärker die Struktur von MWCNTs, nämlich ihr mehrwandiger Aufbau, ihr Durchmesser
sowie ihre Dichte, berücksichtigt. Insbesondere das einsetzende Abgleiten einzelner Röhren
innerhalb einer MWCNT unter Zugbelastung wird als der schwächste Punkt hinsichtlich hoher
Komposit-E-Moduli angesehen, da zwischen den einzelnen Röhren nur schwache van der Waals-
Kräfte wirken, welche nur eine geringe Lastübertragung zwischen den einzelnen konzentrisch
angeordneten Röhren ermöglichen. Somit ergibt sich nach der Einführung eines effektiven
E-Moduls der CNTs die Verstärkung zu1:

Ec
Em

=

(
1 + ζ

(
(Ef/Em)− (D/4t)

(Ef/Em) + (l/2t)

)
φf

)
·

(
1−

(
(Ef/Em)− (D/4t)

(Ef/Em) + (l/2t)
φf

))−1
(3.6)

mit t als der Wandstärke einer CNT. Es ist anzumerken, dass Gl. 3.6 auf der Halpin-Tsai-
Gleichung für orientierte kurze Fasern beruht und Ec den E-Modul in Richtung der Faserorientie-
rung angibt. Weiterhin gilt sie nur für l > D > 4t [103].
Die Eignung des Halpin-Tsai- und des Thostenson-Modells zur Beschreibung der Verstärkung
von Polymer/CNT-Kompositen wurde anhand guter Übereinstimmung zu experimentell ermittel-
ten E-Moduli belegt [57, 103, 104, 105]. Allerdings deuten sich auch für diese beiden Modelle
Einschränkungen insbesondere hinsichtlich des vorausgesetzten idealen Dispergierzustandes

1Gleichung 3.6 entspricht bis auf das Vorzeichen des Terms (l/2t) der in Referenz [103] angegebenen Gleichung;
durch Einsetzen der in Referenz [103] genannten Gleichungen (4), (6) und (8) in die dortige Gleichung (5)
ergibt sich jedoch kein Minus, sondern ein Plus vor (l/2t), weil nämlich in Referenz [103] in Gleichung (6) schon
das ζ ein Plus tragen müsste [4, 102, 105].
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der CNTs an, da die berechneten Ec die experimentell gemessenen Ec für gewöhnlich weit über-
schätzen. So werden weder Verschlaufungen der CNTs untereinander noch CNT-Agglomerate
berücksichtigt. Beides reduziert jedoch die Verstärkungswirkung von CNTs, da diese laut den
Gleichungen nur dann maximal zur Verstärkung beitragen, wenn sie ideal dispergiert und verteilt
innerhalb des Matrixmaterials vorliegen. Auch sind CNTs für gewöhnlich nicht vollständig orien-
tiert und selbst bei hoher Orientierung sind CNTs aufgrund ihrer welligen Natur keine starren
gestreckten Gebilde, so dass auch in diesem Zusammenhang keine maximale Verstärkung
experimentell zu erwarten ist. Daneben wird in den meisten, in der Literatur anzutreffenden
Modellen das Phänomen der Perkolation nicht berücksichtigt, sondern es wird stets ein linearer
Anstieg von Ec mit zunehmendem φf berechnet. Experimentelle Daten deuten jedoch auf ein
signifikantes Abknicken der Verstärkungswirkung der CNTs ab dem Erreichen der rheologischen
Perkolationsschwelle hin [9, 108]. Basierend auf diesen Beobachtungen wurden Modelle erstellt,
die agglomerierte CNTs [104] und die im perkolierten Netzwerk involvierten CNTs [108] mit
einem eigenständigen Volumenanteil und eigenständigem E-Modul erfassen. Zudem wurden
die genannten Modelle für amorphe Matrizen mit Füllstoff entwickelt. Semikristalline Polymere
können jedoch schon für sich als ein zweiphasiges System angesehen werden, mit unterschied-
lichem mechanischen Verhalten der amorphen und kristallinen Phase. Zwar hat sich gezeigt,
dass sich das Thostenson-Modell auf iPP/MWCNT-Komposite anwenden ließ [105], allerdings
sind keine umfassenderen Untersuchungen dahin gehend bekannt, ob und wie die kristalline
Struktur von semikristallinen Polymermatrizen in der Modellierung berücksichtigt werden muss.

Aufgrund der Vielzahl an Faktoren, die das mechanische Verhalten von Polymer/CNT-Kompositen
beeinflussen und der Komplexität der CNT-Struktur, bleibt es letzten Endes gezielten systema-
tischen Untersuchungen überlassen, festzustellen, welche Faktoren welchen und in welchem
Maße Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften von Polymer/CNT-Kompositen und die
Verstärkungswirkung von CNTs ausüben.

3.4 Isotaktisches Polypropylen (iPP) als semikristallines
Matrixmaterial

3.4.1 Eigenschaften und Verwendung

Polypropylen (PP) wird durch Polymerisieren seines Monomers Propylen dargestellt. Die Struk-
turformel des PPs ist in Abb. 3.11.a gezeigt. PP gehört zur Gruppe der Polyolefine und ist
ein unpolares Makromolekül, da es aufgrund seiner molekularen Struktur kein permanentes
Dipolmoment besitzt. Ferner bewirkt sein asymmetrisches Monomer (mit Methyl-Seitengruppe),
dass PP in drei verschiedenen Konfigurationen bzw. Taktizitäten vorliegen kann: isotaktisch,
syndiotaktisch und ataktisch (siehe Abb. 3.11.b-d), je nachdem wie die Methyl-Gruppen räumlich
angeordnet sind.
Die Taktizität übt Einfluss auf die physikalischen Eigenschaften des PPs aus, z.B. resultiert sie
in unterschiedlichen Kristallinitäten und E-Moduli. So weist isotaktisches PP (iPP) mit 60-70 %
die höchste Kristallinität auf, gefolgt von syndiotaktischem PP (sPP) mit 30-40 % und dem
zum größten Anteil amorphen ataktischen PP (aPP) [106, 107, 108]. Die E-Moduli betragen
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Abbildung 3.11: (a) Strukturformel des Polypropylens und (b-d) seine verschiedenen Taktizitäten.

ca. 1000-1700 MPa, 60 MPa und 5-10 MPa für iPP, sPP sowie aPP [106, 108]. Die Darstellung
von iPP erfolgt üblicherweise durch den Einsatz von Ziegler-Natta-Katalysatoren oder auch
Metallocenkatalysatoren [107]. Letztere ergeben eine engere Molmassenverteilung als die
Verwendung von herkömmlichen Ziegler-Natta-Katalysatoren. Das iPP tritt meistens in der
2*3/1-Helix-Konformation auf, da diese die geringste Energie besitzt [109]. Diese Eigenschaft
begünstigt das sogenannte wrapping um CNTs und führt damit zu höheren Wechselwirkungen
zwischen Polymerketten und CNTs [110].
Mit einer Produktion von ca. 62 Mio. Tonnen/Jahr ist Polypropylen eines der weltweiten am
meisten hergestellten Polymere [111]. Das iPP hat aus technischer Sicht die größte Bedeutung.
Aufgrund seiner multiplen Modifizierbarkeit verfügt das iPP über ein hohes Innovationspoten-
zial und findet in vielen Bereichen Anwendung. Zu seinen wichtigsten Märkten zählen die
Verpackungsindustrie, der Automobilbau, die Erzeugung von Fasern, Schäumen und Konsum-
produkten für den Innen- und Außenbereich und es wird vielfältig in Elektrobauteilen sowie in
medizinischen Produkten integriert [111, 112]. Vor allem wegen der ausgewogenen Balance
zwischen Preis, Verarbeitbarkeit und seiner chemischen sowie physikalischen Eigenschaften im
Vergleich zu anderen kommerziellen Thermoplasten zählt iPP zu den bedeutendsten Standard-
kunststoffen [108, 113]. So besitzt iPP beispielsweise eine hohe Formbeständigkeit bis dicht an
den Schmelzpunkt, eine hohe Oberflächenhärte und Langzeitbeanspruchbarkeit sowie eine gute
Chemikalien- und Lösemittelbeständigkeit [107, 112]. Des Weiteren ist iPP korrosionsbeständig,
transparent, recyclebar und weist von allen kommerziellen Thermoplasten mit ca. 0,9 g/cm3 die
geringste Dichte auf [107, 114].
Im Hinblick auf die vergleichsweise geringe Steifigkeit und Festigkeit von iPP werden für spe-
zielle Anforderungen die mechanischen Eigenschaften durch Mischen mit anderen Polymeren
[108], Synthese von entsprechenden Copolymeren [108], Einflussnahme auf das Kristallisa-
tionsverhalten und die kristalline Morphologie [106] als auch durch die Zugabe von Füllpartikeln
[115] angepasst. So nimmt iPP in der Erzeugung und Verarbeitung von Kompositen einen
wichtigen Platz als Matrixmaterial ein. Hierbei zielt die Zugabe von z.B. Talk, Schichtsilikaten und
Glasfasern auf eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften sowie das Einmischen von
Graphit und Kohlefasern auf eine Erhöhung der thermischen als auch elektrischen Eigenschaften
ab [116, 117]. Insbesondere sind iPP/CNT-Komposite seit einigen Jahren Gegenstand der
Forschung, um bestehende Anwendungsfelder des iPPs, wie z.B. im Automobilbau, zu erweitern
und ferner neue Anwendungen, wie z.B. für antistatische Ausrüstung oder elektromagnetische
Abschirmung, zu erschließen.
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3.4.2 Kristallisationsverhalten und kristalline Morphologie

In semikristallinen Polymeren liegen kristalline und amorphe Phase nebeneinander vor. Die
kristallinen Bereiche werden aus parallel zueinander angeordneten Kettensegmenten gebildet,
derart dass die innere Energie zweier aufeinander wirkenden Polymerketten minimal wird [106].
Hierbei liegen die Polymerketten nicht vollständig gestreckt vor, sondern bilden segmentweise
Lamellen (siehe Abb. 3.12). Demgegenüber treten die Kettensegmente in den amorphen Berei-
chen ungeordnet auf. So verbinden sie Kristallite oder laufen als Faltungsbögen in den selben
Kristallit zurück oder liegen als freie Kettenenden zwischen den kristallinen Lamellen [106].
Zum einen bestimmt der molekulare Aufbau, ob sich die Ketten in Lamellen anordnen können,
zum anderen spielen kinetische Faktoren wie Flexibilität und Beweglichkeit der Ketten in der
Schmelze eine wesentliche Rolle [114]. Unverzweigte Polymerketten kristallisieren am besten; im
Falle von Seitengruppen entlang der Kette sollten diese, wie z.B. im iPP, regelmäßig angeordnet
sein [106]. Ebenso begünstigen Seitengruppen, die starke intermolekulare Wechselwirkungen
hervorrufen, die Bildung von Kristalliten. Aus thermodynamischen und kinetischen Gründen
findet der Kristallisationsvorgang im Temperaturbereich zwischen Tg und Tm statt.

Abbildung 3.12: Kristalline Morphologie semikristalliner Polymere auf verschiedenen Längenskalen:
Lamellenbildung, sphärolithische Überstruktur und weitere kristalline Überstrukturen
in Gegenwart von faserartigen Füllstoffen: transkristalline Schicht (TCL), hybride Shish-
Kebab-Struktur (HSK) und hybride Shish-Calabash-Struktur (HSC) (mit freundlicher
Genehmigung von Elsevier entnommen aus [118]).

Oberhalb von Tm sind die Segmentbewegungen zu stark, als dass sich ausreichend stabile
Nuklei bilden können. Nahe Tg wird die Polymerschmelze derart viskos, dass die Kettenbewe-
gungen zu langsam für die Anordnung in Kristalliten verlaufen. Und unterhalb Tg befindet sich
das Polymer im eingefrorenen Zustand. Zur Beschreibung des kristallinen Zustandes dienen vor
allem die Schmelztemperatur Tm, welche angibt ab wann die kristallinen Bereiche aufschmelzen
und das Polymer das viskose Verhalten einer Flüssigkeit zeigt, und die Kristallisationstempera-
tur Tc, welche die Temperatur kennzeichnet, ab welcher der Übergang flüssig/fest stattfindet,
das Polymer also kristallisiert [114]. Die Kristallinität Xc bezeichnet den Anteil an kristallinen
Strukturen im gesamten Volumen [114]. Hierbei beeinflussen eine Vielzahl an Faktoren u.a.
Molekulargewicht, Taktizität, Abkühlrate sowie weitere prozessrelevante Parameter wie Sche-
rung und Druck das Kristallisationsverhalten und die sich ausbildende kristalline Morphologie
[106, 114].
Die kristalline Morphologie von iPP zeichnet sich durch einen ausgeprägten Polymorphismus aus.
Es sind die monokline α, die hexagonale β und die orthorhombische γ Phase sowie die smekti-
sche Modifikation (intermediärer Zustand zwischen kristalliner und amorpher Phase) beobachtet
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worden [119, 120, 121]. Unter moderaten Abkühlbedingungen (Atmosphärendruck, geringe
Abkühlraten, Schmelzetemperaturen zwischen 190-240 ◦C u.a.) ist α-iPP die bevorzugt gebil-
dete, da stabilste Phase [120, 122, 123, 124]. Die Schmelztemperatur liegt typischerweise bei
160-165 ◦C [106]. Die Bildung von β-Phase wird durch Zugabe geeigneter Nukleierungsmittel,
wie z.B. organische Pigmente oder seltenen Erden, durch Kristallisation in Temperaturgradienten
sowie unter Scherung der Schmelze erzielt [122, 123, 125]. Im Vergleich zum α-iPP zeigt die
β-Phase eine höhere Zähigkeit, dafür fallen seine Streckspannung und Steifigkeit geringer aus
[125]. Für Kristallisationsbedingungen, die zu starker Streckung und Belastung der Polymer-
ketten führen (engl. chain-extended polymer), ist die γ-Phase des iPPs die thermodynamisch
stabilere Form [120]. Des Weiteren begünstigen Irregularitäten im Kettenaufbau (Taktizität), wie
sie z.B. in iPP-co-Polymeren vorkommen, langsames Abkühlen aus der Schmelze, geringes
Molekulargewicht von 1000-3000 g/mol und erhöhter Druck während der Kristallisation die
Bildung von γ-iPP [121, 123, 124, 126, 127, 128, 129]. Seine Schmelztemperatur beträgt ca.
125-150 ◦C [124].
Während der Bildung von γ-iPP spielt der herrschende Druck eine wesentliche Rolle. So steigt
das Verhältnis von γ- zu α-Phase mit zunehmendem Druck an, da das γ-iPP unter Druck die
favorisierte Modifikation ist [119, 124, 127]. Unter Atmosphärendruck kristallisiert bevorzugt
die α-Phase, wohingegen für Drücke >0,9 kbar nahezu reine γ-Modifikation erhalten wurde
[124, 127]. Für niedrige Molekulargewichte wurde sogar die Bildung von γ-iPP unter Atmosphä-
rendruck beobachtet [124]. Weiterhin hat sich gezeigt, dass für eine hohe Stereoregularität
des untersuchten iPPs die α-Phase dominiert und dass mit zunehmenden Irregularitäten im
Kettenaufbau der Anteil an γ-iPP steigt [127]. Auf diese Weise wurde selbst unter moderaten
Abkühlbedingungen γ-Phase in gering-stereoregularem iPP erhalten [127]. Die Bildung von
γ-iPP ließ sich auch in spritzgegossenen Proben nachweisen [120, 123], was aus dem hohen
Druck, der beim Spritzguss auf die Schmelze wirkt, resultiert [120, 123].

Neben der Kristallisation von Polymeren in bestimmte Modifikationen wird zudem die Ausbil-
dung sogenannter Überstrukturen, welche auch aus amorpher und kristalliner Phase bestehen,
beobachtet. Beispiele für solche Überstrukturen sind in Abb. 3.12 dargestellt. Die einfachste
und am häufigsten vertretene Überstruktur stellen die Sphärolithe dar. Hierbei handelt es sich
um radialsymmetrisch angeordnete, von einem Kristallisationskeim aus gewachsene kristalli-
ne Lamellen. In iPP können verschiedene sphärolithische Strukturen auftreten, was anhand
unterschiedlicher doppelbrechender Eigenschaften nachgewiesen wurde [121, 122].
Für γ-iPP wurden in Abhängigkeit von der Kristallisationstemperatur unter Druck drei verschie-
dene Sphärolithtypen beobachtet [121]. Im Falle der Koexistenz von α- und γ-Phase zeigte
sich, dass die Bildung von Überstrukturen sehr komplex ist. So können γ-Lamellen radial auf
bereits gebildeten α- oder γ-Lamellen aufwachsen. Darüber hinaus kann die γ-Phase epitak-
tisch auf bereits vorhandene γ-Lamellen aufwachsen, wodurch eine federartige sphärolithische
Struktur entsteht [121, 124]. In diesem Zusammenhang wurde gezeigt, dass radial gewachsene
γ-Lamellen eine niedrigere Tm als die federartigen γ-Lamellen besitzen. Ferner ähneln die
Gitterparameter der α-Phase denen der γ-Einheitszelle, weswegen γ-Kristallite epitaktisch auf
α-Kristalliten aufwachsen können [120, 121].
In realen Fertigungsprozessen kristallisiert die Polymerschmelze für gewöhnlich unter dem Ein-
fluss von Fließvorgängen und Scherung. Die sich dabei ausbildenden Überstrukturen können die
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endgültigen Bauteileigenschaften unter Umständen sogar dominieren [130]. In iPP beschleunigt
Scherung die Keimbildung und in etwas geringerem Maße auch die Sphärolithwachstumsrate
[123, 131]. Scherinduzierte Kristallisation tritt aufgrund von Kettenorientierung in der Schmelze
ein und wird stark von den vorherrschenden Fließbedingungen beeinflusst [131]. Ferner resultie-
ren Scherungs- und Dehnvorgänge bei der Verarbeitung in einer Orientierung der kristallinen
Morphologie und es kommt häufig zur Bildung von hybriden Überstrukturen, wie z.B. der Shish-
Kebab-Struktur [106]. Hierbei wachsen Kristallite periodisch entlang von parallel angeordneten
Polymerketten auf. Für Fasern hat sich gezeigt, dass Shish-Kebab-Strukturen zu sehr hoher
Steifigkeit und Bruchfestigkeit führen [130]. Ebenso wurde beobachtet, dass die Orientierung von
Kristalliten in Gegenwart von Schichtsilikaten verstärkt auftrat [131]. Des Weiteren begünstigt
die Zugabe anisotroper Füllstoffe die Orientierung kristalliner Strukturen [122].

CNTs besitzen eine ausgesprochene Nukleierungswirkung in iPP/CNT-Kompositen, welche
sich in erhöhter Keimbildungsrate und beschleunigtem Kristallitwachstum äußert [77, 116, 132].
In diesem Zusammenhang wird mit steigendem CNT-Füllgehalt auch eine höhere Kristallisa-
tionstemperatur Tc für die Komposite genannt. Höhere Nukleierungsraten wiederum resultierten
bereits für 0,25 Gew.% SWCNTs und für 0,5 Gew.% MWCNTs in kleineren Kristalliten bzw. einer
signifikanten Reduzierung der Sphärolithgröße verglichen mit dem reinen iPP [77, 116, 132]. Der
Kristallisationsvorgang beginnt bevorzugt an der CNT-Oberfläche, was auf einen heterogenen
Keimbildungsmechanismus hindeutet, parallel dazu kristallisiert iPP auch im bulk [132].
Widersprüchliche Resultate lassen sich jedoch hinsichtlich der Kristallinität im Gesamtkompo-
sit finden. So wurde mit steigendem CNT-Gehalt 0-2 Gew.% eine Zunahme von Xc von 55
auf 62 % beobachtet [40]. In einem anderen Fall konnte nur eine marginale Erhöhung von
2 % für 1,8 Gew.% SWCNTs festgestellt werden [133]. Darüber hinaus lassen mit steigendem
CNT-Gehalt sinkende ∆Hm- sowie niedrigere Tm-Werte vermuten, dass die strukturelle Ord-
nung der Kristallite in Gegenwart von CNTs abnimmt [132]. WAXD-Untersuchungen dienten
zudem zur Identifizierung der Kristallmodifikation des iPPs. Allgemeinhin wird den CNTs ei-
ne α-nukleierende Wirkung zugeschrieben, denn es ließ sich in zahlreichen Untersuchungen
ausschließlich α-iPP in CNT-basierten Kompositen nachweisen [77, 116]. Selbst im Fall von
auftretender β-Modifikation in der reinen iPP-Matrix wurde im Komposit nur noch die α-Phase
beobachtet [132].
In Gegenwart von Füllstoffen treten mitunter weitere Überstrukturen innerhalb der kristallinen
Morphologie des iPPs auf. So wurde die Bildung einer transkristallinen Schicht (engl. trans-
crystalline layer, TCL) entlang von CNTs für alle Kristallmodifikationen des iPPs beobachtet,
wobei auch hier wieder die Prozessbedingungen Druck und Abkühlrate neben der Oberflä-
chenbeschaffenheit des Füllstoffes die ausschlaggebenden Faktoren dafür waren, aus welcher
Kristallmodifikation die TCL bestand [134]. In vielen faserverstärkten Polymeren führte die
TCL zu einer verbesserten Lastübertragung von dem im bulk kristallisierten Matrixmaterial auf
die Füllstofffaser, mitunter änderte sich sogar der Deformationsmechanismus und es wurde
eine Erhöhung der Zähigkeit festgestellt [134]. Des Weiteren wurde die Bildung von hybriden
Shish-Kebab- (HSK) und Shish-Calabash- (HSC) Strukturen in z.B. CNT-gefülltem PE bzw. in
CF-gefülltem iPP beobachtet [118]. Beide Arten resultierten in einer Erhöhung der Steifigkeit
sowie der Zugfestigkeit. Für iPP konnte gezeigt werden, dass die Belastbarkeit unter Zug für
Sphärolithe am geringsten und für eine sich um CNTs gebildete TCL am höchsten war [135].
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Zudem bewirkt eine große interne Oberfläche, wie dies z.B. für nanoskalige und sehr gut disper-
gierte Füllstoffe der Fall ist, dass TCLs und andere kristalline Überstrukturen aufgrund ihres
im Vergleich zum Gesamtvolumen hohen Anteils an der kristallinen Morphologie die finalen
Kompositeigenschaften stärker beeinflussen, als z.B. eine parallel dazu ebenfalls auftretende
Nukleierungswirkung der Füllstoffe [122].

3.4.3 iPP-MSA als Phasenvermittler in iPP-basierten/CNT-Kompositen

Maleinsäureanhydrid (MSA) ist ein Derivat der Maleinsäure, einer ungesättigten Dicarbonsäure.
Aufgrund seiner chemischen Struktur, welche eine reaktive Doppelbindung in einem Fünfring
enthält, ist es sehr reaktionsfähig und kann vielseitig umgesetzt werden (siehe Abb. 3.13.a).
Dadurch ist es in der chemischen Industrie Ausgangsmaterial für viele Reaktionen und findet
zahlreiche Anwendungen [136].
Die Pfropfung des MSAs an eine PP-Kette geschieht einerseits durch Kettenspaltung und
Anbindung des MSAs an das radikale Kettenende, andererseits kann MSA auch entlang der
PP-Kette durch Substitution von Wasserstoffatomen anbinden [137]. Die Struktureinheit von
iPP-MSA ist schematisch in Abb. 3.13.b gezeigt. Untersuchungen an acht kommerziellen PP-
MSA-Typen belegen, dass MSA in vier verschiedenen Formen im Endprodukt auftritt: als freies
MSA, als freies Poly-(MSA), als Bernsteinsäureanhydrid -entsprechend fehlt die Doppelbindung
im Ring- an PP gepfropft und als Poly-(MSA) an PP gepfropft [137]. Bei den beiden gepfropften
Formen bildete das Poly-(MSA) fast immer den Hauptanteil mit variierenden Verhältnissen von
1:1 bis 1:28. Weiterhin diskutieren die Autoren, dass nur das gepfropfte MSA phasenvermittelnd
wirkt und sowohl die freien Spezies als auch das gepfropfte Poly-(MSA) die reaktive Wirkung
des gepfropften MSAs abschwächen. Somit steht für die eigentliche Rolle als Phasenvermittler
nur ein geringer Anteil des insgesamt in den kommerziellen PP-MSAs enthaltenen MSAs zur
Verfügung.

Abbildung 3.13: Struktureinheit des (a) Maleinsäureanhydrids (MSA) und des (b) MSA-gepfropften
iPPs. In (c) ist schematisch die Anbindung von iPP-MSA an NH2-funktionalisierte
CNTs dargestellt.

Die Wirkung eines Phasenvermittlers beruht darin, dass seine Moleküle aufgrund ihres am-
phiphilen Charakters zwischen zwei zu einander nicht oder kaum affinen Phasen vermittelt.
Zahlreiche Berichte zum Einsatz von MSA-gepfropften Molekülen als Phasenvermittler belegen
die lange und vielseitige Verwendung des MSAs als solchen: verbesserte Adhäsion zwischen
iPP und Aluminium [138], Erhöhung der Dispergierbarkeit und der Verstärkungswirkung von
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organisch-modifizierten Schichtsilikaten [139, 140] sowie von CNTs [90, 115] in Polyolefin-
basierten Kompositen. Bei Polyolefinen handelt es sich typischerweise um unpolare Moleküle,
weswegen sich CNTs kaum in derartigen Matrixmaterialien dispergieren lassen [90, 115].
Die Verwendung von z.B. iPP-MSA als Phasenvermittler bietet den Vorteil, dass nicht alle
Polymerketten der iPP-Matrix gepfropft werden müssen, da dieser Vorgang aufgrund von Ket-
tenkürzung mit einer Eigenschaftsverminderung des iPPs einhergeht. Vielmehr reichen bereits
2,5 Gew.% PP-MSA aus, um die gewünschte phasenvermittelnde Wirkung zu erzielen [140].
In diesem Zusammenhang wurde gezeigt, dass die Verstärkungswirkung der eingemischten
Schichtsilikate mit zunehmendem Anteil an PP-MSA zunächst aufgrund verbesserter Disper-
gierung und erhöhter Lastübertragung stieg, dass sie aber für PP-MSA/MMT-Verhältnisse >1
wieder abnahm, weil die durch das PP-MSA verringerte Kristallinität des Gesamtkomposites der
mechanischen Verstärkung entgegenwirkt [140].
Verbesserte Dispergierbarkeit und höhere Lastübertragung in iPP/CNT-Kompositen resultieren
letzten Endes aus erhöhten Wechselwirkungen zwischen den iPP-Ketten und den CNTs. Die
Erhöhung dieser Wechselwirkungen ist sowohl durch nicht-kovalente als auch durch kovalente
Anbindung der iPP-Ketten an die CNTs möglich. Beim nicht-kovalenten Anbinden bildet das MSA
mit an den CNTs gebundenen OH- und COOH-Gruppen Wasserstoffbrückenbindungen aus. Das
mittels REM-Aufnahmen beobachtete wrapping oder auch als polymer sheating bezeichnete
Phänomen gilt als Nachweis hierfür [141]. Beide Varianten, die nicht-kovalente und die kovalente
Anbindung, führten zu besserer Dispergierbarkeit von MWCNTs in iPP [90, 141].
Insbesondere das reaktive Schmelzemischen von iPP-MSA mit NH2-funktionalisierten CNTs hat
sich als eine praktikable und auch für upscaling geeignetes Verfahren erwiesen, um eine kova-
lente Anbindung der CNTs an iPP-Ketten zu erhalten [40, 142]. Die Umsetzung ist schematisch
in Abb. 3.13.c dargestellt. Vorteilhaft hieran ist, dass die Kompositherstellung ohne Umstel-
lung z.B. durch Schmelzemischen erfolgen kann, da das iPP-MSA direkt mit in den Extruder
eingelegt werden kann [143]. Schmelzemischen von iPP-basierten-Kompositen unter direkter
Zugabe des iPP-MSAs geschieht üblicherweise bei 170-220 ◦C [115, 139, 140]. Im Vergleich zu
iPP-basierten Kompositen mit 1 Gew.% unmodifizierten MWCNTs gelang durch die Umsetzung
von iPP-MSA mit NH2-MWCNTs eine Erhöhung des E-Moduls um 35 % und der Bruchdehnung
um 76 % [40]. Bedacht werden muss allerdings, dass sich eine leichtere Dispergierbarkeit
durch die Zugabe von iPP-MSA womöglich auch aus dessen geringerer Viskosität ergibt. In
einer Serie PC/MWCNT-Komposite wurde systematisch die Viskosität der PC-Matrix variiert und
gezeigt, dass die Infiltration von Polymerketten in MWCNT-Primäragglomerate besser im Falle
höherer Prozesstemperaturen und niedrigerer PC-Molekulargewichte ist [65]. Neben seiner
Wirkung als Phasenvermittler wurde gezeigt, dass PP-MSA aufgrund seiner Neigung zur hetero-
genen Keimbildung auch als Nukleierungsmittel für iPP in iPP/PP-MSA Blends agierte [40, 144].
Dies wird Wasserstoffbrückenbindungen zwischen hydrolisierten MSA-Gruppen zugeschrieben.
Entsprechend führte die Zugabe von nur 0,2 Gew.% PP-MSA zu deutlich kleineren Sphärolithen.
Zusammenfassend ist festzustellen, dass der Einsatz von iPP-MSA in den meisten der zitierten
Literaturbeispiele die mechanischen Eigenschaften der Komposite positiv beeinflusste. Auf-
grund zahlreicher Ursachen, wie bessere CNT-Dispergierung sowie erhöhte Lastübertragung
und/oder eine veränderte kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix, bleibt es allerdings dem
Experiment überlassen, den optimalen MSA-Anteil und die optimalsten Bedingungen für die
Kompositherstellung zu ermitteln.



