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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit den durch einen Scherprozess
bewirkten Molekülorientierungen und der dadurch induzierten Theo¬

logischen Anisotropie von Polymer-Schmelzen. Dabei sind verschiede¬

ne technische LDPE-Schmelzen, welche sich in der Schernullviskosität

deutlich unterscheiden, und eine HDPE-Schmelze experimentell unter¬

sucht worden.

Da herkömmliche rheologische Messgeräte in der Regel nur unidi-

rektionale Versuchsführungen zulassen, ist ein neues Rheometer gebaut
worden, welches beliebige Scherexperimente in der Zia^-Ebene zulässt.

Zur Erfassung der Schubspannungen ist ein von Dealy eingeführtes
Messprinzip verwendet und auf die geforderten Bedürfnisse angepasst

worden, nämlich der simultanen Erfassung der Schubspannungen in den

zwei zueinander senkrechten Richtungen xx und X3 bei vergleichswei¬
se hohen Temperaturen. Umin Zukunft auch die durch eine Scherung
bewirkten Morphologieänderungen an Polymerblends untersuchen zu

können, wurde eine Abkühlvorrichtung für die Proben vorgesehen.
Scherschwingungsmessungen zeigen, dass durch eine Molmassen-

Frequenz- respektive Molmassen-Zeit-Verschiebung eine von der mitt¬

leren Molekülgrösse unabhängige Masterkurve erhalten werden kann,
die das linear-viskoelastische Verhalten der verschiedenen LDPE-Proben

beschreibt. Die mit einer nichtlinearen Tikhonov-Regularisierung aus

den Scherschwingungsdaten berechneten Relaxationszeitspektren bil¬

den die Grundlage für die Berechnung des zeitabhängigen Verhaltens

in einfacher Scherung, das mit Spannversuchen auch experimentell be¬

stimmt werden kann. Die gemessenen Anlaufkurven für die Schervis¬

kosität und die erste Normalspannungsdifferenz JV*i stimmen mit den

nach der Lodge-Theorie berechneten Werten gut überein. Die JVj-Werte
der drei LDPE-Schmelzen stimmen trotz des grossen Unterschiedes in

der mittleren Molmasse gut überein, wenn sie als Funktion der Schub¬

spannung aufgetragen werden. Dies stellt eine interessante Reduzierung

v



ZUSAMMENFASSUNG vi

des viskoelastischen Verhaltens dar, welche von der mittleren Molmasse

unabhängig ist.

Es wird gezeigt, dass bei HDPEsehr lange Relaxationszeiten eine

Rolle spielen. Zur Bestimmung des linear-viskoelastischen Verhaltens

sind aus diesem Grund die Scherschwingungsmessungen mit Kriech¬

messungen über lange Zeitbereiche kombiniert worden. Das erfordert

eine besondere Stabilisierung des Probenmaterials, damit bei der lan¬

gen Messdauer von mehr als einem Tag die Probe sich chemisch nicht

verändert. Durch die Kombination der zwei Messmethoden ist es gelun¬

gen, das Relaxationszeitspektrum über den gesamten relevanten Zeit¬

bereich zu ermitteln. Bei der Untersuchung von HDPEim nichtlinea¬

ren Bereich zeigt sich, dass für kleine Schubspannungen die zugehöri¬

gen Normalspannungen im Vergleich zu LDPE grösser sind, für grosse

Schubspannungen dagegen bedeutend geringer ausfallen. Der herrschen¬

de Spannungszustand ist ein Mass für die durch die Scherdeformation

induzierte molekulare Orientierung. Es zeigt sich, dass aufgrund der sehr

unterschiedlichen Werte für iV\ die molekulare Orientierung von HDPE

und LDPE sehr verschieden ist.

Umden Einfluss der durch eine Scherung induzierten Anisotropie
zu bestimmen, sind Versuche mit einer Vorscherung in Richtung xi und

einer nachfolgenden Scherung in einer gegenüber Xi gedrehten Rich¬

tung durchgeführt worden. Mit dieser Art von Messungen kann der Ein¬

fluss der durch den Vorscherprozess bewirkten Molekülorientierung in

verschiedene Richtungen bestimmt werden. Es hat sich gezeigt, dass

die Anisotropie um so grösser ist, je grösser das Verhältnis von er¬

ster Normalspannungsdifferenz zu Schubspannung zum Zeitpunkt der

Richtungsänderung ist. Die induzierte Anisotropie wird mit zunehmen¬

der Schergeschwindigkeit verstärkt. Sie ist dann maximal, wenn bei

der gewählten Vorscherung Ni ein Maximum aufweist. Aufgrund der

starken Normalspannungseffekte ist die scherinduzierte Anisotropie für

LDPE bedeutend ausgeprägter als für HDPE.

Es zeigt sich, dass die von Zülle (1989) eingeführte Ellipsenregel zur

Beschreibung der Richtungsabhängigkeit der rheologischen Eigenschaf¬
ten modifiziert werden muss. Eine Drehung der Scherrichtung um den

Winkel ip = jt/4 oder ip = 3fl"/4 wirken sich nicht gleich aus.

Die durch die Vorscherung bewirkten Einflüsse auf das rheologische
Verhalten klingen nach der Drehung der Scherrichtung stetig ab und

verschwinden schliesslich ganz. Die damit gekoppelten Zeiten sind mit

Relaxationszeiten vergleichbar, wie sie aus Relaxationsversuchen in ein-
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facher Scherung bekannt sind.

Abschliessend wird auf die bemerkenswerten Unterschiede zwischen

verzweigtem und linearem Polyethylen, das heisst zwischen LDPE und

HDPEhingewiesen: Die drei LDPE-Schmelzen unterscheiden sich in der

mittleren Molmasse, die Verzweigungsstruktur und die Polydispersität
sind praktisch gleich. Die Polydispersität von HDPEist im Vergleich
zu den drei LDPE sehr verschieden, die Moleküle werden als linear

angenommen. Wir beobachten für HDPEeinen sehr grossen Gleichge¬
wichtswert für die Kriecherholung und es treten sehr lange Relaxations¬

zeiten auf. Im Bereich grosser Schubspannungen sind die auftretenden

iVi-Werte für HDPEbedeutend geringer als für LDPE und auch die

auftretende scherinduzierte Anisotropie fällt bedeutend geringer aus.



Summary

The present work addresses the rheological anisotropy of polymer melts

induced by a shear deformation. Several LDPEmelts with different zero

shear viscosities and a HDPEmelt have been studied.

The current well-established methods in polymer melt rheology, such

as capillary rheometry or rheogoniometry, do not allow for the investi-

gation of deformation-induced rheological anisotropy as their flow is ty-

pically unidirectional. To overcome this limitations a new parallel plate
rheometer has been built which allows for arbitrary shear deformations

in the two perpendicular directions Xi and x3. The instrument allows

for measurements at temperatures up to 330°C. The shear forces in the

two directions X\ and x3 can be measured simultaneously by a Dealy-

type shear force transducer. The possibility to quench the sample at any

instant of the shear deformation will enable one to study the interde-

pendence of morphology and rheological properties in future testing of

polymer blends.

The linear viscoelastic behaviour of the different LDPE melts

can be described within the limits of a molecular-weight-frequency-
superposition. The different curves from shear oscillation measurements

are superimposed, leading to a unique master curve which is indepen-
dent of the average molecular weight of the samples.

The relaxation time spectra, evaluated from G' and G" with a nonli¬

near Tikhonov regularisation method, form the basis for the calculation

of the time dependent linear viscoelastic shear viscosity function and

the first normal stress coefficient under the theory of Lodge's rubber-

like liquid. The agreement between these theoretical curves and the data

from simple shear experiments at low shear rates is excellent. The non¬

linear viscoelastic behaviour of the LDPE melts relative to the shear

stress present is not depending on the average molecular weight.
The time dependent behaviour of HDPEis governed by very long

relaxation times. For this reason the linear viscoelastic behaviour is

viii
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not characterized by shear oscillation measurements only. In addition,

creep experiments have been performed, which are very useful for the

examination of the linear viscoelastic behaviour at long time scales.

Simple shear experiments in the nonlinear deformation ränge show that

the first normal stress differences of HDPEare much smaller compared
to those of LDPEif compared for the same shear stress level. The stress

tensor is a measure for the shear-induced molecular orientation. Because

of the very different values for JVj the orientation behaviour of HDPE

and LDPE is very different.

In order to determine the influence of the shear induced anisotropy
the following type of experiments has been performed: After a pre-shear
in direction xi the shear direction has been altered in the a^a^-plane
by an angle ip in the interval [0, n}. The value of the shear rate during
the pre-shear and the subsequent shear has been kept constant. With

this type of experiments the influence of the molecular orientation in¬

duced by the pre-shear on the shear behaviour in different directions

may be examined. Wefound that the shear induced anisotropy is more

pronounced the larger the ratio of first normal stress difference to shear

stress is. The shear-induced rheological anisotropy is increased with in-

creasing shear rate. For a certain shear rate the anisotropy is maximal

for the value of pre-shear that leads to a maximum in the first normal

stress difference. Because of the different values for N\ the anisotropy
of LDPE melts is much more pronounced than the anisotropy of the

HDPEmelt.

For describing the directional dependence of the shear stress Zülle

(1989) has established an elliptic rule. It is shown here that in general
this rule does not hold. There is, for example, no equivalence between

a change of the shear direction by an angle tj> = n/4 and ip = 3?r/4.
The shear-induced rheological anisotropy and its influence on the

rheological properties are strongly time dependent and decrease from

the time at which the direction of shear has been altered. The time

scale on which this decrease takes place is comparable to the time scale

which governs relaxation processes after a simple shear experiment.

Concerning the differencies between branched and linear Polyethy¬
lene we find the following: The average molecular weight of the three

LDPE melts are different but the branching structure and the polydis-
persity are nearly the same whereas for the HDPEmelt the polydis-
persity is different and the molecules are assumed to be linear. For the

HDPEmelt we obtain a very large recoverable compliance and very long
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relaxation times. In the ränge of large shear stresses the normal stresses

for HDPEare much smaller than those for LDPEand the shear-induced

anisotropy turns out to be smaller too.



Kapitel 1

Einleitung

Für eine ruhende Polymer-Schmelze im Gleichgewicht ist die Ver¬

teilungsfunktion der Molekülsegmente isotrop. Ein einzelnes Segment
ändert dabei seine Orientierung zeitlich nach dem Zufallsprinzip ständig.
Wird die Segmentorientierung durch einen Einheitsvektor U_ in Richtung
der Segmentachse ausgedrückt, so ist die Verteilungsdichte für U_ über

die Gesamtheit der Segmente und als Funktion der Zeit für alle Rich¬

tungen gleich. Ein von aussen angelegtes Feld, zum Beispiel ein De¬

formationsfeld, induziert molekulare Orientierungen. Dadurch werden

die Eigenschaften anisotrop. Wird eine derart beanspruchte Polymer-
Schmelze abgekühlt, frieren die Molekülorientierungen ein, was zu ani¬

sotropen Eigenschaften des entstehenden Festkörpers führt.

Bei der Verarbeitung von Polymer-Schmelzen und bei der Herstel¬

lung von Kunststofformteilen ergeben sich für die Praxis bedeutende

Konsequenzen. Die entstehenden Orientierungen führen zu —oft un¬

erwünschten —anisotropen Eigenschaften der Fertigteile. Während des

Verarbeitungsvorgangs ändert sich die Deformationsrichtung zum Teil

abrupt und mehr oder weniger zufällig. Wegen der Molekülorientie¬

rungen werden auch die Verarbeitungseigenschaften selbst richtungs¬
abhängig. Das wird allerdings bei der Entwicklung und Optimierung
von Verarbeitungsverfahren bislang vernachlässigt, weil die entspechen-
den Grundlagen fehlen. So ist zum Beispiel nur wenig darüber bekannt,
wie die induzierten Orientierungen und die damit gekoppelte Anisotro¬

pie der Theologischen Eigenschaften vom Betrag der Verformung und

von der Verformungsgeschwindigkeit abhängen. Man weiss nicht, über

welche Zeiträume die entsprechenden Einflüsse wirksam sind.

Mit experimentell bestimmten Daten über die deformationsinduzier-

1



KAPITELL EINLEITUNG 2

te rheologische Anisotropie lassen sich bestehende Materialgleichungen
überprüfen. Damit wird ein Beitrag zur Weiterentwicklung der Theorie

geleistet.
Im Rahmen dieser Arbeit sollte die durch eine Scherung indu¬

zierte rheologische Anisotropie am Beispiel verzweigter und linearer

Polyethylen-Schmelzen untersucht werden. Dabei bestand das Ziel, den

Einfluss von Betrag, Richtung und Geschwindigkeit der Scherdeforma¬

tion auf die Richtungsabhängigkeit des Scherverhaltens zu erfassen.

Herkömmliche rheologische Messverfahren sind in der Regel auf ei¬

ne Deformationssrichtung beschränkt. Mit den vorgesehenen Untersu¬

chungen sollten beliebige Scherdeformationen in einer Ebene mit einer

Änderung der Scherrichtung durchgeführt werden können. Dazu musste

ein neues Rheometer entwickelt werden. Die wichtigsten Anforderun¬

gen an diese Apparatur sind ein möglichst grosser Deformations- und

Temperaturbereich, sowie eine hohe Messgenauigkeit. Eine einfache und

möglichst flexible Handhabung und die Möglichkeit, zu jedem Zeitpunkt
während der Versuchsführung Proben rasch abzukühlen, sind weitere,
im Hinblick auf künftige Untersuchungen bedeutende Eigenschaften, die

die Apparatur erfüllen muss.

Im folgenden wird nach einer kurzen Einführung in die Rheologie von

Polymer-Schmelzen und der Vorstellung der in dieser Arbeit verwende¬

ten theoretischen Ansätze die neue Scherapparatur im Detail vorgestellt.
Es folgt eine eingehende polymeranalytische und rheologische Charak¬

terisierung der verwendeten Polymer-Schmelzen. Dabei werden linear-

viskoelastische Messungen über einen sehr breiten Zeit- beziehungsweise
Frequenzbereich durchgeführt, was nur nach einer sorgfälltigen Stabili¬

sierung der Proben und einer Kontrolle der Stabilitätswirkung möglich
ist. Das nichtlineare Verhalten wird mit teilweise neuartigen Messverfah¬

ren untersucht (zum Beispiel Messung von JV2 in Scherung). Schliesslich

werden Scherversuche mit einer Drehung der Scherrichtung ausgeführt,
um die Auswirkung der scherinduzierten Theologischen Anisotropie ex¬

perimentell zu erfassen.



Kapitel 2

Theoretische Aspekte der

Rheologie von

Polymer-Schmelzen

2.1 Einleitung

Das Fliess- und Deformationsverhalten von makromolekularen Flüssig¬
keiten zeichnet sich im allgemeinen durch ein kompliziertes, nichtlineares

Verhalten aus. Dessen Beschreibung ist sowohl unter anwendungstech¬
nischen als auch theoretischen Gesichtspunkten von grossem Interesse.

Es geht in erster Linie darum, rheologische Zustandsgieichungen —

auch Materialgleichungen genannt —zu formulieren, welche die Zu¬

sammenhänge zwischen Materialbeanspruchung und Materialantwort

richtig beschreiben. Beispielsweise gilt für den isotropen, inkompressib-
len Hookeschen Festkörper folgende einfache Beziehung zwischen Span¬

nungstensor p und Verzerrungstensor | mit dem Schubmodul G als ela¬

stische Konstante:

l = 2Gg. (2.1)

Bei inkompressiblen Flüssigkeiten mit konstanter Viskosität r\ folgt
aus dem ebenso einfachen Newtonschen Reibungsgesetz ein linearer Zu¬

sammenhang zwischen Spannungstensor und Deformationsgeschwindig-
keitstensor Q. Dabei ist -p der hydrostatische Druck und I der Ein¬

heitstensor.