4 Experimentelles

Dieses Kapitel fasst die verwendeten Materialien, die Kompositherstellung und -verarbeitung, die
genutzten Untersuchungsmethoden, die Probenpräparation sowie die zum Einsatz gekommenen
Geräte und ihre eingestellten Parameter zusammen. Die nachstehende Tabelle 4.1 gibt einen
Überblick darüber, welche Materialien mit welchen Untersuchungsmethoden analysiert wurden.

Tabelle 4.1: Übersicht zu den Untersuchungen, welche an den pulverförmigen MWCNTs sowie an den
Granulaten, Press- und Spritzgussplatten der schmelzegemischten iPP-MSA/MWCNT-
Komposite durchgeführt wurden.

Methode MWCNTs iPP-MSA/MWCNT-Komposite
Granulat Pressplatten Spritzgussplatten

XPS + — — —
IR-Spektroskopie + + — —
Raman-Spektroskopie + — — —
TGA + + — —
Lichtmikroskopie — + + +
TEM + + — —
REM + — — —
DSC — — + +
WAXD — — + +
Schmelzerheologie — + — —
Elektrischer Volumen- — — + —widerstand
DMA — — — +
Zugversuch — — + +

4.1 Materialien

4.1.1 Mehrwandige Kohlenstoffnanoröhren (MWCNTs)

Die eingesetzten MWCNT-Materialien wurden von Nanocyl S.A. (Sambreville, Belgien) dem
Leibniz-Institut für Polymerforschung Dresden (IPF Dresden) für Forschungsarbeiten zur Ver-
fügung gestellt. Als Referenz- und Ausgangsmaterial dienten MWCNTs der im Industriemaß-
stab erhältlichen NANOCYLTM NC7000. Hierbei handelt es sich um dünne MWCNTs, die
mittels CCVD-Prozess (engl. catalytic carbon vapor deposition) hergestellt werden. Zur NH2-
Funktionalisierung verwendete Nanocyl S.A. die NC7000 und modifizierte sie in einer Kugel-
mühle (1,2 l Behälter, rostfreie Stahlkügelchen, 50 rpm, 5 h) in Ammoniakatmosphäre (NH3)
von 1,8 bar [145]. Da dieses Verfahren zur Herstellung von NH2-funktionalisierten MWCNTs,
im Weiteren NC70NH2 genannt, die Variation von gleich zwei Prozessparametern, nämlich die
Behandlung der NC7000 mittels Kugelmahlen und in NH3-Atmosphäre, beinhaltet, wurden die



Experimentelles 36

NC7000 bei Nanocyl S.A. nur dem Kugelmahlprozess ohne zusätzliche Einleitung von NH3

unterzogen, um auf diese Weise kugelgemahlene, aber nicht NH2-funktionalisierte MWCNTs
als Zwischenschritt zu erhalten. Diese werden nachstehend als NC70km bezeichnet. Die Para-
meter beim Kugelmahlen zur Herstellung der NC70km betrugen 8 l, 50 rpm und 5 h [145]. Die
unterschiedlichen Behältervolumina beim Kugelmahlen der NC70km und NC70NH2 können
u.U. bei gleicher Rotationsgeschwindigkeit zu verschiedenen Mahlintensitäten führen; es sind
allerdings keine weiteren Angaben zur Behältergeometrie bekannt. In Tabelle 4.2 sind die Her-
stellerangaben zu den NC7000 angeführt [146]. Dazu kommt der Hinweis, dass sich pyrolytisch
abgelagerter amorpher Kohlenstoff auf der MWCNT-Oberfläche mittels HRTEM nachweisen
ließ.

Tabelle 4.2: Herstellerangaben zu den von Nanocyl S.A. kommerziell erhältlichen NC7000, welche im
Rahmen dieser Arbeit als Referenzmaterial dienen [146].

Eigenschaft NC7000 Analysemethode

Ø Durchmesser [nm] 9,5 TEM
Ø Länge [µm] 1,5 TEM
C-Reinheit [%] 90 TGA
Katalysatorrückstände [%] 10 TGA
NH2-Funktionalisierung [%] — XPS

4.1.2 Semikristalliner Thermoplast: iPP-MSA

Bei der verwendeten iPP-MSA-Matrix handelt es sich um ein mit Maleinsäureanhydrid modifizier-
tes isotaktisches Polypropylen (iPP-MSA), das unter dem Namen OREVACr 18732 (Arkema)
kommerziell erhältlich ist. Der Anteil an MSA beträgt ca. 1 Gew.% [147]. Im Datenblatt werden die
Schmelztemperatur mit 134 ◦C, die Dichte bei 23 ◦C zu 0,98 g/cm3 und der MFI mit 8 g/ 10 min
(230 ◦C /2,16 kg) angegeben [148]. Zum Molekulargewicht war keine nähere Angabe verfügbar.
Weitere typische Eigenschaften können dem Datenblatt des Herstellers entnommen werden
[148].

4.2 Kompositherstellung und -verarbeitung

4.2.1 Schmelzemischen der iPP-MSA/MWCNT-Komposite

Kompositserien mit 0-5 Gew.% MWCNTs wurden mittels Schmelzemischen des iPP-MSA-
Granulates mit einem jeden der MWCNT-Materialien NC7000, NC70km bzw. NC70NH2 in einem
co-rotierenden Doppelschneckenextruder ZE 25 (Berstorff) am IPF Dresden hergestellt und von
dort in Granulatform erhalten. Die Schneckendrehzahl betrug 500 min−1, das Temperaturprofil
reichte von 200-180 ◦C und der Durchsatz lag bei 10 kg·h−1.
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4.2.2 Weiterverarbeitung der iPP-MSA/MWCNT-Komposite mittels Heißpressen
und Spritzguss

In nachstehender Tabelle 4.3 sind die Verarbeitungsparameter zusammengefasst und die jewei-
lige Probenbezeichnung angegeben. Sowohl die Press- als auch die Spritzgussplatten wurden
am IPF Dresden hergestellt und für die hier durchgeführten Untersuchungen zur Verfügung
gestellt. Von den Granulaten wurden dünne Platten (0,5 mm Dicke, 60 mm Durchmesser) bei
220 und 260 ◦C unter Verwendung einer Presse Model PW 40 EH (Paul Otto Weber GmbH,
Deutschland) heißgepresst.

Tabelle 4.3: Probenbezeichnung und variierte Verarbeitungsparameter der heißgepressten und spritzge-
gossenen iPP-MSA/MWCNT-Komposite.

Proben- Presstemperatur Spritzgusstemperatur Einspritzgeschwindigkeit
bezeichnung [◦C] [◦C] [mm/s]

p220 220 - -
p260 260 - -

N220 - 220 30
H220 - 220 60
N260 - 260 30
H260 - 260 60

Die Presszeit betrug 1 min bei einer Kraft von 100 kN. Dies entspricht auf die Plattenfläche
bezogen einem Druck von ca. 35,4 MPa oder 354 bar. Das Abkühlen erfolgte unter Beibehaltung
der Drucklast. Aus den extrudierten Granulaten wurden Spritzgussplatten (80x80x1 mm3) bei
220 und 260 ◦C mit zwei verschiedenen Einspritzgeschwindigkeiten, nämlich 30 und 60 mm/s,
hergestellt. Die Fertigung erfolgte in einer Ergotech 100/420-310 Spritzgussmaschine (Demag).
Die Temperatur des Formwerkzeuges lag bei 40 ◦C.

4.3 Charakterisierung der MWCNT-Materialien und der Komposite

4.3.1 Spektroskopische Methoden

Röntgenangeregte Photoelektronenspektroskopie (XPS) XPS wurde an den drei pulver-
förmigen MWCNT-Materialien unter Verwendung eines AXIS ULTRA (Kratos Analytical, England)
Spektrometer durchgeführt und ausgewertet (IPF Dresden, Herr Dr. Simon). Als Röntgenquelle
diente die Al Kα1,2-Linie. Die Aufnahmeleistung der Röntgenröhre betrug 300 W bei 20 mA.
Der Analysator arbeitete mit einer Passenergie von 160 eV zur Aufnahme der Übersichtss-
pektren bzw. mit 20 eV für aufgelöste Spektren. Aus den Peakflächen C 1s, O 1s und N 1s
der Übersichtsspektren wurden unter Berücksichtigung der relativen Empfindlichkeitsfaktoren
und der energieabhängigen Spektrometer-Transmissionsfunktion die Elementarverhältnisse
[X]:[C] mit X für Sauerstoff bzw. Stickstoff basierend auf dem für graphitischen Kohlenstoff
charakteristischen C 1s-Peak bestimmt [149]. Des Weiteren wurde unter der Annahme, dass der
in den Übersichtspektren gemessene Sauerstoff und Stickstoff in am Kohlenstoff gebundenen
funktionellen Gruppen vorliegen muss, eine Spektrenzerlegung durchgeführt, um anhand von
Komponentenpeaks Aussagen zum Bindungszustand des O und N treffen zu können.
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Infrarot-Spektroskopie (IR) Die Aufnahme von IR-Spektren (IPF Dresden, Frau Adam) an
den pulverförmigen MWCNTs erfolgte mittels eines FTIR-Spektrometers Vertex 80v (BRUKER),
welches mit einem DTGS-Detektor ausgestattet war. Jede Messung umfasste 200 Scans im
Bereich von 400-4000 cm−1. Handhabbare Proben in Gestalt von Kaliumbromid-Presslingen
wurden im Vorfeld aus ca. 0,2 mg MWCNTs und 400 mg KBr präpariert. Von den Spektren
wurde das KBr-Spektrum subtrahiert sowie eine Basislinienkorrektur (nach der konkaven Gum-
mibandmethode) durchgeführt [150]. Von den Pressplatten des reinen iPP-MSAs sowie ausge-
wählter iPP-MSA/MWCNT-Komposite wurden IR-Spektren unter Verwendung eines Equinox 55
(BRUKER) im ATR-Modus (engl. attenuated total reflection) im spektralen Fenster von 200-3500
cm−1 am Fraunhofer IWM Halle aufgenommen. Hierfür wurden die Oberflächen der Pressplatten
zuvor mit Ethanol gereinigt.

Raman-Spektroskopie Zur Bewertung der Defektdichte im MWCNT-Gitter wurden Raman-
Spektren von den pulverförmigen MWCNTs mittels eines Labram 124 (Dilor) Raman-Spek-
trometers ausgestattet mit einem He-Ne-Laser (emittiert bei 632,8 nm mit einer Leistung von
15 mW) im Astronomie-Labor der Friedrich-Schiller-Universität Jena aufgenommen. Der Fokus-
durchmesser betrug für das x100 Objektiv ca. 63 µm. Die Raman-Verschiebung wurde über
einen Spektralbereich von 1200-3000 cm−1 mit einer Auflösung von 2 cm−1 detektiert. Für die
Auswertung wurden alle Spektren am 518,5 cm−1-Peak des verwendeten Silizium-Standards
unter der Annahme, dass sich eine Verschiebung über den gesamten spektralen Bereich linear
verhält, kalibriert. Anschließend erfolgten Normierung und Glättung (Methode des Gleitenden
Durchschnitts) der Spektren sowie Fitten der D- und G-Bande mittels Lorentz-Funktion zur
Bestimmung der Peaklagen. Die jeweils ermittelte Peaklage diente als Mittelpunkt für ein Inter-
vall von ca. 10 cm−1 innerhalb dessen ein Intensitätsdurchschnitt aus jeweils 10 Messpunkten
gebildet wurde, welcher seinerseits wieder zur Berechnung des ID/IG-Verhältnisses eines jeden
der MWCNT-Materialien herangezogen wurde.

Abbildung 4.1: Charakteristische Raman-Banden von MWCNTs.



Experimentelles 39

4.3.2 Weitwinkelröntgendiffraktometrie (WAXD)

Zur Charakterisierung der auftretenden Kristallmodifikationen und ihrer Anteile in der iPP-MSA-
Matrix wurden von den heißgepressten sowie den spritzgegossenen Platten WAXD-Pattern
mit einem EMPYREAN-Diffraktometer von PANalytical (im AK Polymerphysik, Prof. T. Thurn-
Albrecht, Martin-Luther-Universität Halle-Wittenberg) in Reflektion zwischen 5-25° 2θ unter
Verwendung von Ni-gefilterter CuKα1-Röntgenstrahlung (λ=0,154 nm) bei Raumtemperatur
aufgenommen.

Abbildung 4.2: Schematische Darstellung der gemessenen WAXD-Pattern und die daraus ermittelten
Größen zur Charakterisierung der kristallinen Morphologie am Beispiel des reinen
iPP-MSAs.

Die Schrittweite betrug 0,1° 2θ und die Cu-Anode wurde bei 40 kV und 40 mA betrieben. Für
die Messungen an den Plattenoberflächen wurden diese im Vorfeld mit Ethanol gereinigt. Für
die Untersuchungen des Kernbereiches der Spritzgussplatten wurden ihre oberflächennahen
Schichten mittels eines Rotationsmikrotomes HM 355 (MICROM) unter Verwendung eines
Hartmetallmessers bei Raumtemperatur abgetragen. Die Einfallsrichtung des Röntgenstrahls
lag parallel zur Spritzgussrichtung.
In semikristallinen Polymeren bestehen die kristalline und die amorphe Phase nebeneinander.
Aufgrund der unterschiedlichen Elektronendichte beider Phasen wird die Röntgenstrahlung un-
terschiedlich stark gestreut, so dass für die kristalline Phase charakteristische Reflexe auftreten.
Rückschlüsse auf die vorliegende(n) Kristallmodifikation(en) lassen sich mittels nachstehend
angegebener BRAGG-Gleichung (Gl. 4.1) ziehen:

nλ = 2dsinθ (4.1)

mit n als der Beugungsordnung, λ als der Wellenlänge der Röntgenquelle, d dem Netzebenenab-
stand und θ dem Einfalls- und Reflektionswinkel. Anhand der beobachteten Reflexlagen können
der Netzebenenabstand, die Miller´schen Indizes (hkl) und die betreffende Kristallmodifikation
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bestimmt werden. Der relative Anteil der beobachteten γ-Modifikation Gγ des iPP-MSAs wurde
basierend auf der von Turner-Jones [123, 151] beschriebenen Methodik vereinfacht mittels des
Verhältnisses:

Gγ =
Aγ(117)

Aγ(117) +Aα(130)
(4.2)

berechnet. Hierbei geben Aγ(117) die Peakfläche des (117)-Reflexes des γ-iPPs und Aα(130) die
Peakfläche des (130)-Reflexes des α-iPPs an. Die charakteristischen Peaks der α- und γ-
Modifikation liegen sehr nahe beieinander und überlappen sich sogar teilweise, weswegen zur
Bestimmung von Gγ die reinen Reflexe (130)α und (117)γ ausgewählt wurden.
In Abb. 4.2 ist der für die Auswertung interessante Bereich der WAXD-Pattern dargestellt und
es sind die anhand der Reflexe ermittelten Größen Peaklage 2θ, Halbwertbreite FWHM sowie
die entsprechende Peakfläche A(hkl) angegeben. Der im Untergrund liegende amorphe Halo
wurde nicht abgezogen, da keine Referenz einer vollständig amorphen Probe verfügbar war.
Deswegen erfolgte die Peakanalyse auf die in Abb. 4.2 angedeutete und in Gl. 4.2 angegebene
vereinfachte Weise.
Die Vorzugsorientierung der α-Phase εα(110) wurde mittels des Verhältnisses der Peakintensitäten
Aα(110) und Aα(111+041), wie in nachstehender Gleichung angegeben, bestimmt (nach [152, 153]):

εα(110) =
Aα(110)

Aα(110) +Aα(111+041)

(4.3)

Eine Abschätzung der mittleren Kristallitgröße dα und dγ der α- bzw. der γ-Phase erfolgte mit
Hilfe der Scherrer-Gleichung (Gl. 4.4) nach [154]:

dα,γ =
Kλ

FWHM(hkl)cosθ(hkl)
(4.4)

wobei K der sogenannte Formfaktor, welcher typischerweise den Wert 0,9 annimmt, ist, λ
die Wellenlänge, FWHM die Halbwertbreite und θ der Reflektionswinkel des entsprechenden
(hkl)-Peaks sind. Vernachlässigt werden Effekte der instrumentell bedingten Reflexverbreiterung,
welche jedoch für alle Proben als gleich angenommen wird. Gleichung 4.4 gilt nur für Kristallite
größer 1 nm und kleiner 1000 nm [154].

4.3.3 Thermische Analyse

Thermogravimetrische Analyse (TGA) TGA-Messungen zum Nachweis von Verunreini-
gungen und von an den MWCNTs gebundener funktioneller Gruppen erfolgten an ca. 1,5 mg
der pulverförmigen MWCNTs mit einem TGA Q5000 (TA-Instruments, USA) am IPF Dresden
(Frau Häußler). Als Spülgas wurde Stickstoff verwendet und der Messzyklus bestand aus 10 min
isothermischem Halten gefolgt von einer Aufheizrampe von Raumtemperatur bis 800 ◦C mit
10 K/min. Die Temperatur Tonset, welche den Beginn des Abbaus markiert, wurde für die hier
durchgeführten Messungen nach einem Masseverlust von 1 % bestimmt (siehe Abb. 4.3.a).
Der Masseverlust ergibt sich aus der Differenz von Einwaage zu Rückstand. Auf die selbe
Weise diente der Rückstand in der TGA, welcher an Granulat der iPP-MSA/MWCNT-Komposite
gemessen wurde, als Maß für den MWCNT-Füllgehalt.
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Differential Scanning Kalorimetrie (DSC) Die DSC ermöglicht die Charakterisierung des
Schmelz-und Kristallisationsverhaltens semikristalliner Polymere sowie die Ermittlung der
Glasübergangstemperatur von Polymeren im Allgemeinen. DSC-Messungen an den Spritz-
gussplatten wurden mittels einer DSC Q 1000 (TA Instruments) am IPF Dresden (Frau Häußler)
durchgeführt. Der Messzyklus umfasste 1. Heizen, Abkühlen und 2. Heizen in einem Temperatur-
bereich von -80 bis 180 ◦C. Die Scanrate betrug 10 K/min. Es wurde unter Stickstoffatmosphäre
gearbeitet. Aus den Pressplatten entnommene Proben wurden an der Martin-Luther-Universität
Halle-Wittenberg in einer PYRIS Diamond DSC (PerkinElmer) demselben Messprogramm
unterzogen.

(a) TGA (b) DSC

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der erhaltenen Messwerte und die daraus ermittelten Größen
aus (a) TGA-Messungen sowie (b) Aufheizkurven und Kristallisationsverlauf im DSC.

Die Bestimmung der Schmelz- und Kristallisationstemperatur(en) Tm bzw. Tc sowie der Schmel-
zenthalpie(n) ∆Hm der Proben erfolgte anhand der Aufheizkurven und des Kristallisationsver-
laufes, siehe Abb. 4.3.b. Hierbei beziehen sich Tm und Tc auf die jeweilige Peaktemperatur.
Mittels Gl. 4.5 und 4.6 wurden die Kristallinitätsgrade Xc der α- bzw. γ-Phase des iPP-MSAs
unter Berücksichtigung des MWCNT-Füllgehaltes p im Falle der Komposite und der aus den
WAXD-Pattern ermittelten Anteile der γ-Phase Gγ berechnet:

Xc,α = 100× (1−Gγ)∆Hm

p∆H◦m,α
(4.5)

und
Xc,γ = 100× Gγ∆Hm

p∆H◦m,γ
(4.6)

mit ∆Hm der aus den DSC-Kurven ermittelten Schmelzenthalpie der Probe, Gγ dem aus den
WAXD-Messungen bestimmten Anteil an γ-iPP und p dem MWCNT-Massenanteil, welcher für
reines iPP-MSA den Wert 1 annimmt und für 0,5 Gew.% MWCNTs 0,995 und für 5 Gew.%
MWCNTs 0,95 beträgt. Als Bezugswert für 100 % kristallines iPP wurde für die α-Modifikation
ein ∆H◦m von 209 J/g und für die γ-Phase von 150 J/g zugrunde gelegt [124]. Die gesamte
Kristallinität Xc,total einer Probe ergibt sich aus der Summe der Kristallinitäten der α- und
γ-Phase nach Gl. 4.7 zu:

Xc,total = Xc,α +Xc,γ (4.7)
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4.3.4 Licht- und Elektronenmikroskopie

Lichtmikroskopie (LiMi) Die Analyse der Kompositmorphologie auf Makroskala erfolgte
mittels Lichtmikroskopie in Transmission unter Verwendung eines Olympus BX51 (Olympus,
Deutschland). Hierfür wurden Semidünnschnitte von 8 µm Stärke mittels eines Rotationsmikro-
toms HM 355 (MICROM) ausgestattet mit einem Hartmetallmesser bei Raumtemperatur von
den iPP-MSA/MWCNT-Granulaten, den -Pressplatten sowie den -Spritzgussplatten angefertigt.
Hierbei wurden jeweils von mindestens zwei verschiedenen Proben sowie aus unterschiedli-
chen Tiefen einer jeden Probe Schnitte entnommen, um einen generellen Überblick über die
Morphologie zu erhalten. Weiterhin wurden mindestens zehn Aufnahmen ausgewertet, um eine
ausreichende Statistik zu gewährleisten. Im Falle der Granulate betrug die analysierte Fläche ca.
8,9 mm2 und für die Pressplatten ca. 2,7 mm2. Für die Abschätzung der Agglomeratorientierung
in den Spritzgussplatten wurde die Form von 100 Agglomeraten pro Probe der 0,5 und 5 Gew.%
iPP-MSA/MWCNT-Komposite analysiert (siehe unten).
Zur Quantifizierung des makroskaligen MWCNT-Dispergierzustandes wurde der Agglomerat-
flächenanteil AA der MWCNTs bestimmt. Hierbei beschreibt AA das Verhältnis der Fläche,
die von den Agglomeraten eingenommen wird, zur untersuchten Gesamtfläche, wie in Gl. 4.8
angegeben ist:

AA =
Aagglomeriert
Agesamt

(4.8)

Die Ermittlung von AA orientiert sich an der in den Referenzen [66, 68] vorgestellten Methodik.
Zur Partikelanalyse bzw. Bestimmung des AA wurde die Software ImageJ verwendet. Die Aus-
werteprozedur war für alle Bilder dieselbe (Abb. 4.4): In einem ersten Schritt wurde der Kontrast
angepasst, um die Agglomerate hervorzuheben und das Bild anschließend in das 8-bit Format
umgewandelt. Daraufhin erfolgte die Festlegung des Schwellwertes sowie der Ausschluss aller
Partikel mit mindestens einer Dimension <5 µm, um die auszuwertenden Agglomerate besser
abgrenzen zu können. Auf diese Weise werden jedoch nicht die Agglomeratvolumina berück-
sichtigt, sondern es werden nur die Schnittebenen betrachtet, deren Ausdehnung aber von der
Schnittstärke abhängt. Für die weiteren Betrachtungen wird allerdings davon ausgegangen,
dass der dabei gemachte Fehler vernachlässigbar ist und die hier diskutierten Unterschiede in
AA nicht überdeckt [66].

Abbildung 4.4: Veranschaulichung der Auswerteprozedur zur Ermittlung des Agglomeratflächenanteils
AA: (a) Originale lichtmikroskopische Aufnahme, (b) nach Kontrastanpassung und
Umwandlung in ein 8-bit Bild sowie (c) Endbild nach Schwellwertfestlegung und Aus-
schluss aller Partikel mit mindestens einer Dimension <5 µm. (Die Analyse erfolgte
ohne Maßbalken und Nummerierung.)
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Zur Abschätzung der MWCNT-Orientierung in den spritzgegossenen Platten auf Makroskala
wurde eine elliptische Form der Agglomerate angenommen. Angelehnt an die Definition der
Exzentrizität einer Ellipse, welche die Länge ihrer kleinen und großen Halbachse b bzw. a
berücksichtigt, wird hier die Agglomeratorientierung εAggl. vereinfacht durch das Verhältnis der
beiden Halbachsen b/a angegeben (Gl.4.9, Abb. 4.5):

εAggl. =
b

a
(4.9)

Mittels Gauß-Fit wurde das Maximum ε∗Aggl. der Häufigkeitsverteilung der ermittelten εAggl.

bestimmt, welches als Maß für den Grad der durchschnittlichen Agglomeratorientierung dient.
Dabei entspricht ε∗Aggl. → 0 einer vollständigen Orientierung in Spritzgussrichtung und für
ε∗Aggl. → 1 liegt keine Agglomeratorientierung vor.

Abbildung 4.5: Ermittlung der Agglomeratorientierung in den spritzgegossenen Kompositplatten: (a)
Original lichtmikroskopische Aufnahme, (b) Messen der beiden Halbachsen a und b
einer Ellipse sowie Berechnung der Exzentrizität εAggl. selbiger und (c) Häufigkeitsver-
teilung der bestimmten εAggl. und Gauß-Fit zur Abschätzung von ε∗Aggl., als Maß der
durchschnittlichen Agglomeratorientierung.

Rasterelektronenmikroskopie (REM) Für die REM-Aufnahmen zur qualitativen Analyse der
Struktur der MWCNT-Primäragglomerate und der Bewertung der Bruchfläche von spritzgegos-
senen Proben kam ein JEOL JSM 7401F (Jeol) zum Einsatz (Fraunhofer IWM, Halle). Die
pulverförmigen MWCNTs und die cryo-gebrochenen Kompositproben wurden im Vorfeld mit
einer dünnen Schicht Platin bedampft. Es wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 10 kV
gearbeitet.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) Zur Bestimmung der MWCNT-Längenvertei-
lung wurden stark verdünnte MWCNT/Chloroform-Dispersionen hergestellt und einige Tropfen
davon auf mit Kohlenstoff beschichtete Cu-Netzchen gegeben und an der Luft bei Raumtempe-
ratur getrocknet. TEM-Aufnahmen wurden mit einem Libra120 (Carl Zeiss GmbH, Deutschland)
bei 120 kV aufgenommen (IPF Dresden, Frau Boldt) und mittels quantitativer Bildanalyse die
Längen von 214 der NC7000 und 357 der NC70km zur Ermittlung der charakteristischen Län-
genverteilungsparameter x10, x50 und x90 nach der in [155] vorgestellten Methode ausgewertet
(IPF Dresden, Frau Dr. Krause). Diese x-Werte bezeichnen, dass entsprechend 10 %, 50 %
oder 90 % der analysierten Nanoröhren kürzer als die jeweils angegebene Länge sind. Mit
demselben Gerät wurden TEM-Aufnahmen zur qualitativen Bewertung des sub-mikroskaligen
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MWCNT-Dispergierzustandes der iPP-MSA/MWCNT-Komposite angefertigt. Die Probenpräpara-
tion beinhaltete das Anfertigen von Ultradünnschnitten (ca. 60 nm) von den Kompositgranulaten
bei -100 ◦C mittels eines Leica UC7 Kryo-Ultramikrotoms ausgestattet mit einem Diamantmesser
sowie das Transferieren dieser Schnitte auf Cu-Netzchen.
Die Bewertung der Struktur der MWCNT-Materialien selbst erfolgte unter Verwendung eines
JEM-3010 (JEOL) unter Verwendunge von 200-300 kV am Institut für Materialwissenschaften
und Werkstofftechnologie der FSU Jena. Hierfür wurden die MWCNTs kurz mittels Ultraschall in
Chloroform dispergiert und anschließend ein Tropfen der Dispersion auf ein mit C-bedampftes
Cu-Netzchen gegeben.