3



KAPITEL 2. RHEOLOGIEVONPOLYMER-SCHMELZEN 4

p = -Pl + 2r\L\ (2.2)

Die grossen Anstrengungen der letzten Jahrzehnte führten zu neu¬

en Ansätzen für Materialien, welche elastische und viskose Eigenschaf¬
ten vereinen. Diese Ansätze sind teilweise phänomenologischer Natur

(Lodge 1964, Wagner 1979) oder basieren auf molekular-dynamischen

Betrachtungsweisen (Doi und Edwards 1986, Curtis et al. 1976, Curtis

und Bird 1983, Bird et al. 1987b).
Ein weiterer Problemkreis betrifft die Frage nach der Abhängigkeit

der rheologischen Eigenschaften von molekularen Strukturparametern
wie der mittleren Molmasse oder der Molmassenverteilung, dem Ver¬

zweigungsgrad oder der Art der Verzweigungen (z.B. Bersted 1988,

Berger 1988, Berger und Meissner 1992, Graessley 1988, Rubinstein

und Colby 1988). Das Auffinden von Struktur-Eigenschafts-Beziehungen
spielt für die Entwicklung von neuen oder bei der Modifizierung be¬

stehender Polymer-Werkstoffe, aber auch in der Verfahrenstechnik und

beim Entwickeln von polymeranalytischen Methoden eine grosse Rolle.

Bei der Lösung Theologischer Probleme kommt dem Experiment eine

besondere Bedeutung zu. So sind neue Theorien nur dann von prakti¬
schem Interesse, wenn die Vorhersagen mit experimentellen Beobach¬

tungen übereinstimmen. Bei vielen phänomenologischen Modellen sind

Messdaten zur Bestimmung von Anpassparametern nötig. Die Beziehun¬

gen zwischen den Theologischen Eigenschaften und der Molekülstruktur

können nur bestimmt werden, wenn rheologische Messungen an klar

definierten Proben mit Methoden zur Strukturbestimmung kombiniert

werden. Dank grosser Fortschritte in der Messtechnik, die zur Verbesse¬

rung bestehender Messverfahren und zur Entwicklung neuer Methoden

geführt haben, ist man heute in der Lage, das rheologische Verhalten

von Polymer-Schmelzen nicht nur qualitativ, sondern quantitativ richtig
zu bestimmen. So ist es möglich, den gesamten Spannungszustand bei

Scherbeanspruchung zu bestimmen (Meissner et al. 1989). Die Ermitt¬

lung von Dehnviskositäten über einen breiten Temperatur- und Span¬

nungsbereich ist mit der Weiterentwicklung der Dehnungsrheometrie
von Polymer-Schmelzen stark vereinfacht worden und mittlerweile rou-

tinemässig möglich (Meissner und Hostettler 1994). Mit der Entwicklung
von neuen Messgeräten mit mehrachsiger Versuchsführung in Dehnung

(Stephenson 1980, Blume 1992) und in Scherung (Hürlimann 1991, Zülle

1989) sind die experimentellen Möglichkeiten nachhaltig erweitert wor¬

den.
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2.2 Spannung, Deformation und Defor¬

mationsgeschwindigkeit

Bevor wir uns spezifischen Materialgleichungen zuwenden, soll Klarheit

über Begriffe wie Spannung, Verzerrung, Deformation und Deforma¬

tionsgeschwindigkeit geschaffen werden.

Wir betrachten ein Volumenelement eines kontinuierlichen Mediums

und die darauf wirkenden Kraftfelder: Die Angriffspunkte der Volumen¬

kräfte (zum Beispiel Gravitationsfeld) sind über das ganze Materialpar-
tikel gleichmässig verteilt. Im Gegensatz dazu werden Kräfte, welche für

die Formänderung verantwortlich sind, über gedachte Trennflächen von

einem Teil des Materialpartikels auf den anderen Teil übertragen. Diese

Kräfte, normiert mit dem Betrag der Trennfläche, werden Spannungs¬
vektoren genannt. Dabei variieren Betrag und Richtung der Spannungs¬
vektoren je nach Orientierung der Trennfläche gegenüber einem vorgege¬

benen Koordinatensystem. Die Gesamtheit der wirkenden Spannungs¬
vektoren heisst Spannungszustand. Er wird durch den für die meisten

Stoffe symmetrischen Spannungstensor p beschrieben, welcher in einem

kartesischen Koordinatensystem folgende Form annimmt:

(Pn
Vi\ P3i \

P21 P22 P32 (2-3)
P31 P32 P33 J

Im Fall der Dehnung treten nur Normalspannungen auf. Der Span¬

nungstensor aus Formel 2.3 erhält die folgende einfache Form:

/fti 0 0 \

£= 0 p22 0
. (2.4)

\ 0 0 p33J
Bei einfacher Scherung in Richtung X\ ergibt sich auch für die Schub¬

spannungskomponente p2\ ein Beitrag:

(Pn
P21 0 \

P21 P22 0
. (2.5)

0 0 P33/

Die Ausdrücke Nt = pu - p22 und JV2 = P22 - P33 heissen erste und

zweite Normalspannungsdifferenz.
Zur Beschreibung des Deformationsverhaltens wird die zeitliche

Änderung der Abstandsquadrate zweier materieller Punkte verfolgt. Der
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in der Rheologie von Polymer-Schmelzen gebräuchliche relative Finger-
Tensor Q^l(t') beschreibt die Deformation zwischen dem Zeitpunkt t'

in der Vergangenheit und dem Beobachtungszeitpunkt t. Der dazu in-

verse Tensor QJJ) heisst relativer rechter Cauchy-Green-Tensor. Die

zwei Tensoren haben folgende Komponentendarstellung (in einem fe¬

sten, kartesischen Koordinatensystem):

fc<o],rE|§t§.
Bei einfacher Dehnung mit der Deformation e(t, t') = e(t) —e(t') im

Hencky-Dehnmass erhält man

/ e2«(M') 0

g-i(e') = 0 e-^'-*') 0 ] (2.8)
V o o

und

Cjt') = \ 0 ef(('«'> 0
. (2.9)

0 ef«'<'> /

In einfacher Scherung mit der Relativscherung j(t, t') = j(t) —i(t')
erhält man für die Komponenten der zwei Tensoren

/1+72(M') 7(M') 0

Cj1(t')=\ l(t,t') 1 0 | (2.10)
\ 0 0 1

und

/ 1 -7(M') 0

£,(*') = -7(M') 1+72(M') 0 |. (2.11)
V 0 Ol

Im unverformten Zustand mit e(t, t') = 0 für Dehnung oder j(t, t') =

0 für Scherung nehmen die Deformationstensoren die Form des Einheits¬

tensors 1 an. Durch Abziehen des Einheitstensors von den Deformations¬

tensoren erhält man die entsprechenden Verzerrungstensoren. Betrach-
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tet man die zeitliche Veränderung der Abstandsquadrate zweier mate¬

rieller Punkte, so erhält man den Deformationsgeschwindigkeitstensor

Q,, welcher folgendermassen definiert ist:

ü=Uvy + VvT). (2.12)

Dabei ist Vi; der Geschwindigkeitsgradient, VuT dessen Transpo¬
nierte. Für eine inkompressible Flüssigkeit lauten die Komponenten von

Q_(i) zu einem bestimmten Zeitpunkt t im Falle der einfachen Dehn¬

strömung

(1 0 0 \

£(*)««(*) 0 -\ 0 (2.13)
\0 0 -\)

und im Falle der einfachen Scherströmung

/0 1 0\

fi(t)=7(*) | 0 0
• (2-14)

V 0 0 0 /

2.3 Kinematik bei beliebiger Scherung in

der £i£3-Ebene und Konsequenzen für

den Spannungstensor

Im vorangehenden Abschnitt sind die Deformationstensoren und der De-

formationsgeschwindigkeitstensor in allgemeiner Form und für einfache

Spezialfälle mit unidirektionaler Versuchsführung vorgestellt worden.

Da wir beliebige Scherdeformationen in der XiX3-Ebene unter Beibe¬

haltung des Geschwindigkeitsgradienten in Richtung x2 ausführen wol¬

len, ist eine allgemeinere Sichtweise nötig. Die neue Situation entspricht
einer Überlagerung von beliebigen Scherprozessen in den Richtungen
xi und x3 mit den Relativscherungen 72i(M') = 72i(*) - 72i(*') UQd

723(*> 0 = 723W—723(0- Die Komponentendarstellungen des relativen

Fingertensors und des relativen Cauchy-Green-Tensors lauten dann

/ 1 + 7|1(<,0 72l(M') ^2i(t,fh23(t,f) \
g;1(t')=\ l21(t,e) i 723(m') (2.i5)

\l2l(t,fh2s(t,f) J23(t,t') 1+lUt,?) I
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und

1 -72i(*,f) 0

Ot{t')=\ -72i(M') l+7li(<.0+722s(*,«') -72s(t,0 |. (2.16)
0 -Vn{t,t) 1

Für die Komponenten des Deformationsgeschwindigkeitstensor zur

Zeit t ergibt sich aus Formel 2.12

72iW 0 72,(t) . (2.17)
i / 0 721W

2
V o 7M(t)

Bleibt der Betrag der Schergeschwindigkeit 70 über die Zeit konstant,
so hängen die zwei Funktionen 72i(t) und 723(4) nur von der Scherrich¬

tung ab, welche zu jedem Zeitpunkt t durch den Winkel ip(t) zwischen

der Richtung Xi und der momentanen Scherrichtung festgelegt ist. Die

Komponentendarstellung des Deformationsgeschwindigkeitstensor lau¬

tet dann

.
/ 0 cosrj){t) 0 \

fi(t) =
"h. cosxp{t) 0 sinip{t) . (2.18)
2

V 0 simj){t) 0 /

Bei diesen beliebigen Scherversuchen in der Xia^-Ebene sind im all¬

gemeinen alle Spannungskomponenten von Null verschieden. Dies kann

anhand einer einfachen Ableitung gezeigt werden. Wir nehmen an, dass

bei einem einfachen Scherversuch in Richtung xx mit konstanter Scher¬

geschwindigkeit 70 der rheologisch-stationäre Zustand erreicht ist. Dar¬

unter wird hier Zeitunabhängigkeit der Spannungskomponenten ver¬

standen. Nun wird das Laborkoordinatensystem in Gedanken in der

£ia;3-Ebene um den Winkel <f> gedreht. Die nach Formel 2.5 gegebenen

Komponenten pu des Spannungstensors im ursprünglichen Koordina¬

tensystem können durch eine Transformation in die Komponenten ptj
überführt werden. Der Scherprozess wird dadurch nicht beeinflusst:

P.j = £fW*/tV (2.19)
kl

Die Komponenten der Drehmatrix Qsind folgendermassen definiert:
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(cos0

0 —sin<^ \

Ol 0 (2.20)
sin<^> 0 cos(f> J

Die Komponenten pi; im neuen Koordinatensystem lassen sich durch

die Komponenten pu im alten Koordinatensystem auf folgende Weise

ausdrücken:

£ = g g
• ÜT =

(cos2
4>pu + sin2 </>p33 cos (f>p2\ cos <f> sin <£(pu - P33) \

cos<f>p2x P22 sin^p2i 1(2.21)
cos <t> sin <j>(pn - p33) sin <t>p2i sin2 </>pn + cos2 <^>33 /

Man beachte, dass nach dieser Koordinatentransformation nicht nur

P32 sondern auch p3i von Null verschieden ist. Die Anzahl der unabhängi¬

gen Komponenten verändert sich durch die Drehung des Koordinaten¬

systems jedoch nicht.

Wir sind primär nicht an einer Drehung des Koordinatensystems und

der damit verbundenen Transformation der Spannungskomponenten in¬

teressiert. Vielmehr ist für uns der Fall der Scherung in Richtung xi mit

einer nachfolgenden Änderung der Scherrichtung umeinen bestimmten

Winkel il> in der xi^-Ebene von Bedeutung.
Vor der Richtungsänderung lässt sich der Spannungszustand mit

Formel 2.5 beschreiben. Unmittelbar nach der Richtungsänderung ist

das Scherverhalten aufgrund der durch die vorhergehende Scherung
induzierten Molekülorientierung anisotrop, das heisst vom gewählten
Winkel ip abhängig. Der durch die Vorscherung bedingte Einfluss auf

das Scherverhalten in der neuen Richtung muss experimentell bestimmt

werden, was aber nur in den alten Richtungen des Laborkoordinatensy¬
stems erfolgen kann. Der Einfluss klingt mit fortlaufender Scherung ab

und verschwindet schliesslich ganz. Der Spannungszustand entspricht in

dem neuen Koordinatensystem wieder jenem für einfache Scherung.
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2.4 Für Polymer-Schmelzen anwendba¬

re rheologische Zustandsgieichungen

(Materialgleichungen)

Das rheologische Verhalten einer rein viskosen Flüssigkeit ist einzig
von der momentanen Beanspruchung abhängig. Es kann mit Gleichung
2.2 beschrieben werden, wobei die Viskosität r\ von der Deformations¬

geschwindigkeit abhängen kann. Das Potenzgesetz und der Carreau-

Ansatz sind Vertreter solcher phänomenologischer Beziehungen zwi¬

schen Scherviskosität und Schergeschwindigkeit.
Die bei Polymer-Schmelzen auftretenden Phänomene wie das

zeitabhängige Verhalten oder die Normalspannungseffekte sind mit dem

makromolekularen Aufbau und den dadurch bewirkten elastischen Ei¬

genschaften gekoppelt. Das kombinierte Auftreten von viskosen und ela¬

stischen Eigenschaften nennt man viskoelastisches Verhalten. Es kann

mit Gleichung 2.2 nicht beschrieben werden. Vielmehr spielt die gesam¬

te Beanspruchungsvorgeschichte eine Rolle. Das Material besitzt quasi
ein Gedächtnis.

Sind die Deformation und die Deformationsgeschwindigkeit klein,

so gilt das von Boltzmann (1874) formulierte Superpositionsprinzip. Es

sagt voraus, dass bei einer Überlagerung von zwei Beanspruchungen die

resultierende —nun zeitabhängige —Materialantwort der Superposi-
tion der zwei ursprünglichen Materialantworten entspricht. Man spricht
auch von der linear-viskoelastischen Theorie, da das zeitabhängige Ma¬

terialverhalten durch lineare Differentialgleichungen beschrieben werden

kann. Die entsprechende Zustandsgieichung in Integralform lautet

p(t) = -pl + 2 f G(t - t')Ll{t')dt'. (2.22)
— J—oo

Dabei ist t die aktuelle Zeit und t' mit 0 < t' < t ein Zeitpunkt in

der Vergangenheit. Die positive Funktion G(t —t') heisst Relaxationsmo¬

dul. Sie kann als eine Summevon zeitabhängigen Exponentialfunktionen
dargestellt werden.

G{t-t') = Y,9i^ (2-23)

Die in Gleichung 2.23 auftretenden Werte (/* sind die Modulantei¬

le mit den entsprechenden Relaxationszeiten r,-. Die Menge der Zah¬

lenpaare (<fr,r,) nennt man diskretes Relaxationszeitspektrum. Da sich
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Polymer-Schmelzen in der Regel durch eine sehr grosse Anzahl von Re¬

laxationszeiten auszeichnen, ist eine Integraldarstellung der Funktion

G(t —t') sinnvoll. Zu diesem Zweck wird das kontinuierliche Relaxa¬

tionszeitspektrum H{t) eingeführt

reo W(t\ t-t' f00 t-t'

G{t-t')= ^^e-—dT= H{T)e-—d\uT. (2.24)
JO T J-oo

Gleichung 2.22 ist zur Beschreibung des Theologischen Verhaltens

von Polymer-Schmelzen nur beschränkt geeignet, denn die bei der Ver¬

arbeitung von Polymer-Schmelzen auftretenden Verformungen und Ver¬

formungsgeschwindigkeiten sind keineswegs klein. Bei der Anwendung
der linear-viskoelastischen Materialgleichung treten zudem grundsätzli¬
che Schwierigkeiten auf, da sie das Prinzip der materiellen Objektivität
verletzt.