4.3.5 Elektrische Volumenleitfähigkeit

Der elektrische Volumenwiderstand der Pressplatten wurde an ausgeschnittenen Streifen
(7x20 mm2) mit einer Messzelle für Vierpunktmessungen kombiniert mit einem Keithley Elektro-
meter Model DMM 2000 gemessen. Materialien, welche hohe Widerstände aufwiesen, wurden
als ganze Pressplatten (Durchmesser 60 cm) mittels eines Keithley Elektrometers Model 6517 A
kombiniert mit einer 8009 Widerstandsmesszelle gemessen. Durchschnittliche Widerstands-
werte wurden aus zwei Messungen der hochohmigen Materialien und aus mindestens vier
Messungen der niedrigohmigen Proben ermittelt. Alle Messungen und die unten beschriebene
Auswertung wurden von Frau Dr. Krause am IPF Dresden durchgeführt. Aus den Volumenwider-
standswerten wurden die elektrischen Volumenleitfähigkeiten berechnet. Die Abschätzung der
elektrischen Perkolationsschwelle pc erfolgte unter Anwendung des Skalierungsgesetzes für die
Kompositleitfähigkeit nahe dem elektrischen Perkolationspunkt mit p>pc mittels nachstehender
Gleichung 4.10 [156]:

σ(p) = B(p− pc)t (4.10)

mit σ(p) als der experimentell ermittelten Leitfähigkeit für den jeweiligen MWCNT-Füllgehalt p,
B als Proportionalitätskonstante, pc als elektrische Perkolationsschwelle in Gew.% und t als
kritischer Exponent.

4.3.6 Schmelzerheologie

Das schmelzerheologische Verhalten der iPP-MSA/MWCNT-Komposite sowie des reinen iPP-
MSAs wurde unter Verwendung eines ARES-Rheometer LS2 (TA Instruments) am Institut für
Materialwissenschaften und Werkstofftechnologie in Jena an aufgeschmolzenen Granulaten
charakterisiert. Die Messungen erfolgten bei 220 ◦C unter Stickstoffatmosphäre in paralleler
Plattengeometrie (Durchmesser 25 mm, Spalt 2 mm) in Torsion und wurden in einem Frequenz-
bereich von 0,13 bis 80 rad/s durchgeführt. Die Dehnamplitude betrug generell 1 % und für
die mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite 0,2 %, um im linear viskoelastischen Bereich
zu verbleiben. Des Weiteren wurden Frequenz-Sweeps für verschiedene Temperaturen von
160 bis 280 ◦C in 20 K Schritten aufgenommen, um das temperaturabhängige rheologische
Perkolationsverhalten zu untersuchen. Die Temperaturerhöhung geschah jeweils graduell an
ein und derselben Probe. Es wurde jedoch stichprobenartig neu eingelegtes Granulat aufge-
schmolzen und getestet, um eine Verfälschung der Messergebnisse durch mögliche sekundäre
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Agglomeration auszuschließen. Es konnten keine Unterschiede zwischen den beiden Varianten
festgestellt werden.

4.3.7 Untersuchungen zum mechanischen Verhalten

Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA) Mit Hilfe der DMA wurde das viskoelastische
Verhalten, angegeben durch den Speichermodul G′, den Verlustmodul G′′ und den Verlustfak-
tor tanδ, in Abhängigkeit von der Temperatur untersucht und der dynamische Glasübergang
(α-Relaxation) sowie die β-Relaxationstemperatur ermittelt (Abb. 4.6(a)). Hierfür wurden aus den
Spritzgussplatten rechteckige (30x8x1 mm3) Prüfkörper mit ihrer längsten Abmessung parallel
zur Spritzgussrichtung ausgestanzt und in einem ARES-Rheometer LS2 (TA Instruments) am
Institut für Materialwissenschaft und Werkstofftechnologie in Jena untersucht. Die Messungen
erfolgten unter Stickstoffatmosphäre in einem Temperaturbereich von -100 bis 100 ◦C im Tor-
sionsmodus bei einer Frequenz von 1 rad/s und einer Heizrate von 3 K/min. Die aufgebrachte
Dehnamplitude betrug 0,1 % und garantierte damit den Verbleib im viskoelastischen Bereich.

Uniaxialer Zugversuch Zur Charakterisierung des mechanischen Verhaltens der iPP-MSA/
MWCNT-Komposite wurden uniaxiale Zugversuche bei Raumtemperatur in Anlehnung an
DIN EN ISO 527 durchgeführt. Die Prüfung der Spritzgussplatten erfolgte an einer Universalprüf-
maschine Z010 (Zwick/Roell) am Institut für Materialwissenschaft und Werkstofftechnologie in
Jena und die der Pressplatten an einer Universalprüfmaschine Z010 (Zwick/Roell) an der Martin-
Luther-Universität Halle-Wittenberg. Zur Einspannung wurden jeweils hydraulische Klemmen
verwendet. Die Prüfgeschwindigkeit betrug 1 mm/min und zur Bestimmung der technischen Deh-
nung wurde der verfahrene Traversenweg verwendet. Die ausgestanzten Prüfkörper des Typs 5A
besaßen die Abmessungen 20x2x1 mm3 (Spritzgussplatten) und 20x2x0,5 mm3 (Pressplatten).

(a) DMA (b) Zugversuch

Abbildung 4.6: Schematische Darstellung der (a) DMA-Kurven und (b) des Spannungs-Dehnungs-
Diagrammes aus dem Zugversuch.

Bezogen auf die Ausgangsdimensionen der Proben wurden mittels der aufgenommen Kraft-
Verlängerungs-Kurven die (technischen) Spannungs-Dehnungs-Kurven angegeben und aus
selbigen die mechanischen Kennwerte E-Modul E, Streckspannung σY , Streckgrenze εY , Bruch-
spannung σB, Bruchdehnung εB und die Brucharbeit WB bestimmt (Abb. 4.6(b)). Der E-Modul
wurde als Sekantenmodul zwischen 0,05-0,25 % Dehnung ermittelt. Die Fläche unterhalb der
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Zugkurven (Kraft F vs. Verlängerung s) ist die Arbeit, die bis zum Bruch aufgebracht werden
muss und kann als Maß für die Zähigkeit eines Materials angesehen werden. Da WB=F·s gilt,
hängt die geleistete Brucharbeit vom Probenvolumen ab.
Die untersuchten Press- und Spritzgussplatten wiesen jedoch unterschiedliche Stärken auf.
Deshalb wurde WB auf die Probenfläche normiert, um die Zähigkeit von Press- und Spritzguss-
platten miteinander vergleichen zu können. Im weiteren Verlauf wird dasselbe Symbol für die
normierte Brucharbeit verwendet: normierte WB, da nur dieser Kennwert in Kapitel 5 dargestellt
und diskutiert wird. Für die Modellierung der CNT-Verstärkungswirkung wurde der Füllgehalt
von Gew.% in Vol.% unter Verwendung nachstehender Gleichung umgerechnet [157]:

VMWCNT = 100×

(
1+

(
ρMWCNT

ρiPP

)
·

(
1−mMWCNT

mMWCNT

))−1
(4.11)

mit ρMWCNT=1,75 g/cm3 als der Dichte der pulverförmigen MWCNTs [182], ρiPP=0,98 g/cm3

als der Dichte der iPP-MSA-Matrix [148] und mMWCNT als der Gewichtsanteil der MWCNTs im
Komposit.



5 Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchungen an den iPP-MSA/MWCNT-
Kompositen beschrieben und diskutiert. Entsprechend der schematischen Darstellung in Abb. 2.1
in Kapitel 2 werden die Morphologie, das Perkolations- und mechanische Verhalten der Kompo-
site im Hinblick auf den Einfluss der MWCNT-Charakteristika und der Verarbeitungsbedingungen
beim Heißpressen und Spritzgießen der Materialien miteinander korreliert.

5.1 Charakterisierung der MWCNT-Materialien

Die Charakterisierung der pulverförmigen MWCNT-Materialien erfolgte mittels spektroskopischer
Methoden (IR, Raman, XPS) und Elektronenmikroskopie (TEM, REM), um Aufschluss über
strukturelle Veränderungen zu gewinnen, welche aus dem Kugelmahlprozess resultieren.
Das Kugelmahlen nahm sowohl Einfluss auf die Länge der MWCNTs als auch auf die Struktur
ihrer Primäragglomerate. In Abb. 5.1 sind die Längenverteilungen und charakteristischen Län-
genverteilungswerte x10, x50 und x90 für die NC7000 und NC70km gezeigt. Die ausgemessenen
NC7000 besaßen Längen zwischen 288 und 9843 nm, die NC70km zwischen 135 und 3564 nm.
Es ist ersichtlich, dass die NC7000 eine breitere Längenverteilung als die NC70km aufweisen
und dass Kugelmahlen, wie die x50- und x90-Werte zeigen, zu einer Kürzung der ursprünglich
langen NC7000 um mehr als die Hälfte führte. Die Intensität des Kugelmahlens, welche durch
die Dauer, die Rotationsgeschwindigkeit und das Behältervolumen bestimmt wird, kann für die
NC70km und NC70NH2 als vergleichbar angesehen werden. Deswegen ist davon auszugehen,
dass die NC70NH2 eine ähnliche Längenkürzung erfuhren wie die NC70km. Darum wurde an
dieser Stelle auf die aufwendige Methodik der Längenausmessung für die NC70NH2 verzichtet.
Vernachlässigt wird an dieser Stelle möglicherweise, dass chemische Funktionalisierung eine
zusätzliche Kürzung der MWCNTs durch eine verstärkte Defektinduzierung bewirken kann
[113, 158].
Die REM-Aufnahmen belegen, dass sich durch das Kugelmahlen die Struktur der Primäragglo-
merate von einer locker gepackten Erscheinung für die NC7000 hin zu kompakt für die NC70km
gleichsam wie für die NC70NH2 verändert hat (Abb. 5.2.a-c). Die Verdopplung der Schüttdichte
von 47 kg/m3 für die NC7000 auf 108 kg/m3 für die NC70km sowie eine abermalige Erhöhung
auf 126 kg/m3 im Falle der NC70NH2 bestätigen die genannten visuellen Beobachtungen [160].
Zur Einschätzung von Defekten im C-Gitter der MWCNTs wurden TEM und Raman-Spektroskopie
an den pulverförmigen MWCNT-Materialien durchgeführt. Die TEM-Aufnahmen in Abb. 5.2.d-f
zeigen offene Endkappen im Falle der NC70km und NC70NH2. Dies entspricht den für ku-
gelgemahlene CNTs üblichen Beobachtungen [42, 45]. Ansonsten weisen weder die NC7000
noch die beiden kugelgemahlenen MWCNT-Materialien auffällige oder vermehrte Schädigungen
entlang der MWCNT-Seitenwände auf. Folglich hat der Kugelmahlprozess zu keiner starken
Beeinträchtigung der MWCNT-Struktur geführt. Des Weiteren wurde das Verhältnis der Intensität
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Abbildung 5.1: Längenverteilung und charakteristische Längenverteilungswerte x10, x50 und x90 der
NC7000 und NC70km wie sie anhand von TEM-Bildern bestimmt wurden [nach [159]].

der D- zu G-Bande ID/IG aus den Raman-Spektren der MWCNT-Materialen bestimmt, um
Aufschluss über Defekte im CNT-Gitter zu erhalten, da die Intensität der D-Bande mit höherer
Defektdichte zunimmt [44, 161]. Mit einem ID/IG von ca. 1,6 lassen sich bereits für die NC7000
Defekte nachweisen. Für ungereinigte MWCNTs handelt es sich hierbei um einen typischen
Wert [162]; zudem bestätigt dies den in den XPS-Messungen gefundenen C–O gebundenen
Sauerstoff (siehe Tab. 5.1). Die NC70km weisen mit ID/IG von ca. 1,2 eine geringere Defekt-
dichte als die NC7000 auf, was zunächst widersprüchlich scheint, da Kugelmahlen von CNTs
bekanntermaßen Defekte induziert [43]. Hinsichtlich der beobachteten MWCNT-Kürzung kann
davon ausgegangen werden, dass die MWCNTs vornehmlich an Gitterdefekten brechen und
somit in den gekürzten MWCNTs diese Defekte nicht mehr als solche im Raman-Spektrum
detektiert werden. Gleiches trifft, verglichen mit den NC7000, auf die NC70NH2 mit einem ID/IG

von ca. 1,5 zu. Das um 0,3 geringfügig höhere ID/IG-Verhältnis der NC70NH2 gegenüber dem
der NC70km wird dem reaktiven Kugelmahlprozess zugeschrieben und ist vergleichbar mit in der
Literatur beschriebenen Unterschieden zwischen chemisch unmodifizierten und funktionalisier-
ten CNTs von 0,1-0,18 [162, 163]. Somit werden beim reaktiven Kugelmahlprozess zwar mehr
Defekte im hexagonalen sp2–C–Gitter erzeugt, aber die CNT-Gitterstruktur wurde abgesehen
von der Längenkürzung weder durch das Kugelmahlen noch durch die NH2-Funktionalisierung
stark beeinträchtigt.
Der Nachweis funktioneller Gruppen an der MWCNT-Oberfläche erfolgte mittels FTIR-Spek-
troskopie, XPS und TGA. Die Ergebnisse sind in Tab. 5.1 zusammengefasst. Die NC7000
zeigen schwache IR-Banden, die für C=O, –COOH und –OH Gruppen charakteristisch sind.
Das Vorhandensein dieser O-haltigen Carboxy-, Carboxyl- und Hydroxylgruppen bestätigte sich
durch das Auftreten intensiver Banden auch für die NC70km und NC70NH2. Des Weiteren
ließen sich im Falle der NC70NH2 Absorptionsbanden bei 1399 und 1338 cm−1 sowie zwi-
schen 3550-3400 cm−1 beobachten, welche C–N bzw. N–H Schwingungsbanden entsprechen



Charakterisierung der MWCNT-Materialien 49

Abbildung 5.2: Struktur der MWCNT-Materialien: (a-c) REM-Aufnahmen der Morphologie der Pri-
märagglomerate und (d-f) TEM-Bilder vor und nach dem Kugelmahlen bzw. NH2-
Funktionalisieren (die Pfeile weisen auf offene Endkappen hin).

[150, 158, 163, 164].
Die Analyse der MWCNT-Oberflächen hinsichtlich des Auftretens von gebundenem Sauerstoff
und Stickstoff, deren Anteile sowie ihrer chemischen Bindungszustände erfolgte mittels XPS.
Für alle drei MWCNT-Materialien ließ sich organisch gebundener Sauerstoff nachweisen, wobei
sein Anteil mit zunehmender Modifizierung der MWCNTs steigt. C–O Bindungen, wie sie
in alkoholischen oder phenolischen Gruppen vorkommen, fanden sich in den Spektren aller
drei MWCNT-Materialien [150]. Im Falle von NC70NH2 wurde zudem carbonyl-gebundener
Sauerstoff nachgewiesen. Des Weiteren deuten die Spektren von NC70km und NC70NH2 auf
das Vorhandensein von CxHy Bindungen von gesättigten Kohlenwasserstoffen hin. Geringe
Stickstoffanteile wurden bereits für die nur kugelgemahlenen MWCNTs gefunden. Für die NH2-
funktionalisierten MWCNTs beträgt der N-Anteil allerdings nur wenig mehr als für die NC70km
und ist im Vergleich zum O-Anteil verschwindend gering. Während der NH2-Funktionalisierung
der CNTs können sich zwei verschiedene Typen von NH2-Gruppen bilden. Zum einen kann es
zur Bildung von Amido-Gruppen kommen, die aus der Umsetzung von Carboxylgruppen mit
NH3 hervorgehen. Sie sind dadurch gekennzeichnet, dass sich an dem C-Atom, zu welchem der
N eine kovalente Bindung eingegangen ist, gleichzeitig noch ein doppeltgebundener O befindet.
Zum anderen kann NH3 auch direkt an die C-Atome des CNT-Gitters anbinden und NH2-
Gruppen bilden. Diese werden als Amino-Gruppen bezeichnet. Amido- und Amino-Gruppen
unterscheiden sich in ihrer Reaktivität. So sind Amido-Gruppen reaktionsträger als Amino-
Gruppen; ein Fakt, der bei der Umsetzung mit dem verwendeten iPP-MSA zu berücksichtigen ist.
Anhand der XPS-Spektren konnte der auftretende Stickstoff C–N Bindungen, wie sie in Aminen
oder Amiden vorliegen, zugeordnet werden. Somit kann prinzipiell von einer erfolgreichen NH2-



Überprüfung der kovalenten Bindung MSA-NH2 50

Funktionalisierung im Hinblick auf kovalent direkt am C der MWCNTs gebundenen Stickstoffs
gesprochen werden. Allerdings fällt die Menge an N sehr gering aus. Wird davon ausgegangen,
dass der vorhandene N in verschiedenen Bindungstypen mit unterschiedlicher Reaktivität
vorkommt, so stehen für Reaktionen mit dem iPP-MSA insgesamt sehr wenig Reaktionspartner
zur Verfügung.

Tabelle 5.1: Ergebnisse der Charakterisierung der verwendeten MWCNT-Materialen NC7000, NC70km
und NC70NH2 ((a) [149, 150, 158, 162, 163, 164, 165]).

MWCNT- FTIR- XPS TGA
Material Schwingungsbanden [O]:[C] [N]:[C] Tmax.Abbau Masseverlust

funktioneller Gruppen(a) [°C] [%]

NC7000 –COOH, –OH 0,007 — ca. 635 2,9

NC70km –COOH, –OH 0,049 0,003 ca. 635 5,0N–H, C–N

NC70NH2 –COOH, –OH 0,038 0,006 ca. 630 7,6N–H, C–N, C=O

TGA-Messungen wurden durchgeführt, um Rückschlüsse auf den Anteil der an die MWCNTs
gebundenen funktionellen Gruppen ziehen zu können. Aus den aufgezeichneten Masseverlus-
ten lassen sich Aussagen bezüglich Abspalten und Zersetzungsreaktionen der funktionellen
Gruppen treffen. Auch in den TGA-Ergebnissen spiegelt sich eindeutig die Präsenz von an den
MWCNTs gebundenen funktionellen Gruppen wider (siehe Tab. 5.1). Von Raumtemperatur bis
ca. 250 ◦C sind keine nennenswerten Masseverluste in den thermogravimetrischen Kurven
der MWCNT-Materialien zu verzeichnen. Der Gesamtmasseverlust bis 700 ◦C betrug für die
NC7000 2,9 %, für die NC70km 5 % und für die NC70NH2 7,6 % und ist damit konsistent
mit den zuvor beschriebenen Beobachtungen, dass durch den Kugelmahlprozess funktionelle
Gruppen an der MWCNT-Oberfläche gebildet werden. Bedacht werden muss jedoch, dass der
Gesamtmasseverlust nicht unbedingt nur von funktionellen Gruppen herrührt, sondern sich
gleichfalls aus kleineren C-haltigen Struktureinheiten, die sich aus der Umgebung von Defekten
im CNT-Gitter abspalten können, ergibt. Dies trifft insbesondere für die unbehandelten NC7000
zu, deren TGA-Masseverlust neben den nachgewiesenen O-haltigen Gruppen auch kleinen
Struktureinheiten sowie Katalysatorrückständen und amorphem C zugeordnet werden kann.
Gleiches gilt für die NC70NH2, deren O- und N-Anteil (XPS) summiert zwar geringer ist als
der der NC70km, dennoch ließ sich ein höherer Gesamtmasseverlust verzeichnen. Als Grund
hierfür kommt ebenfalls die Abspaltung kleinerer Struktureinheiten in Betracht, da die NC70NH2
eine höhere Defektdichte als die NC70km besitzen.

Somit kann festgehalten werden, dass durch den Kugelmahlprozess nur geringfügig Defekte im
MWCNT-Gitter induziert, die MWCNTs um mehr als die Hälfte kürzt und die Agglomeratdichte
signifikant erhöht wurden. Des Weiteren resultierte das Kugelmahlen in einem starken Anstieg
des Anteils O-haltiger funktioneller Gruppen an der MWCNT-Oberfläche, hingegen ließ sich nur
eine äußerst geringe NH2-Funktionalisierung nachweisen.
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5.2 Überprüfung der kovalenten Bindung MSA-NH2

In IR-Spektren konnten weder die MSA-Gruppe im reinen iPP-MSA noch die Ausbildung einer
kovalenten (Amid-, Imid-) Bindung zwischen den NC70NH2 und dem MSA nachgewiesen
werden (Spektren siehe Anhang). Als Ursache können die a priori geringen Anteile an NH2-
Gruppen an den MWCNTs (XPS-Ergebnisse, Tab. 5.1) und/oder die geringen MSA-Anteile im
iPP-MSA (Herstellerangaben und IR-Spektroskopie an dem reinen iPP-MSA) angesehen werden.
Ferner kommt hinzu, dass MSA in verschiedenen Formen auftritt, wovon nur eine tatsächlich
als Reaktionspartner für die Ausbildung kovalenter Bindungen zwischen iPP-MSA-Kette und
MWCNT wirkt [137]. Ein weiterer Gesichtspunkt ist, dass der an die MWCNTs gebundene N in
Amino- und Amido-Gruppen vorliegen kann. Amido-Gruppen sind allerdings reaktionsträger als
Amino-Gruppen. Folglich standen auf beiden Seiten nur wenig Reaktionspartner zur Verfügung
und sollte die Bildung von Amid- und Imid-Bindungen stattgefunden haben, dann liegt ihr Anteil
unterhalb der Nachweisgrenze der genutzten IR-Spektroskopie. Als weitere Methode käme XPS
an den Kompositen in Betracht, was in der Literatur vereinzelt zum Nachweis von Amidbindungen
zwischen Polymer/CNT zu finden ist [40], hier aber nicht durchgeführt wurde. Dafür erfolgten
TGA-Messungen an den Kompositgranulaten, um mögliche kovalente Bindungen zwischen
Polymermatrix und MWCNTs nachzuweisen. Tabelle 5.2 fasst neben den mittels TGA an den
Granulaten der extrudierten iPP-MSA/MWCNT-Komposite bestimmten MWCNT-Füllgehalten die
beobachteten Abbautemperaturen Tonset zusammen.

Tabelle 5.2: Nachweis der Anbindung iPP-MSA/MWCNT anhand der Temperaturstabilität der Kom-
posite und Überprüfung der beim Schmelzemischen eingestellten MWCNT-Füllgehalte an
Granulaten der extrudierten Stränge mittels TGA.

Füllgehalt iPP-MSA/NC7000 iPP-MSA/NC70km iPP-MSA/NC70NH2
[Gew.%] [Gew.%] Tonset [◦C] [Gew.%] Tonset [◦C] [Gew.%] Tonset [◦C]

0 0 359±1 0 359±1 0 359±1
0,5 0,4±0,1 382±1 0,4±0,1 393±1 0,6±0,1 395±1
1,5 1,4±0,1 401±1 1,5±0,1 410±1 1,4±0,1 407±1
3 3,2±0,1 414±1 2,9±0,1 418±1 2,9±0,1 416±1
5 4,0±0,2 418±1 4,3±0,1 425±1 4,9±0,2 423±1

Hierbei deuten gestiegene Tonset-Werte im Falle der Komposite mit funktionalisierten CNTs im
Vergleich zu unfunktionalisierten CNTs auf stärkere Wechselwirkungen zwischen Polymerketten
und CNTs hin, was häufig als Nachweis einer kovalenten Bindung Polymer/CNT dient [166]. An
den hier untersuchten Kompositen ließen sich zwar weder Amid- noch Imidbindungen mittels
IR nachweisen, dennoch deuten die gestiegenen Tonset-Werte der NC70km- und NC70NH2-
Komposite auf erhöhte Wechselwirkungen zwischen sowohl O- als auch N-haltigen funktionellen
Gruppen an den MWCNTs und dem MSA im Vergleich zu den NC7000 hin. Eine geringfügige
Umsetzung von NH2-Gruppen mit MSA ist also nicht auszuschließen, ebenso wenig wie die
Ausbildung von Wasserstoffbrückenbindungen zwischen den O- und N-haltigen Gruppen und
dem MSA bzw. der Umsetzung mit O-haltigen Gruppen. Hinsichtlich kovalenter Anbindung der
iPP-MSA-Ketten an die MWCNTs erlauben die nahezu identischen Tonset-Werte der beiden ku-
gelgemahlenen MWCNT-Materialien jedoch keine Rückschlüsse auf stärkere Wechselwirkungen
zwischen MSA und den NC70NH2 verglichen mit den NC70km.
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5.3 Morphologie der iPP-MSA/MWCNT-Komposite

5.3.1 MWCNT-Dispergierzustand

In Abb. 5.3 sind stellvertretend für alle Füllgehalte der makroskopische MWCNT-Dispergier-
zustand für Komposite mit 5 Gew.% eines jeden der MWCNT-Materialien anhand von Lichtmikros-
kopaufnahmen gezeigt. Generell lassen sich für alle drei MWCNT-Materialien Primäragglomerate
beobachten, die allerdings gleichmäßig verteilt sind. NC7000 zeigen dabei die zahlreichsten und
größten Primäragglomerate mit Ausdehnungen >50 µm. Im Vergleich dazu sind die Anzahl und
die Größe der Primäragglomerate der NC70km und NC70NH2 deutlich reduziert. Dies schlägt
sich auch in den ermittelten Agglomeratflächenanteilen AA, welche angeben wie viel Prozent
der insgesamt ausgewerteten Kompositfläche von Primäragglomeraten eingenommen werden,
nieder: 8,4 % (NC7000) > 3,4 % (NC70NH2) > 1,2 % (NC70km). Der AA ist demzufolge umso
höher je häufiger und/oder größer die vorhandenen Primäragglomerate sind. Die Zunahme in
AA für die NH2-funktionalisierten MWCNTs kann dem leicht erhöhten Anteil an NH2-haltigen
funktionellen Gruppen zugeschrieben werden (siehe XPS-Ergebnisse in Abschnitt 5.1). Letztere
sind in der Lage verstärkt Wasserstoffbrückenbindungen auszubilden, welche die Festigkeit der
Primäragglomerate erhöhen und somit das Infiltrieren der Primäragglomerate durch iPP-Ketten
und folglich den Dispergiervorgang erschweren.

Abbildung 5.3: Lichtmikroskopie an Granulat der Komposite mit 5 Gew.% (a) NC7000, (b) NC70km
und (c) NC70NH2 sowie Charakterisierung ihres Dispergierzustandes auf Makroskala
angegeben durch den jeweiligen Agglomeratflächenanteil AA (nach [159]).