Eine grosse Verformbarkeit ist nicht nur den Polymer-Schmelzen ei¬

gen, sondern tritt auch bei elastischen Festkörpern wie Gummiauf. Im

Rahmen der neo-Hookeschen Theorie nach Rivlin (1948) lässt sich das

Verhalten eines idealen Gumminetzwerkes in weiten Bereichen mit fol¬

gender Zustandsgieichung beschreiben

P = -pl + nkTCT1. (2.25)

Dabei ist CT1 der Finger-Tensor, k die Boltzmann-Konstante und

n die Anzahldichte der Netzbogen, C-1 beschreibt die Deformation

zwischen dem unverformten Grundzustand und dem Zustand nach der

Verformung. Gleichung 2.25 bildet den Ausgangspunkt für die Theorie

der gummi-elastischen Flüssigkeit nach Lodge (1964, 1968) mit der fol¬

genden konstitutiven Gleichung. Man spricht in diesem Zusammenhang
auch von der Verflüssigung des idealen Gummis.

p(t) = -pl+ [ m(t - t!)Crl{t')dt' (2.26)
— J-oo

Die Gedächtnisfunktion m(t —tf) = m(s) ist die negative Zeitablei¬

tung des in Gleichung 2.23 definierten Relaxationsmoduls.

m(.) = -^ (2.27)
ds
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Das Modell von Lodge basiert auf der Annahme, dass die Polymer-
Schmelze ein temporäres Netzwerk mit physikalischen Haftstellen bil¬

det. Die Haftstellen werden durch die thermische Bewegung der Mo¬

leküle ständig gelöst und neu gebildet, wobei eine von der Temperatur
abhängige, mittlere Lebensdauer definiert werden kann. Ein zur Zeit t'

gebildeter Netzbogen wird deformiert und bewirkt zur Beobachtungszeit
t einen von m(t —t1) abhängigen Beitrag zum Spannungstensor.

Das Lodgemodell sagt für den Fall der einfachen Scherung ei¬

ne zum Quadrat der Schergeschwindigkeit proportionale erste Nor¬

malspannungsdifferenz voraus. Die zweite Normalspannungsdifferenz
ist Null. Der zeitliche Schubspannungsverlauf entspricht der linear-

viskoelastischen Scheranlaufkurve. Diese Vorhersagen stellen eine mar¬

kante Verbesserung gegenüber der linear-viskoelastischen Theorie

dar. Das rheologische Verhalten wird aber nur für kleine Deforma¬

tionsgeschwindigkeiten oder kleine Deformationen richtig beschrieben.

Die zeitabhängigen Materialantworten einer deformierten Polymer-
Schmelze bei grossen Deformationen werden massiv überschätzt (Wag¬
ner 1979). Für die Berechnung der Netzwerkdichte wurden konstante

Bildungs- und Zerfallsraten angenommen. Es ist anzunehmen, dass De¬

formation und Deformationsgeschwindigkeit die Überlebenswahrschein¬

lichkeit der Netzbogen beeinflussen. Wagner (1979) nahm eine deforma¬

tionsbedingte Entschlaufung der Makromoleküle an. Er formulierte die

folgende Modifikation des Lodge-Modells

p(t) = -pl + f m'(t - t', Ic, IlcJCu'Wdt'. (2.28)
— J—oo

Die skalare Funktion m' kann nur über die erste und die zweite

Invariante (Ic und IIc) des relativen Fingertensors C_^l(t') von der De¬

formation abhängen. Die dritte Invariante IIIc ist bei Annahme von

Inkompressibilität gleich 1. Wagner spaltet in seinem Ansatz den defor¬

mationsabhängigen Anteil von m! ab und führt die Dämpfungsfunktion

h(Ic,Hc) ein.

m'(t - t\ Ic, IIc) = m{t - t')h(Ic, Hc) (2.29)

Es besteht die Schwierigkeit, dass die Abhängigkeit der h-Funktion

von Ic und IIc noch nicht bekannt ist. Die /i-Funktion kann für einzel¬

ne Deformationsmoden aus Messungen bestimmt werden (Laun (1978),
Wagner (1979)). Auf der Basis solcher Untersuchungen sind verschie¬

dene empirische Ansätze vorgeschlagen worden, wovon eine Auswahl in
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Tabelle 2.1: Zusammenstellung verschiedener Ansätze für die Dämp¬
fungsfunktion h(Ic, IIc) für den allgemeinen Fall und für den Fall der

einfachen Scherung: a) Wagner (1976); b) Papanastasiou et al.(1983);
c) Wagner, Demarmels (1990); d) Feigl, Öttinger (1994).

allgemeine Form in Scherung

a) h(Ic, IIC) = exp (-ßjalc + (1 - a)IIc - 3) h

b) /l(/c,//c)=a[(a-3)+^/c + (l-/3)//cr1 h

c) h(Ic, IIc) = (l + ay/ilc-SKUc-S))'1 h

d) h{Ic, IIc) = [1 + a(Ic - 3)"' {IIc - 3)"2]"1 h

Tabelle 2.1 aufgelistet ist. Die Ausdrücke für die einfache Scherung las¬

sen sich aus den allgemeinen Formen unter der Berücksichtigung der

Bedingung Ic = IIc = 3 + 72 herleiten.

Mit der Wagner-Theorie kann die Phänomenologie des rheologischen
Verhaltens von Polymer-Schmelzen für einfache Versuchsführungen be¬

friedigend beschrieben werden. Allerdings sagt das Modell bei einfa¬

cher Scherung keine zweite Normalspannungsdifferenz voraus (iV2 = 0).
Diese These ist durch verschiedene experimentelle Untersuchungen an

Polymer-Schmelzen (Pollet (1950 und 1955), Semjonov (1967), Meissner

(1967), Meissner et al. (1989)) widerlegt worden.

Die Rivlin-Sawyers-Gleichung (Formel 2.30) trägt dieser experimen¬
tellen Beobachtung Rechnung. Dabei wird ein zweiter, vom relativen

rechten Cauchy-Green-Tensor abhängiger Term eingeführt. Man beach¬

te, dass die erste Invariante des relativen Finger-Tensors gleich der zwei¬

ten Invarianten des relativen rechten Cauchy-Green-Tensors ist und um¬

gekehrt:

= exp(-/3|72i|)

a

~

« + 721

1
~

1 + «721

1

"l + a72tl+n2)
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g(t) = -pl + J^m^t-t'JcIIc^Wdt'
+ f m2(t-t'jc,IIc)Q(t')dt'. (2.30)

J—oo

Wird wiederum angenommen, dass die Strukturveränderungen nur

von der Deformation und nicht von der Deformationsgeschwindigkeit
abhängen, lässt sich die faktorisierte Rivlin-Sawyers-Gleichung wie folgt
angeben

p(t) = -pl+ f mit-t^hilcJIc^it'W

+ f m(t-t?)h2(Ic,IIc)Q(t')dt'. (2.31)
J—OO

2.5 Zusammenhang zwischen Spannungen
und Orientierungen

Zwischen den bei einer Deformation von Polymer-Schmelzen auftreten¬

den Spannungen und den dabei induzierten Orientierungen der Poly¬
merketten besteht ein enger, aber nicht einfacher Zusammenhang.

Beispielsweise kann für Polymer-Schmelzen beobachtet werden, dass

die spannungs-optische Regel über einen breiten Temperatur- und

Deformationsgeschwindigkeitsbereich ihre Gültigkeit hat (Janeschitz-
Kriegl 1987). Sie sagt einen linearen Zusammenhang zwischen Dop¬
pelbrechung und auftretenden Spannungen voraus. Die entsprechende
Abhängigkeit ist in Formel 2.32 in Tensornotation dargestellt. Dabei

ist C der spannungs-optische Koeffizient, a der Brechungsindex-Tensor
und n der mittlere Brechungsindex des doppelbrechenden Mediums

R-nl = C(g + pi). (2.32)

Analoge Beobachtungen sind auch an Gummigemacht worden (Tre-
loar 1975). Im Rahmen der Entropieelastizität kann für den idealen

Gummi gezeigt werden, dass bei einer Deformation die auftretenden

Spannungen und die Doppelbrechung auf denselben physikalischen Pro-

zess zurückgeführt werden können, nämlich die Orientierung der Mo¬

lekülketten (Janeschitz-Kriegl 1987). Dabei kann unter der Annahme ei¬

ner affinen Deformation des idealen gummi-elastischen Netzwerkes und
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mit Hilfe des statistischen Segmentmodells ein zu Formel 2.32 analoger
Ausdruck abgeleitet werden (Kuhn und Grün 1948, Ireolar 1975). Die

resultierende spannungs-optische Konstante basiert auf der zugrunde
gelegten optischen Anisotropie der Molekülsegmente.

Dass der Zusammenhang zwischen den Segment-Orientierungen und

den auftretenden Spannungen bei Polymer-Schmelzen nicht immer so

einfach ist, soll mit folgenden Beispielen verdeutlicht werden:

Hoppler (1990) und Dinkel (1992) haben spannungs-optische Unter¬

suchungen an Polystyrol-Schmelzen in Dehnung ausgeführt. Sie haben

gezeigt, dass der spannungs-optische Koeffizient von der Deformations¬

geschwindigkeit abhängt. Sie finden darüber hinaus, dass bereits bei

kleinen Dehn-Beanspruchungen Abweichungen von der Proportionalität
zwischen An und pn —p22 vorliegen.

Muller et al. (1990, 1993) haben mit Kleinwinkel-Neutronenstreu¬

ung die Konformation von Molekülen oder von Molekülteilen bestimmt.

Dabei sind unter kontrollierten Bedingungen abgekühlte, gedehnte und

gescherte Polystyrol-Proben verwendet worden. Die Deformationen und

Deformationsgeschwindigkeiten waren sehr klein. Die Autoren konnten

aber zeigen, dass Betrag und Geschwindigkeit der Deformation einen

grossen Einfluss auf die Molekülorientierung ausüben.

Halten wir folgendes fest: Im Gleichgewicht entspricht die Ket-

tenkonformation der Moleküle in einer Polymer-Schmelze statistischen

Knäueln mit einer isotropen Verteilung der Segmentorientierung, was

mittels Kleinwinkel-Neutronenstreuung bewiesen worden ist (Fischer
und Dettenmaier 1978, Muller et al. 1990). Bei einer Beanspruchung der

Polymer-Schmelze entstehen Molekülorientierungen, die mit den auftre¬

tenden Spannungen gekoppelt sind. Die ursprünglich isotrope Vertei¬

lungsfunktion der Molekülsegmente wird anisotrop. Dies führt zu einer

entsprechenden Anisotropie der rheologischen Eigenschaften.

2.5.1 Doi-Edwards-Modell

Umden erwähnten Zusammenhang zwischen Spannungstensor und Mo¬

lekülorientierung, beziehungsweise Molekülkonformation beschreiben zu

können, muss auf molekular-dynamische Modelle zurückgegriffen wer¬

den.

Umein solches Modell zu erhalten, gehen wir davon aus, dass die Mo¬

lekülbewegung in Polymer-Schmelzen durch die Nachbarmoleküle stark

eingeschränkt ist. Man spricht von Reptation, da sich das Polymer-
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molekül bevorzugt entlang der eigenen Kontur in einer durch die Um¬

gebung gebildeten Röhre bewegt. Für das Reptationsmodell von Doi

und Edwards besteht nach der Notation von Ottinger (1996) der fol¬

gende Zusammenhang zwischen der molekularen Orientierung und dem

Spannungsdeviator1 z, für welchen gilt tr(r) = 0:

L = nNkT^{UU}-^l\. (2.33)

Dabei ist n die Anzahl der Polymermoleküle pro Einheitsvolumen,
N die Anzahl Segmente pro Molekül2, k die Boltzmann-Konstante und

T die absolute Temperatur. U_ ist ein Einheitsvektor, der die Richtung
der Polymerkontur angibt. Die Definition des Erwartungswertes für den

Orientierungstensor (U_U) lautet

(HU.) = I EUP{IL, t)dU_ = fn p EILP{U_, t) sin 6d9d<f>. (2.34)

Die Grösse P(U_, t) ist die Wahrscheinlichkeit für die Orientierung
des beobachteten Röhrenabschnitts in Richtung U_ zur Zeit t; 6 und <j>
sind die Raumwinkel für Kugelkoordinaten. Der Tensor £ kann bestimmt

werden, indem vom gemessenen Spannungszustand p der Anteil der Spur

| tr(p) X abgezogen wird. Man erhält dann

g~l-tT(g)l = nNkT{(UU)-±iy (2.35)

Für das Doi-Edwards-Modell gilt (z. B. nach Ottinger 1996)

nNkT = SG%= 5-^, (2.36)

wobei G°N dem Plateau-Modul, TZ der idealen Gaskonstante und Me

der Molmasse der Netzbogen zwischen zwei Netzpunkten entspricht.
Durch Umformen der Gleichung 2.35 und unter Berücksichtigung von

Gleichung 2.36 erhält man schliesslich für den Orientierungstensor {U.U.)
die folgende Beziehung3

lHier werden im Gegensatz zu Ottinger (1996) Druckspannungen als negativ

angesetzt.
2 Als Vereinfachung wird hier angenommen, dass alle Polymermoleküle gleich lang

sind.

3Da U_ ein Einheitsvektor ist, gilt für (U_U) eine einfache Normierung gemäss

tr«t/0) = 1.
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*3

Abbildung 2.1: Orientierung der Spannungsellipse relativ zu den La¬

borkoordinaten bei einfacher Scherung mit der Scherrichtung X\, der

Richtung des Geschwindigkeitsgradienten x2 und der neutralen Rich¬

tung x3.

<W-\l+igj;{l-l>W}- <M7>

Situation bei einfacher Scherung

Bei einfacher Scherung (ebene Scherströmung) ist der Spannungsten¬
sor p nach Formel 2.5 definiert. Die Richtungen der Hauptachsen des

Orientierungsellipsoids (ULU) und des Spannungsellipsoids p stimmen

überein. Die Ausrichtung gegenüber dem Scherfeld ist in Abbildung 2.1

schematisch dargestellt, wobei \ dem Winkel zwischen der ersten Span¬

nungshauptachse und der Scherrichtung Xi entspricht. Die Hauptachsen
des Deformationstensors stimmen dagegen mit den Spannungshauptach¬
sen im allgemeinen nicht überein. Der Winkel \ kann durch eine Trans¬

formation des Spannungstensors p auf Hauptachsen bestimmt werden.
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Y = - arctan I ——I = - arctan I -77- ) (2.38)

2 \pn-P22) 2 \Nj
K '

Da die Hauptachsen von (IXIZ) und p übereinstimmen, können bei¬

de Seiten von Gleichung 2.37 in Diagonalform geschrieben werden. Da¬

bei bezeichnen w/, ujj und um die Achsen des Orientierungsellipso-
ids (U_U), wobei gilt «/ + «// + «/// = 1. Mit Ni = Pn —P22 und

iV2 = P22 - P33 erhält man

U[ 0 °
\ 1

0 uu 0 =-1+

0 0 um
'

0

3r 0 | (2.39)
-2Ni - 4iV2

»21-mit T = y/N? + Ap\
Für linear-viskoelastisches Verhalten gilt Ni = N2 = 0. Aus Glei¬

chung 2.38 erhält man \ —45°. Gleichung 2.39 wird zu

(2.40)

2.5.2 Netzwerkmodell

Bei Netzwerkmodellen wird die molekulare Struktur durch ein Netzwerk

ersetzt, wobei die Netzstellen im Falle einer Flüssigkeit nicht von per¬

manenter Natur sind, sondern neu erzeugt und wieder aufgelöst werden.

Nach Bird et al. (1987b) kann unter der Voraussetzung, dass

1. die Polymer-Schmelze inkompressibel ist,

2. die Bewegung der Netzpunkte affin ist und deren thermische Be¬

wegung vernachlässigt werden kann,

3. die Deformation oder die Strömung homogen ist,
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4. jeder Netzbogen4 als Gaußsche Kette, also als Hookesche Feder

mit der Federkonstanten / = 3kT/(N - l)a2 modelliert werden

kann und

5. die über die Zeit neu erzeugten Netzbogen Gaußverteilt sind,

der folgende Zusammenhang zwischen dem Spannungstensor ^ und dem

Konformationstensor {QjQ^

l = £-Pl = f(QtQt) (2-41)

hergeleitet werden. Dabei ist p der Anteil des Spannungstensors, der

im Gleichgewicht verschwindet (p^ = 0). Im Nichtgleichgewicht sind

die Elemente p^ im allgemeinen von Null verschieden und die Spur
tr(j>) = YiPu ist ebenfalls ungleich Null. Die Grösse Qentspricht dem

End-zu-End-Vektor eines Netzbogens. Im Gleichgewicht gilt für den

End-zu-End-Abstand {Q2)eq = (N - l)a2. Die Definition des Konfor¬

mationstensors (Q.QJ) lautet

/ / Q2MQt,t)dQtsm6d6d(f>. (2.42)
oo JO JO

—*

Die Funktion ^(Q^t) bezeichnet die Anzahl Netzbogen pro Ein¬

heitsvolumen deren End-zu-End-Vektor im Bereich dQ um Q^ liegt.
Man beachte, dass Vt((3 ,£) eine Richtungsverteilung und eine Längen¬

verteilung beinhaltet. Die Normierung von $((^,r) ist festgelegt durch

die Anzahldichte n der Netzbogen

^{Q^^dQ^J J J Q2V{Q4,t)dQsm6d6d<t> = n. (2.43)

Für das Gleichgewicht kann der Druck —p wegen der dann gültigen
Bedingung Py = 0 bestimmt werden

~pi = f{QiQjeq. (2.44)

4 Zur Vereinfachung wird angenommen, dass für alle Netzbogen die Anzahl N der

Segmente gleich ist. Die Grösse a bezeichnet die Länge eines Segments.
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Der Spannungstensor p kann bis auf den isotropen Anteil experi¬

mentell bestimmt werden. Die Gleichung 2.41 muss daher so umgeformt

werden, dass nur die nichtisotropen Anteile eingehen. Dies wird erreicht,
indem der Anteil der Spur auf beiden Seiten abgezogen wird

£ + / (Q&U - \ trfe) 1 ~ {tr ((QÄ)e,) 1

= f(QfQt)-^tv((QfQf))l. (2.45)

Da f(QtQt)eq = //3 tr((QtQt)e?) 1 ist, erhält mannach Auflösen von

Formel 2.45 nach (QQ^) den folgenden Zusammenhang

(QtQt) =

J (£- ^tr (p) l) +
1

tr (<2&)) 1. (2-46)

Situation bei einfacher Scherung

Wir betrachten den Fall der einfachen Scherströmung mit einer konstan¬

ten Schergeschwindigkeit 7. Die Hauptwerte q[, qu und qm des Tensors

(QtQt) hängen in der folgenden Weise von den gemessenen Grössen P21»

Nt und JV2 ab (mit T = y/N? + Ap\x)

9/0 0 \
.

0 <?// 0 =Ttr((Q(g4>)i+
0 0 qln ) 6

( Ny + 2N2 + 3r 0 0 \

— 0 AT1+2iV2-3r 0 ). (2.47)
6/ V 0 0 -2JVi - 4iV2

2.5.3 Abschliessende Bemerkungen

Beim Doi-Edwards-Modell werden die Netzbogen als steife Stäbchen be¬

handelt, weshalb nur die Verteilungsfunktion für die Orientierung ein¬

geht. Das Netzwerkmodell geht von Hookeschen Federn aus, welche un¬

endlich dehnbar sind. ZusätzUch zur Richtung spielt auch die Länge der

Netzbogen eine Rolle.
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Die Hauptrichtungen des Spannungstensors, des Orientierungsten¬
sors (KU) (Doi-Edwards-Modell) und des Konformationstensors (Q^QJ
(Netzwerkmodell) stimmen überein. Für einfache Scherung beschreibt

der Winkel x (siehe Formel 2.38) die Orientierung der Hauptrichtungen

gegenüber der Scherrichtung.
Die DhTerenzen der Hauptwerte von {U_U) und von {QjQJ entspre¬

chen bis auf einen konstanten Faktor den Differenzen der Hauptspan¬

nungen. Es gilt

«/-«// = ^r(p/ - Pn) = ^/JV? + ip22l (2.48)

qi-qu = j(Pi ~ Pn) = jyfNjT^pJ,. (2.49)

Die Differenzen der Hauptspannungen (zum Beispiel pi —pu) bilden

somit im Rahmen der besprochenen Modelle ein relatives Mass für die

Abweichungen vom isotropen Orientierungszustand. Sind der Plateau-

Modul G°N, beziehungsweise die Federkonstante / der Netzbogen be¬

kannt, können diese Abweichungen für verschiedene Polymere mitein¬

ander verglichen werden5.

5 Die experimentelle Bestimmung von G°N ist nur für Modellsubstanzen mit

genügend grosser mittlerer Molmasse und enger Molmassenverteilung möglich. Im

Buch von Ferry (1980) findet man eine Zusammenstellung entsprechender Werte.



Kapitel 3

Das multiaxiale

Parallel-Platten-

Scherrheometer

3.1 Einleitung

Da die scherinduzierte rheologische Anisotropie mit herkömmlichen

Rheometern nicht oder nur in einem beschränkten Masse bestimmt wer¬

den kann, ist für die vorgesehenen Untersuchungen eine neue Apparatur
entwickelt worden. Sie besteht —stark vereinfacht —aus zwei beheiz¬

baren, parallelen Platten, wovon eine lateral bewegt werden kann und

zwischen denen die Probe eingelegt wird. Das Konstruktionsprinzip ba¬

siert auf einem älteren Gerät, welches von Hürlimann (1991) gebaut,
von Meissner (1984a, 1984b) beschrieben und später von Zülle (1989)
modifiziert worden ist. Allerdings handelt es sich bei der neuen Appara¬
tur aufgrund verschiedener Verbesserungen und Erweiterungen umeine

eigenständige Konstruktion.

In den folgenden Abschnitten werden der Aufbau und die Eigen¬
schaften des neuen Rheometers im Detail beschrieben. Die Spezifikatio¬
nen der Apparatur sind der Übersicht halber in Tabelle 3.1 zusammenge-

fasst. Als Abschluss dieses Kapitels werden die möglichen Fehlerquellen

erörtert, wobei das Hauptgewicht auf der Abschätzung der durch die

Fehler bedingten Einflüsse auf die Messwerte liegt.

22
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Tabelle 3.1: Spezifiationen des neuen multiaxialen Parallel-Platten-

Scherrheometers.

Probengeometrie Dicke 0.5 - 3 mm

Dickentoleranz ± 2.5 /jm

Seitenlänge 100-150 mm

Parallelität der Platten < 25 /im/m

Max. Scherweg in xi und X3 80 mm

Max. Schergeschwindigkeit (Probendicke = 0.5 mm) 66 s"1

Min. Schergeschwindigkeit (Probendicke = 2 mm) 0.001 s"1

Auflösung der Position 1 /tm

Antriebssystem Max. Beschleunigung 2 m/s2
Max. Geschwindigkeit 0.033 m/s

Nennleistung der Motoren 400 W

Max. Drehmoment 1.26 Nm

Schubspannungs¬ Messbereich 0.3 - 30 kPa

aufnehmer A Aufnehmerfläche 678.4 ± 0.5 mm2

Nachgiebigkeit 1.24 /im/N

Auflösungsvermögen 0.03 N

Eigenfrequenz 59.7 ± 0.3 Hz

Schubspannungs¬ Messbereich 1 - 100 kPa

aufnehmer B Aumehmerfläche 687.7 ± 0.5 mm2

Nachgiebigkeit 0.21 /«n/N

Auflösungsvermögen 0.08 N

Eigenfrequenz 112.1 ± 0.6 Hz

Temperaturbereich 25 - 330°C

3.2 Beschreibung des neuen Scherrheome-

ters

Die Untersuchung der scherinduzierten Anisotropie und deren Einfluss

auf die Fliesseigenschaften steht im Zentrum dieser Arbeit. Daraus lässt

sich für das neue Scherrheometer folgende Hauptanforderung ableiten:
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Die Deformationsgeschichte soll in zwei zueinander senkrechten Rich¬

tungen frei variiert werden können. Grundsätzlich lässt sich diese Bedin¬

gung mit unterschiedlichen Konstruktionsprinzipien erfüllen, beispiels¬
weise mit konzentrischen Zylindern oder mit parallelen Platten. Bei ei¬

ner Abwägung der Vor- und Nachteile der verschiedenen Rheometerty-

pen erwies sich die Konstruktion mit parallelen Platten als vorteilhaf¬

ter. Dabei ist ein einfaches Vorgehen beim Probeneinlegen gewährlei¬
stet und die Messung der Schubspannung möglich nach dem von Dealy
und Mitarbeitern (Dealy 1982a, 1984a, 1984b, 1986a, 1986b; Giacomin

und Dealy 1986, Giacomin 1987) beschriebenen Verfahren, bei welchem

Randeffekte vernachlässigt werden können. Der grösste Nachteil liegt
darin, dass die maximale Deformation von den geometrischen Abmes¬

sungen der Platten abhängt.
Mit der Verwendung einer Positionssteuerung, die eine freie Pro¬

grammierung des Weges und der Geschwindigkeit zu jedem Zeitpunkt
erlaubt, wird eine grosse Flexibilität bezüglich der Versuchsführung er¬

reicht. So können die Scherrichtung und die Schergeschwindigkeit zu

praktisch jedem beliebigen Zeitpunkt geändert oder verschiedene Ver¬

suchsmoden überlagert werden.

Der in die beheizten Platten eingebaute Ölkreislauf ermöglicht das

rasche Abkühlen von Polymerproben während oder unmittelbar nach

dem Scherprozess. Dies ist im Hinblick auf künftige Untersuchungen an

Polymermischungen von Bedeutung. Dabei steht die Klärung der Fra¬

ge im Vordergrund, wie sich Morphologie und rheologische Eigenschaf¬
ten während des Scherprozesses gegenseitig beeinflussen (Gramespacher
1993), insbesondere wenn dabei zusätzlich die Scherrichtung geändert
wird.

Eine einfache Handhabung verbunden mit möglichst grosser Flexi¬

bilität sind die wichtigsten Punkte, welche bei der Konstruktion des

Rheometers berücksichtigt worden sind. So ist das Einlegen von Pro¬

ben im Vergleich zum Gerät von Hürlimann und Zülle stark vereinfacht

worden. Die Messvorrichtung für die Schubspannungen ist als einheit¬

liches Modul konzipiert. Der Aufnehmer lässt sich auf einfache Weise

reinigen oder durch einen solchen mit anderem Messbereich ersetzen.

Die Dicke der Proben kann in einem Bereich von rund 0.5 bis 3 mm

variiert werden. Schliesslich ist die Apparatur für Temperaturen von bis

zu 330°C ausgelegt. Die Benutzerfreundlichkeit, der breite Temperatur¬

bereich, der erweiterte Scherbereich und die Abkühlvorrichtung für die

Proben stellen die wesentlichen Verbesserung im Vergleich zu der Ap-



KAPITEL 3. SCHERRHEOMETER 25

partur von Hürlimann und Zülle dar.

3.2.1 Mechanischer Aufbau

Der mechanische Aufbau des multiaxialen Parallel-Platten-Scherrheo-

meters ist in Abbildung 3.1 schematisch in Form eines Schnittes (oben)
und als Aufsicht (unten) dargestellt. Abbildung 3.2 zeigt das Gerät mit

leicht angehobenem Deckel, so dass der Blick auf die untere Heizplatte
frei wird.

Als Grundaufbau dient ein massiver Steintisch auf welchem die zwei

Hauptgruppen des Gerätes, nämlich der bewegliche Teil und der ortsfe¬

ste Teil, befestigt sind.

Der bewegliche Teil besteht aus einem, in Abbildung 3.1 als Kreuz¬

tisch bezeichneten Zwei-Achsen-Rolltisch (Typ NCL, W. Schneeber-

ger AG, Roggwil/Schweiz) und dem darauf festgeschraubten Aufbau.

Dieser wiederum setzt sich aus einer wassergekühlten Grundplatte, der

Wärmeisolation und der beheizbaren unteren Platte zusammen. Der zy¬

lindrische untere Probenraum umschliesst die Isolation und die beheizte

Platte.

Der Rahmen besteht aus drei massiven Stahlstützen. Der wasser¬

gekühlte Deckel mit der daran befestigten oberen Platte und dem

balgförmigen Kompensator können darauf abgesetzt und mit diesem fest

verschraubt werden. Der Kompensator ist nötig, um den Probenraum

mit einem Klemmechanismus abzuschliessen. Mit dieser Vorrichtung ist

es möglich, empfindliche Proben unter Schutzgas oder in Vakuum auf¬

zuschmelzen, was insbesondere bei hohen Prüftemperaturen von Bedeu¬

tung ist.

Der Schubspannungsaufnehmer wird über eine von aussen zugängli¬
che Aussparung im Deckel eingebaut und ist mit der oberen Platte fest

verschraubt. Zwischen Rahmen und Deckel befinden sich drei Justier¬

vorrichtungen in Form von Doppelkeilen. Sie bilden die Auflagestellen
des Deckels auf dem Rahmen und erlauben in Kombination mit Stahl-

plättchen von genau definierter Dicke eine Justierung der Spaltweite
zwischen der oberen und der unteren Platte. Die Probe selbst befindet

sich in diesem Spalt.
Zum Einlegen der Proben und für die Reinigung muss der Deckel

von den Auflagestellen abgehoben und auf die Seite weggeschwenkt wer¬

den. Aufgrund der massiven Bauweise sind dafür spezielle Vorrichtungen
nötig. Das Anheben des Deckels von den Auflageflächen der Stützen er-
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Deckel, Kraftaufnehmer

Kompensator
(oberer Probenraum)

beheizte Platten

Probe

unterer

Probenraum

Kreuz tisch

Rahmen

beheizte Platte

Probe

unterer

Probenraum

'v Kreuztisch

Abbildung 3.1: Schnitt durch und Aufsicht auf den mechanischen Teil

des multiaxialen Parallel-Platten-Scherrheometers (schematisch).
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Abbildung 3.2: Mechanischer Teil des neuen Parallel-Platten-Scherrheo-

meters, sichtbar sind der bewegliche untere Teil, der Rahmen und der

angehobene obere Teil des Geräts mit den verschiedenen Anschlüssen

für Kühlwasser, Abkühlvorrichtung. Heizung und Messwerterfassung.

folgt mit motorgetriebenen Spindeln. Für das Abheben und Wegschwen¬
ken ist ein Kettenzug mit Laufkatze vorhanden.