Die auf Makroskala beobachteten kleineren Primäragglomerate der NC70km und NC70NH2
rühren vom Kugelmahlprozess her, wobei zwei mögliche Erklärungen denkbar sind: zum einen
eine leichtere Dispergierbarkeit von kürzeren Nanoröhren, zum anderen die Zugabe von a priori
kleineren Primäragglomeraten, wie sie durch das Kugelmahlen erzeugt wurden. Trifft Ersteres
zu, dann ist offensichtlich, dass lange Nanoröhren stärker miteinander verschlaufen können, was
ihre Dispergierung durch Entschlaufung während des Schmelzemischens erschwert. Für durch
Säurebehandlung gekürzte MWCNTs ließen sich auf diese Weise eine bessere Dispergierbar-
keit und ein dadurch verbesserter makroskaliger Dispergierzustand erzielen [113]. Auch für in
H2O2-modifizierte Nanoröhren wurde gezeigt, dass sie deutlich kürzer und demzufolge kaum
noch miteinander verschlauft waren [167]. In den genannten Arbeiten handelt es sich allerdings
um in der Lösung gekürzte MWCNTs und weiter durch Lösungsmischen hergestellte Komposite,
weswegen von vergleichbarer Agglomeratstruktur der unterschiedlich langen Nanoröhren aus-
gegangen werden kann. Die hier untersuchten NC7000, NC70km und NC70NH2 wurden jedoch
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als Pulver mit den bereits erwähnten signifikanten Unterschieden in ihrer Primäragglomerat-
struktur der iPP-MSA-Schmelze zugegeben. Somit stellt sich die Frage, ob kürzere MWCNTs,
welche aber kompaktere Agglomerate formen, tatsächlich leichter zu dispergieren sind, als
locker gepackte Agglomerate langer MWCNTs. Im Falle von Rußagglomeraten [168] als auch
für pulverförmige MWCNTs [70, 75] verschiedener Dichte wurde dies bereits diskutiert und
erlaubt den Schluss, dass je kompakter die Agglomerate von vornherein sind, ihre Infiltration
durch Polymerketten, schlussendlich also der Dispergiervorgang, umso mehr erschwert wird.
Demzufolge verbleibt als Erklärung der verschiedenen Makrodispergierzustände nur, dass die
beobachteten Primäragglomeratgrößen aus dem Kugelmahlprozess stammen. In der Tat ließ
sich für 5 Stunden kugelgemahlene MWCNTs nachweisen, dass ihre mittlere Agglomeratgröße
von größer 675 µm auf 50 µm reduziert wurde [70].
Die qualitative Bewertung des sub-mikroskaligen MWCNT-Dispergierzustandes mittels TEM
an Granulaten der mit 2 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite bestätigt die Diskussion von a
priori kleineren Primäragglomeraten für kugelgemahlene MWCNTs (siehe Abb. 5.4). Die drei
MWCNT-Materialien sind gleichmäßig in der Matrix verteilt und liegen agglomeriert vor. Im Falle
der NC7000 und NC70km lassen sich nur vereinzelt individuelle, sprich vollständig dispergier-
te, MWCNTs ausmachen; wohingegen für die NC70NH2 eine größere Anzahl dispergierter
MWCNTs beobachtet werden konnte. Die zuvor angesprochene Struktur der Primäragglome-
rate ist auch nach dem Schmelzemischen im Komposit präsent, was in den Vergrößerungen
Abb. 5.4.d-f zu erkennen ist.

Abbildung 5.4: TEM-Aufnahmen an Granulat der Komposite mit 2 Gew.% (a+d) NC7000, (b+e)
NC70km und (c+f) NC70NH2 zur qualitativen Charakterisierung des MWCNT-
Dispergierzustandes auf der Sub-Mikroskala.
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Die kugelgemahlenen MWCNTs erscheinen nach wie vor kompakt und weisen zudem ei-
ne glattere, regelmäßiger geformte Agglomeratkontur auf, als die locker gepackten NC7000,
welche eher eine zerklüftete, irregulare Kontur besitzen. Abgesehen von den unterschiedli-
chen Agglomeratstrukturen ähneln sich -qualitativ betrachtet- die Dispergierzustände aller drei
MWCNT-Materialien. Daher kann nicht von einer besseren Dispergierbarkeit der NC70km oder
der NC70NH2 bezogen auf die Makroskala gesprochen werden, vielmehr resultiert ihr feinerer
makroskaliger Dispergierzustand tatsächlich aus der durch das Kugelmahlen a priori verringer-
ten Primäragglomeratgröße.

Die TGA-Rückstände dienen als Maß für die MWCNT-Füllgehalte. Es zeigt sich, dass die
MWCNT-Füllgehalte in den Kompositen gut mit den theoretisch gewünschten Füllgehalten
übereinstimmen (siehe Tab. 5.2). Allerdings ist zu bedenken, dass es sich hier nur um zwei
Messungen einzelner Granulatkörner handelt. Der Beginn des Abbaus Tonset ist mit steigendem
MWCNT-Füllgehalt zu höheren Temperaturen verschoben; sprich die thermische Stabilität
der Komposite ist gegenüber der des reinen iPP-MSAs deutlich erhöht (siehe Tab. 5.2). Dies
lässt sich zum einen auf die Barrierewirkung der Nanoröhren zurückführen, denn je höher der
Füllgehalt, desto näher befinden sich die MWCNTs beieinander und behindern die Diffusion
von niedermolekularen Abbauprodukten an die Oberfläche [77, 166]. Zum anderen führt die
sehr gute Wärmeleitfähigkeit der CNTs dazu, dass sich die Wärme gleichmäßiger im Komposit
verteilt als im reinen iPP-MSA. Dadurch werden lokale Temperaturspitzen vermieden und der
Abbau setzt insgesamt bei höheren Temperaturen ein. Dies zeigt sich an tendenziell höheren
Tonset-Werten der Komposite mit NC70km sowie NC70NH2 im Vergleich zu den NC7000. Dieser
Zusammenhang zwischen makroskopischem Dispergierzustand AA und der Abbautemperatur
Tonset sowie zwischen AA und MWCNT-Füllgehalt ist in Abb. 5.5 verdeutlicht.

Abbildung 5.5: Korrelation der thermischen Stabilität Tonset abhängig vom makroskaligen Dispergier-
zustand angegeben durch den Agglomeratflächenanteil AA und in Abhängigkeit vom
MWCNT-Füllgehalt.
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Der bessere makroskalige Dispergierzustand der NC70km und NC70NH2 begünstigt eine
gleichmäßige Wärmeverteilung im Volumen. Jedoch spielt nach Erreichen der rheologischen
Perkolationsschwelle (siehe Abschnitt 5.4.1) der makroskopische Dispergierzustand nur noch
eine untergeordnete Rolle, wie sich anhand der angeglichenen Tonset für Füllgehalte >1,5 Gew.%
der drei MWCNT-Materialien feststellen lässt. Sobald sich ein MWCNT-Netzwerk ausgebildet hat,
kann davon ausgegangen werden, dass sich die Wärmeverteilung in allen drei Kompositserien
ähnelt und dass die Diffusion von Zersetzungsprodukten gleichermaßen behindert wird.

5.3.2 Kristalline Morphologie des iPP-MSAs

In Kompositen mit einem semikristallinen Polymer als Matrixmaterial spielt neben dem Dis-
pergierzustand und Füllgehalt eingebrachter Partikel sowie der Wechselwirkungsstärke Poly-
mer/Partikel zusätzlich die kristalline Morphologie des Matrixmaterials eine entscheidende Rolle
für die Kompositeigenschaften, insbesondere hinsichtlich des mechanischen Verhaltens.
Industrietypen von iPP enthalten für gewöhnlich Additive zur Verbesserung der Verarbeitbarkeit
und als Nukleierungsmittel. Dies kann zu Änderungen im Kristallisationsverhalten und in der
sich ausbildenden kristallinen Morphologie des entsprechenden iPPs führen. Um auszuschlie-
ßen, dass die nachfolgend beobachteten und diskutierten Effekte in der kristallinen Struktur
der iPP-MSA/MWCNT-Komposite durch Additive verursacht wurden, werden eigene TGA- und
DSC-Messungen zum Nachweis möglicher Nukleierungsmittel im iPP-MSA mit Literaturwerten
verglichen. Der TGA-Rückstand des reinen iPP-MSAs betrug 0,1 %, was innerhalb der Messun-
sicherheit des Gerätes liegt und daher nicht als Indikator für Additive geeignet ist. Der Vergleich
der TGA-Kurve des ebenfalls industriell eingesetzten iPPs Moplen HF500N (Basell Polyolefins),
welches für mit dem iPP-MSA vergleichbaren Verarbeitungsbedingungen (Schmelzemischen
und Spritzguss) nur in der α-Modifikation kristallisiert [77], und der des iPP-MSAs kann Abb. 5.6
entnommen werden. Die Rückstände beider iPP-Typen sind praktisch identisch. Dies legt den
Schluss nahe, dass in der hier untersuchten iPP-MSA-Type OREVACr 18732 nur sehr geringe
Mengen Additive enthalten sein können, so dass keine signifikante Beeinflussung der kristallinen
Struktur des iPP-MSAs aufgrund von Additiven zu erwarten ist.
Ein weiteres Indiz für Additive in iPP können Änderungen der Schmelztemperatur sein. Ein
derartiger Vergleich zwischen dem Moplen und dem iPP-MSA ist allerdings nicht möglich. Das
iPP-MSA besitzt einen Schmelzpunkt von 134 ◦C [148] und für das Moplen wird ein Tm von
164 ◦C angegeben [77]. Auch aus der Literatur bekannte Tm für iPP-MSA, welche zwischen
156–159 ◦C liegen eignen sich nicht zum Vergleich [40, 169, 170]. Mögliche Gründe für die
niedrigere Tm der iPP-MSA-Type OREVACr 18732 können eine starke Kettenkürzung durch
die MSA-Pfropfung und Kristallite von geringerer Größe und struktureller Ordnung sein [128].

Die Charakterisierung der kristallinen Struktur der iPP-MSA-Matrix in Gegenwart der MWCNT-
Materialien erfolgte an Pressplatten jeweils eines niedrig gefüllten (0,5 Gew.%) und eines hoch
gefüllten (5 Gew.%) Komposites sowie des reinen iPP-MSAs mittels WAXD und DSC. Aus den
WAXD-Pattern in Abb. 5.7 ist ersichtlich, dass in den Kompositen gleich wie im reinen iPP-MSA
sowohl die α- als auch die γ-Modifikation des iPPs auftritt. In Tabelle 5.3 sind die Reflexlagen
und ihre zugehörigen Miller´schen Indizes für die jeweilige beobachtete Kristallmodifikation
zusammengefasst. Es ist zu beachten, dass die benannten α-Peaks (110), (040) und (111)
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Abbildung 5.6: TGA-Kurven der iPP-Industrietypen Moplen HF500N [171] und OREVACr 18732.

gleichzeitig von γ-Reflexen überlagert sein können, deren (hkl) bei den betreffenden 2θ (111),
(008) bzw. (202) betragen [172].
Die WAXD-Pattern der Pressplatten sind typisch für unter Druck kristallisiertes iPP [127]. So
ist die Intensität des (117)γ-Reflexes gegenüber dem (130)α-Reflex deutlich erhöht. Das iPP-
MSA und das mit 0,5 Gew.% NC7000 gefüllte Komposit, welche unter Atmosphärendruck
kristallisierten, zeigen beide einen nur schwach ausgeprägten (117)γ-Reflex, dafür war der
(130)α-Reflex intensiver. Der Anteil an γ-iPP Gγ ist unabhängig vom MWCNT-Material, daher
sind die angegebenen Gγ-Werte der Komposite in Tab. 5.4 über die drei MWCNT-Materialien
gemittelt. Gleichfalls zeigt sich, dassGγ sowohl für das reine iPP-MSA als auch für die Komposite
nicht von den hier untersuchten Presstemperaturen beeinflusst wird. Ferner wird deutlich, dass
Gγ mit zunehmendem MWCNT-Gehalt von durchschnittlich 0,63±0,02 für das reine iPP-MSA auf
0,72±0,05 (220 ◦C) und 0,69±0,05 (260 ◦C) für 0,5 Gew.% MWCNTs und weiter auf 0,79±0,03
(220 ◦C) und 0,82±0,01 (260 ◦C) für 5 Gew.% MWCNTs steigt (siehe Tab. 5.4). Ein Grund hierfür
ist die Hinderung der Kettenbewegungen durch die MWCNTs. Durch den Füllstoff wird das
Falten der iPP-Ketten erschwert, was die Bildung der γ-Phase begünstigt. Die Beweglichkeit der
iPP-MSA-Ketten wird umso mehr gehindert, je höher der MWCNT-Füllgehalt ist, was demzufolge
zu höheren Anteilen an γ-iPP in den mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Kompositen führt. Selbiger
Effekt wurde bereits für ein Graphit-gefülltes PP-PE-Copolymer beobachtet [126]. Darüber
hinaus ist bekannt, dass die γ-Phase bevorzugt in niedrig molekularem iPP gebildet wird [123].

Tabelle 5.3: Identifikation der kristallinen Modifikationen des iPP-MSAs und ihrer charakteristischen
Reflexe wie sie in den WAXD-Pattern der Press- und Spritzgussplatten beobachtet wurden.

Kristallmodifikation α(+γ) γ α(+γ) α γ α(+γ) α(+γ)
Miller´sche Indizes (hkl) 110 113 040 130 117 111 041
2θ [°](#) 13,98 14,96 16,66 18,40 19,79 21,14 21,58
(#) Mittelwert über alle Press- und Spritzgussplatten
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Abbildung 5.7: WAXD-Pattern (a) ausgewählter Pressplatten des reinen iPP-MSAs sowie der Komposite
mit 5 Gew.% MWCNTs, (b) Ausschnitt aus den WAXD-Pattern von bei 260 ◦C
heißgepressten Platten mit zunehmendem Füllgehalt an NC7000 und (c) WAXD-Pattern
der unter Atmosphärendruck kristallisierten Proben. (Die Kurven sind zur besseren
Ansicht vertikal verschoben.)

Das Einkürzen der Polymerketten und damit eine Verringerung des Molekulargewichtes des
iPP-MSAs kann insbesondere beim Schmelzemischen mit hohen MWCNT-Gehalten auftreten,
da hier die Schmelzeviskosität deutlich steigt, was einer Erhöhung der innerhalb der Kompo-
sitschmelze wirkenden Scherkräfte gleichkommt. So wurde beispielsweise für PC/MWCNT-
Komposite gezeigt, dass das Molekulargewicht Mw der PC-Matrix um ca. 38 % für 5 Gew.%
MWCNTs im Vergleich zum reinen Matrixmaterial beim Schmelzemischen reduziert wurde [173].
In Untersuchungen an iPPs mit verschiedenen Mw´s verhielt sich jedoch der Anteil an γ-Phase
unabhängig vom Molekulargewicht [123]. Da im Rahmen dieser Arbeit keine Analyse des Mw´s
der iPP-MSA-Matrix nach dem Schmelzemischen durchgeführt wurde, kann durchaus auch
ein geringeres Mw zu höheren Gγ beitragen. Zudem deutet der Vergleich der unter Atmosphä-
rendruck kristallisierten Proben (reines iPP-MSA und 0,5 Gew.% NC7000) (siehe Abb. 5.7.c)
mit den heißgepressten Proben daraufhin, dass hauptsächlich der Pressdruck zur γ-Bildung
beiträgt und ein Füllgehalt von 0,5 Gew.% in der unter Atmosphärendruck kristallisierten Probe
noch nicht ausreicht, um im WAXD-Diffraktogramm einen ausgeprägten γ-Reflex hervorzurufen.
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Allerdings erlaubt die Existenz des γ-iPPs in dem unter Atmosphärendruck kristallisiertem
reinen iPP-MSA den Schluss, dass die molekulare Struktur des iPP-MSAs, wie sie aus der
Pfropfung der iPP-Ketten mit MSA resultiert, die Bildung der γ-Phase ebenfalls begünstigt, da
von einer geringeren Stereoregularität durch die MSA-Seitengruppe ausgegangen werden kann.
In diesem Zusammenhang wird der Einfluss des MWCNT-Füllgehaltes auf die γ-Bildung erst
beim Pressen selbst deutlich; hier ist Gγ der 0,5 Gew.% Komposite gegenüber des iPP-MSAs
um ca. 10 % erhöht.
Generell wird davon ausgegangen, dass durch das Heißpressen keine oder nur eine marginale
Vorzugsorientierung innerhalb der Morphologie erzeugt wird, weswegen Pressplatten üblicher-
weise als isotrop angesehen werden. Um auszuschließen, dass es sich bei den diskutierten
Gγ-Werten alleinig um Orientierungseffekte handelt, wird nachfolgend kurz auf die Orientierung
der α-Phase bezogen auf den Orientierungsindex εα(110) (siehe Gl. 4.3 im Abschnitt Experimen-
telles) eingegangen, da eine Abhängigkeit der Intensität des (117)γ-Reflexes im Zusammenhang
mit Kristallitorientierung auftreten kann [131, 152]. Die Orientierung der γ-Kristallite selbst
kann den WAXD-Pattern nicht entnommen werden, denn mit dem (117)γ-Reflex wurde nur ein
charakteristischer Peak des γ-iPPs beobachtet. Demzufolge kann nur ein indirekter Nachweis
einer möglichen γ-Orientierung anhand der Orientierung der α-Kristallite geführt werden, denn
γ- und α-Lamellen wachsen bekanntermaßen epitaktisch aufeinander auf [120]. Im Falle der
α-Phase dienen die Peakintensitäten der (110)α- und (111+041)α-Reflexe als Indikator für eine
Vorzugsorientierung entlang der c-Achse der α-Kristallite in der Pressebene [152]. Es sei darauf
hingewiesen, dass es sich bei εα(110) um eine Abschätzung handelt, da die betrachteten α-Reflexe
von benachbarten γ-Reflexen überlagert sein können (siehe Tab. 5.3). Somit deuten die nur
äußerst geringen Abweichungen der εα(110)-Werte des reinen iPP-MSAs und der Komposite un-
tereinander sowie bezogen auf den Pressvorgang an sich und die Presstemperaturen daraufhin,
dass praktisch keine Vorzugsorientierung der kristallinen Morphologie in den Pressplatten auftritt
und die ermittelten Unterschiede in Gγ nicht von Orientierungseffekten herrühren.
Detailliertere Untersuchungen zur Kristallitorientierung sind mittels 2D WAXD und Auswertung
der entsprechenden Polfiguren möglich. So wurden die hier qualitativ angestellten Überlegungen
z.B. für mit Schichtsilikaten-gefülltes iPP/iPP-MSA anhand von 2D WAXD-Messungen gezeigt

Tabelle 5.4: Anteile der γ-Phase Gγ , Orientierung der α-Kristallite angegeben durch εα(110) sowie die
anhand der (130)α- und (117)γ-Reflexes ermittelten Kristallitgrößen dα bzw. dγ .

iPP-MSA 0,5 Gew.% MWCNTs 5 Gew.% MWCNTs

Gγ
0,65(#) (220 ◦C) 0,72±0,05(‡) (220 ◦C) 0,79±0,03(‡) (220 ◦C)
0,62(#) (260 ◦C) 0,69±0,05(‡) (260 ◦C) 0,82±0,01(‡) (260 ◦C)

εα(110)

0,40(#) (RT, 1 bar) 0,43(#) (RT, 1 bar) —
0,37(#) (220 ◦C) 0,33(#) (220 ◦C) 0,41±0,01(‡) (220 ◦C)
0,49(#) (260 ◦C) 0,39±0,03(‡) (260 ◦C) 0,44±0,01(‡) (260 ◦C)

dα,(130) [nm] 11,4(#) (220 ◦C) 11,1(#) (220 ◦C) 27,3±4,7(‡) (220 ◦C)
17,4(#) (260 ◦C) 17,6±1,8(‡) (260 ◦C) 20,7±1,2(‡) (260 ◦C)

dγ,(117) [nm] 18,4(#) (220 ◦C) 13,2(#) (220 ◦C) 15,1±2,5(‡) (220 ◦C)
15,5(#) (260 ◦C) 14,1±1,2(‡) (260 ◦C) 13,5±0,6(‡) (260 ◦C)

(#) Einzelmessung
(‡) Mittelwert über die drei MWCNT-Materialien
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[131].
Unter Verwendung der Scherrer-Gleichung (Gl. 4.4) wurde die Ausdehnung der α- und γ-
Kristallite dα bzw. dγ bezogen auf die jeweilige Netzebene bestimmt (siehe Tab. 5.4). Weder
hinsichtlich der Presstemperatur noch bezogen auf den MWCNT-Füllgehalt lässt sich eine ein-
deutige Tendenz in den Kristallitgrößen erkennen. Entweder existieren hier keine Abhängigkeiten
oder es sind mehr Messungen je Material erforderlich.
Der Einfluss des Heißpressens und der Presstemperatur auf die Schmelztemperatur Tm und
den Kristallinitätsgrad Xc lässt sich anhand des Vergleiches der DSC-Kurven aus dem 1. und
2. Heizen bestimmen. Der 1. Heizzyklus enthält die gesamte thermische Vorgeschichte einer
Probe, wohingegen sie im 2. Heizzyklus für alle Proben dieselbe ist. Geringfügige Schwankun-
gen in den Tm- und Xc-Werten sind im Folgenden mit Unsicherheiten von 1 K bzw. 3 % zu
betrachten, wie sich an stichprobenartigen Wiederholungsmessungen zeigte. In Abb. 5.8.a sind
die Schmelztemperaturen der beiden Heizzyklen (1. Heizen: geschlossene Symbole, 2. Hei-
zen: offene Symbole) für das reine iPP-MSA sowie der mit jeweils 0,5 und 5 Gew.% MWCNTs
gefüllten Komposite dargestellt. Jedes der MWCNT-Materialien ist durch eine eigene Farbe
und ein eigenes Symbol gekennzeichnet und die markierten Bereiche repräsentieren die sich
abzeichnenden Tendenzen für alle Tm-Werte hinsichtlich des MWCNT-Füllgehaltes. Aus den
nahezu identischen Tm-Werten eines Materials aus beiden Heizläufen ergibt sich, dass Tm
weder durch die Presstemperatur noch durch den Pressvorgang selbst beeinflusst wird. Auch
der Vergleich der MWCNT-Materialien liefert keine signifikanten Unterschiede in Tm bezogen
auf den zweiten Heizzyklus. Somit beeinflusst alleinig der MWCNT-Füllgehalt Tm, denn für das
iPP-MSA beträgt Tm gemittelt über beide Presstemperaturen ca. 138 ◦C und gemittelt über die
drei MWCNT-Materialien und die beiden Presstemperaturen ergibt sich für 0,5 Gew.% MWCNTs
ein Tm von ca. 143 ◦C sowie für 5 Gew.% MWCNTs von ca. 145 ◦C.
Verglichen mit der für unmodifiziertes iPP angegebenen Tm von typischerweise 160-165 ◦C
[106] liegt Tm für das hier untersuchte iPP-MSA deutlich darunter. Als Gründe hierfür kommt die
Präsenz von γ-Phase in Betracht, denn niedermolekulares γ-iPP besitzt Tm-Werte zwischen
125-150 ◦C und hochmolekulares γ-iPP schmilzt bei ca. 150 ◦C [124, 129]. Ferner schmelzen
kleine Kristallite und/oder kristalline Strukturen von geringerer Ordnung bei niedrigeren Tempe-
raturen auf [124]. Weiterhin können die mittels WAXD beobachteten größeren α-Kristallite in den
5 Gew.% Kompositen verglichen mit dem reinen iPP-MSA ein Grund für den Anstieg von Tm mit
zunehmendem Füllgehalt sein [174]. Ferner bewirkt die hohe Wärmeleitfähigkeit der MWCNTs
eine bessere Wärmeleitung innerhalb der Komposite, vor allem je höher der MWCNT-Füllgehalt
ist. Somit kann sich die Wärme gleichmäßiger im Volumen verteilen und lokales Aufschmelzen
bedingt durch Temperaturspitzen tritt seltener auf, so dass für die Komposite höhere Tm erwartet
werden können [126].
Aus den Abb. 5.8.b-d sind die gesamte Kristallinität Xc,total des 1. und 2. Heizens sowie die
Kristallinitäten der α- und γ-Phase Xc,α bzw. Xc,γ aus dem 1. Heizlauf entnehmbar. Bezogen
auf die MWCNT-Materialien sowie auf die Presstemperaturen ähneln sich die Kristallinitäten,
hingegen weisen die Pressplatten eine um mehr als 15 % höhere Kristallinität im Vergleich zum
2. Heizen auf, was die Folge der Bildung von γ-iPP unter Druck ist. Xc,γ steigt entsprechend dem
beobachteten Anstieg von Gγ mit zunehmendem MWCNT-Füllgehalt, während Xc,α abnimmt.
Das unterstreicht die Nukleierungs- als auch die stabilisierende Wirkung der MWCNTs im
Hinblick auf die Bildung von γ-Phase. Im 1. Heizlauf beträgt Xc,total ca. 47-56 %, im 2. Heizlauf
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Abbildung 5.8: (a) Schmelztemperaturen Tm und (b) die Kristallinitäten insgesamt Xc,total des reinen
iPP-MSAs sowie der Komposite gefüllt mit jeweils 0,5 und 5 Gew.% MWCNTs für die
beiden Presstemperaturen 220 und 260 ◦C im 1. Heizzyklus sowie für den 2. Heizzy-
klus (Xc,total ist für die jeweilige Presstemperatur aufgrund der Ähnlichkeit über die
unterschiedlichen MWCNT-Materialien gemittelt.). In (c) und (d) sind die mittels der
γ-Phasenanteile bestimmten Kristallinitäten der α- bzw. der γ-Phase der Materialien
des 1. Heizens dargestellt.

liegt Xc,total bei ca. 31-34 %. Ein geringer Einfluss des MWCNT-Füllgehaltes auf die gesamte
Kristallinität wird üblicherweise für CNT-gefülltes iPP beobachtet [77]. In diesem Zusammenhang
sei erwähnt, dass eine mögliche Transformation von γ- in α-Phase für T>140 ◦C während
des Aufschmelzens in der DSC und damit eine Überlagerung der ermittelten ∆Hm-Werte
als unwahrscheinlich angesehen wird. Eine derartige Transformation wurde bisher nur für
sehr geringe Aufheizraten beobachtet und trat nicht für Heizraten von 10 K/min auf, wie sie
hier in der DSC Verwendung fanden [124]. Der Anstieg der Kristallisationstemperatur Tc mit
zunehmendem MWCNT-Füllgehalt ist typisch für mit CNT-gefüllte semikristalline Polymere
[11, 115]. Im hier untersuchten Materialsystem steigt Tc von ca. 102 ◦C für das reine iPP-
MSA, auf ca. 112 ◦C für die mit 0,5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite und weiter auf ca.
117 ◦C für die mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite. Dies ist ein Anzeichen für den
Nukleierungseffekt der MWCNTs. Hinsichtlich der Charakteristika der MWCNT-Materialien und
weiter ihres makroskaligen Dispergierzustandes ließen sich keine Unterschiede in Tc feststellen.
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5.4 Perkolationsverhalten und Netzwerkausbildung

5.4.1 Rheologisches Perkolationsverhalten

Mittels schmelzerheologischen Messungen wurde die Netzwerkausbildung und rheologische
Perkolation der drei MWCNT-Materialien in der iPP-MSA-Matrix untersucht. In Abb. 5.9 sind
der Speichermodul G′ und die komplexe Viskosität |η∗| stellvertretend für alle Füllgehalte der
Serien von den mit 0,5 und 5 Gew.% gefüllten Kompositen sowie des iPP-MSAs über die
Kreisfrequenz aufgetragen. Es wird das üblicherweise beschriebene Ansteigen von G′ und |η∗|
mit zunehmendem CNT-Füllgehalt beobachtet [85, 93]. Für Komposite gefüllt mit 0,5 Gew.%
MWCNTs ähneln sich G′ und |η∗| sowohl untereinander als auch bezogen auf das reine iPP-
MSA. Die mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite weisen zum einen deutlich höhere G′-
und |η∗|-Werte auf als das reine Matrixmaterial und die mit 0,5 Gew.% MWCNTs gefüllten
Komposite, zum anderen liegen G′ und |η∗| für das mit NC7000-gefüllte Komposit über denen
der Komposite gefüllt mit 5 Gew.% NC70km und NC70NH2. Die Unterschiede sind insbesondere
im niederfrequenten Bereich wahrnehmbar. Bei niedrigen Frequenzen können die Polymerketten
der Belastung folgen, während Füllpartikel als starre Körper wirken und sich ihre Gegenwart nur
in Wechselwirkungen mit den Polymerketten als eine Art Verstärkung bemerkbar macht.