3.2.2 Der Antrieb und die Positionssteuerung

Bei der Planung und Durchführung von Theologischen Experimenten

werden oft stufenförmige Änderungen des Weges oder der Geschwin¬

digkeit angenommen. Die praktische Realisierung solcher Idealbedin¬

gungen scheitert allerdings an der Trägheit und an den Eigenschaften

der verfügbaren Antriebe oder Steuerungen und gelingt in der Folge
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Abbildung 3.3: Anfahrverhalten für eine Geschwindigkeit von 10 mm/s
und von 30 mm/s. Die unterbrochenen Kurven entsprechen dem in¬

duktiv gemessenen und anschliessend nach der Zeit abgeleiteten Signal
(Methode 1). Die durchgezogenen Linien beziehen sich auf die jeweilige
Tachospannung (Methode 2).

nur näherungsweise. Der dadurch bedingte systematische Fehler ist vor

allem bei kurzen Zeiten nicht vernachlässigbar. Das dynamische Ver¬

halten zählt zu den wichtigsten Qualitätsmerkmalen eines rheologischen
Messgerätes. Aufgrund dieser Tatsache wird auf diese Eigenschaften des

neuen Scherrheometers in ausführlicher Form eingegangen.
Die Trägheit der Apparatur wird vorwiegend durch die zu beschleu¬

nigende Masse der Apparatur bestimmt. Verschiedene Randbedingun¬
gen, wie eine hohe Steifigkeit oder die geometrischen Abmessungen, set¬

zen der Minimierung der Trägheitsmasse enge Grenzen. Ausserdem muss

der Widerstand, der durch den Aufbau von Spannungen in der Probe

bedingt ist, überwunden werden. Im allgemeinen lässt sich dieser An¬

teil vernachlässigen, da Spannungsänderungen nicht schlagartig sondern

zeitlich verzögert auftreten. Ein letzter Einfluss schliesslich stammt von

der bewegten Masse der Motoren. Die für den Antrieb der Kreuzti-
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Abbildung 3.4: Zeitlicher Verlauf des induktiv gemessenen Weges für

eine stufenförmige Verschiebung der beweglichen Platte um0.1 mmund

1 mmbei maximaler Beschleunigung und Abbremsung.

sehe verwendenten Scheibenläufer-Motoren (Typ MS-04, Mavilor Mo¬

tors, Barcelona/Spanien) stellen eine ideale Kombination von hohem

Drehmoment und geringer Trägheitsmasse dar und erreichen hohe Be¬

schleunigungen.
Für die Durchführung praktisch beliebiger Bewegungsabläufe in die

zwei Richtungen xi und x3 (siehe Abbildung 3.1) wird eine kommer¬

zielle CNC-Steuerung mit einer Positionskontrolle (Steuerung: 8025

GP, Fagor S. coop. Ltda., Mondragon/Spanien; Längenmesssystem: LS

403, Haidenhain GmbH, Traunreud/Deutschland) eingesetzt. Die CNC-

Programmierung ist relativ umständlich. Deshalb ist auf einem PC ein

Steuerprogramm in der Sprache TURBOPASCAL1 entwickelt worden,
welches die CNC-Programme unter Berücksichtigung der Versuchspa¬
rameter generiert, diverse Befehle an die CNC-Steuerung weiterleitet

und die Vorgänge überwacht. Die maximale, von der CNC-Steuerung
unterstütze Geschwindigkeit beträgt 0.0333 m/s, was bei 1 mmdicken

'Eingetragenes Warenzeichen von Borland International, Scott Valley CA/USA
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Proben einer Schergeschwindigkeit von 33.3 s-1 entspricht.
Das Anfahr- und Bremsverhalten des Rheometers ist auf zwei ver¬

schiedene Arten ermittelt worden: Im ersten Fall (Methode 1) sind die

Verschiebungswege der Kreuztische mit induktiven Wegaufnehmern mit

einer Auflösung von 10 ^m gemessen worden. Die Erfassung und Aus¬

wertung der Ausgangssignale ist mittels eines PCerfolgt. Bei der zweiten

Methode hat man die zur Spindeldrehzahl proportionale Tachospannung
abgegriffen und mit einem Speicheroszilloskop aufgezeichnet. Der zeitli¬

che Verlauf der Messsignale ist für die Geschwindigkeiten 10 mm/s und

30 mm/s in Abbildung 3.3 dargestellt.
Die maximale Geschwindigkeit von 30 mm/s wird innert 15 ms er¬

reicht. Es erfolgt ein Überschiessen, der Gleichgewichtswert der Ge¬

schwindigkeit wird erst nach etwa 50 ms erreicht (vergleiche obere Kur¬

ven in Abbildung 3.3). Bei kleineren Geschwindigkeiten verkürzt sich die

Dauer der Anfahrphase, für 10 mm/s zum Beispiel auf etwa 10 ms. Die

nach Methode 1 gemessenen Wegkurven sind während und kurz nach

der Beschleunigungsphase stark verrauscht. Dies ist ein Messartefakt,
der auf Schwingungen des mechanischen Messsystems zurückzuführen

ist. Durch die Ableitung des Wegsignals nach der Zeit treten diese Ein¬

flüsse verstärkt hervor.

Bei stufenförmigen Deformationsvorgaben werden an den Antrieb

eines Rheometers besonders hohe Anforderungen gestellt. In Abbildung
3.4 ist der zeitliche Verlauf der induktiv gemessenen Wegebei maximaler

Beschleunigung und Abbremsung der Motoren für Deformationsstufen

von 0.1 mmund 1 mmdargestellt. Eine Verschiebung um 0.1 mmwird

in rund 20 ms erreicht. Für 1 mmwerden rund 55 ms benötigt. Dabei

ist die durch das Schwingen des mechanischen Messsystems bedingte
Beeinflussung des Wegsignals klar sichtbar.

3.2.3 Die Heizung und die Abkühl Vorrichtung

Neben der Dynamik des Antriebs spielt für die Qualität von Theolo¬

gischen Messungen die Temperaturführung im Messgerät eine wichtige
Rolle. Zeitliche Schwankungen der Temperatur im Bereich von weni¬

gen zehntel Grad während eines Versuches bewirken Schwankungen der

Spaltweite infolge der thermischen Ausdehnung der beheizten Stahlplat¬
ten (Die thermische Ausdehnung der Probe kann in dieser Betrachtung
entfallen, da die Probendicke im Vergleich zu den Abmessungen der

Stahlplatten vernachlässigbar ist.). Die Probe passt dabei ihre Form der
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veränderten Dicke an, was zu einer der einfachen Scherung überlagerten,
pulsierenden Spaltströmung führt. Der dabei auftretende Einfluss auf

das Schubspannungssignal ist erheblich. Zur Vermeidung dieses Effek¬

tes muss eine sehr gute Temperaturkonstanz während eines Versuches

gefordert werden. Ausserdem muss eine homogene Temperaturvertei¬

lung in der Probe gewährleistet sein, da die rbeologischen Eigenschaften
von Polymer-Schmelzen stark temperaturabhängig sind. Je grösser die

Probendimensionen sind, desto schwieriger ist es, diese Forderung zu

erfüllen.

Die obere und untere Platte werden mit Heizpatronen elektrisch be¬

heizt. Die installierte Heizleistung pro Platte beträgt rund 3.1 kW. Diese

wird allerdings nur für das Aufheizen benötigt. Ist die Solltemperatur
erreicht, wird auf eine neunmal geringere Heizleistung umgeschaltet, wo¬

durch eine präzise Temperaturregelung möglich ist. Voraussetzung ist

natürlich, dass die eingesetzten Regler entsprechend gute Eigenschaften
besitzen. Die hier verwendete Regelung ist in der Elektronikwerkstatt

des Instituts entwickelt worden. Die Platten sind mit Isolationsmaterial

gut verkleidet. Mit der in Abschnitt 3.2.1 erwähnten Wasserkühlung von

Grundplatte und Deckel wird ein gezielter Wärmefluss von innen nach

aussen erreicht. Damit dieser aber nicht zu gross wird, sind in die Befe-

stigungsvorrichtungen zusätzliche Stützheizungen eingebaut worden.

Die zeitliche Temperaturkonstanz während eines Versuches ist bes¬

ser als ± 0.05"C. Die Homogenität des Temperaturfeldes innerhalb der

beheizten Platten hegt im Bereich weniger zehntel Grad. Mittels einer

Eichung der verwendeten Temperaturfühler (Pt 100) kann die Tempe¬
ratur auf 0.1°C genau eingestellt werden.

3.3 Die Erfassung der Schubspannungen

3.3.1 Die Funktionsweise des Schubspannungsauf¬
nehmers

Zur Messung der Schubspannung wird, wie in Abschnitt 3.2 bereits

erwähnt, ein von Dealy und Mitarbeitern entwickeltes Konzept verwen¬

det. Dieses ist an die besonderen Verhältnisse bei beliebiger Scherung
in der Zia^-Ebene angepasst worden, indem die Schubspannungen nicht

nur in einer, sondern in zwei zueinander senkrechten Richtungen gemes¬

sen werden. Die Abbildungen 3.5 und 3.6 sollen die Funktionsweise des
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Abbildung 3.5: Schnitt durch (links) und Aufsicht auf (rechts)
den Schubspannungsaufnehmer (schematisch); die Bedeutung der

Abkürzungen ist im Text erklärt.

neuen Schubspannungsaufnehmers veranschaulichen. Kernstück bildet

der einseitig eingespannte elastische Stab (FE). An dessen freien Stirn¬

fläche sitzt ein Teller (T) von rund 30 mmDurchmesser. Diese Vorrich¬

tung ist so in die obere beheizte Platte des Rheometers eingepasst, dass

die Tellerfläche und die Oberfläche der Platte eine Ebene bilden und nur

durch einen rund 0.2 mmschmalen, ringförmigen Spalt voneinander ge¬

trennt sind. Während einer Messung steht die Tellerfläche in direktem

Kontakt mit der Probe. Der Einfluss des in den Spalt eindringenden Pro¬

benmaterials kann, wie noch gezeigt wird, vernachlässigt werden. Die

durch eine Scherung induzierten Schubspannungen in der Probe werden

auf die Tellerfläche übertragen und bewirken eine laterale Auslenkung
des elastischen Elements. Diese geringfügigen Verschiebungen im Be¬

reich von wenigen Mikrometern werden durch die Keramikstäbe (KS)
mechanisch verstärkt und im oberen Teil des Messmoduls mit indukti¬

ven Wegaufnehmern (WA1, WAS)(Typ 050 HR, Schaevitz, Pennsauken

NJ/USA) in den zwei Richtungen xi und x3 detektiert.
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Abbildung 3.6: Schubspannungsaufnehmer zur Messung der Schubspan¬

nungen in zwei zueinander senkrechten Richtungen.

3.3.2 Die Messwerterfassung

Die Verstärkung der Messignale erfolgt mit Trägerfrequenzmess¬

verstärkern (KVVS 3073, Hottinger Baldwin Messtechnik, Darm¬

stadt/Deutschland). Zur Erfassung der Messdaten mittels eines PCwird

eine Analog/Digital-Wandlerkarte (DASH-16, Metrabyte Coorporation,

Taunton MA/USA) eingesetzt. Für die Messwertaufnahme, die Berech¬

nung der Schubspannungen und die weitere Verarbeitung der Daten ist

ein in der Programmiersprache TURBOPASCALgeschriebenes Com¬

puterprogramm entwickelt worden.
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3.3.3 Die Eichung des Schubspannungsaufnehmers

Der Zusammenhang zwischen den gemessenen Auslenkungen des Feder¬

stabes und den in der Probe wirkenden Schubspannungen wird über eine

Eichung gewonnen. Dazu wird der Schubspannungsaufnehmer so in die

obere Platte eingebaut, dass das freie Ende mit dem Teller einige Mil¬

limeter vorsteht. Die Eichvorrichtung, bestehend aus einem Ring und

zwei daran im Winkel von 90° befestigten Fäden, wird über den Teller¬

rand gestülpt. Der Ring wird so ausgerichtet, dass die zwei Fäden mit

den Längsachsen der induktiven Wegaufnehmer genau übereinstimmen.

Sobald dies der Fall ist, wird er mit feinen Schrauben fixiert. Während

des Eichprozesses werden die Fäden über gut gelagerte Rollen umge¬

lenkt und mit verschiedenen Gewichten belastet. Aus den Auslenkun¬

gen des Federstabes werden die Eichkonstanten in Richtung xi und x3

durch lineare Regression bestimmt. Die Reproduzierbarkeit der Werte

liegt im schlechtesten Fall bei ±0.5%. Aus Eichungen bei verschiedenen

Temperaturen zwichen 25 und 190°C ist die Temperaturabhängigkeit
der Eichkonstanten ermittelt worden. Im Rahmen der Messgenauigkeit
besteht ein linearer Zusammenhang mit einer Änderung der Eichkon¬

stanten um -4% pro 100°C. Die Temperaturabhängigkeit des Elasti¬

zitätsmoduls von Stahl, der einzigen temperaturabhängigen Grösse in

der Biegeformel, liegt je nach Legierungszusammensetzung im Bereich

von -3.5 bis -4.5% pro 100°C (Bardes 1978).

3.4 Fehlerabschätzung

Abschliessend soll auf die verschiedenen Fehler und auf die dadurch her¬

vorgerufene Beeinflussung der Messwerte eingegangen werden. In (Dealy
und Giacomin 1988) sind die wichtigsten Fehlerquellen und die zwischen

den verschiedenen Einflüssen wirkenden Zusammenhänge beschrieben.

Beispielsweise ist, um die mit der Trägheit der Flüssigkeit oder mit der

Schererwärmung zusammenhängende Verfälschung der Messwerte zu

vermeiden, die Probendicke möglichst klein zu wählen. Dies hat ausser¬

dem den Vorteil, dass genügend grosse Scherdeformationen und Scherge¬
schwindigkeiten realisiert werden können. Mit abnehmender Dicke wer¬

den die zulässigen Toleranzen für die Parallelität und die Planheit der

Platten, sowie für die Dickenfluktuationen infolge Lagerspiel, Tempe¬
raturfluktuationen oder Gerätenachgiebigkeit immer enger. Bei extrem

dünnen Polymerschichten spielt zusätzlich der Einfluss der Grenzfläche
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Polymer-Metall (Burton et al. 1983) und die laterale Bewegung des

Schubspannungsaufnehmers eine Rolle. Bei den Versuchen hat sich eine

Probendicke von rund 1 mmals zweckmässig erwiesen.

Eine perfekte homogene Scherströmung kann nur bei unendlicher

Ausdehnung der Proben ausgebildet werden. An den freien Seitenflächen

parallel und senkrecht zu der Scherrichtung ist eine homogene Scherung
wegen der Normalspannungsdifferenzen und der durch das Einlegen be¬

dingten, nicht idealen Probengeometrie nicht möglich. In (Zülle 1989)
ist die Homogenität der Scherung an eingefärbten Polyethylenproben
überprüft worden. Dabei hat sich gezeigt, dass die inhomogene Zone

auf einen vergleichsweise schmalen Randbereich beschränkt ist. Dies

ist keinesfalls selbstverständlich. Die Zusammenhänge zwischen Proben¬

dicke, Materialeigenschaften, Versuchsparametern und Ausdehnung der

inhomogen gescherten Randschicht sind weitgehend unbekannt. Bei der

Versuchsführung besteht daher eine Unsicherheit darüber, ob der lokale

Schubspannungsaufnehmer zu jedem Zeitpunkt ausserhalb der Rand¬

zone liegt. Allerdings werden die Messwerte im Randbereich so stark

verfälscht, dass es jeweils einfach war, fehlerhafte Versuche auszuschei¬

den.

Für das neue Scherrheometer ergeben sich im konkreten Fall folgende
Fehlergrenzen:

1. Fehler aufgrund der Dynamik des Antriebs:

Wie schon in Abschnitt 3.2.2 ausführlich besprochen besteht ei¬

ne Diskrepanz zwischen idealem und in der Praxis realisierbarem

Anfahrverhalten. Ein Einfluss auf die Messwerte ist nur bei klei¬

nen Zeiten zu erwarten. Durch einen Vergleich von Messkurven

mit der mit anderen Rheometern ebenfalls gemessenen linear-

viskoelastischen Scheranlaufkurve kann abgeschätzt werden, ab

welchem Zeitpunkt die jeweiligen Messwerte plausibel sind. Bei

dieser Abschätzung spielt nicht nur das Anlaufverhalten des

Gerätes eine Rolle. Das Auflösungsvermögen des Kraftmesssy¬
stems und die Genauigkeit des Zeitnullpunktes sind ebenso wich¬

tige Faktoren. In Abbildung 3.7 wird ein entsprechender Vergleich
für das Material LDPE 2 durchgeführt (Die genaue Materialbe¬

zeichnung und die Materialeigenschaften gehen aus dem Kapitel
4 hervor.). Bei einer Schergeschwindigkeit von 1 s-1 müssen alle

Messpunkte für Zeiten unter 0.5 s verworfen werden. Bei 10 s-1

hegt die entsprechende Grenze bei 0.05 s. Für andere Schmelzen
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Abbildung 3.7: Zeitabhängige Viskosität für ein LDPE (LDPE 2, siehe

Kapitel 4) bei 150°C: Vergleich der aus dem Relaxationszeitspektrum
berechneten Scheranlaufkurve rf{t) mit Messungen am neuen Parallel-

Platten-Scherrheometer.

können sich diese Werte verschieben.

Die Änderung der Scherrichtung ist eine Kombination von Brems-

und Anfahrprozess. Zusätzlich kann zwischen Abbremsen und Be¬

schleunigen eine durch die Steuerung bedingte Verzögerung ein¬

treten. Für eine Schergeschwindigkeit von 10 s-1 dauert es ab dem

Zeitpunkt der Richtungsänderung um n/2 rund 60 bis 70 ms bis

die Sollgeschwindigkeit in der neuen Richtung erreicht ist. Wird

die Scherrichtung um n gedreht, werden etwa 80 ms benötigt.

2. Unsicherheit der Probendicke:

Fehler beim Einstellen der Spaltweite zwischen der oberen und der

unteren Platte wirken sich auf die Genauigkeit der Schergeschwin¬
digkeit und der Scherung aus. Beim Justieren der Spaltweite muss

besonders sorgfältig gearbeitet werden. Schmutzpartikel zwischen

den Distanzstücken sind zu vermeiden. Es kann von einer Repro-
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duzierbarkeit der Spaltweite von ± 2.5 /im ausgegangen werden.

Bei einer Probendicke von 0.5 mmentspricht dies einem relativen

Fehler von 0.5 %. Das Lagerspiel und die Variation der Dicke auf¬

grund von Temperaturfluktuationen können vernachlässigt wer¬

den. Die Plattenoberflächen sind sorgfälltig geschliffen und weisen

Unebenheiten von höchstens 0.5 ^m auf.

3. Neigung der Plattenoberflächen gegenüber der Bewegungsrich¬

tung:

Die Plattenoberflächen und die durch die zwei Bewegungsrichtun¬

gen x\ und x3 aufgespannte Ebene müssen zueinander parallel

sein, damit die Spaltweite während des Bewegungsablaufs kon¬

stant bleibt. Die Neigung der unteren Platte beträgt höchstens 5

Bogensekunden. Dies entspricht einer Veränderung der Spaltweite
um 2 fiva auf 80 mmWeg. Die Neigung der oberen Platte ist von

der Justierung abhängig. Im Idealfall entspricht sie derjenigen der

unteren Platte.

4. Temperatureffekte:

Die Abhängigkeit der Schernullviskosität i\0 von der absoluten

Temperatur T kann für Schmelzen teilkristalliner Polymere mit

einem Arrheniusansatz beschrieben werden

r)0{T) = Ae&. (3.1)

Die Aktivierungsenergie E0 für verzweigtes Polyethylen liegt im

Bereich von 55 kJ/mol (Meissner 1965). Bei einer Unsicherheit in

der Temperatur von wenigen zehntel Grad (siehe Abschnitt 3.2.3)
ergibt sich ein relativer Fehler von rund 1%. Im nicht-linearen

Fliessbereich ist die Temperaturabhängigkeit geringer. Die hier

aufgeführte Abschätzung liegt daher auf der sicheren Seite.

5. Schererwärmung:

Bei der vorliegenden homogenen Scherströmung ist die durch Dis-

sipation entstehende Wärmemengepro Volumen- und Zeiteinheit

Aqd im ganzen Probenvolumen gleich gross. Sie beträgt

Agd = p2i7- (3.2)
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Für kurze Versuchszeiten kann aufgrund der schlechten Wärme¬

leitfähigkeit X der Polymer-Schmelzen von rund 0.2 W/mK
(Schwarzl 1990) von adiabatischen Bedingungen ausgegangen wer¬

den. Dies setzt voraus, dass die während des Scherprozesses durch

die Metallplatten abgeführte Wärmemenge gegenüber der dissi-

pativen Wärmemengevernachlässigbar klein ist. Die resultierende

zeitliche Temperaturerhöhung AT ergibt sich dann unter der An¬

nahme einer konstanten Viskosität T]0 = P21/J zu

. 2

AT =
^2L

. (3.3)
CpPT

Dabei ist cp die spezifische Wärmekapazität bei konstantem

Druck. Bei voll ausgeprägter Schubspannung beträgt AT für

LDPE2 (siehe Kapitel 4) bei einer Messtemperatur T von 150°C,
einer spezifischen Wärmecp von 2550 J/kgK (Vieweg et al. 1969)
und einer Schergeschwindigkeit von 10 s-1 rund 0.2°C/s.

Bei längerandauernden Versuchen muss die Wärmeableitung
durch die Metallplatten berücksichtigt werden. Es wird von einer

konstanten Plattentemperatur T0 ausgegangen (isotherme Wand).
Nach Dealy (1982b) ergibt sich dann für den stationären Fall und

unter Annahme einer konstanten Viskosität %ein parabolisches
Temperaturprofil in der Richtung des Geschwindigkeitsgradienten

X2 (D beizeichnet den Abstand der zwei Platten), %i —0 ist durch

den Rand der unteren Platte festgelegt:

AT = T-T0=T^-(Dx2-xl). (3.4)

Die maximale Temperaturerhöhung ATmax tritt genau in der Mit¬

te der Probe auf. Sie ist gegeben durch:

ATmM= ^f-. (3.5)

Für LDPE 2 beträgt die maximale Temperaturerhöhung bei

150°C, einer Schergeschwindigkeit von 10 s_1 und einer Dicke D

von 1 mmrund 0.25°C, bei 2 mmbereits 1°C.
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Abbildung 3.8: Schubspannungsverlauf in Richtung x\ (durchgezogene
Linie) und x3 (unterbrochene Linie) bei Scherung einer Scheibe aus Si¬

likongummi um721 = 0.05 mit einer Schergeschwindigkeit 721 von 0.05

s-1.

6. Schubspannungsaufnehmer

(a) Einfluss des Spaltes

Beim Probeneinlegen lässt es sich nicht vermeiden, dass Ma¬

terial in den ringförmigen Spalt zwischen oberer Platte und

Schubspannungsaufnehmer eindringt. Umden Einfluss auf

die Messung möglichst klein zu halten, ist der Tellerrand zu

einer scharfen Kante geschliffen worden. Dadurch wird die

Kontaktfläche sehr klein und der Widerstand gegenüber der

Bewegung des elastischen Elements vernachlässigbar.

(b) Einfluss der Auslenkung

Die maximale laterale Auslenkung des Schubspannungsauf¬
nehmers liegt im Bereich von 20-30 fim. Der dadurch beding¬
te Einfluss auf die Schergeschwindigkeit und die Scherung im

Bereich kleiner Zeiten ist vernachlässigbar.
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(c) Einfluss der Eigenfrequenz

Mechanische Schwingungen werden durch die Polymer-
Schmelze stark gedämpft und stellen daher in den meisten

Fällen kein Problem dar. Bei der schlagartigen Änderung
der Scherrichtung tritt bei hohen Deformationsgeschwindig¬
keiten eine Störung auf, die auf Schwingungen der Kera¬

mikstäbe zurückzuführen ist. Diese Schwingung kann mit ei¬

nem am Schubspannungsaufnehmer befestigten Dämpfungs¬
element abgeschwächt werden.

(d) Gegenseitige Beeinflussung der Kraftmessung in den zwei

Pachtungen Xi und x3 ('cross talk')
Die Messung der Schubspannungen in den zwei Richtungen
Xi und x3 erfolgt gekoppelt. Wird der Kern im ersten Weg¬
aufnehmer in Längsrichtung verschoben, so verschiebt sich

der Kern des zweiten Wegaufnehmers lateral. Es konnte ex¬

perimentell gezeigt werden, dass der dadurch bedingte Fehler

extrem klein ist. Dazu wurde eine Scheibe aus Silikongummi
von der Grösse der Aufnehmerfläche in das Rheometer ein¬

gelegt und um einen kleinen Betrag in Richtung X\ geschert.
Die dabei auftretenden Schubspannungen sind in Abbildung
3.8 aufgezeichnet. Es kann keine Beeinflussung des Schub¬

spannungssignals in Richtung x3 beobachtet werden.

(e) Genauigkeit der Eichung
Linearität und Reproduzierbarkeit sind die entscheidenden

Kriterien zur Beurteilung der Genauigkeit der Eichkonstan¬

ten. Die Eichkurven entsprechen im Rahmender Messgenau¬
igkeit einer Geraden. Die Reproduzierbarkeit der Geraden¬

steigungen, also der Eichkonstanten, liegt im Bereich von ±

0.5% des jeweiligen Wertes.

7. Einfluss der Elektronik

Das Rauschen der Messelektronik schränkt das Auflösungs¬
vermögen ein. Es bestimmt die maximale Genauigkeit, mit wel¬

cher ein Signal gemessen werden kann. Das am Analog/Digital-
Wandler anliegende Spannungssignal schwankt in einer Bandbrei¬

te von rund ± 15 mV. Bei einer anliegenden Spannung von 3 V

entspricht dies einem relativen Fehler von 0.5%.



Kapitel 4

Charakterisierung des

Probenmaterials

4.1 Verwendetes Probenmaterial

Für die hier beschriebenen Untersuchungen sind vier verschiedene Po¬

lyethylene (Handelsprodukte) verwendet worden. Bei den drei LDPE-

Proben (Hochdruckpolyethylen) handelt es sich um Lupolen der Firma

BASF * mit unterschiedlichem Schmelzindex im Bereich von 5.7 bis 0.3.

Das rheologische Verhalten von LDPEund von HDPE(Niederdruck-
polyethylen) weist grosse Unterschiede auf (Bagley und Birks 1960). Da¬

her ist zusätzlich ein HDPEvon der Firma Statoil in die Untersuchungen
einbezogen worden.

In Tabelle 4.1 sind die genauen Materialbezeichnungen und einige
charakteristische Kennzahlen aufgeführt. Die Bezeichnungen mit nach¬

gestelltem Sternchen beziehen sich auf die ursprünglichen, unstabili-

sierten Proben, jene ohne nachgestelltem Sternchen auf die stabilisier¬

ten Proben. Die in der dritten Kolonne eingetragenen MFI-Werte sind

nach DIN 53735 bei einer Temperatur von 190°C und mit eine Be¬

lastung von 2.16 kg gemessen worden. Die Ermittlung der Dichte ist

an getempertem Granulat (Wärmebehandlung bei 100°C während ei¬

ner Stunde) mit der Auftriebsmethode bei 25°C erfolgt. Für die Be¬

stimmung des Schmelzpunkts Tm (Maximum des Schmelz-Peaks) und

der spezifischen Schmelzwärme A#msind DSC-Messungen ausgeführt
worden. Die Proben sind dabei in einem ersten Durchlauf auf 170°C er-

'Mein Dank gilt der BASFAktiengesellschaft, Ludwigshafen amRhein, Deutsch¬

land, welche die LDPE-Proben zur Verfügung gestellt hat.

41
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Tabelle 4.1: Probenbezeichnungen mit einigen wichtigen Kenngrössen.
Die mit einem Sternchen markierten Bezeichnungen beziehen sich auf

das unstabilisierte Material.

BezeichnungMaterial (Losnummer) MFI P25 Tm Affm

[g/cm3] [°C] [J/g]

LDPE 1* Lupolen 1800M (849 130 064) 5.3 — — —

LDPE1 Lupolen 1800M (S4977) 5.7 0.917 108 90

LDPE 2* Lupolen 1810H (681 133 256) 1.0 0.917 — —

LDPE2 Lupolen 1810H (S4918) 1.2 0.917 110 98

LDPE 3* Lupolen 1810E (018 130 416) 0.27 0.916 — —

LDPE 3 Lupolen 1810E (S4975) 0.42 0.916 110 96

HDPE1* Statoil 870H (85579) 0.67 0.956 — —

HDPE1 Statoil 870H (S5011) 0.84 0.951 138 237

hitzt und anschliessend mit einer Kühlrate von 10°C/min auf 30°C ab¬

gekühlt worden. Auf diese Weise ist für alle Proben eine identische Vor¬

geschichte gewährleistet. Die Aufheizgeschwindigkeit für die eigentliche
Messung hat ebenfalls 10°C/min betragen. Die in Abbildung 4.1 aufge¬
zeichneten DSC-Kurven für LDPE2 und HDPEzeigen unterschiedliche

Wärmetönungen für die zwei Polyethylene. LDPE2 ist bereits ab 115°C,
die HDPE-Probe aber erst ab 145°C vollständig aufgeschmolzen. Die

Kurven für die übrigen LDPE-Proben fallen mit derjenigen von LDPE

2 praktisch zusammen und sind daher nicht mit aufgeführt.
Die Dichte p%%und die Schmelzwärme Aifm stellen ein Mass für die

Kristallinität dar. Die entsprechenden Werte für die drei LDPE stim¬

men im Rahmen der Messgenauigkeit überein, was auf einen ähnlichen

Kristallinitätsgrad schliessen lässt. Für HDPEweichen die entsprechen¬
den Grössen stark ab und deuten —wie erwartet —darauf hin, dass

der kristalline Phasenanteil grösser ist. Der MFI als relatives Mass für

das Fliessverhalten zeigt an, dass die rheologischen Eigenschaften der

vier Proben in einem breiten Bereich variieren. Es zeigt sich, dass die

Polyethylene durch den Stabilisierungsprozess leicht verändert worden
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Abbildung 4.1: DSC-Kurven für LDPE 2 und HDPE: Die Messbedin¬

gungen gehen aus dem Text hervor.

sind.

4.2 Thermische Stabilität der Proben

Die Messung der Theologischen Eigenschaften bei hohen Temperatu¬
ren und über lange Zeiten ist von Veränderungen der Molekülstruktur

durch thermische oder thermo-oxidative Prozesse begleitet. Da diese

Veränderungen ihrerseits die rheologischen Eigenschaften beeinflussen,
ist es wichtig, dass die Messzeit genügend klein gewählt oder chemische

Reaktionen im Probenmaterial bei den für die Messungen vorgesehe¬
nen Bedingungen durch eine Stabilisierung verhindert werden. Für die¬

sen Zweck sind den drei LDPE-Proben Stabilisatoren (0.133% Irganox
1076 und 0.067% Irgaphos P-EPQ) auf einem Extruder zugemischt wor¬

den. Die HDPE-Probe wurde auf analoge Weise mit 0.1% Irganox B215

stabilisiert2.

Der Einfluss der Stabilisierung auf die rheologischen Eigenschaf-

2Herm Dr. Zweifel und Herrn PusseneggeT von Ciba AG, Basel, sei an dieser Stelle

für die aufwendige Stabilisierung des Probenmaterials und für die Bereitstellung der

HDPE-Proben herzlich gedankt.
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Abbildung 4.2: Einfluss des Stabilisierens auf den Betrag der komplexen
Viskosität |7j*| am Beispiel von LDPE 2, Messtemperatur T = 150°C,
Kreisfrequenz w = la-1.

ten und die damit verbundenen Verbesserungen können mittels Scher-

schwingungsmessungen überprüft werden. Dabei wird die komplexe Vis¬

kosität bei gleichbleibender Amplitude und Frequenz über lange Zeiten

verfolgt, und zwar bei verschiedenen Temperaturen (Meissner 1992). Als

Beispiel ist in Abbildung 4.2 der zeitliche Verlauf der komplexen Visko¬

sität für LDPE 2 bei 150°C und einer Frequenz von 1 rad/s aufgezeich¬
net. Es ist klar ersichtlich, dass die kombinierte Einwirkung von Sauer¬

stoff und Wärmebei der unstabilisierten Probe ab rund einer Stunde zu

einer markanten Zunahme der Viskosität führt. Dieser Effekt ist Aus¬

druck für einen bei Polyethylen auftretenden Vernetzungsprozess infolge
der thermischen Belastung. Für die stabilisierte Probe ist auch nach 24

Stunden keine Veränderung der Viskosität, respektive der molekularen

Struktur, feststellbar.

Der in Abbildung 4.2 auftretende Unterschied des Betrages der kom¬

plexen Viskosität im Bereich kleiner Zeiten ist auf Veränderungen des

Materials während des Stabilisierungsprozesses zurückzuführen. Die Ur¬

sache liegt in der dabei auftretenden thermischen und mechanischen Be¬

anspruchung des Materials. Die Veränderungen können —wie bereits

erwähnt —mittels MFI-Messungen (siehe Tabelle 4.1), aber auch an-

unstabilisiert

stabilisiert

^j i i



KAPITEL 4. MATERIALCHARAKTERISIERUNG 45

hand der Molmassenverteilung (vergleiche Abbildung 4.3) nachgewiesen
werden. Aus Theologischer Sicht muss dasselbe Probenmaterial in unsta-

bilisierter und stabilisierter Form so behandelt werden, als handelte es

sich um zwei verschiedene Polymere.