Abbildung 5.9: (a) Speichermodul G′ und (b) Betrag der komplexen Viskosität |η∗| für Frequenz-Sweeps
bei 260 ◦C an reinem iPP-MSA und Kompositen gefüllt mit 0,5 und 5 Gew.% NC7000,
NC70km sowie NC70NH2.

Im Fall von G′ bildet sich im niederfrequenten Bereich ein Plateau für die mit 5 Gew.% gefüllten
Proben aus. Gleichzeitig wird sogenanntes strukturviskoses Verhalten (engl. shear thinning)
für |η∗| beobachtet. Ein derartiger Übergang im linear viskoelastischen Verhalten entspricht
einem rheologisch perkolierten Netzwerk [85]. Zur eindeutigeren Bestimmung des Füllgehaltes,
ab welchem rheologische Perkolation in den Kompositserien auftritt, wurden die Auftragungen
tanδ(ω) und δ(|G∗|) gewählt. Letztere ist in der Literatur als van-Gurp-Palmen-Darstellung
bekannt [85, 93] und ist in Abb. 5.10 für die Kompositserien der drei MWCNT-Materialien
dargestellt. Nach Erreichen der Perkolationsschwelle ändert sich das rheologische Verhalten
von Flüssigkeits-ähnlich zu Festkörper-ähnlich, was in frequenzunabhängigen tanδ-Werten und
einem Plateau in δ für geringe |G∗|-Werte resultiert. Folglich ergibt sich für die NC7000 bei
260 ◦C eine rheologische Perkolationsschwelle zwischen 1 und 1,5 Gew.%, wohingegen für die
NC70km sowie NC70NH2 rheologische Perkolation erst zwischen 1,5 und 2 Gew.% auftritt.
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Abbildung 5.10: Van-Gurp-Palmen Auftrag der Komposite gefüllt mit 0-5 Gew.% (a) NC7000, (b)
NC70km und (c) NC70NH2. Die farbigen gefüllten Symbole markieren jeweils den
MWCNT-Füllgehalt, für welchen der perkolierte Zustand das erste Mal auftritt.

Die Fähigkeit eines Füllstoffes ein perkoliertes Netzwerk auszubilden hängt vor allem von seinem
Dispergierzustand und seinem Aspektverhältnis ab (siehe S. 21ff).
Für die Diskussion des rheologischen Verhaltens ist vordergründig die Sub-Mikroskala interes-
sant, da die Netzwerkausbildung zwischen Polymerketten und CNTs auf dieser Längenskala
auftritt. Wie anhand der TEM-Bilder gezeigt wurde (Abb. 5.4), ähneln sich der Dispergierzustand
der NC7000 und der beiden kugelgemahlenen MWCNT-Materialien. Demzufolge können die
Unterschiede im rheologischen Verhalten der drei Kompositserien nur von den verschiedenen
MWCNT-Längen und -Agglomeratstrukturen stammen. Locker gepackte Agglomerate nehmen
mehr Volumen ein und bieten zudem mehr Kontaktstellen für Wechselwirkungen mit den iPP-
MSA-Ketten, als dies für die kompakten Agglomerate der NC70km und NC70NH2 mit glatten
und definierten Agglomeraträndern der Fall ist (Abb. 5.11.a-c). Es wird davon ausgegangen,
dass die Agglomerate vor und nach dem Kugelmahlen aus einer vergleichbaren Anzahl an
MWCNTs bestehen. Des Weiteren reichen lange MWCNTs weiter in die Matrix hinaus und
können daher leichter Verschlaufungen mit den iPP-MSA Ketten bilden als die kurzen MWCNTs.
Dies ist in Abb. 5.11.d-f skizziert.
Daraus ergibt sich, dass die langen und locker gepackten NC7000 einen größeren Interaktionsra-
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Abbildung 5.11: TEM-Aufnahmen der Primäragglomerate eingebettet in der iPP-MSA-Matrix: (a)
NC7000, (b) NC70km und (c) NC70NH2. Schematische Darstellung des effektiven
Interaktionsradius der (d) NC7000, (e) NC70km und (f) NC70NH2. (Der geringeren
Schüttdichte der NC7000 ist durch die Schraffierung ihrer Agglomerate Rechnung
getragen.)

dius besitzen, was eine effektivere Netzwerkausbildung bewirkt, als die durch das Kugelmahlen
gekürzten und kompaktierten NC70km und NC70NH2. Die höheren G′- und |η∗|-Werte aus
Abb. 5.9 sind ebenfalls ein Anzeichen für effektivere Wechselwirkungen zwischen den iPP-
MSA-Ketten und den NC7000. In der Skizze Abb. 5.11.f zum effektiven Interaktionsradius der
NC70NH2 sind die in den TEM-Aufnahmen beobachteten dispergierten NC70NH2 berücksich-
tigt, jedoch ist ihr Anteil zu gering, um sich signifikant an der Ausbildung des mechanisch-aktiven
Polymer-CNT-Netzwerkes zu beteiligen.
Ausgehend von der bisherigen Diskussion, dass die NC7000 effektiver ein rheologisches Netz-
werk ausbilden, wurden Frequenz-Sweeps bei verschiedenen Temperaturen an Kompositen
gefüllt mit 1,5 bis 3 Gew.% NC7000 und NC70km durchgeführt. Da sich die NC70km und
NC70NH2 in ihrer rheologischen Perkolationsschwelle gleichen, wurden diese Untersuchungen
stellvertretend für die NC70NH2 nur an den mit NC70km-gefüllten Kompositen durchgeführt.
Sollten die NC7000 tatsächlich effektiver in der Netzwerkausbildung sein, so wird erwartet, dass
sich ihr Polymer-CNT-Netzwerk und damit ihre rheologische Perkolationsschwelle empfindlicher
von der Temperatur beeinflussen lassen als das der NC70km. Die Temperaturabhängigkeit der
rheologischen Perkolationsschwelle ist in Abb. 5.12 für die NC7000 und NC70km veranschau-
licht.
Es wird deutlich, dass für einen gegebenen Füllgehalt die NC7000 bereits bei einer niedrigeren
Temperatur einen rheologisch perkolierten Zustand zeigen als die NC70km. Dies belegt, dass die
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Abbildung 5.12: Temperaturabhängiges rheologisches Perkolationsverhalten der Komposite gefüllt mit
1,5-3 Gew.% (a) NC7000 und (b) NC70km.

NC7000 in Folge ihres größeren Agglomeratinteraktionsradius effektiver ein mechanisch-aktives
Netzwerk ausbilden können.

5.4.2 Elektrische Volumenleitfähigkeit

Die elektrischen Widerstandsmessungen zur Beschreibung des elektrischen Perkolationsverhal-
tens erfolgten an Pressplatten der iPP-MSA/MWCNT-Komposite. Um Aussagen zu möglicher
sekundärer Agglomeration auf Makroskala durch das Heißpressen treffen zu können, wurde
der makroskalige MWCNT-Dispergierzustand für ausgewählte Komposite gefüllt mit 5 Gew.%
noch einmal gesondert analysiert. In Tabelle 5.5 sind die Agglomeratflächenanteile AA der
Pressplatten denen der Granulate für 5 Gew.% MWCNTs gegenübergestellt. Von den NC7000-
und NC70NH2-Kompositen wurden nur die bei 260 ◦C heißgepressten Platten untersucht, da
hier wegen der geringeren Schmelzeviskosität im Vergleich zu 220 ◦C vermehrt sekundäre
Agglomeration zu erwarten ist. Im Falle der NC70km wurde zusätzlich der AA der 220 ◦C
Pressplatte bestimmt, weil sich für diese Serie eine deutliche Verringerung der elektrischen
Perkolationsschwelle beobachten ließ (siehe weiter unten). Es ist ersichtlich, dass keine Än-
derung des makroskaligen MWCNT-Dispergierzustandes bezogen auf AA auftritt, vielmehr ist
sekundäre Agglomeration auf der Sub-Mikroskala durch Clusterbildung von dispergierten CNTs
und kleinen Primäragglomeraten zu erwarten [6, 74].
Zur Bestimmung der elektrischen Perkolationsschwelle pc eines jeden der drei MWCNT-Ma-
terialien wurden aus den gemessenen elektrischen Volumenwiderständen der Pressplatten die
elektrischen Volumenleitfähigkeitswerte berechnet und aus den dazugehörigen Fits die elektri-
sche Perkolationsschwelle pc ermittelt (Abschnitt 4.3.5, Gl. 4.10). In Abb. 5.13 ist die elektrische
Volumenleitfähigkeit in Abhängigkeit vom MWCNT-Füllgehalt sowie die dazugehörigen Fitkurven
für die drei MWCNT-Materialien dargestellt. Es ergibt sich, dass die NC7000 mit pc von ca.
1 Gew.% (220 ◦C) und ca. 0,7 Gew.% (260 ◦C) eine niedrigere elektrische Perkolationsschwelle
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Tabelle 5.5: Vergleich der Agglomeratflächenanteile AA der mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Granulate
und Pressplatten.

5 Gew.% MWCNTs AA Granulat [%] AA Pressplatte [%]

NC7000 8,4±3,5 6,9±3,6 (260 ◦C)

NC70km 1,2±0,3 1,3±0,2 (220 ◦C)
1,2±0,2 (260 ◦C)

NC70NH2 3,4±0,2 3,4±0,9 (260 ◦C)

besitzen als die NC70km, deren pc bei ca. 1,5 Gew.% (220 ◦C) und ca. 0,9 Gew.% (260 ◦C)
liegen. Die pc-Werte der NC70NH2 mit ca. 1 Gew.% (220 ◦C) und ca. 0,7 Gew.% (260 ◦C)
gleichen denen der NC7000. Die geringere Perkolationsschwelle der NC7000 resultiert, wie
bereits anhand der rheologischen Perkolationsschwelle diskutiert wurde, aus dem größeren
Interaktionsradius der NC7000-Primäragglomerate bedingt durch die niedrigere Agglomerat-
dichte und längeren MWCNTs. Dadurch kommt es zu einer effektiveren Netzwerkausbildung,
wobei mit Netzwerk im Falle der elektrischen Leitfähigkeit das geometrische CNT-CNT-Netzwerk
gemeint ist. Die ermittelten elektrischen Perkolationsschwellen liegen unterhalb derer der rheolo-
gischen Perkolation, was in der unterschiedlichen Natur der beiden involvierten Netzwerktypen
begründet liegt. Für das Erreichen des elektrisch perkolierten Zustandes ist im Idealfall nur ein
leitfähiger Pfad entlang des CNT-CNT-Netzwerkes durch das Probenvolumen nötig, wohingegen
rheologische Perkolation die Ausbildung eines mechanisch-aktiven Polymer-CNT-Netzwerkes im
gesamten Volumen erfordert. Die niedrigeren pc-Werte der NC70NH2 können auf ihren besseren
sub-mikroskaligen Dispergierzustand (siehe TEM-Aufnahmen in Abb. 5.4) zurückgeführt werden.
Eine Erhöhung der Presstemperatur auf 260 ◦C resultierte in gesunkenen pc-Werten für alle
drei MWCNT-Materialien. Als Ursache hierfür kann die in der Literatur ausführlich beschrie-
bene sekundäre Agglomeration genannt werden, welche durch höhere Prozesstemperaturen
begünstigt wird [6, 74]. In diesen Arbeiten handelt es sich allerdings um anfänglich dispergierte
CNTs, welche dann zu locker gepackten Clustern agglomerieren, deren Präsenz die elektri-
sche Leitfähigkeit erhöht und somit die elektrische Perkolationsschwelle reduziert. Die hier
untersuchten MWCNT-Materialien liegen auf der Sub-Mikroskala alle agglomeriert vor und ihre
Agglomeratgrößen von ca. 2 µm ähneln sich.
Darum werden nachstehend kinetische Aspekte der Agglomeration betrachtet, um die gerin-
geren pc-Werte der bei 260 ◦C heißgepressten Platten erklären zu können. Die Beweglichkeit
von Partikeln in einer Polymerschmelze hängt von der Viskosität derselben ab. Je höher die
Temperatur ist, desto niedriger ist die Viskosität, was wiederum die Diffusion beschleunigt und
gleichzeitig die kinetische Energie der Partikel erhöht und damit insgesamt zu beweglicheren
Partikeln führt [176]. Weiterhin nimmt die Partikelbeweglichkeit mit steigender Partikelgröße ab
[177], weswegen sekundäre Agglomeration der vorhandenen Primäragglomerate zu größeren
sekundären Agglomeraten als unwahrscheinlich angesehen wird. Allerdings ist die Existenz
vereinzelter MWCNTs nicht ausgeschlossen, trotz dass in den TEM-Aufnahmen der Granulate
für die NC7000 und NC70km keine und für die NC70NH2 nur vereinzelt dispergierte Nanoröhren
beobachtet wurden, denn mittels TEM ist nur ein kleiner Ausschnitt der Kompositmorphologie
visualisierbar. Darum kann eine Verringerung der elektrischen Perkolationsschwelle durch se-
kundäre Agglomeration dispergierter Nanoröhren nicht vollständig ausgeschlossen werden.
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Abbildung 5.13: Elektrische Volumenleitfähigkeit der bei 220 ◦C sowie bei 260 ◦C heißgepressten Platten
und die dazugehörigen Fitkurven zur Bestimmung der elektrischen Perkolationsschwelle
pc der drei Kompositserien gefüllt mit 0,5-5 Gew.% NC7000, NC70km und NC70NH2.

Ein weiterer Gesichtspunkt bezogen auf eine niedrige Perkolationsschwelle ist die Infiltration
von Polymerketten in die vorhandenen Primäragglomerate. Die Infiltrationskinetik wird sowohl
durch die Agglomeratdichte als auch die Schmelzeviskosität bestimmt. Die Agglomeratdichte
verhält sich proportional zur Agglomeratfestigkeit, demzufolge erschweren dichter gepackte
Agglomerate die Infiltration, hingegen wird sie durch höhere Temperaturen erleichtert [65]. Letz-
teres resultiert in einer besseren CNT-Dispergierung und im Aufweiten der Primäragglomerate,
wodurch ihr Interaktionsradius zur Netzwerkausbildung vergrößert wird. Darüber hinaus ist im
Falle der höheren Presstemperatur bei derselben Abkühlrate das Zeitintervall für die sekundäre
Agglomeration und das Infiltrieren von Primäragglomeraten größer, da die Schmelze länger zum
Einfrieren benötigt. Die deutliche Verringerung in pc im Falle der NC70km bei 260 ◦C kann mög-
licherweise auch auf deren reduzierte Länge zurückgeführt werden, da kurze CNTs schneller
diffundieren als lange CNTs [176]. Allerdings steht dem wiederum die dichteren Primäragglome-
rate entgegen, welche schwerer infiltrierbar sind. All dies zeigt, dass die Netzwerkausbildung
ein dynamischer Prozess ist, der von einer Vielzahl von Parametern beeinflusst wird.
Somit ergibt sich, dass die MWCNT-Charakteristika, Länge und Agglomeratdichte, das elektri-
sche Perkolationsverhalten vornehmlich bestimmen, indem sie die Netzwerkausbildung durch
unterschiedliche Interaktionsradien und mögliche sekundäre Agglomeration beeinflussen.
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5.5 Isotropes mechanisches Verhalten

5.5.1 Uniaxialer Zugversuch

Das Spannungs-Dehnungs-Verhalten der heißgepressten Proben des reinen iPP-MSAs und
der iPP-MSA/MWCNT-Komposite ist für ausgewählte Proben in Abb. 5.14 gezeigt. Für das
reine iPP-MSA sowie die Komposite gefüllt mit 0,5-5 Gew.% NC70km und NC70NH2 wird
unabhängig von der Presstemperatur stets duktiles Verhalten mit den Bereichen der elastischen
Verformung, der Streckgrenze gefolgt vom Einschnüren, der plastischen Verformung, dem
Kaltverstrecken und dem Bruch beobachtet. Ebenfalls duktil verhalten sich die mit geringen
Gehalten an NC7000 gefüllten Komposite, hingegen zeigen die mit 5 Gew.% NC7000 gefüllten
Komposite überwiegend semi-duktiles Verhalten.

Abbildung 5.14: Spannungs-Dehnungs-Kurven ausgewählter Proben des reinen iPP-MSAs sowie der iPP-
MSA/MWCNT-Komposite gefüllt mit 0,5 und 5 Gew.% MWCNTs für unterschiedliche
Presstemperaturen und MWCNT-Materialien.

Das Einsetzen der plastischen Deformation, gekennzeichnet durch die Streckgrenze εY in
den Spannungs-Dehnungs-Kurven, setzt für alle untersuchten Materialien unabhängig von der
Presstemperatur, dem MWCNT-Füllgehalt sowie dem MWCNT-Material für vergleichbare εY -
Werte ein und wird daher nicht näher betrachtet. Folglich tragen die beschriebenen Unterschiede
in der Morphologie unwesentlich zum Widerstand gegenüber plastischer Verformung bei. Die
Bruchspannung σB hängt wesentlich von der Homogenität der Morphologie eines Materials
ab und reagiert zudem empfindlich auf Defekte. Beides kann Unterschiede hinsichtlich der
Festigkeit, welche strukturelle Ursachen haben, überlagern. So führen beispielsweise die großen
NC7000-Primäragglomerate zur Spannungsüberhöhung und damit zum zeitigeren Versagen der
Komposite als die kleineren NC70km-Primäragglomerate. Dies erlaubt jedoch nicht den Schluss,
dass die eingebrachten NC7000 aufgrund ihrer Charakteristika per se zu einer geringeren
Verstärkung führen, denn die Lastübertragung an der Grenzfläche iPP-MSA/NC7000 kann
aufgrund des zeitigeren Versagens nicht effektiv wirken. Darum wird σB in der Diskussion zur
Verstärkungswirkung der MWCNT-Materialien nicht weiter berücksichtigt.
In Abb. 5.15 sind die aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven entnommenen mechanischen
Kennwerte E-Modul E, Streckspannung σY , Bruchdehnung εB sowie die auf den jeweiligen
Probenquerschnitt normierte Brucharbeit WB des iPP-MSAs und der Komposite gefüllt mit 0,5
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Abbildung 5.15: Ergebnisse der Zugversuche der Pressplatten (gefüllte schwarze Symbole: 220 ◦C, offene
blaue Symbole: 260 ◦C) des reinen iPP-MSAs und der Komposite gefüllt mit 0,5 und
5 Gew.% MWCNTs: (a) E-Modul E, (b) Streckspannung σY , (c) Bruchdehnung εB
und (d) normierte Brucharbeit WB .

und 5 Gew.% eines jeden der MWCNT-Materialien dargestellt. Die beiden Kennwerte E und σY
weisen dieselben Tendenzen hinsichtlich Presstemperatur, MWCNT-Material und -Füllgehalt auf.
Mit zunehmendem MWCNT-Füllgehalt höhere E- und σY -Werte der Komposite verglichen mit
dem reinen iPP-MSA deuten auf die für CNTs üblicherweise beobachtete Verstärkungswirkung
hin. Nachstehend wird die Verstärkung nur auf die E-Moduli bezogen und durch das Verhältnis
Ec/Em angegeben. Hierbei steht Em für den E-Modul des iPP-MSAs und Ec für den E-Modul
der Komposite, beide jeweils für die entsprechende Presstemperatur. Die nahezu identischen
E-Moduli des iPP-MSAs von 864±22 MPa (220 ◦C) und 869±29 MPa (260 ◦C) sowie die
ebenfalls fast identischen Streckspannungen von 23,8±0,3 MPa (220 ◦C) und 23,3±0,3 MPa
(260 ◦C) deuten daraufhin, dass die Presstemperatur das elastische mechanische Verhalten
des iPP-MSAs nicht beeinflusst, was im Hinblick auf die vergleichbare kristalline Morphologie
für beide Presstemperaturen zu erwarten war (siehe Abschnitt 5.3.2).
Die bei 220 ◦C heißgepressten mit 0,5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite weisen im Ver-
gleich zum reinen iPP-MSA eine Verringerung in Ec/Em von -9,5 %, -9,1 % und -5,7 % für die
NC7000, NC70km bzw. NC70NH2 auf. Die Zugabe von 5 Gew.% MWCNTs führt zwar zu einer
Verstärkung, diese fällt jedoch mit 5,2 %, 1,2 % und 2,6 % für entsprechend NC7000, NC70km
bzw. NC70NH2 äußerst gering aus. Da sich dies für alle drei MWCNT-Materialien beobachten
ließ, kann davon ausgegangen werden, dass die Gegenwart der MWCNTs in Kombination mit
220 ◦C als Presstemperatur zu einer veränderten kristallinen Morphologie der iPP-MSA-Matrix
geführt hat, die sich nachteilig auf die Steifigkeit als auch die Streckspannung auswirkt. Werden
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die aus den WAXD- und DSC-Untersuchungen ermittelten Werte Anteil an γ-iPP, Kristallitgröße,
Kristallinität und Schmelztemperatur zur Beschreibung der kristallinen Morphologie des iPP-
MSAs und der Komposite herangezogen, so ergibt sich jedoch ein widersprüchliches Bild. Der
Anteil an γ-iPP ist in den mit 0,5 Gew.% MWCNTs gefüllten Kompositen im Vergleich zum reinen
iPP-MSA gestiegen; jedoch wurden für Proben mit höheren γ-Phasenanteilen höhere E-Moduli
berichtet [120]. Die Größe der α-Kristallite im iPP-MSA gleicht derjenigen der Komposite gefüllt
mit 0,5 Gew.% MWCNTs, hingegen wiesen die Komposite kleinere γ-Kristallite als das iPP-MSA
auf. Eine Verringerung der Kristallitgröße ist üblicherweise eine Strategie, wenn es um die
Erhöhung der Steifigkeit und Festigkeit von semikristallinen Polymeren geht. Gleiches gilt für
die Kristallinität; mit steigender Kristallinität sind verbesserte mechanische Eigenschaften in
semikristallinen Polymeren verbunden [94]. Die mit 0,5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite
zeigten eine etwas höhere Kristallinität als das iPP-MSA. Aus all dem folgt, dass sich vermutlich
aufgrund der unterschiedlichen Abkühlzeiten, wie sie sich aus den Presstemperaturen und damit
einem längeren Verweilen der Materialien in der Schmelze bei 260 ◦C ergeben, unterschiedliche
kristalline Überstrukturen und/oder Kristallitgeometrien (engl. crystal habit) gebildet haben und
deren mögliches unterschiedliches Deformationsverhalten als Erklärung für die auftretende
Verringerung in Ec/Em bei einer Presstemperatur von 220 ◦C in Betracht kommt. So wurde
beispielsweise für eine lamellenartige Kristallitgeometrie (engl. lamella) in iPP-Filmen ein hö-
herer E-Modul als für eine knollenartige Kristallitgeometrie (engl. nodule) beschrieben, weil
die lamellenartigen Kristallite die Deformation von amorphen Bereichen stärker hindern als die
runden nodules [178].
Neben dem höheren MWCNT-Füllgehalt in den mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Kompositen
kann der höhere Anteil an γ-iPP und die höhere Kristallinität verglichen mit den Kompositen
gefüllt mit 0,5 Gew.% MWCNTs als Grund für den Anstieg in Ec/Em angesehen werden, da
γ-iPP zu höheren E-Moduli führt [120]. Eine nennenswerte Verstärkung wird nur im Falle der bei
260 ◦C heißgepressten Komposite beobachtet. Die Ec/Em betragen für die mit 0,5 Gew.% MW-
CNTs gefüllten Komposite ca. 9,7 %, 6,8 % und 3,5 % für die NC7000, NC70km bzw. NC70NH2
und für die mit 5 Gew.% gefüllten Komposite ca. 15,4 %, 17,3 % bzw. 14,0 %. Damit liegen die
Ec/Em-Werte im unteren Bereich der für CNT-gefüllte Polymere typischen Verstärkungen [4].
Auch der Vergleich mit in der Literatur berichteten Werten für iPP/CNT-Komposite in Abb. 5.16
zeigt, dass die erzielten Verstärkungen in den hier untersuchten iPP-MSA/MWCNT-Kompositen
sehr gering sind. Mögliche Ursachen sind, dass die MWCNT-Materialien fast ausschließlich
agglomeriert vorliegen, die Wechselwirkungen zwischen den hier eingesetzten Ausgangsmate-
rialien, iPP-MSA und MWCNTs, gering sind und die kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix
nicht mit derjenigen der in der Literatur genannten Matrixmaterialien vergleichbar ist bzw. hierzu
kaum Untersuchungen existieren, die einen Vergleich erlauben.
Somit wird deutlich, dass zum einen die Gegenwart der MWCNTs die kristalline Morphologie des
iPP-MSAs derart beeinflussen, dass die Verstärkungswirkung der MWCNTs in den bei 220 ◦C
heißgepressten Kompositen durch Effekte, welche sich aus der kristallinen Morphologie ergeben,
überlagert werden und dass zum anderen die Pressbedingungen optimierbar sind. Ferner liefert
die NH2-Funktionalisierung der NC70NH2 keinen messbaren Beitrag hinsichtlich einer besseren
Lastübertragung und damit höheren Verstärkungswirkung. Als Ursache hierfür kommen die
zuvor erwähnten geringen Anteile an MSA im iPP-MSA selbst sowie der NH2-Gruppen an den
MWCNTs in Betracht.
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Abbildung 5.16: Einordnung der Verstärkung Ec/Em und der Bruchdehnung εB der iPP-MSA/MWCNT-
Komposite im Vergleich zu in der Literatur genannten experimentellen Werten von
iPP-basierten mit CNTs gefüllten Kompositen.

Der Vergleich der Verstärkungswirkung der drei MWCNT-Materialien hinsichtlich ihrer Struktur
untereinander zeigt, dass sowohl der makro- als auch der sub-mikroskalige Dispergierzustand
eine untergeordnete Rolle spielen und dafür die MWCNT-Charakteristika Länge und Agglomerat-
struktur wesentlich zur Verstärkung beitragen. Die Verstärkungswirkung der NC70NH2 und der
NC70km ähneln sich, hingegen weisen die NC7000 tendenziell eine höhere Verstärkungswir-
kung auf, als die beiden mittels Kugelmahlen behandelten MWCNT-Materialien. Analog zu der in
Abschnitt 5.4 geführten Diskussion einer effektiveren Netzwerkausbildung der NC7000 aufgrund
ihrer Länge und Agglomeratstruktur kann dies auf die beobachteten Verstärkungswirkungen
übertragen werden. Aufgrund ihrer größeren Länge und locker gepackten Agglomeratstruktur
können die NC7000 effektiver mit den Polymerketten wechselwirken als die gekürzten und dicht
gepackten NC70km und NC70NH2. Dies ließ sich bereits anhand der höheren G′- und |η∗|-
Werte (siehe Abschnitt 5.4.1) der NC7000 im Vergleich zu den NC70km und NC70NH2 belegen.
Eine detailliertere Diskussion zum Einfluss der MWCNT-Charakteristika auf die Verstärkung
der iPP-MSA-Matrix folgt weiter unten ab S. 72, im Zusammenhang mit Betrachtungen zur
Modellierung der Verstärkungswirkung der MWCNT-Materialien.
Die Duktilität und die Zähigkeit der Materialien lassen sich mit Hilfe der Bruchdehnung εB

sowie der normierten Brucharbeit WB abschätzen (Abb. 5.15), wobei WB keine eindeutige
Größe ist, sondern simultan von dem Vermögen die aufgebrachte Last aufzunehmen und der
Dehnbarkeit des Materials abhängt. Demzufolge kann eine Probe mit höherer Streckspannung,
aber verringerter Bruchdehnung denselben WB-Wert aufweisen, wie eine Probe, die eine
geringere Streckspannung, dafür aber eine höhere Bruchdehnung besitzt. Generell zeigt WB

dieselben Tendenzen, wie sie für εB beobachtet werden, nur dass die Unterschiede innerhalb
der NC70km- und NC70NH2-Komposite aufgrund der oben genannten Abhängigkeiten für WB
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geringer ausfallen. Daher wird im Folgenden das duktile Verhalten ausschließlich anhand von
εB beschrieben und diskutiert.
Die Bruchdehnung sinkt mit steigendem Füllgehalt für alle MWCNT-Materialien. Dies lässt
sich auf die vorhandenen Primäragglomerate zurückführen, welche für höhere Füllgehalte im
Allgemeinen größer sowie zahlreicher sind. Agglomerate wirken als Spannungskonzentratoren
und führen dadurch zu zeitigerem Versagen der Probe. Aus Abschnitt 5.3.1 ist bekannt, dass
alle MWCNT-Materialien Primäragglomerate aufweisen, und dass der Agglomeratflächenanteil
AA der 5 Gew.% Komposite in der Reihenfolge NC7000 > NC70NH2 > NC70km abnimmt. In der
selben Reihenfolge nimmt die Duktilität dieser Komposite zu NC7000 < NC70NH2 < NC70km.
Dieser Zusammenhang zwischen εB und AA ist am Beispiel der Komposite gefüllt mit 5 Gew.% in
Abb. 5.17 dargestellt. Die Reduzierung der Duktilität tritt am deutlichsten für die NC7000, welche
die größten Agglomeratflächenanteile besitzen auf und ist am geringsten für die NC70km, welche
die niedrigsten Agglomeratflächenanteile aufweisen. Dies unterstreicht, dass der makroskalige
MWCNT-Dispergierzustand die Duktilität der Komposite dominiert.