4.3 Vergleich der Molmassenverteilungen

Die Molmassenverteilungen der vier Polyethylene sind mittels Gelper-
meationschromatografie (GPC, respektive SEC)3 bei einer Temperatur
von 140°C in 1,2,4-Trichlorbenzol bestimmt worden. Das gleichzeitige
Messen der Polymerkonzentration und des Lichtstreusignal am Ende

der Trennkolonnen erlaubt die direkte Bestimmung der Molmassenver¬

teilung und erspart eine separate Eichung der GPC-Kolonnen mit eng¬

verteilten Polymerstandards (Martin 1982).
Die Molmassenverteilung w(M) ist nach Formel 4.1 definiert. Dabei

entspricht w(M)dM dem Gewichtsanteil der Moleküle, deren Molmasse

zwischen Mund M+ dMliegt.

1 = r w(M)dM (4.1)
Jo

Die Mittelwerte Mn, Mwund Mz ergeben sich aus den verschiedenen

Momenten der Molmassenverteilung w(M). Die Beziehung nach Formel

4.1 wird als nulltes Moment bezeichnet.

/•oo

(-1.) Moment: M'1 = / M~1w(M)dM (4.2)

1. Moment: Mw= f°° Mw(M)dM (4.3)
JO

2. Moment: MWM,= [°° M2w(M)dM (4.4)
Jo

Oft ist es zweckmassig, die Molmassenverteilung als Funktion von

logM entsprechend der folgenden Definition aufzuzeichnen (Martin
1982)

a;(logM) = 2.3Mu;(M). (4.5)

3 Mein besonderer Dank gilt Herrn Dr. R. Koopmanns und der Firma Dow Che¬

mical, Terneuzen, Niederlande für die Bestimmung der Molmassenverteilung an den

verschiedenen Polyethylenproben.
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Abbildung 4.3: Vergleich der Molmassenverteilungen für unstabilisiertes
und stabilisiertes LDPE 2.
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Abbildung 4.4: Molmassenverteilungen der vier Polyethylene: Es han¬

delt sich um die Molmassenverteilungen der stabilisierten Proben.
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Der direkte Vergleich der Molmassenverteilung a;(logM) des ur¬

sprünglichen und des stabilisierten LDPE—in Abbildung 4.3 am Bei¬

spiel von LDPE2 demonstriert —zeigt eine Zunahme der bereits hohen

Polydispersität durch den Mischprozess bei der Stabilisierung. In diesem

Zusammenhang wird auf Tabelle 4.2 verwiesen, in welcher die Polydi¬
spersität der verschiedenen unstabilisierten und stabilisierten Proben

als Verhältnis von Mw/Mn und Mz/Mw aufgeführt sind. Die Vertei¬

lungsfunktionen der drei stabilisierten LDPE-Materialien sind in Abbil¬

dung 4.4 dargestellt. Die Verteilungen sind ähnlich. Für LDPE3 ist der

Funktionsverlauf im Bereich hoher Molmassen durch eine Ausbuchtung
gekennzeichnet, welche bei den andern zwei LDPE-Proben nicht auf¬

tritt. Die Gewichtsmittel nehmen in der Reihenfolge LDPE 1, LDPE 2

und LDPE3 zu. Aus der Tabelle 4.4 geht hervor, dass die Werte für die

Polydispersität Mw/Mnin derselben Abfolge ebenfalls leicht zunehmen.

Im Vergleich zu den drei LDPE-Proben ist das HDPEbedeutend

weniger breit verteilt. Die Verteilung x(logM) liegt in einem tieferen

Molmassenbereich. Dies wird durch die berechneten Mittelwerte in Ta¬

belle 4.2 bestätigt.

Tabelle 4.2: Zusammenstellung der verschiedenen Molmassenmittel und

deren Verhältnisse für die vier Polyethylene. Die mit einem Stern ge¬

kennzeichneten Proben sind unstabilisiert.

Material Mn [^] M-tn£ll "»[&] Mz+1 life] Mw Hz.

LDPE 1* 146'000

LDPE 1 U'OOO 154'000 1'040'000 2'760'000 11.0 6.7

LDPE 2* 20'000 186'000 990'000 4'490'000 9.3 5.3

LDPE 2 16'600 188'000 890'000 1'850'000 11.3 4.7

LDPE 3* 24'300 245'000 830'000 1'430'000 10.1 3.4

LDPE 3 20'600 244'000 860'000 1'450'000 11.8 3.5

HDPE1*19'900 104'000 396'000 820'000 5.2 3.8

HDPE1 18'900 104'000 422'000 920'000 5.5 4.0
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Abbildung 4.5: Ausschnitt der Infrarotspektren von LDPE 1, LDPE 2,
LDPE 3 und HDPE: Die Spektren sind mit einem FFTIR-Gerät der

Firma Nicolet an dünnen, gepressen Filmen aufgenommen worden. Die

Spektren sind auf die gleiche Probendicke normiert und der Übersicht
halber gegeneinander in vertikaler Richtung verschoben.

4.4 Abschätzung des Verzweigungsgrades
der Proben

Für das rheologische Verhalten spielt ausser der mittleren Molmasse und

der Molmassenverteilung die Verzweigungsstruktur eine wichtige Rolle

(Graessley 1988). Diese Tatsache lässt sich aus dem unterschiedlichen

Verhalten von LDPE und HDPEableiten. HDPEbesteht im Idealfall

aus vollkommen linearen Ketten. LDPE hingegen ist stark verzweigt.
Man geht davon aus, dass wenige Langketten- und viele Kurzketten-

verzweigungen auftreten. Eine zunehmende Anzahl von Kurzkettenver-

zweigungen erschwert die Kristallisation. Dies erklärt die Dichteunter¬

schiede zwischen LDPEund HDPEbei Raumtemperatur (siehe Tabelle

4.1). Angaben über die Dichte oder über den Betrag der Schmelzwärme

für Proben mit gleicher thermischer Vorgeschichte liefern ein relatives

Mass für die Konzentration von Kurzkettenverzweigungen.
Mittels Infrarotspektroskopie kann die Konzentration von CH3-
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Tabelle 4.3: Höhe der Infrarot-Bande (willkürliche Einheiten) bei einer

Wellenzahl von 1380 cm-1 für die verschiedenen Polyethylen-Proben.

Material Absorption

(willkürliche Einheiten)

LDPE 1 0.43

LDPE 2 0.38

LDPE 3 0.36

HDPE1 <0.02

Endgruppen gemessen werden. Eine quantitative Aussage ist aber, be¬

sonders bei geringen Konzentrationen, nur unter grossem messtechni¬

schen Aufwand möglich. Im Rahmendieser Arbeit wird eine qualitative

Argumentation einer quantitativen Bewertung vorgezogen:

In Abbildung 4.5 sind Ausschnitte der Infrarotspektren von den ver¬

schiedenen Polyethylenproben aufgezeichnet. Es ist bekannt (Willbourn
1959), dass bei einer Wellenzahl von rund 1380 cm-1 ein Peak auftritt,
dessen Intensität im wesentlichen von der CH3-Konzentration abhängt.
Da dieser Peak von zwei anderen Banden überlagert ist, muss dessen

Höhe durch Dekonvolution bestimmt werden. Die entsprechenden Da¬

ten sind in Tabelle 4.3 aufgeführt. Aus dem Vergleich der Kurven in

Abbildung 4.5 und aus weiteren, hier nicht dargestellten IR-Messungen
kann folgendes geschlossen werden:

1. Die LDPE-Proben weisen alle eine ähnliche Konzentration an

CH3-Gruppen auf, wobei die Konzentration für LDPE 1 leicht

höher liegt. Die typische Anzahl CH3-Gruppen pro 1000 C wird

von Schnell (1965) für ein vergleichbares LDPEmit 30 angegeben.

2. Die Konzentration von CH3-Gruppen bei HDPEliegt praktisch
an der Nachweisgrenze (ca. 2-3 CH3 pro 1000 C). Es kann davon

ausgegangen werden, dass das Material aus streng linearen Ketten

besteht.
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3. Die CH3-Gruppenkonzentration wird durch das Zumischen von

Stabilisatoren nicht massgeblich verändert.

Die Dichtemessungen und die Schmelzwärmedaten (siehe Tabelle

4.1) bestätigen diese Aussagen im wesentlichen: Die LDPE-Proben wei¬

sen jeweils sehr ähnliche Werte auf, die Werte für LDPE und HDPE

differieren stark.



Kapitel 5

Das rheologische Verhalten in

einfacher Scherung

5.1 Einleitung

Polymer-Schmelzen zeichnen sich durch ein ausgeprägtes zeitabhängiges
rheologisches Verhalten aus, welches auf die hochmolekulare Struktur

zurückzuführen ist. Strukturelle Parameter, wie die mittlere Molmas¬

se, die Molmassenverteilung und die Verzweigungsstruktur, üben eine

grossen Einfluss auf das Materialverhalten aus.

In den folgenden Abschnitten soll das rheologische Verhalten der

vier Polyethylen-Proben in einfacher Scherung unter verschiedensten

Gesichtspunkten beleuchtet werden. Dabei wird sich zeigen, dass zur

Erfassung des Verhaltens von technischen Polymeren unterschiedliche

Methoden kombiniert werden müssen.

Die Wahl der Versuchsparameter erfolgt in einem ersten Schritt so,

dass das Materialverhalten im Rahmender linear-viskoelastischen Theo¬

rie nach Formel 2.22 beschrieben werden kann. Dies bedingt, dass die

Deformationen und Deformationsgeschwindigkeiten infinitesimal sind,

gleichzeitig sind die Materialeigenschaften isotrop. Anisotropieeffekte
sind erst bei nichtlinear-viskoelastischem Verhalten zu erwarten. Der

nichtlineare Verformungsbereich ist aber auch aus anderen Gründen von

Bedeutung: Polymer-Schmelzen sind in der Regel bei der Verarbeitung
sehr grossen Verformungen und Verarbeitungsgeschwindigkeiten ausge¬

setzt. Dies ist Motivation genug, umin einfacher Scherung nicht nur das

lineare, sondern auch das nichtlineare Verhalten zu untersuchen.

51
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5.2 Probenherstellung und Durchführung
der Messungen

Aus Granulat wurden Platten mit Dicken zwischen 0.5 und 2 mmoder

im Falle des hochmolekularen LDPE 3 direkt Proben mit Kegel-Platte-
Form hergestellt. Der Press Vorgang erfolgte während 15 Minuten bei

einer Temperatur von 170"C und unter Anwendung eines hohen Druckes

(rund 20 bar). Anschliessend wurden die Pressformen in einer zweiten,
mit Wasser gekühlten Presse abgekühlt. Aus den gepressten Platten

sind anschliessend oblatenförmige Proben ausgestanzt worden.

Die Ermittlung des Theologischen Verhaltens in einfacher Scherung
erfolgte mit einem Rotationsviskosimeter RMS800 (Rheometrics Inc.,

Piscataway, USA) mit (a) oszillierender und (b) zeitlich konstanter

Schergeschwindigkeit. Das verwendete Gerät wurde im Vergleich zur

kommerziellen Version mehrfach modifiziert (Meissner et al. 1989). Die

Bestimmung des linear-viskoelastischen Verhaltens erfolgte zusätzlich

mit einem Kriechrheometer RSR 8600 (Rheometrics Ine, Piscataway
USA). In beiden Fällen kam eine Kegel-Platte-Anordnung zur Anwen¬

dung (siehe Abbildung 5.1a). Der Öffnungswinkel des Kegels betrug
jeweils c*k = 0.1 rad.

Der Vorteil der verwendeten Probengeometrie liegt darin, dass das

herrschende Scherfeld, abgesehen von Abweichungen am Probenrand,

homogen ist. Unter Annahme einer idealen Probenform lässt sich der

Radius R der Probe aus der Probenmasse mnach der folgenden Formel

berechnen

Für die Dichte p? in g/cm3 bei der Messtemperatur T kann die

folgende empirische Beziehung nach Gubler und Kovacs (1959) benutzt

werden

pT = [1.262 + 0.0009(7 - 125)]-1 mit T in °C. (5.2)

Mit einer fotografischen Untersuchung konnte gezeigt werden, dass

der effektive Probenradius wegen der nicht-idealen Geometrie des Prc-

benrandes 2%kleiner ist als der mit Formel 5.1 berechnete Wert und in

einem Streubereich von ±2%liegt.
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Da der Radius bei der Berechnung der Schubspannung mit der drit¬

ten Potenz eingeht (siehe 5.3), muss für den radiusbedingten relativen

Fehler ein Wert von ±6%angesetzt werden. Im Falle der ersten Normal¬

spannungsdifferenz mit einer quadratischen Abhängigkeit von R (nach
Formel 5.4) liegt der entsprechende relative Fehler bei ±4%. Aus dem

gemessenen Drehmoment M0 und der Normalkraft F^ folgen die Schub¬

spannung p2i und die Normalspannung Nt gemäss

M0 = ~R3Pn (5.3)

FN = ~R2NX (5.4)

Zur Bestimmung der zweiten Normalspannungsdifferenz wurde die

von Meissner et al. (1989) beschriebene Methode benutzt. In Abbildung
5.1c ist die Unterteilung der Platte in einen inneren, mit dem Messauf¬

nehmer verbundenen Teil mit Radius R, und einen äusseren, mit dem

a)

y = 2xn/u

bk1"
l-P22M)= -(N,*2N2)lnt£)

*i-pnm

l-Pa(R)l = -N2.po

ff.

C)

tfcM,.F,

Abbildung 5.1: Verschiedene Konfigurationen zur Messung viskosimetri-

scher Funktionen mit einem Kegel-Platte-Rotationsrheometer: a) Kegel-

Platte-Anordnung; b) radiale Druckverteilung -£22(1"); c) Unterteilung
der Platte in einen inneren Teil und einen äusseren Ring.
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Gerät fest verbundenen Ring mit Radius R0 gezeigt. Die zwei Teile sind

durch einen schmalen Spalt voneinander getrennt. Falls der Probenra¬

dius R kleiner als i?, ist, erhält man die gesamte wirkende Normalkraft

F/v. Daraus lässt sich nach Gleichung 5.4 die erste Normalspannungsdif¬
ferenz bestimmen. Ist der Radius R der Probe grosse als R,, so trägt nur

der innere Teil der Probe zur Teil-Normalkraft Fi bei. Da die Druckver¬

teilung -P22^) in radialer Richtung bekannt ist (siehe Abbildung 5.1b),
kann die zweite Normalspannungsdifferenz mit folgender Formel berech¬

net werden

Eine Auftragung des Verhältnisses Fi R2/Fjv Rf nach der Grösse

\a(R/Ri) ergibt eine Gerade durch den Punkt (0,1). Aus ihrer Steigung
mlässt sich das Verhältnis ßs = N2/Ni bestimmen

fo =

wr~i-x (5,6)

Mit dem verwendeten Heizsystem konnte die Temperatur während

der Versuchszeit auf 0.01°C konstant gehalten werden. Dies war vor al¬

lem für Normalspannungsmessungen von Bedeutung, da stärkere Tem¬

peraturschwankungen infolge der thermischen Ausdehnung zu einer

Verfälschung des Messsignals führen. Das Messen der Temperatur mit

einem geeichten Temperatursensor (PtlOO) direkt unter der Oberfläche

des Kegels respektive der Platte erlaubte eine Einstellung der herrschen¬

den Temperatur auf 0.1°C genau.