Abbildung 5.17: Abhängigkeit der Bruchdehnung εB vom makroskaligen MWCNT-Dispergierzustand
angegeben durch AA für die mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite.

Für die 0,5 Gew.% Komposite gilt tendenziell dasselbe, nur sind die Unterschiede zwischen den
MWCNT-Materialien nicht so ausgeprägt. Zum einen kann dies auf weniger Primäragglomerate
an sich zurückgeführt werden, zum anderen liegt für einen Füllgehalt von 0,5 Gew.% MWCNTs
noch kein vollständig ausgebildetes Polymer/CNT-Netzwerk vor, so dass sich die Polymermatrix
besser zwischen den MWCNT-Primäragglomeraten deformieren kann und sich die Komposite
somit duktiler verhalten. Der Vergleich zwischen NC70km und NC70NH2 ergibt, dass sich
die εB-Werte beider MWCNT-Materialien bezogen auf einen Füllgehalt ähneln und auch der
Unterschied zwischen den mit 0,5 und 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Kompositen insgesamt
gering ausfällt. Die Presstemperatur beeinflusst die Duktilität kaum. Es werden tendenziell
niedrigere εB-Werte für die bei 260 ◦C heißgepressten Proben beobachtet als bei 220 ◦C, was in
Übereinstimmung mit der für die bei 260 ◦C heißgepressten Materialien beobachteten höheren
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Steifigkeit ist.
Ein weiterer Zusammenhang besteht zwischen Erreichen sowohl der elektrischen als auch
der rheologischen Perkolationsschwelle und der Duktilität und Zähigkeit eines Polymer/CNT-
Komposites. Anhand bruchmechanischer Untersuchungen an PC/MWCNT-Kompositen wurde
diskutiert, dass der bei 2 Gew.% MWCNTs beobachtete Übergang von duktilem zu sprödem
Bruchverhalten mit der ebenfalls bei 2 Gew.% auftretenden elektrischen sowie rheologischen
Perkolation korreliert werden kann [76]. Denn sowohl das Erreichen der elektrischen als auch der
rheologischen Perkolationsschwelle steht in Verbindung mit der Ausbildung eines CNT-CNT- bzw.
Polymer-CNT-Netzwerkes, wodurch die Deformation der Polymermatrix im Volumen behindert
wird, so dass ihre ursprüngliche Duktilität und Zähigkeit sinkt. Eine geringere Perkolationsschwel-
le bei 260 ◦C wurde für alle drei MWCNT-Materialien beobachtet; hier zeigen die Komposite
auch die geringere Bruchdehnung.

5.5.2 Verstärkungswirkung der MWCNT-Materialien

Zur Vorhersage der Verstärkungswirkung von CNTs Ec/Em in Polymer-basierten Kompositen
haben sich insbesondere das Halpin-Tsai-Modell Gl. 3.3 und dessen weiterentwickelte Ver-
sion von Thostenson Gl. 3.6 bewährt. In Tabelle 5.6. sind die zur Modellierung von Ec/Em

verwendeten Parameter zusammengefasst. Hierbei wurde darauf geachtet, eigene experimentell
ermittelte Werte zu verwenden, die die Eigenschaften der untersuchten Materialien widerspie-
geln. Wo dies nicht möglich war, wurden Annahmen unter Verwendung von Literaturwerten
getroffen. Da die Modellierung unter dem Gesichtspunkt durchgeführt wird, den Einfluss der
MWCNT-Charakteristika Länge und Agglomeratstruktur auf Ec/Em zu untersuchen, werden
als MWCNT-Längen lNC7000 und lNC70km die x50-Werte der NC7000 bzw. NC70km aus den
TEM-Untersuchungen zu Grunde gelegt. Die MWCNT-Durchmesser D sind den Datenblättern
des Herstellers entnommen [146]. Für die Umrechnung von Gew.% auf Vol.% entsprechend Gl.
4.11 wird eine MWCNT-Dichte von 1,75 g/cm3 angenommen [182]. Die Dichte des iPP-MSAs mit
0,98 g/cm3 wurde dem Datenblatt des Herstellers entnommen [148]. Auf die unterschiedlichen
Schüttdichten der MWCNT-Materialien wird später im Zusammenhang mit Abb. 5.19 eingegan-
gen. Der E-Modul des reinen iPP-MSAs (260 ◦C) ergibt sich aus den Zugversuchen zu 869 MPa.
Für die MWCNTs wird ein E-Modul Ef mit 500 GPa angenommen, welcher im mittleren Bereich
von in der Literatur angegebenen experimentell bestimmten E-Moduli einzelner MWCNTs liegt
[49].

Tabelle 5.6: Zusammenfassung der zur Modellierung der Verstärkungswirkung verwendeten Parametern
E-Modul der bei 260 ◦C heißgepressten iPP-MSA-Matrix Em, E-Modul der MWCNTs Ef ,
Durchmesser der MWCNTs D, Abstand der in einer MWCNT ineinander geschachtelten
SWCNTs voneinander t sowie die x50-Werte der ermittelten MWCNT-Längen. Weiterhin ist
angegeben ob die Werte aus eigenen experimentellen Messungen+, aus Herstellerangaben‡
[146] oder aus der Literatur] [49, 103] stammen.

Modell Em Ef D t lNC7000 lNC70km

[GPa] [GPa] [nm] [nm] [nm] [nm]

Halpin-Tsai 0,869+ 500] 10‡ — 1341+ 629+

Thostenson 0,869+ 500] 10‡ 0,34] 1341+ 629+

Kerner 0,869+ 500] — — — —
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Abbildung 5.18: Modellierung der Verstärkungswirkung der MWCNTs mittels der Modelle von Halpin-
Tsai und Thostenson sowie der Kerner-Gleichung unter Verwendung der experimentell
bestimmten MWCNT-Längen. Zum Vergleich sind die experimentell ermittelten Ver-
stärkungen der iPP-MSA/MWCNT-Komposite angegeben.

Unberücksichtigt bleiben die geringen Kristallinitätsunterschiede oder etwaige verschiedene
kristalline Überstrukturen; es wird jedoch davon ausgegangen, dass für einen bestimmten
MWCNT-Füllgehalt, für den die MWCNT-Materialien miteinander verglichen werden, keine
signifikanten Unterschiede in der kristallinen Morphologie des iPP-MSAs auftreten.
In Abb. 5.18 sind die experimentell bestimmten Ec/Em sowie die modellierten Verstärkungen als
Funktion des MWCNT-Volumenanteils für die iPP-MSA/MWCNT-Komposite mit 0,5; 1,5; 2 und
5 Gew.% gezeigt. Die mittels Halpin-Tsai modellierten Werte, welche auf den MWCNT-Längen
und damit auf den Aspektverhältnissen von 134 für die NC7000 und 63 für die NC70km basieren,
überschätzen die experimentellen Verstärkungen um ein Vielfaches. Auch das Thostenson-
Modell liefert insbesondere für hohe Füllgehalte zu hohe Ec/Em. Beide Modelle gehen von
ideal dispergierten und orientierten CNTs aus. Aus den Beobachtungen zum sub-mikroskaligen
Dispergierzustand der hier verwendeten MWCNT-Materialien ist bekannt, dass alle drei MWCNT-
Materialien hauptsächlich in Agglomeraten mit Abmessungen von ca. 2 µm vorliegen. Werden
die Agglomerate als eigenständige Füllpartikel mit l und D von jeweils 2 µm behandelt, so ergibt
sich für die MWCNTs ein hypothetisches Aspektverhältnis von 1 und damit für das Halpin-Tsai-
Modell Verstärkungen von 1-8 % im Bereich von 0,26-2,6 Vol.%. Die so berechneten Ec/Em
beschreiben die experimentellen Werte realistischer. Zum Vergleich sind in Abb. 5.18 die mittels
des einfacheren und für kompakte sphärische Füllpartikel entwickelten Kerner-Modells nach Gl.
3.2 berechneten Verstärkungen angegeben. Auch das Kerner-Modell beschreibt die experimen-
tellen Werte treffender. Folglich bestimmt der sub-mikroskalige MWCNT-Dispergierzustand die
Verstärkungswirkung der MWCNTs und die MWCNT-Primäragglomerate können angenähert als
sphärische Füllpartikel angesehen werden.
In der Vergrößerung in Abb. 5.19.a ist ersichtlich, dass ein Aspektverhältnis von l/D=1 Ver-
stärkungen liefert, die unterhalb der experimentellen Werte liegen, was auf einen Einfluss der
Gestalt der MWCNT-Primäragglomerate hindeutet. Daher dienen im Folgenden die experimentell
ermittelten Ec-Werte zur Abschätzung eines effektiven Aspektverhältnisses Reff der MWCNT-
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Abbildung 5.19: (a) Experimentell bestimmte und berechnete Verstärkungen für MWCNT-Agglomerate
mit einem Aspektverhältnis von 1. (b) Mittels Halpin-Tsai-Gleichung berechnetes
effektives Aspektverhälnis Reff für jedes der MWCNT-Materialien bezogen auf den
MWCNT-Füllgehalt. (c+d) Skizzen zum Vergleich von Reff und des effektiven Inter-
aktionsradius RAggl eines jeden der MWCNT-Materialien.

Materialien für einen konstanten Füllgehalt unter Verwendung der Halpin-Tsai-Gleichung (siehe
Abb. 5.19.b). Es ergibt sich Reff für 0,5 Gew.% MWCNTs zu ca. 20 für die NC7000, zu ca. 14
für die NC70km und zu ca. 11 für die NC70NH2. Wird die Ausdehnung der Primäragglomerate in
eine Richtung für alle drei MWCNT-Materialien konstant gehalten (Abb. 5.19.c), so besitzen die
NC7000-Primäragglomerate in der Tat eine größere Ausdehnung in die verbleibende Richtung,
als die beiden anderen kugelgemahlenen MWCNT-Materialien. Das bestätigt die Annahme aus
Abschnitt 5.4 eines größeren effektiven Interaktionsradius der NC7000-Primäragglomerate vergli-
chen mit denen der NC70km und NC70NH2. Die Abschätzung eines effektiven Agglomeratradius
RAggl mittels der Schüttdichte für jedes der pulverförmigen MWCNT-Materialien [160] unter der
Voraussetzung, dass die Masse der Agglomerate aller drei MWCNT-Materialien identisch ist,
liefert dasselbe Resultat: Die NC7000 besitzen den größten Interaktionsradius und die NC70NH2
den kleinsten (Abb. 5.19.d). Da die Masse eines einzelnen Agglomerates unbekannt ist, erfolgte
die Bestimmung des Verhältnisses der RAggl zweier verschiedener MWCNT-Materialien unter
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Verwendung der Gleichung zur Berechnung der Dichte entsprechend:

ρ =
m

4
3πR

3
Aggl

(5.1)

RAggl,x
RAggl,y

= 3

√
ρy
ρx

(5.2)

mit der Masse m=const., dem effektiven Agglomeratradius RAggl und den Indizes x und y für
unterschiedliche MWCNT-Materialien.
Somit kann geschlussfolgert werden, dass die Struktur der MWCNT-Primäragglomerate und die
MWCNT-Länge den größten Einfluss auf die Verstärkungswirkung des eingebrachten MWCNT-
Materials für Füllgehalte unterhalb der rheologischen Perkolationsschwelle besitzen.

5.6 Richtungsabhängige Eigenschaften

Die bisherige Diskussion der Zusammenhänge zwischen der Morphologie und den mechani-
schen Eigenschaften der iPP-MSA/MWCNT-Komposite erfolgte an im Labormaßstab herge-
stellten Pressplatten, deren Struktur und Eigenschaften als isotrop angesehen werden können.
Eines der wichtigsten industriell eingesetzten Verfahren zur Formgebung von thermoplastischen
Polymeren ist das Spritzgießen. Die dabei auftretenden hohen Prozessgeschwindigkeiten und
Scherkräfte resultieren in einer Orientierung der Morphologie, welche durch kurze Prozesszyklen
und dem damit verbundenen schnellen Abkühlen der Schmelze eingefroren wird und somit in
der Regel zu anisotropen Eigenschaften von spritzgegossenen Bauteilen führt.
Daher wird nachstehend der Einfluss des Spritzgussverfahrens hinsichtlich der beiden Parameter
Einspritzgeschwindigkeit vSG und Spritzgusstemperatur TSG auf die Orientierung der kristallinen
Morphologie der iPP-MSA-Matrix sowie der MWCNT-Primäragglomerate charakterisiert und
darauf aufbauend die Anisotropie des mechanischen Verhaltens des reinen iPP-MSAs und der
Komposite abhängig von den gewählten Spritzgussbedingungen diskutiert.

In REM-Aufnahmen von unter Zugbelastung gebrochenen Prüfkörpern wird die für spritzgegos-
sene Proben typische Skin-Core-Struktur beobachtet (Abb. 5.20).
Die Dicke der Oberflächenschicht (engl. skin) beträgt ca. 10-15 µm und die des Kernbereiches
(engl. core) ca. 985-990 µm. Das Auftreten mehrerer Schichten in Spritzgussproben liegt in
unterschiedlichen Scher- und Abkühlraten direkt an der Wand der Spritzgussform im Vergleich
zu wandfernen Bereichen begründet. Oberflächenschicht und Kernbereich zeichnen sich meist
durch eine unterschiedliche kristalline Morphologie aus, die mitunter unterschiedliche mecha-
nische Eigenschaften aufweisen. Es kann zwar davon ausgegangen werden, dass die hier
auftretende sehr dünne Oberflächenschicht nur einen geringen Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften der Spritzgussplatten besitzt, dennoch wurden die entnommenen WAXD-Proben
sowohl an ihrer Oberfläche als auch angetrimmt in ihrem Kernbereich untersucht, um Aussagen
zu Kristallmodifikationen und deren Anteilen in beiden Bereichen hinsichtlich der Spritzgussbe-
dingungen zu treffen.
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Abbildung 5.20: Skin-Core-Struktur der Spritzgussplatten: (a) REM-Aufnahme einer Bruchfläche eines
iPP-MSA-Prüfkörpers und (b) schematische Darstellung mit Angabe der durchschnitt-
lichen Schichtdicken, wie sie anhand der REM-Aufnahmen sowohl für das iPP-MSA
als auch die MWCNT-Komposite beobachtet wurden.

5.6.1 Kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix

In allen untersuchten spritzgegossenen Proben co-existieren die α- und γ-Phase. In Abb. 5.21 ist
Gγ sowohl für die Oberflächenschicht als auch für den Kernbereich des reinen iPP-MSAs und der
Komposite mit 5 Gew.% MWCNTs in Abhängigkeit von den Spritzgussbedingungen dargestellt.
Da es sich bei den hier durchgeführten Untersuchungen nur um 1D WAXD-Messungen handelt,
müssen die angestellten Beobachtungen zu Gγ im Zusammenhang mit der Orientierung von
Kristalliten betrachtet werden, denn aufgrund von Kristallitorientierung nehmen die Peakintensi-
täten der (hkl)-Reflexe ab oder zu, so dass sich Gγ auch durch Orientierungseffekte innerhalb
der γ-Phase ändern kann. Es sei hier kurz vorweg genommen, dass eine starke Orientierung
der α-Kristallite in den spritzgegossenen Proben auftritt und ein Anstieg in Gγ mit zunehmender
Orientierung der α-Kristallite in Spritzgussrichtung festgestellt wurde (siehe Abb. 5.28). Bekann-
termaßen können γ-Kristallite epitaktisch auf α-Kristalliten aufwachsen [121, 124], so dass

Abbildung 5.21: Anteil des γ-iPPs Gγ im reinen iPP-MSA und in Kompositen gefüllt mit 5 Gew.% MW-
CNTs für die verschiedenen Spritzgussbedingungen in den Oberflächenschichten und im
Kernbereich der Spritzgussplatten (Verbindungslinien dienen nur zur Verdeutlichung
von Tendenzen).
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eine Orientierung der γ-Kristallite im Zusammenhang mit orientierten α-Kristalliten vermutet
werden kann. Folglich können die geringeren Gγ der spritzgegossenen im Vergleich zu den
heißgepressten Proben methodischer Ursache aufgrund von Kristallitorientierung sein. An die-
ser Stelle wären WAXD-Messungen entlang der beiden anderen Raumrichtungen sinnvoll, um
Aussagen zum Anteil an γ-Phase unabhängig von Orientierungseffekten treffen zu können.
Da sich keine Abhängigkeit der Orientierung der α-Kristallite von den Spritzgussbedingungen
erkennen lässt (Abb. 5.25), wird ebenfalls für den Anteil an γ-iPP angenommen, dass weder
die Einspritzgeschwindigkeit noch die Spritzgusstemperatur Gγ signifikant beeinflussen. Wäh-
rend sich die Gγ-Werte der Oberflächenschichten des reinen iPP-MSAs und der mit 5 Gew.%
MWCNTs gefüllten Komposite nahezu gleichen, lässt sich im Kernbereich kaum noch γ-Phase
im reinen iPP-MSA nachweisen, wohingegen in den Kompositen Gγ unabhängig vom MWCNT-
Material zwischen 0,16–0,33 liegt. Die Abnahme von Gγ in Richtung Kern der Spritzgussplatten
und die Unabhängigkeit von den Spritzgussbedingungen im Falle des reinen iPP-MSAs sind kon-
sistent mit in der Literatur diskutierten Ergebnissen an spritzgegossenem iPP [123]. Im Hinblick
auf die vergleichbare Orientierung der α-Kristallite des reinen iPP-MSAs und der Komposite
gefüllt mit 5 Gew.% MWCNTs im Kernbereich (siehe Abb. 5.25) wird davon ausgegangen, dass
der hier beobachtete Unterschied in Gγ zwischen dem reinen iPP-MSA und den Kompositen
nicht alleinig ein Orientierungseffekt ist, sondern dass die Bildung der γ-Phase gleich in den
heißgepressten Proben durch die Präsenz der MWCNTs begünstigt wird.
Die bei hoher Einspritzgeschwindigkeit hergestellten iPP-MSA-Proben zeigen in den Diffrak-
togrammen der Oberflächenschichten bei 16,05° 2θ eine Schulter am (040)α-Peak, was auf
das Vorhandensein geringer Anteile von β-Phase hindeutet (WAXD-Pattern in Abb. A4 im An-
hang). Eine höhere Einspritzgeschwindigkeit geht mit einer stärkeren Scherung der Schmelze
und damit einer stärkeren Orientierung der Polymerketten einher, wodurch die Bildung von
β-iPP gefördert wird [123]. Der Anteil an β-Phase wird aufgrund der schwachen Ausprägung
ihres Reflexes in den WAXD-Pattern (trotz etwaiger Orientierungseffekte) als sehr gering ein-
geschätzt, so dass ihr Einfluss auf die kristalline Morphologie und das mechanische Verhalten
des spritzgegossenen iPP-MSAs im Weiteren als vernachlässigbar angesehen wird. Ebenfalls
als vernachlässigbar wird der Einfluss der Oberflächenschicht angenommen, da ihr Anteil am
gesamten Probenvolumen äußerst gering ist.
Ferner wurde die Abhängigkeit der kristallinen Morphologie von den Spritzgussbedingungen
im reinen iPP-MSA und in den Kompositen gefüllt mit 0,5 und 5 Gew.% MWCNTs anhand
der Schmelztemperatur Tm und der Kristallinität Xc untersucht. In (Abb. 5.22) sind die aus
den DSC-Kurven ermittelten Tm- und Xc-Werte für das 1. und 2. Heizen gezeigt. Die geringen
Unterschiede in Tm im 1. Heizzyklus deuten daraufhin, dass die kristalline Morphologie nur
wenig von den Spritzgussbedingungen und dem MWCNT-Füllgehalt beeinflusst wird. Geringfügig
höhere Tm für die bei höherer Einspritzgeschwindigkeit hergestellten iPP-MSA-Platten können
beispielsweise von einem höheren Anteil an α-iPP, größeren Kristalliten oder Kristalliten von
höherer struktureller Ordnung herrühren. Zudem ist die kristalline Morphologie offenbar in
Gegenwart der MWCNTs homogener, was sich an den nahezu konstanten Tm-Werten für die
unterschiedlichen Spritzgussbedingungen erkennen lässt.
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Abbildung 5.22: Schmelztemperatur Tm und die insgesamte Kristallinität Xc,total des reinen iPP-MSAs
sowie der Komposite gefüllt mit 0,5 und 5 Gew.% eines der MWCNT-Materialien für
(a und c) den 1. Heizzyklus, welcher den Einfluss der unterschiedlichen Spritzgussbe-
dingungen (220, 260, N, H) auf die kristalline Morphologie enthält sowie für (b+d)
den 2. Heizzyklus, in welchem die thermische Vorgeschichte der Materialien eliminiert
ist. (Die Angabe der Spritzgussbedingungen im Diagramm (d) des 2. Heizlaufes dienen
lediglich zur besseren Zuordnung der Proben aus dem 1. Heizlauf.)

Die deutlichen Unterschiede in Tm abhängig vom MWCNT-Füllgehalt im 2. Heizzyklus deuten
daraufhin, dass sich die nukleierende Wirkung der MWCNTs erst hier bei der Kristallisation unter
moderaten Abkühlbedingungen bemerkbar macht, wohingegen im 1. Heizzyklus der Einfluss
der kristallinen Morphologie, wie sie sich aus dem Spritzgießen ergibt, im Vordergrund steht und
zu den geringen Unterschieden in Tm für verschiedene MWCNT-Füllgehalte führt.
Die ermittelte insgesamte Kristallinität Xc,total des reinen iPP-MSAs und der Komposite mit 0,5
und 5 Gew.% MWCNTs sind in Abb. 5.22.c für das 1. Heizen und in Abb. 5.22.d für das zweite
Heizen dargestellt. Im Falle des 1. Heizens wurde zur Berechnung von Xc,total der aus den
WAXD-Pattern der Komposite gefüllt mit 5 Gew.% MWCNTs bestimmte Gγ einbezogen, daher
sind in Abb. 5.22.c nur die Kristallinitäten der mit 5 Gew.% MWCNT-gefüllten Komposite ange-
geben. Es lässt sich kein signifikanter Einfluss der Spritzgussbedingungen auf die Kristallinität
weder des reinen iPP-MSAs noch der Komposite feststellen. Dies wäre auch der Fall, wenn die
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Kristallinität der spritzgegossenen Komposite aus dem 1. Heizlauf unter der Annahme, dass nur
α-Phase vorliegt, angegeben worden wäre; es ergäben sich die selben Tendenzen hinsichtlich
Xc,total (Xc,total berechnet mit nur α-iPP: 36,3-37,1 % für iPP-MSA, 37,3-41,1 % für 5 Gew.%
NC7000, 36,8-38,5 % für 5 Gew.% NC70km und 37,6-38,2 % für 5 Gew.% NC70NH2). Die
Schwankungen der hier ermittelten Einzelwerte sind für CNT-gefülltes iPP typisch [123]. Die
Kristallinitäten des iPP-MSAs im 2. Heizlauf sind nahezu identisch mit denen des 1. Heizens und
unterstreichen damit, dass die gewählten Spritzgussbedingungen die Xc,total des reinen iPP-
MSAs nicht beeinflussen. Auch für spritzgegossenes iPP wurde anhand von 1D WAXD-Pattern
geschlussfolgert, dass die Kristallinität von den Spritzgussbedingungen unabhängig war [123].
Die Xc,total-Werte der Komposite gefüllt mit 5 Gew.% MWCNTs aus dem 1. Heizlauf liegen
ca. 10 % höher als die des 2. Heizens. In der Schmelze mit 5 Gew.% MWCNTs treten höhere
Scherkräfte auf, so dass von einer scherinduzierten Kristallisation ausgegangen werden kann
[106], welche im Fall des reinen iPP-MSAs und der Komposite gefüllt mit 0,5 Gew.% MWCNTs
aufgrund der geringeren Schmelzeviskosität schwächer ausgeprägt ist.
Hinweise zum Einfluss der eingebrachten MWCNTs auf die amorphe Phase des iPP-MSAs liefert
das Dämpfungsverhalten, welches mittels DMA-Messungen untersucht wurde. Aus den in Abb.
5.23 dargestellten tanδ vs. T -Kurven ist ersichtlich, dass sich die Temperatur der β-Relaxation Tg
im Bereich des dynamischen Glasüberganges und die Temperatur der α-Relaxation unabhängig
vom MWCNT-Material und -Füllgehalt verhalten.

Abbildung 5.23: Temperaturabhängigkeit von tanδ für das reine iPP-MSA sowie der Komposite gefüllt
mit jeweils 0,5 und 5 Gew.% eines jeden der drei MWCNT-Materialien für die beiden
Einspritzgeschwindigkeiten bei TSG=260 ◦C parallel zur Spritzgussrichtung.

Die bei niedrigeren Temperaturen auftretende β-Relaxation entspricht einsetzenden Kettenbewe-
gungen in den amorphen Bereichen zwischen kristallinen Überstrukturen und die α-Relaxation
bei höheren Temperaturen steht für die Beweglichkeit von Kettensegmenten in der amorphen
Phase, welche zusammen mit den kristallinen Bereichen die Überstrukturen bilden. In der
Literatur werden zwei gegenläufige Wirkungen, welche Nanopartikel auf Polymerketten in den
entsprechenden Kompositen besitzen, bezogen auf Tg diskutiert: Zum einen, dass Tg mit zu-
nehmendem Füllgehalt steigt, weil die Beweglichkeit der Kettensegmente in Gegenwart der
Nanopartikel eingeschränkt ist [76, 183], zum anderen, dass Tg mit zunehmendem Füllgehalt
sinkt, weil sich um die Nanopartikel bevorzugt Kettenenden anordnen, die als eine separate
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Phase mit einem größeren freien Volumen betrachtet werden kann und die dadurch im Vergleich
zum bulk -Polymer eine niedrigere Tg aufweist [184]. Zudem wurden speziell im Zusammenhang
mit CNT-gefüllten Polymerkompositen mit steigendem CNT-Füllgehalt sinkende Tg beobachtet,
als Folge von Kettenkürzung während des Schmelzemischens der Komposite [77, 173]. Somit
kann bezogen auf die DMA-Ergebnisse der iPP-MSA/MWCNT-Komposite nur geschlussfolgert
werden, dass offenbar keine signifikante Beeinflussung der amorphen Phase weder durch die
Präsenz der MWCNTs mit ihren unterschiedlichen Charakteristika noch durch die verschiedenen
Spritzgussbedingungen bei der Kompositverarbeitung auftritt; ein mögliches Ausgleichen der
beschriebenen gegenläufigen Einflüsse auf Tg kann jedoch nicht ganz ausgeschlossen werden.

5.6.2 Morphologieorientierung

Rückschlüsse auf die Orientierung der MWCNT-Primäragglomerate in Abhängigkeit vom MWCNT-
Material und den Spritzgussbedingungen lassen sich anhand der ermittelten Exzentrizitäten
der Agglomerate εAggl. ziehen (Details zur Auswertung siehe in Abschnitt 4.3.4). In Abb. 5.24.a
sind schematisch die Blickrichtung und Bezeichnung der Agglomerathalbachsen a und b dar-
gestellt. Des Weiteren ist beispielhaft die LiMi-Aufnahme eines mit 5 Gew.% NC7000 gefüllten
Komposites für die Spritzgussbedingungen N260 sowie die dazugehörige Häufigkeitsvertei-
lung der bestimmten εAggl. und die sich daraus ergebende mittlere Agglomeratorientierung
ε∗Aggl. angegeben (Abb. 5.24.b). Die ermittelten ε∗Aggl. der spritzgegossenen Proben mit jeweils
0,5 und 5 Gew.% NC7000, NC70km oder NC70NH2 sind in Abb. 5.24.c in Abhängigkeit von
TSG (220 ◦C, 260 ◦C) und vSG (N, H) gezeigt. Hinsichtlich der Spritzgussbedingungen und
MWCNT-Materialien bleibt ε∗Aggl. nahezu unverändert. Aufgrund der locker gepackten Struktur
der NC7000-Primäragglomerate wurde jedoch für selbige mit einer stärkeren Agglomeratorien-
tierung gerechnet.

Offenbar reichte die mittels Lichtmikroskopie erzielbare Vergrößerung hier nicht aus, um Unter-
schiede im Orientierungsverhalten unterschiedlicher Agglomeratstrukturen abzubilden. Detaillier-
te TEM-Untersuchungen wären an dieser Stelle sinnvoll, wie sie beispielsweise zum Nachweis
der Orientierung von MWCNTs auf der Sub-Mikroskala in spritzgegossenen PC-basierten
Kompositen [72] sowie an spritzgegossenen PEN/Schichtsilikat-Kompositen [187] durchgeführt
wurden. Die Stärke der Agglomeratorientierung in Spritzgussrichtung nimmt mit steigendem
MWCNT-Füllgehalt zu (Abb. 5.24.c), wie sich anhand der ε∗Aggl.-Werte von ca. 1 für nahezu
unorientierte MWCNT-Agglomerate für Komposite gefüllt mit 0,5 Gew.% MWCNTs und ε∗Aggl. < 1
für Komposite gefüllt mit 5 Gew.% MWCNTs erkennen lässt. Der geringe MWCNT-Füllgehalt
von 0,5 Gew.% bewirkt noch keinen signifikanten Anstieg der Schmelzeviskosität derart, dass
die in der Kompositschmelze auftretenden Scherkräfte zu einer mittels LiMi nachweisbaren
Agglomeratorientierung führen. Im Falle der mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Kompositschmel-
zen wurden deutlich höhere Schmelzeviskositäten als für 0,5 Gew.% MWCNTs beobachtet
(siehe Abb. 5.9), was höheren Scherkräften während des Spritzgießens gleichkommt und damit
in einer stärkeren Agglomeratorientierung resultiert.
Die Bewertung der Orientierung der kristallinen Morphologie des iPP-MSAs erfolgte anhand
des Orientierungsindexes εα(110), welcher das Verhältnis der Intensität des (110)α-Reflexes zum
(111+041)α-Reflex angibt und die Orientierung der α-Kristallite bezogen auf ihre (110)-Netz-
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Abbildung 5.24: (a) Schema der Schnittansicht, Spritzgussrichtung sowie Bezeichnung der Agglome-
rathalbachsen a und b sowie (b) LiMi-Aufnahme des bei N260 spritzgegossenen mit
5 Gew.% NC7000 gefüllten Komposites, die dazugehörige Häufigkeitsverteilunge der
ermittelten Agglomeratorientierung εAggl. und die sich daraus mittels Gauß-Fit be-
stimmte mittlere Agglomeratorientierung ε∗Aggl.. In (c) sind die ε∗Aggl.-Werte der mit 0,5
und 5 Gew.% MWCNT-gefüllten Komposite abhngig von den Spritzgussbedingungen
dargestellt. (Anmerkung: Die Verbindungslinien zwischen den Datenpunkten dienen
nur der Veranschaulichung von Tendenzen und stellen keine Kurven an sich dar.)

ebenenschar beschreibt (siehe Abschnitt 4.3.2, Gl. 4.3). In Abb. 5.25.a+b sind die ermittelten
εα(110)-Werte für die Oberflächenschicht und den Kernbereich des reinen iPP-MSAs sowie der mit
5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite für die jeweiligen Spritzgussbedingungen dargestellt.
Im Vergleich zu der isotropen kristallinen Morphologie der heißgepressten Materialien (siehe
Tab. 5.4) deuten die höheren εα(110)-Werte der spritzgegossenen Proben auf eine stärkere
Orientierung der α-Kristallite mit der (110)-Netzebenenschar parallel zur Spritzgussrichtung
hin. Dies entspricht gleichzeitig einer Orientierung der α-Kristallite entlang ihrer c-Achse in
Spritzgussrichtung [153].
Generell zeigt sich, dass die Orientierung des α-Kristallite sowohl für das reine iPP-MSA als auch
für die untersuchten Komposite in den Oberflächenschichten stärker als in den Kernbereichen
ist. Das ist in Übereinstimmung mit Untersuchungen zur Orientierung der α-Phase in ebenfalls
spritzgegossenem iPP [185]. Der Kontakt der Polymerschmelze mit dem kühleren Formwerk-
zeug führt zum rascheren Abkühlen der Randbereiche der Schmelze, wodurch die orientierte
Morphologie schneller einfriert, während sich im Kern die Polymerketten länger in der Schmelze
befinden und somit stärker relaxieren können. Weiterhin zeigt sich, dass die Orientierung der
α-Kristallite in den Oberflächenschichten des iPP-MSAs denen der Komposite ähnelt und zudem
unabhängig vom MWCNT-Material als auch von den Spritzgussbedingungen ist. Hingegen tritt
im Kernbereich eine stärkere Orientierung der α-Kristallite für die mit 5 Gew.% MWCNTs gefüll-
ten Komposite verglichen mit dem reinen iPP-MSA auf. Zum einen kann auch hier im Falle der
Kompositschmelze von einer höheren Schmelzeviskosität aufgrund der MWCNTs ausgegangen
werden, zum anderen ergibt sich eine erhöhte Scherwirkung zwischen zwei unterschiedlich
schnell fließenden Füllpartikeln, in diesem Fall MWCNT-Agglomeraten [186]; beides resultiert in
einer stärkeren Scherung der Schmelze und damit in einer stärkeren Orientierung der Polymer-
ketten. Für mit Schichtsilikaten gefülltes iPP wurde beispielsweise kein Unterschied hinsichtlich
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Abbildung 5.25: Orientierung der α-Kristallite angegeben durch den Orientierungsindex εα(110) für
das reine iPP-MSA sowie die mit 5 Gew.% MWCNT-gefüllten Komposite für alle
Spritzgussbedingungen. (Die Verbindungslinien zwischen den Datenpunkten dienen
lediglich zur Veranschaulichung von Trends.)

der α-Orientierung in der Oberflächenschicht verglichen mit dem Kernbereich spritzgegossener
Proben gefunden [185], hingegen ließ sich für Nylon 6/Schichtsilikat-Komposite eine starke
α-Orientierung selbst im Kernbereich der Spritzgussplatten nachweisen, während das reine
Nylon 6 eine α-Orientierung nur in der Oberflächenschicht zeigte [186]. In Abb. 5.26 ist daher
die Abhängigkeit der Orientierung der α-Phase von der Agglomeratorientierung für die mit
5 Gew.% NC7000 und NC70km gefüllten Komposite für die verschiedenen Spritzgussbedingun-
gen dargestellt.
Mit zunehmender Agglomeratorientierung steigt auch εα(110). Ferner hängt die Morphologieorien-
tierung stärker von der Einspritzgeschwindigkeit als von der Spritzgusstemperatur ab und ist
zudem für die niedrige Einspritzgeschwindigkeit bei 260 ◦C am ausgeprägtesten, was sich aus
der vorherigen Abb. 5.25 nicht derart eindeutig ablesen lässt. Dies bestätigt zum einen, dass in
Gegenwart der MWCNTs die α-Orientierung der iPP-MSA-Matrix aufgrund der höheren Scher-
kräfte zunimmt, zum anderen kann im Falle der niedrigen Einspritzgeschwindigkeit vermutet
werden, dass die iPP-MSA-Ketten länger dem Fließprozess ausgesetzt sind und dadurch die
Kristallite stärker orientiert werden.
Mögliche orientierte kristalline Strukturen, wie sie in reinen semikristallinen Polymeren auftreten
können, sind schematisch in Abb. 5.27.a dargestellt. Darüber hinaus sind als orientierte kristal-
line Strukturen in Gegenwart von orientierten dispergierten CNTs beispielsweise die Bildung
einer transkristallinen Schicht oder die Shish-Kebab-Struktur beobachtet worden (Abb. 5.27.b),
weil Keimbildung und Kristallitwachstum bevorzugt an der CNT-Oberfläche stattfinden [11].
Allerdings liegen hier die MWCNTs im iPP-MSA vornehmlich agglomeriert vor, so dass der
Effekt, den mögliche orientierte dispergierte MWCNTs haben, bezogen auf das Probenvolumen
sehr gering ausfallen dürfte. Es können jedoch auch die orientierten MWCNT-Agglomerate zu
einer Vorzugsorientierung der Kristallite führen (siehe Abb. 5.27.c), da an der CNT-Oberfläche
heterogene Keimbildung stattfindet [132]. Somit bleibt festzustellen, dass die MWCNTs in zwei-
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Abbildung 5.26: Abhängigkeit der α-Kristallitorientierung von der Agglomeratorientierung für die mit
5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite.

erlei Hinsicht eine Orientierung der kristallinen Morphologie bewirken können: zum einen durch
höhere Scherkräfte in der Schmelze und zum anderen aufgrund ihrer orientierten Agglomerate.
Die zuvor angedeutete Diskussion hinsichtlich einer möglichen γ-Orientierung wird in Abb. 5.28
noch einmal aufgegriffen, indem Gγ gegen εα(110) und ε∗Aggl. aufgetragen wurde. Es ist ein Anstieg
des γ-Phasenanteils sowohl mit zunehmender α-Orientierung als auch mit zunehmender Agglo-
meratorientierung erkennbar. Dies weist zum einen auf eine Orientierung der γ-Kristallite in den
Spritzgussplatten hin und zum anderen bestätigt sich die Annahme, dass der Anteil an γ-iPP
von der α-Orientierung abhängt. Allerdings stellen die Zusammenhänge in Abb. 5.28 lediglich
einen indirekten Nachweis für die Orientierung von γ-Kristalliten dar, denn es wurden nur 1D

Abbildung 5.27: Schema der Orientierung möglicher kristalliner Strukturen (a) im reinen iPP-MSA sowie
(b) in Gegenwart von orientierten einzelnen und (c) in Gegenwart von agglomerierten
CNTs.
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WAXD-Messungen durchgeführt und zudem nur ein spezifischer γ-Reflex in den Diffraktogram-
men beobachtet.
Aus den Betrachtungen zur Morphologieorientierung ergibt sich, dass das Spritzgießen zu
signifikanten Orientierungseffekten bezogen auf die MWCNT-Agglomerate und die α-Kristallite
des iPP-MSAs führt, allerdings keine Abhängigkeit der Stärke der Morphologieorientierung von
den Spritzgussbedingungen und den Charakteristika der MWCNT-Materialien besteht. Es wurde
lediglich eine Abhängigkeit der Morphologieorientierung vom MWCNT-Füllgehalt beobachtet,
was sich auf eine Zunahme der innerhalb Schmelze wirkenden Scherkräfte mit steigendem
MWCNT-Füllgehalt zurückführen lässt.

Abbildung 5.28: Abhängigkeit des in Spritzgussrichtung bestimmten Anteils an γ-iPP vom Grad der (a)
Orientierung der α-Kristallite εα(110) und (b) von der Agglomeratorientierung ε∗Aggl..

5.6.3 Anisotropes mechanisches Verhalten

Aufgrund der Morphologieorientierung kommt es zu anisotropem mechanischen Verhalten
derart, dass die mechanischen Eigenschaften parallel und senkrecht zur Spritzgussrichtung
verschieden sind. Dies ist in Abb. 5.29 beispielhaft für das reine iPP-MSA anhand der Spannungs-
Dehnungs-Kurven für die spritzgegossenen Proben (220 ◦C, 260 ◦C, 30 mm/s, 60 mm/s) parallel
und senkrecht zur Spritzgussrichtung sowie im Vergleich zu den heißgepressten Platten (220 ◦C,
260 ◦C) dargestellt. Die Anisotropie des mechanischen Verhaltens äußert sich beispielsweise
in höheren Spannungswerten für Belastung parallel zur Spritzgussrichtung im Bereich der
plastischen Verformung und in geringeren Bruchdehnungen dieser Proben im Vergleich zu den
isotropen Pressplatten oder bei Belastung senkrecht zur Spritzgussrichtung.
Detaillierter zeigt Abb. 5.30.a+d die Anisotropie des E-Moduls E und der Bruchdehnung εB

des reinen iPP-MSAs abhängig von den Spritzgussbedingungen sowie im Vergleich zu den
heißgepressten Proben. Der E-Modul sinkt geringfügig für die höhere Einspritzgeschwindigkeit
als auch für die höhere Spritzgusstemperatur. Dies tritt sowohl für Belastung parallel als auch
senkrecht zur Spritzgussrichtung auf. Für die bei 220 ◦C und niedriger vSG=30 mm/s (N220)
spritzgegossene Probe wird bei Deformation parallel zur Spritzgussrichtung der höchste E-Modul
und für die bei 260 ◦C und hoher vSG=60 mm/s (H260) spritzgegossene Probe der geringste
E-Modul beobachtet, was sich anhand der ausgeprägteren α-Kristallitorientierung im Falle der
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Abbildung 5.29: Vergleich des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens des reinen iPP-MSAs parallel und senk-
recht zur Spritzgussrichtung sowie im Vergleich zu den isotropen heißgepressten Proben.
Hierbei bedeuten p=heißgepresst, N=30 mm/s und H=60 mm/s jeweils die entspre-
chende Einspritzgeschwindigkeit sowie 220 und 260 die jeweilige Prozesstemperatur in
[◦C].

N220-Probe erklären lässt, da orientierte kristalline Bereiche verstärkend wirken. Analog dazu
weisen die Proben mit einer geringeren α-Kristallitorientierung eine höhere Bruchdehnung auf,
weil sich die kristallinen Bereiche stärker Ausrichten können. Bei Belastung senkrecht zur Spritz-
gussrichtung ähneln sich innerhalb der Fehlerbereiche die E-Moduli sowie die Bruchdehnungen
der iPP-MSA-Proben aller Spritzgussbedingungen. Folglich spielen hier Unterschiede in der
Orientierung der α-Kristallite eine untergeordnete Rolle. Unabhängig von der Belastung parallel
oder senkrecht zur Spritzgussrichtung weisen die spritzgegossenen iPP-MSA-Proben geringere
E-Moduli als die heißgepressten Proben auf. Als mögliche Ursache kommt hier die geringere
Kristallinät der spritzgegossenen verglichen mit den heißgepressten Proben in Betracht. Es
muss allerdings berücksichtigt werden, dass der Anteil an γ-iPP für die spritzgegossenen Proben
aufgrund von Orientierungseffekten nicht eindeutig bestimmbar war und sich demzufolge die
berechneten Kristallinitäten nur bedingt zum Vergleich mit denen der heißgepressten Proben
eignen.
Generell weist auch die Bruchdehnung aufgrund der Orientierung der kristallinen Morphologie
ein stark anisotropes Verhalten auf. So ist εB bei Belastung parallel zur Spritzgussrichtung im
Vergleich zu senkrecht dazu belasteten Proben um ca. 200-300 % geringer. Hinsichtlich der
Einspritzgeschwindigkeit und Spritzgusstemperatur lässt sich sowohl für die parallel als auch
senkrecht zur Spritzgussrichtung deformierten Proben feststellen, dass die hohe vSG=60 mm/s
in höheren εB-Werten resultiert. Dies ist in Übereinstimmung mit dem für diese Proben geringe-
ren E-Modul.
Folglich dominiert die Orientierung der kristallinen Morphologie abhängig von den Spritzgussbe-
dingungen das mechanische Verhalten des reinen iPP-MSAs.
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Abbildung 5.30: (a-c) E-Modul E und (d-f) Bruchdehnung εB des reinen iPP-MSAs sowie der Komposite
gefüllt mit 0,5 und 5 Gew.% NC7000 wie sie sich aus den uniaxialen Zugversuchen mit
Belastung parallel und senkrecht zur Spritzgussrichtung für alle Spritzgussbedingungen
ergeben sowie im Vergleich zu den heißgepressten Proben.

Die Zugabe von 0,5 und 5 Gew.% NC7000 resultiert generell in einer Erhöhung des E-Moduls
für alle Spritzgussbedingungen bei Belastung sowohl parallel als auch senkrecht zur Spritzguss-
richtung (Abb. 5.30.b+c). Für die Komposite gefüllt mit 0,5 Gew.% NC7000 lassen sich dieselben
Abhängigkeiten des E-Moduls bezogen auf die Deformationsrichtung und die Spritzgussbedin-
gungen wie für das reine iPP-MSA beobachten. Somit bestimmt für geringe MWCNT-Füllgehalte
die Morphologie der iPP-MSA-Matrix den E-Modul der Komposite. Die agglomerierten MWCNTs
liegen noch nicht derart nah beieinander, als dass sie die Ausbildung der kristallinen iPP-MSA-
Morphologie im Volumen wesentlich beeinflussen. Weiterhin wird deutlich, dass die Orientierung
der α-Kristallite iPP-MSA-Matrix den E-Modul bei Deformation parallel zur Spritzgussrichtung
dominiert, wohingegen die verstärkende Wirkung der MWCNTs für Belastung senkrecht zur
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Spritzgussrichtung vermehrt zutage tritt. Letzteres resultiert in einer Abschwächung der Unter-
schiede zwischen den E-Moduli beider Belastungsrichtungen im Falle der Komposite gefüllt mit
0,5 Gew.% NC7000.
Für die mit 5 Gew.% NC7000 gefüllten Komposite ist die Verstärkungswirkung der MWCNTs
bei Deformation parallel zur Spritzgussrichtung ausgeprägter als senkrecht dazu. Hier bewirkt
die Orientierung der MWCNT-Primäragglomerate eine zusätzliche Verstärkung, während senk-
recht zur Orientierungsrichtung der Einfluss orientierter MWCNT-Primäragglomerate geringer
ist. Das verhält sich analog zur erhöhten Verstärkungswirkung orientierter dispergierter CNTs,
wie dies insbesondere für Kompositfasern berichtet wurde [188, 189]. Die Tendenz, dass für
vSG=30 mm/s höhere E-Moduli beobachtet werden, bleibt für die Komposite gefüllt mit 0,5 und
5 Gew.% bestehen, hingegen verliert im Vergleich zum reinen iPP-MSA die TSG an Einfluss
auf den E-Modul. Sowohl für die mit 0,5 Gew.% als auch für die mit 5 Gew.% NC7000 gefüllten
Komposite lässt sich tendenziell eine Abschwächung der Richtungsabhängigkeit des E-Moduls
feststellen, allerdings wird dies durch die Agglomeratorientierung überlagert.
In Abb. 5.30.e+f ist die Bruchdehnung εB als Maß für die Duktilität der Komposite gefüllt mit
0,5 und 5 Gew.% NC7000 für alle Spritzgussbedingungen bei Belastung parallel und senk-
recht zur Spritzgussrichtung sowie im Vergleich zu den heißgepressten Proben angegeben.
Die Bruchdehnung der Komposite mit dem geringen MWCNT-Füllgehalt gleicht der des reinen
iPP-MSAs sowohl hinsichtlich der starken Richtungsabhängigkeit als auch bezogen auf die
absoluten εB-Werte. Demzufolge bestimmt die Morphologie der iPP-MSA-Matrix das duktile
Verhalten der Komposite mit geringen MWCNT-Füllgehalten. Die Anisotropie der Bruchdehnung
ist geringer für die Komposite gefüllt mit 5 Gew.%, was vornehmlich aus dem makroskaligen
MWCNT-Dispergierzustand herrührt derart, dass die großen MWCNT-Primäragglomerate zu
einem zeitigeren Versagen der höher gefüllten Komposite führen. Dies ist insbesondere für die
senkrecht zur Spritzgussrichtung deformierten Proben der Fall. Parallel zur Spritzgussrichtung
bestimmt trotz der großen MWCNT-Primäragglomerate vornehmlich die Morphologieorientierung
des iPP-MSAs die Duktilität.
Der Einfluss des Verarbeitungsverfahrens auf den E-Modul der Komposite ist vernachlässigbar,
hingegen nimmt die Bruchdehnung mit steigendem MWCNT-Füllgehalt für die spritzgegos-
senen Proben im Vergleich zu den heißgepressten zu. In den heißgepressten mit 5 Gew.%
MWCNTs gefüllten Kompositen können die MWCNTs ungestört netzwerkartige Strukturen
ausbilden, welche die Beweglichkeit der Polymerketten einschränken und so in einer geringe-
ren Bruchdehnung im Vergleich zum reinen iPP-MSA oder den gering gefüllten Kompositen
resultiert. Im Falle der spritzgegossenen hochgefüllten Komposite geht die Ausbildung von
MWCNT-Netzwerkstrukturen durch die Orientierung der MWCNT-Agglomerate verloren, so dass
sich die Polymerketten vermehrt zwischen den MWCNTs deformieren können [190]. Für das
reine iPP-MSA und den mit 0,5 Gew.% MWCNT-gefüllten Kompositen ist der Unterschied in der
Bruchdehnung zwischen heißgepressten und spritzgegossenen Proben nicht so ausgeprägt,
weil hier in den isotropen Proben kein MWCNT-Netzwerk vorliegt.

Der Einfluss der Einspritzgeschwindigkeit bei 260 ◦C auf die Verstärkung angegeben durch
Ec/Em und σY,c/σY,m sowie auf die Bruchdehnung εB und die normierte Brucharbeit WB der
Komposite gefüllt mit 0,5-5 Gew.% MWCNTs ist für die drei MWCNT-Materialien für Belastung in
Spritzgussrichtung in Abb. 5.31 dargestellt. In allen Kompositen wirken die MWCNTs gegenüber
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der reinen iPP-MSA-Matrix verstärkend, wie sich anhand der Erhöhungen des E-Moduls von
bis zu 34 % und der Streckspannung von ca. 24 % in Abb. 5.31.a+b erkennen lässt. Als
Berechnungsgrundlage für die Verstärkung diente stets das reine iPP-MSA bei der jeweiligen
Einspritzgeschwindigkeit.

Abbildung 5.31: Verstärkungswirkung der unterschiedlichen MWCNT-Materialien für die zwei ver-
schiedenen Einspritzgeschwindigkeiten N und H angegeben durch (a) Ec/Em und (b)
σY,c/σY,m. Einfluss der unterschiedlichen MWCNT-Materialien für die zwei verschie-
denen Einspritzgeschwindigkeiten N und H auf (c) die Bruchdehnung εB und (d) die
normierte Brucharbeit WB der Komposite.

Tendenziell weisen die NC7000 sowie die NC70km für die hohe vSG die höchsten Verstärkungen
bezogen auf Ec/Em innerhalb der Serien auf; gefolgt von ihren bei niedrigerer vSG spritzgegosse-
nen Kompositen. Über alle Füllgehalte betrachtet, ist der Unterschied in der Verstärkungswirkung
dieser beiden MWCNT-Materialien gering, was auf einen dominierenden Einfluss der kristallinen
Morphologie der iPP-MSA-Matrix hindeutet. Die höhere Verstärkungswirkung der NC7000, wie
sie für die isotropen, heißgepressten Proben auftrat, wird in den spritzgegossenen Proben nicht
mehr beobachtet. Im Falle der bei niedriger vSG spritzgegossenen Proben trat die stärkste
Orientierung der α-Kristallite auf; hier wird die geringste Verstärkungswirkung der NC7000 und
NC70km beobachtet. Dafür wirken diese beiden MWCNT-Materialien in den bei hoher vSG
spritzgegossenen Proben deutlich verstärkend; in diesen Spritzgussplatten wurde die geringere
Orientierung der α-Kristallite beobachtet. Somit beeinflussen die kristalline Morphologie der
iPP-MSA-Matrix und Orientierungseffekte innerhalb der Morphologie beim Spritzguss den E-
Modul der Komposite mehr, als die im Falle der isotropen Proben beobachteten verschiedenen
Verstärkungswirkungen der MWCNT-Materialien aufgrund unterschiedlichen Primäragglomerat-
struktur. Die NC70NH2-Komposite zeigen in ihrer Verstärkungswirkung keine Abhängigkeit von
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vSG. Darüber hinaus besitzen sie die geringste Verstärkung der drei MWCNT-Materialien. Beides
kann auf eine geringere α-Kristallitorientierung im Vergleich zu den Kompositen gefüllt mit
NC7000 und NC70km zurückgeführt werden. Die sich ähnelnden σY -Werte bezogen auf die drei
MWCNT-Materialien und vSG zeigen, dass die einsetzende plastische Deformation von sowohl
der Orientierungeffekten innerhalb Morphologie der Komposite als auch den unterschiedlichen
MWCNT-Charakteristika unabhängig ist. Die Betrachtungen hinsichtlich der Verstärkungswirkung
der MWCNT-Materialien führen zu dem Schluss, dass die kristalline Morphologie des iPP-MSAs
den größten Einfluss auf den E-Modul der spritzgegossenen Proben besitzt, wohingegen die
Charakteristika der MWCNT-Materialien eine untergeordnete Rolle spielen.
Die Duktilität und Zähigkeit verhalten sich hinsichtlich der drei MWCNT-Materialien für geringe
MWCNT-Füllgehalte für die jeweilige Einspritzgeschwindigkeit ähnlich (Abb. 5.31.c+d). Generell
sinken εB und WB mit steigendem MWCNT-Füllgehalt aufgrund der zunehmenden Anzahl an
MWCNT-Primäragglomeraten, wobei die Abnahme stärker im Fall der hohen vSG ist. Das bestä-
tigt die zuvor angestellte Überlegung, dass im Falle der bei hoher vSG spritzgegossenen Proben
die MWCNTs das mechanische Verhalten bestimmen, während im Falle der bei niedriger vSG
spritzgegossenen Proben die kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix die Duktilität und die
Zähigkeit der Komposite dominiert. Die sich angleichenden εB- und WB-Werte in einem Füllge-
haltsbereich von ca. 1,5–2,5 Gew.% MWCNTs zeigen, dass die Beweglichkeit der Polymerketten
durch die dichter beieinander liegenden MWCNT-Primäragglomerate eingeschränkt ist und
daher der Einfluss der kristallinen Morphologie in den Hintergrund rückt. Vor allem bestimmt der
makroskalige MWCNT-Dispergierzustand für die höheren MWCNT-Füllgehalte die Duktilität und
Zähigkeit der Komposite.

Weitere Zusammenhänge zwischen der Morphologieorientierung und dem mechanischen Ver-
halten der spritzgegossenen Proben sind in Abb. 5.32 für das reine iPP-MSA sowie für die
Komposite gefüllt mit 5 Gew.% eines jeden der untersuchten MWCNT-Materialien bei Defor-
mation parallel und senkrecht zur Spritzgussrichtung gezeigt. Es sind jeweils der E-Modul
E und die Bruchdehnung εB bezogen auf den Anteil an γ-Phase Gγ , den Grad der Orien-
tierung der α-Kristallite εα(110) und der MWCNT-Agglomeratorientierung ε∗Aggl. angegeben. Die
Spritzgussbedingungen sind in den Grafiken nicht noch einmal gesondert spezifiziert, da in
der vorangegangenen Diskussion bereits auf den Einfluss der Spritzgussbedingungen auf die
kristalline Morphologie des iPP-MSAs sowie auf die mechanischen Eigenschaften der spritzge-
gossenen Materialien eingegangen worden ist.
Aufgrund der beobachteten Orientierung der Morphologie ist der E-Modul in Spritzgussrich-
tung stets höher als der senkrecht zur Spritzgussrichtung gemessene. Dies tritt sowohl für
das reine iPP-MSA als auch für die Komposite unabhängig vom MWCNT-Material und den
Spritzgussbedingungen auf. Ferner lassen sich die selben Tendenzen der E-Moduli parallel und
senkrecht zur Spritzgussrichtung hinsichtlich Gγ , εα(110) und ε∗Aggl. beobachten. Der E-Modul des
reinen iPP-MSAs nimmt mit höherem γ-Anteil und mit steigender α-Kristallitorientierung zu. Die
Zunahme des E-Moduls für höhere Gγ bestätigt, dass ein Zusammenhang zwischen der α- und
γ-Kristallitorientierung besteht. Zudem deutet dies daraufhin, dass der Grad der α-Orientierung
den Haupteinfluss auf den E-Modul des reinen iPP-MSAs besitzt.
Im Falle der mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite besteht keine Abhängigkeit mehr des
E-Moduls von der Orientierung der kristallinen Morphologie der iPP-MSA-Matrix sowie von der



Richtungsabhängige Eigenschaften 90

Orientierung der MWCNT-Primäragglomerate; weder bei Belastung parallel noch senkrecht
zur Spritzgussrichtung. Dies resultiert aus der bereits erwähnten Abschwächung des Orien-
tierungsgrades der kristallinen Morphologie und auch von Polymerketten in Gegenwart von
dicht beieinander liegenden MWCNT-Agglomeraten. Somit ergibt sich, dass die Präsenz der
MWCNTs den Einfluss der Morphologieorientierung auf den E-Modul der Komposite deutlich
verringert. Auch lässt sich für die Komposite keine Abhängigkeit des E-Moduls von der Morpho-
logieorientierung bezogen auf die Charakteristika der MWCNT-Materialien feststellen.
Für das reine iPP-MSA nimmt die Bruchdehnung parallel zur Spritzgussrichtung mit steigender
Orientierung der α-Phase ab. Grund hierfür ist die geringere Deformierbarkeit bereits ausgerich-
teter Strukturen in Orientierungsrichtung.

Abbildung 5.32: Abhängigkeit des E-Moduls E und der Bruchdehnung εB bei Belastung parallel
und senkrecht zur Spritzgussrichtung für das reine iPP-MSA und die Komposite
gefüllt mit 5 Gew.% MWCNTs von (a+d) dem Anteil an γ-iPP Gγ , (b+e) dem
Grad der α-Kristallitorientierung εα(110) und (c+f) der Orientierung der MWCNT-
Primäragglomerate ε∗Aggl..
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Senkrecht zur Spritzgussrichtung ist die Bruchdehnung merklich höher und darüber hinaus
unabhängig vom Grad der α-Kristallitorientierung, weil sich kristalline Bereiche in Belastungs-
richtung ausrichten können und so zu einer stärkeren Deformierbarkeit beitragen. Ähnlich den
Beobachtungen bezüglich des E-Moduls bewirkt die Zugabe 5 Gew.% MWCNTs, dass die
Bruchdehnung parallel zur Spritzgussrichtung unabhängig von der α-Kristallitorientierung ist. Bei
Belastung senkrecht zur Spritzgussrichtung kann davon ausgegangen werden, dass vor allem
die Ausrichtung der kristallinen Bereiche der iPP-MSA-Matrix zur Duktilität beiträgt, weswegen
die Bruchdehnung der Komposite der des reinen iPP-MSAs gleicht. Die geringe Abnahme der
Duktilität senkrecht zur Spritzgussrichtung, wie sie am deutlichsten im Falle der Komposite
gefüllt mit den NC7000 auftritt, kann auf den bereits diskutierten Einfluss der Größe der MWCNT-
Primäragglomerate zurückgeführt werden. Generell weisen die Komposite keine Abhängigkeit
der E-Moduls oder der Bruchdehnung weder parallel noch senkrecht zur Spritzgussrichtung von
der MWCNT-Agglomeratorientierung auf.
Die Betrachtungen zum anisotropen mechanischen Verhalten zeigen, dass die sich ausbildende
kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix die mechanischen Eigenschaften der Komposite
vordergründig bestimmt; hingegen ist der Einfluss der MWCNT-Agglomeratorientierung so-
wie der MWCNT-Charakteristika hinsichtlich der Verstärkung und der Duktilität der Komposite
zweitrangig.



6 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden die Zusammenhänge zwischen Morphologie, dem Perkola-
tions- und mechanischen Verhalten von schmelzegemischten iPP-MSA/MWCNT-Kompositen
im Hinblick auf die Struktur und die chemischen Oberflächeneigenschaften unterschiedlicher
mehrwandiger Kohlenstoffnanoröhren (MWCNTs) sowie die Verarbeitungsbedingungen beim
Heißpressen und Spritzgießen der Komposite untersucht.

Die Komposite wurden mittels Schmelzemischen eines Maleinsäureanhydrid-gepfropften iso-
taktischen Polypropylens (iPP-MSA) unter Zugabe verschiedener Füllgehalte (0-5 Gew.%)
unterschiedlicher MWCNT-Materialien (unbehandelt, kugelgemahlen, NH2-funktionalisiert) her-
gestellt. Zur Aufklärung der Struktur-Eigenschafts-Beziehungen dienten spektroskopische und
mikroskopische Methoden, Weitwinkelröntgenstreuung, thermische Analysemethoden, uniaxiale
Zugversuche und die Modellierung der Verstärkungswirkung der MWCNTs mittels aus der
Literatur bekannter Ansätze.

Folgende Parameter wurden variiert:
(1) die Struktur und chemischen Oberflächeneigenschaften eines MWCNT-Ausgangsmaterials
durch Modifizierung mittels Kugelmahlen sowie Kugelmahlen in Ammoniakatmosphäre (beides
vom Hersteller durchgeführt); als Referenz dienten die unbehandelten MWCNTs,
(2) 0-5 Gew.% MWCNT-Füllgehalt,
(3) Verarbeitungsbedingungen: Heißpress- und Spritzgusstemperatur (220 ◦C, 260 ◦C), Ein-
spritzgeschwindigkeit (30 mm/s, 60 mm/s).

Die eingesetzten MWCNT-Materialien unterschieden sich aufgrund der vom Hersteller durch-
geführten Modifizierung in ihrer Länge und der Struktur ihrer Primäragglomerate, sowie dem
Anteil funktioneller Gruppen an der MWCNT-Oberfläche. Es konnte eine geringfügige Erhöhung
der Defektdichte im CNT-Gitter für die NH2-funktionalisierten MWCNTs festgestellt werden;
generell wurde die C-Gitterstruktur der MWCNTs durch das Kugelmahlen jedoch nicht stark
beeinträchtigt. Durch den Kugelmahlprozess wurden die MWCNTs um mehr als die Hälfte
eingekürzt, die Dichte der Primäragglomerate nahm signifikant zu und der Anteil O-haltiger
funktioneller Gruppen stieg stark an; eine NH2-Funktionalisierung wurde kaum erzielt. Nach
dem Einbringen der MWCNTs in das iPP-MSA mittels Schmelzemischen konnte keine kovalente
Anbindung der NH2-funktionalisierten MWCNTs an die MSA-gepfropften iPP-Ketten mittels FTIR
und TGA nachgewiesen werden. Folglich hat entweder keine Umsetzung stattgefunden oder
der Anteil der sich ausgebildeten kovalenten Bindungen lag unterhalb der Nachweisgrenze der
eingesetzten Analysemethoden.
Der makroskalige MWCNT-Dispergierzustand in den Kompositen wurde von der Primäragg-
lomeratgröße der pulverförmigen MWCNT-Materialien, wie sie sich aus der Modifizierung mittels
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Kugelmahlen ergab sowie von den unbehandelten MWCNTs herrührte, bestimmt. Auch auf der
Sub-Mikroskala lagen die MWCNT-Materialien agglomeriert vor, wobei sich die Agglomerat-
größen ähnelten. Es ließ sich keine bessere Dispergierbarkeit der kurzen, nur kugelgemahlenen
oder der kurzen und NH2-funktionalisierten MWCNTs im Vergleich zu den unbehandelten
MWCNTs feststellen. Sowohl die erhöhte Primäragglomeratdichte als auch die mögliche Ausbil-
dung von Wasserstoffbrückenbindungen zwischen den funktionellen Gruppen an der MWCNT-
Oberfläche führen zu einer stärkeren Agglomeratfestigkeit und wirken dem Dispergiervorgang
entgegen.
Die Struktur der MWCNT-Primäragglomerate blieb nach dem Schmelzemischen in den Kom-
positen erhalten: locker gepackt mit unregelmäßigem Agglomeratrand im Falle der unbehandel-
ten MWCNTs sowie kompakt mit einer glatten Agglomeratkontur im Falle der kugelgemahlenen
und NH2-funktionalisierten MWCNTs.
Die thermische Stabilität der Komposite nahm mit steigendem MWCNT-Füllgehalt und besse-
rem makroskaligen MWCNT-Dispergierzustand zu. Durch die sehr gute Wärmeleitfähigkeit der
MWCNTs werden Temperaturspitzen reduziert und gebildete Abbauprodukte an ihrer Diffusion
gehindert.
Die MWCNT-Netzwerkausbildung und folglich das Perkolationsverhalten resultierten vor-
dergründig aus der unterschiedlichen Struktur der MWCNT-Primäragglomerate, da der sub-
mikroskalige Dispergierzustand der verschiedenen MWCNT-Materialien untereinander vergleich-
bar war. So besaßen die unbehandelten MWCNTs von den eingesetzten MWCNT-Materialien die
geringste rheologische sowie elektrische Perkolationsschwelle. Es konnte gezeigt werden, dass
die unterschiedlichen Primäragglomeratdichten im Zusammenhang mit den entsprechenden
MWCNT-Längen zu unterschiedlichen Interaktionsradii der MWCNT-Primäragglomerate führte,
derart dass locker gepackte und lange MWCNTs besser mit den Polymerketten wechselwirken
können als dicht gepackte und kurze MWCNTs. Somit resultierte ein größerer Agglomeratin-
teraktionsradius in einer effektiveren MWCNT-Netzwerkausbildung. Dies trifft sowohl für die
rheologische als auch die elektrische Perkolation zu, trotz dass die Ursache des jeweils be-
teiligten CNT-Netzwerkes eine andere ist. Anhand der stärkeren Temperaturabhängigkeit der
rheologischen Perkolationsschwelle der unbehandelten MWCNTs im Vergleich zu den kugelge-
mahlenen MWCNTs konnte bestätigt werden, dass eine geringere Primäragglomeratdichte und
größere MWCNT-Länge zu einer effektiveren MWCNT-Netzwerkausbildung führen.
Bezogen auf die kristalline Morphologie des iPP-MSAs wurde gezeigt, dass sowohl für das
reine iPP-MSA als auch in den Kompositen gefüllt mit 0,5 und 5 Gew.% MWCNTs die α- und die
γ-Modifikation des iPPs unabhängig von der Heißpresstemperatur co-existierten. Die Gegenwart
der MWCNTs führte zu einer bevorzugten Bildung der γ-Phase. Hinsichtlich der unterschiedli-
chen MWCNT-Materialien traten keine Unterschiede in der untersuchten kristallinen Morphologie
der Komposite auf; alleinig der MWCNT-Füllgehalt spielte eine Rolle. So stieg der Anteil an
γ-iPP mit zunehmendem MWCNT-Füllgehalt. Ebenso wurde aufgrund der Nukleierungswirkung
von CNTs mit steigendem MWCNT-Füllgehalt eine höhere Schmelztemperatur, eine höhere
Kristallisationstemperatur sowie eine höhere Kristallinität beobachtet. Die kristalline Morphologie
der heißgepressten Materialien erwies sich als isotrop, da weder in dem reinen iPP-MSA noch
in den Kompositen eine Vorzugsorientierung der α-Kristallite in Plattenebene auftrat.
Das isotrope mechanische Verhalten des reinen iPP-MSAs bezogen auf den E-Modul und die
Duktilität wurde nicht durch die Presstemperatur beeinflusst, was in Übereinstimmung mit der
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sich gleichenden untersuchten kristallinen Morphologie für beide Heißpresstemperaturen ist. Der
E-Modul der Komposite resultierte vordergründig aus der kristallinen Morphologie der iPP-MSA-
Matrix. Es ließ sich keine Verstärkungswirkung der MWCNTs für die bei niedriger Temperatur
heißgepressten Proben nachweisen, erst für die höhere Presstemperatur wurde der übliche
Anstieg des E-Moduls und der Streckspannung mit steigendem MWCNT-Füllgehalt beobachtet.
Tendenziell nahm die Verstärkungswirkung der MWCNTs mit steigendem MWCNT-Füllgehalt zu.
Allerdings lagen die beobachteten Verstärkungen selbst im Falle der bei hoher Temperatur heiß-
gepressten Komposite im unteren Bereich von aus der Literatur bekannten E-Modul-Erhöhungen
in iPP-basierten/CNT-Kompositen. Somit erlauben die hier präsentierten Ergebnisse im Zu-
sammenhang mit aus der Literatur berichteten E-Moduli für iPP-basierte/CNT-Komposite den
Schluss, dass die kristalline Morphologie trotz verschiedener Maßnahmen zur besseren Disper-
gierbarkeit von CNTs und zur Erhöhung der Wechselwirkungen iPP/CNT das mechanische
Verhalten abhängig von den Verarbeitungsbedingungen dominiert. Kein messbarer Beitrag
einer Verstärkungswirkung ließ sich für die NH2-funktionalisierten MWCNTs feststellen, viel-
mehr wiesen selbige die geringste Verstärkungswirkung der untersuchten MWCNT-Materialien
auf. Der makroskalige MWCNT-Dispergierzustand spielte eine untergeordnete Rolle bezogen
auf den E-Modul der Komposite; als entscheidend erwiesen sich hingegen die Struktur der
MWCNT-Primäragglomerate und die MWCNT-Länge. Dafür wurde die Duktilität der Komposite
vornehmlich vom makroskaligen MWCNT-Dispergierzustand bestimmt, hingegen war hier der
Einfluss der MWCNT-Struktur und der kristallinen Morphologie der iPP-MSA-Matrix gering.
Mittels aus der Literatur bekannter und für Polymer/CNT-Komposite geeigneter Ansätze zur
Modellierung der Verstärkungswirkung von dispergierten und orientierten CNTs in einer Po-
lymermatrix wurde der theoretisch zu erwartende E-Modul der Komposite berechnet. Die model-
lierten Verstärkungen überstiegen die experimentell ermittelten um ein Vielfaches. Realistischer
ließ sich die Verstärkungswirkung der unterschiedlichen MWCNT-Materialien beschreiben, wenn
die MWCNTs entsprechend ihres agglomerierten Dispergierzustandes auf der Sub-Mikroskala
als sphärische Füllpartikel behandelt wurden. Aufgrund der nach wie vor aufgetretenen Diskre-
panz zwischen berechneten und experimentellen Werten wurde für die MWCNTs ein effektiver
Agglomeratinteraktionsradius eingeführt, der sich aus dem in den Modellansätzen verwendeten
CNT-Aspektverhältnis ableitet. Auf diese Weise wurde nachgewiesen, dass sich die Verstär-
kungswirkung der MWCNTs aus der Ausdehnung ihres effektiven Agglomeratinteraktionsradius
ergibt, welcher durch die MWCNT-Länge und -Primäragglomeratstruktur bestimmt wird. Ferner
wurde mittels des effektiven Agglomeratinteraktionsradius gezeigt, dass für MWCNT-Füllgehalte
unterhalb der rheologischen Perkolationsschwelle die MWCNT-Struktur den größten Einfluss
auf die Verstärkung besitzt und für Füllgehalte oberhalb der rheologischen Perkolationsschwelle
der Einfluss der MWCNT-Struktur nur noch marginal ist.
Die Verarbeitung der Komposite mittels Spritzguss führte zur Orientierung der MWCNT-Primär-
agglomerate und der α-Kristallite des iPP-MSAs. Der Grad der Morphologieorientierung hing
dabei stärker von der Einspritzgeschwindigkeit als von der Spritzgusstemperatur ab. Weiterhin
ließ sich feststellen, dass die unterschiedlichen MWCNT-Materialien die Morphologieorientierung
nicht beeinflussten, wohingegen ein deutlicher Einfluss bezogen auf den MWCNT-Füllgehalt
auftrat. Ein steigender MWCNT-Füllgehalt geht mit einer Erhöhung der Schmelzeviskosität und
der innerhalb der Schmelze wirkenden Scherkräfte einher, was in einer deutlichen Zunahme
der Morphologieorientierung im Falle der Komposite gefüllt mit 5 Gew.% MWCNTs resultierte.
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So lagen mit zunehmender Orientierung der Primäragglomerate auch die α-Kristallite stärker
orientiert vor. In diesem Zusammenhang konnte indirekt nachgewiesen werden, dass eine
Abhängigkeit des Anteils der γ-Phase von der Orientierung der α-Kristallite besteht. Generell
erwies sich die untersuchte kristalline Morphologie des iPP-MSAs bezogen auf den Anteil an
γ-iPP, die Kristallinität sowie die Schmelztemperatur sowohl in den reinen iPP-MSA-Proben als
auch in den Kompositen unabhängig von den gewählten Spritzgussbedingungen. Weiterhin
konnte gezeigt werden, dass sich die untersuchte kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix
aufgrund des Spritzgussverfahrens einstellt und der Einfluss der MWCNTs nur eine untergeord-
nete Rolle spielt.
Aufgrund der Morphologieorientierung wiesen die spritzgegossenen Materialien anisotropes
mechanisches Verhalten auf. Für das reine iPP-MSA ließ sich feststellen, dass in Spritz-
gussrichtung eine stärkere Orientierung der α-Kristallite in einem höheren E-Modul und ei-
ner geringeren Duktilität resultierte. Das anisotrope mechanische Verhalten des iPP-MSAs
ist generell abhängig von der Orientierung der kristallinen Morphologie und damit auch von
den Spritzgussbedingungen. Gleichfalls bestimmt im Falle der niedrig gefüllten Komposite
(0,5 Gew.% MWCNTs) die kristalline Morphologie der iPP-MSA-Matrix das mechanische Ver-
halten hinsichtlich des E-Moduls und der Bruchdehnung, vor allem parallel zur Spritzguss-
richtung. Die Verstärkungswirkung der MWCNTs tritt erst bei Belastung senkrecht zur Spritz-
gussrichtung deutlicher zutage. Der Einfluss der MWCNT-Charakteristika auf das anisotrope
mechanische Verhalten der Komposite ist tendenziell zweitrangig. In den hoch gefüllten Kom-
positen (5 Gew.% MWCNTs) wird die Duktilität parallel zur Spritzgussrichtung ebenso von der
kristallinen Morphologie des iPP-MSAs bestimmt, wohingegen sie senkrecht dazu durch die
MWCNT-Primäragglomeratgröße beeinflusst wird. Mit zunehmendem MWCNT-Füllgehalt ließ
sich eine Abschwächung der Richtungsabhängigkeit des mechanischen Verhaltens aufgrund
dichter beieinander liegender MWCNT-Primäragglomerate feststellen.

Anhand der durchgeführten Untersuchungen an den iPP-MSA/MWCNT-Kompositen wurde
der Einfluss der Struktur und chemischen Oberflächeneigenschaften von MWCNTs, sowie
der Bedingungen bei der Kompositverarbeitung auf die Morphologie sowie das Perkolations-
und mechanische Verhalten der Komposite gezeigt. Damit kann auf die Bedeutung der Aus-
wahl geeigneter Ausgangsmaterialien und der Variation von Parametern bei der industriellen
Kompositverarbeitung hingewiesen werden. Folglich ergeben sich vielseitige Möglichkeiten das
Eigenschaftsprofil von semikristallinen Thermoplast/MWCNT-Kompositen an anwendungsbe-
zogene Erfordernisse anpassen zu können. Die vorliegende Arbeit leistet somit einen Beitrag
zum besseren Verständnis der Zusammenhänge zwischen Struktur und Eigenschaften von
semikristallinen Thermoplast/MWCNT-Kompositen. Die experimentelle Herangehensweise und
Diskussion erlauben es, die grundlagenbasierten Forschungsergebnisse in den Kontext anwen-
dungsrelevanter Fragestellungen zu integrieren.



7 Ausblick

Die Ergebnisse dieser Arbeit sowie Literaturberichte zeigen, wie wichtig ein tiefgreifendes Ver-
ständnis des Zusammenspieles aller Faktoren, nämlich solcher die die CNT-Charakteristika, die
molekulare Struktur der Polymermatrix als auch die Methode und die dazu gehörigen Parameter
bei der Kompositherstellung und -verarbeitung, im Hinblick auf die Zusammenhänge zwischen
Struktur und Eigenschaften in semikristallinen Polymer/CNT-Kompositen ist.
Zur Verbesserung der Dispergierbarkeit von CNTs in iPP im Speziellen und in Polyolefinen im
Allgemeinen sind weitere systematische Untersuchungen bezogen auf den Einfluss der Charak-
teristika der CNTs, der Polymermatrix sowie den Einsatz von Dispergierhilfsmitteln erforderlich.
Weiterhin sollte der Einfluss der molekularen Struktur von Polymeren auf die Wechselwirkungs-
stärke Polymer/CNT und damit verbunden auf eine kontrollierbare Dispergierbarkeit von CNTs
sowie eine optimierbare Lastübertragung an der Grenzfläche Polymer/CNT detaillierter unter-
sucht werden.
Dies sind in erster Linie wissenschaftliche Fragestellungen, deren Ergebnisse sich zum einen
auf die in letzter Zeit intensivierte Forschung an dem den CNTs artverwandten Graphen über-
tragen lassen dürften und zum anderen auch im Rahmen der industriellen Anwendung von
Polymer/CNT-Kompositen Möglichkeiten zur Einflussnahme auf die Kompositeigenschaften
eröffnen. Insbesondere ist die Übertragbarkeit der im Labormaßstab gewonnenen Erkenntnisse
auf industrielle Maßstäbe mittels upscaling-Versuchen zu überprüfen. Zudem ist ein umfassen-
deres Verständnis zum Einfluss der Verarbeitungsbedingungen insbesondere auf die kristalline
Morphologie semikristalliner Polymermatrizen in Gegenwart von CNTs notwendig, um das
Anwendungspotenzial, welches derartige Komposite bieten, auch wirklich gezielt und vielfältig
ausschöpfen zu können. Darauf aufbauend sind zudem bruchmechanische Untersuchungen
an semikristallinen Polymer/CNT-Kompositen, deren kristalline Morphologie sich über mehrere
Längenskalen erstreckt, von Interesse.
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Abkürzungs- und Symbolverzeichnis cviii

Verzeichnis der verwendeten Symbole und häufig auftretender Abkürzungen

AA Agglomeratflächenanteil
C Kohlenstoff
CNT(s) Kohlenstoffnanoröhre(n)
∆Hm Schmelzenthalpie
dα α-Kristallitgröße
dγ γ-Kristallitgröße
DMA Dynamisch-Mechanische Analyse
DSC Differential Scanning Kalorimetrie
εα(110) Kristallitorientierung der α-Phase bezogen

auf die (110)-Netzebenenschar
εB Bruchdehnung
ε∗Aggl. Orientierung der MWCNT-Agglomerate
εY Streckgrenze
Ec E-Modul des Komposites
Ef E-Modul des Füllstoffes
Em E-Modul des Matrixpolymers
Gγ Anteil an γ-Phase
Gew.% Gewichtsprozent
iPP isotaktisches Polypropylen
MSA Maleinsäureanhydrid
MWCNT(s) mehrwandige Kohlenstoffnanoröhre(n)
N Stickstoff
O Sauerstoff
pc Elektrische Perkolationsschwelle
PP Polypropylen
REM Rasterelektronenmikroskopie
σY Streckspannung
σB Bruchspannung
SWCNT(s) einwandige Kohlenstoffnanoröhre(n)
Tc Kristallisationstemperatur
TEM Transmissionselektronenmikroskopie
TGA Thermogravimetrische Analyse
Tm Schmelztemperatur
Tonset Degradationstemperatur
Vol.% Volumenprozent
WAXD Weitwinkelröntgendiffraktometrie
WB normierte Brucharbeit
Xc Kristallinitätsgrad
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Anhang

Betreffs Raman-Spektroskopie zur Ermittlung der Defektdichte der pulverförmigen MWCNT-
Materialien:

Abbildung A1: D- und G-Bande in den Raman-Spektren aufgenommen an den pulverförmigen MWCNT-
Materialien.

Betreffs IR-Spektroskopie an den pulverförmigen MWCNT-Materialien zum Nachweis funk-
tioneller Gruppen an der MWCNT-Oberfläche:

Abbildung A2: D- und G-Bande in den Raman-Spektren aufgenommen an den pulverförmigen MWCNT-
Materialien.
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Betreffs der FTIR-Spektren zur Überprüfung der kovalenten Anbindung von iPP-MSA-
Ketten an NH2-funktionalisierte MWCNTs:

Abbildung A3: FTIR-Spektren gemessen an iPP-MSA/MWCNT-Kompositen gefüllt mit 5 Gew.%
NC7000, NC70km oder NC70NH2 zur Überprüfung der kovalenten Bindung zwischen
MSA/NH2.

Betreffs der aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven des heißgepressten iPP-MSAs und
der heißgepressten iPP-MSA/MWCNT-Komposite ermittelten Streckgrenze und Bruch-
spannungen:

Tabelle A1: Streckgrenze und Bruchspannung der mittels uniaxialem Zugversuch untersuchten heißge-
pressten iPP-MSA/MWCNT-Komposite und des reinen iPP-MSAs für die beiden Heißpress-
temperaturen 220 und 260 ◦C.

Heißpresstemperatur Streckgrenze εY Bruchspannung σB
[◦C] [%] [MPa]

iPP-MSA 220 7,56±0,23 35,90±1,04
260 7,62±0,39 35,27±2,34

+ 0,5 Gew.% NC7000 220 7,68±0,08 29,01±2,14
260 7,37±0,14 29,70±1,45

+ 5 Gew.% NC7000 220 7,34±0,05 15,82±9,56
260 7,60±0,30 10,11±6,74

+ 0,5 Gew.% NC70km 220 7,74±0,09 34,77±2,18
260 7,66±0,31 35,07±1,63

+ 5 Gew.% NC70km 220 7,44±0,13 33,40±1,40
260 7,66±0,31 35,07±1,63

+ 0,5 Gew.% NC70NH2 220 7,45±0,17 33,03±2,53
260 7,79±0,36 35,03±0,97

+ 5 Gew.% NC70NH2 220 7,60±0,19 33,43±1,27
260 7,59±0,17 34,67±0,12
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Betreffs der WAXD-Pattern der spritzgegossenen iPP-MSA/MWCNT-Komposite:

Abbildung A4: (a) WAXD-Pattern aufgenommen an der Oberfläche der heißgepressten sowie spritzge-
gossenen Proben des reinen iPP-MSAs und (b) im Kernbereich der spritzgegossenen
reinen iPP-MSA-Proben. In (b) sind zum Vergleich noch die WAXD-Pattern der Oberflä-
chenschicht und einer angetrimmten Probe spritzgegossen bei 260 ◦C und vSG=60 mm/s
dargestellt. Die WAXD-Messungen erfolgten stets in Spritzgussrichtung.
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Abbildung A5: WAXD-Pattern der mit 5 Gew.% MWCNTs gefüllten Komposite aufgenommen in
Spritzgussrichtung für (a) die Oberfläche und (b) die Kernbereiche der Spritzgussplatten.
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