Gute Versuchsergebnisse setzten voraus, dass die Probe möglichst
zentriert eingelegt und die Bildung von Lufteinschlüssen ausgeschlossen
wurde. Die Versuche konnten erst gestartet werden, sobald die durch

das Einlegen der Proben induzierten Normalkräfte vollständig relaxiert

waren. Dies bedingte, vor allem bei hochviskosen Proben, entsprechend
lange Wartezeiten von über einer Stunde.
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5.3 Das linear-viskoelastische Material¬

verhalten

5.3.1 Rheologische Grundversuche

Die experimentelle Bestimmung des linear-viskoelastischen Verhal¬

tens erfolgt mittels rheologischer Grundversuche. Die verschiedenen

Versuchstypen sollen kurz vorgestellt und im Rahmen der linear-

viskoelastischen Theorie nach Gleichung 2.22 behandelt werden.

Der Spannversuch

Wird das Material ab einem bestimmten Zeitpunkt tf = 0 mit konstanter

Deformationsgeschwindigkeit beansprucht, so spricht man von einem

Spannversuch. Im Falle der einfachen Scherung in Richtung Xi lautet der

Deformationsgeschwindigkeitstensor Q.{t') (-y0 bezeichnet die konstante

Schergeschwindigkeit)

, / 0 7o 0 \

ä(t') = ^h(t')\ 7. 0 0
. (5.7)

£ \ 0 0 0/

Die Einheitsstufenfunktion h{1f) ist dabei folgendermassen definiert:

h(t>\ _l 0 für t'<0
, .

h{t)-\ i für e>o (5-8)

Durch Einsetzen von Gleichung 5.7 und 2.24 in die linear-

viskoelastische Materialgleichung 2.22 erhält man als Materialantwort

die zeitabhängige Schubspannung />2i(t). Dabei bezeichnet s die Zeitdif¬

ferenz t —t':

Pn{t) = T r ^-e~3,TdTiods = 7„ jT H{t) (l - e-«T) dr. (5.9)

Mit der Identität j)°(t) = P2i{t)/-y0 ergibt sich aus Gleichung
5.9 die von der Deformationsgeschwindigkeit unabhängige linear-

viskoelastische Scheranlaufkurve, respektive die zeitabhängige Schervis¬

kosität T)"(t)
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rf{t) = j°° H(t) (l - e"t/T) dr = f°° tH(t) (l - e~t/r) dlnr.

(5.10)
Für die Zeit t -> oo erhält man als Grenzfall die Schernullviskosität

77„. Der Integralausdruck heisst auch erstes Moment des Relaxations¬

zeitspektrums

/oo roo

ij0=/ H{r)dT= TH{T)d\riT. (5.11)
jo y~oo

Wird ein Spannversuch genügend lange durchgeführt, so erreicht

man den rheologisch-stationären Zustand mit der konstanten Schernull¬

viskosität 7]0.

Alle andern Komponenten des Spannungstensors p verschwinden.

Zwischen der Schernullviskosität tj0 und der aus einem einfachen Dehn¬

versuch ermittelten Dehnnullviskosität ß0 liegt gemäss der Troutonschen

Regel der Faktor drei.

Der Scherschwingversuch

Bei einem Scherschwingversuch handelt es sich um eine mit der Kreis¬

frequenz w und der Amplitude %oszillierende Scherströmung. Damit

der Gültigkeitsbereich der linear-viskoelastischen Theorie nicht über¬

schritten wird, muss die Amplitude der Scherschwingung genügend klein

gewählt werden. Der Deformationsgeschwindigkeitstensor Qjt') lautet

für den Fall einer Oszillation in Richtung Xi

(0
70wcoswt' 0 \

%üJcosüjf 0 0
. (5.12)

0 0 0/

Die Materialantwort lässt sich in zwei Anteile aufspalten, nämlich

in den mit der Beanspruchung in Phase stehenden, elastischen und den

um n/2 phasenverschobenen, viskosen Anteil. Der viskose Anteil steht

mit der Ableitung der Scherung, der Schergeschwindigkeit, in Phase.

Der elastische Anteil (Speichermodul G') und der viskose Anteil (Ver¬
lustmodul G") hängen in folgender Weise vom kontinuierlichen Relaxa¬

tionszeitspektrum H(r) ab:

G'^ = LH^YT^dlnT (5"13)
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G>K>^TT^dlnr- (5'14)

Der Kriechversuch

Im Gegensatz zu den bisherigen Beispielen wird beim Kriechversuch

nicht die Deformation sondern die Spannung vorgegeben. Die Material¬

antwort wird in Form einer zeitabhängigen Verformung erfasst. Wird

nach einer bestimmten Kriechzeit t\ die angelegte Spannung auf Null

zurückgesetzt, so verformt sich das Material um die elastischen, rever¬

siblen Verformungsanteile zurück. Man spricht von Kriecherholung.
Falls die Probengeometrie, wie in unserem Fall, durch den Messspalt

vorgegeben ist, spricht man von eingeschränkter Erholung (constraint
recovery). Im Gegensatz dazu kann sich die Probe bei freier Erholung

(free recovery) in alle Richtungen verformen.

Die zeitabhängige Kriechnachgiebigkeit J(t) ist definiert als der Quo¬
tient aus der gemessenen Scherung ~f(t) und der angelegten Schubspan¬

nung P21. Sie setzt sich aus drei Anteilen zusammen, nämlich

• der Sofortnachgiebigkeit J0,

• der zeitabhängigen, elastischen Nachgiebigkeit Je und

• dem irreversiblen Fliessterm tjr\0.

Die Kriecherholungsnachgiebigkeit Jr(t) für die Erholungsphase mit

t? = t —ti lässt sich in

• die Sofortnachgiebigkeit J0 und

• in einen zeitlich verzögerten, reversiblen Anteil

aufteilen.

Wird eine ausreichend lange Kriechzeit gewählt, so gilt Jr(t') —J0 —

Je(t). Der stationäre Wert nach langen Kriechzeiten wird Gleichge¬
wichtswert J° der erholbaren, das heisst elastischen Kriechnachgie¬
bigkeit, jener nach langen Erholungszeiten Gleichgewichtswert J° der

Kriecherholungsnachgiebigkeit genannt.
In vielen Fällen kann die Kriechzeit nicht genügend gross gewählt

werden. Dies ist zum Beispiel dann der Fall, wenn eine langandauern¬
de, thermische Belastung zu Veränderungen des Probenmaterials führt.
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Kriechphase Erholungsphase
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Abbildung 5.2: Schematischer Verlauf von J(t) für einen Kriechversuch
und eine daran anschliessende Kriecherholung.

Q.

Zeit t

Abbildung 5.3: Anwendung des Superpositionsprinzips zur Konstruk¬

tion der Kriechfunktion J(t) für lange Zeiten: A ist die gemessene Kur¬

ve, B die um die Kriechzeit ti verschobene Kurve und A+B die aus

einer Überlagerung erhaltene Kurve.
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Die Kriechkurve kann dann unter Anwendung des Boltzmannschen Su¬

perpositionsprinzips trotzdem ermittelt werden (Meissner 1992): Dabei

wird die gemessene Kriech- und Kriecherholungskurve, wie in Abbil¬

dung 5.3 gezeigt, auf der Zeitachse umdie Kriechzeit t\ verschoben und

der ursprünglichen Kurve überlagert. Dieser Vorgang kann mehrmals

wiederholt werden, bis die Steigung der Kriechfunktion für lange Zeiten

einen konstanten Wert annimmt. Diese konstante Steigung entspricht
dem Kehrwert der Schernullviskosität r/0. Bei einer Auftragung des Quo¬
tienten aus der Kriechnachgiebigkeit und der laufenden Zeit t über 1/t
entspricht der Ordinatenabschnitt ebenfalls dem Kehrwert von tj0 (Ni-
nomiya 1963). Damit stehen zur Bestimmung der Schernullviskosität r\0

aus Kriechversuchen zwei Methoden zur Verfügung.
Analog zum Konzept des Relaxationszeitspektrums kann für den Fall

vorgegebener Spannungen ein Retardationszeitspektrum L(r') definiert

werden (r' heisst Retardationszeit)

Je(t) = ^^l\L-e~^\iT'. (5.15)

Die diskrete Form mit JV Retardationszeiten t[ und den zugehörigen
Retardationsstärken Li lautet

Je(t) = ELi[l~e-t^}. (5.16)
i=l

Das Retardationszeitspektrum L(r') und das Relaxationszeitspek¬
trum H(r) sind mathematische Konstrukte für denselben Sachverhalt,
nämlich der Beschreibung des Zusammenhangs zwischen Deformations¬

verlauf und Spannungsverlauf (Schwarzl 1990).

Oszillierende Spannungsvorgabe

Es besteht die Möglichkeit, das Material statt mit einer konstanten, mit

einer oszillierenden Spannung zu beanspruchen. Der Realteil J' der kom¬

plexen Nachgiebigkeit J* lässt sich durch das Retardationszeitspektrum
L{t') auf folgende Weise ausdrücken

/(w) = &+[" L(t')
*

dlnr'. (5.17)

Analog erhält man für den um 7r/2 phasenverschobenen Anteil /"



KAPITEL 5. EINFACHESCHERUNG 60

/°°
LlIT1

L(T')TT-in-2dlnT'- (5-18)
oo 1 + w'r"

Der Zusammenhang zwischen den linear-viskoelastischen Material¬

funktionen G*(w) = G'{w) + iG"{uj) und J*{w) = J'{w) - ij"(w) ist

gegeben durch

G*{uj)J\uj) = 1. (5.19)

5.3.2 Die Bestimmung der Schernullviskosität

Die Schernullviskositäten n0 der Polyethylen-Proben sind mit ver¬

schiedenen Methoden bestimmt worden. Die entsprechenden Werte sind

in Tabelle 5.1 aufgeführt. Die unter Spannversuch stehenden Zahlen

entsprechen den stationären Viskositätswerten für sehr kleine Scher¬

geschwindigkeiten. Im Falle von HDPE konnte mit dieser Methode

der linear-viskoelastische Bereich nicht charakterisiert werden. Bei den

Kriechversuchen wurden zwei Auswertemethoden verwendet, nämlich

die Ermittlung der Steigung der J(t)-Kurve für lange Kriechzeiten (Ver¬
fahren A) und die Bestimmung des y-Achsenabschnitts bei einer Auftra¬

gung von J(t)/t über 1/t (Verfahren B, Ninomiya 1963). Scherschwin¬

gungen über einen breiten Temperatur- und Frequenzbereich erlauben

Tabelle 5.1: Zusammenstellung der mit unterschiedlichen Methoden

bestimmten Schernullviskositäten für die untersuchten Polyethylen-
Materialien.

MaterialT Spannversuch Verfahren A Verfahren B aus Spektrum

[°C] [kPas] [kPas] [kPas] [kPas]

LDPE1150 9.95 ± 0.05 10.7 ± 0.2 10.6 ± 0.2 9.3

LDPE2150 65.5 ± 0.3 65.7 ± 1.8 65.4 ± 1.8 66.4

LDPE3150 257 ±1 289 288 281

HDPE 170 — 113.5 ± 4 113.5 ± 4 —

150 160.5 ± 5 160.5 ± 5
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schliesslich die Berechnung des Relaxationszeitspektrums, woraus sich

die Schernullviskosität bestimmen lässt. Diese Methode funktioniert

bei HDPEwiederum nicht, da das Relaxationszeitspektrum mit Scher¬

schwingungsmessungen nicht über den dazu nötigen Bereich bestimmt

werden kann.

Die Messungen an LDPE beziehen sich auf eine Temperatur von

150°C, jene von HDPEauf 170°C. Umdie Vergleichbarkeit zu gewährlei¬
sten, sind die Werte für HDPEbei 150°C ebenfalls aufgeführt. Zur Um¬

rechnung wurde die aus Scherschwingungsmessungen ermittelte Tem¬

peraturabhängigkeit der linear-viskoelastischen Materialfunktionen ver¬

wendet. Die mit unterschiedlichen Methoden bestimmten Schernullvis¬

kositäten stimmen für dasselbe Material gut überein. Die Streuung
der Messwerte liegt im Rahmen der Messgenauigkeit. Die »fc-Werte
für die drei LDPE unterscheiden sich stark, was auf die unterschied¬

lichen mittleren Molmassen zurückzuführen ist. Die Schernullviskosität

r)0 von HDPEliegt zwischen den entsprechenden Werten für LDPE 2

und LDPE 3.

5.3.3 Charakterisierung des linear-viskoelastischen

Verhaltens mittels Scherschwingungen

Scherschwingungsmessungen sind in der Regel einfach durchzuführen

und zeichnen sich durch eine gute Reproduzierbarkeit aus. Unter

Ausnützung des Zeit-Temperatur-Superpositionsprinzips (Ferry 1980)
kann der messtechnisch zugängliche Frequenz- respektive Zeitbereich

nachhaltig erweitert und die Temperaturabhängigkeit der Materialei¬

genschaften ermittelt werden.

Die Scherschwingungsmessungen an LDPE wurden bei Temperatu¬
ren zwischen 120 bis 190oC, jene an HDPEzwischen 142 und 190°C

ausgeführt. Im Bereich grosser Frequenzen (1 - 100 rad/s) betrug die

angelegte Amplitude 7„ 0.05 bis 0.07 Schereinheiten. Umbei kleinen

Frequenzen unter 1 rad/s genügend grosse Messsignale zu erhalten, wur¬

den möglichst grosse Proben verwendet und Amplituden im Bereich von

0.12 bis 0.15 Schereinheiten angelegt. Die Beanspruchung des Materi¬

als lag in jedem Fall innerhalb der Grenzen für linear-viskoelastisches

Verhalten.

Die G'(u)- und G"(w)-Werte wurden für die verschiedenen Schmel¬

zen unter Anwendung des Zeit-Temperatur-Superpositionsprinzips zu

einer Masterkurve bei der Referenztemperatur von 150°C für LDPEund
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Abbildung 5.4: G'(üj) und G"{w) für die drei LDPE-Proben. Referenz¬

temperatur ist jeweils 150°C, die vollen Symbole beziehen sich auf G',
die offenen Symbole auf G".
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Abbildung 5.5: G'(w) und G"{üj) für HDPE: Referenztemperatur ist

170°C.
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170°C für HDPEzusammengefaßt. Die entsprechenden Resultate sind

in den Abbildungen 5.4 und 5.5 aufgezeichnet. Die Datensätze erstrecken

sich über einen Frequenzbereich von 4.5 bis 5.5 Dekaden. Bei den LDPE-

Schmelzen reicht dieser Bereich aus, um das linear-viskoelastische Ver¬

halten, insbesondere bei langen Relaxationszeiten, zu charakterisieren.

Bei HDPEkann der Einfluss der langen Relaxationszeiten mit Scher-

schwingungsmessungen nicht erfasst werden. Zu einem späteren Zeit¬

punkt soll gezeigt werden, wie diese Lücke geschlossen werden kann.

Temperaturabhängigkeit des linear-viskoelastischen Verhal¬

tens

Die linear-viskoelastischen Materialfunktionen zeichnen sich durch eine

starke Temperaturabhängigkeit aus. Nimmt man an, dass alle Relaxa¬

tionszeiten auf dieselbe Weise von der Temperatur abhängen, kann auf

der Zeit- respektive Frequenzachse ein Verschiebungsfaktor ar definiert

werden (Ferry 1980). Dabei bezeichnet Tr die Referenztemperatur und

TitT die i-te Relaxationszeit bei der entsprechenden Temperatur T:

aT = ^L. (5.20)
n,Tr

Der Wert des Relaxationsmoduls für das gummielastische Plateau

(Plateau-Modul) hängt linear von der Temperatur ab. Die temperatur¬

bedingte Dichteänderung der Schmelze ist ebenfalls zu berücksichtigen.
Daher muss bei Scherschwingungsmessungen ein zusätzlicher Verschie¬

bungsfaktor &x in vertikaler Richtung nach folgender Definition ein¬

geführt werden

h = Pj£. (5.21)

In vielen Fällen wird die vertikale Verschiebung vernachlässigt. Da¬

bei wird so argumentiert, dass die Einflüsse aus der Temperaturabhän¬
gigkeit des Plateau-Moduls und der Dichte sich gegenseitig kompen¬
sieren. Abbildung 5.7 zeigt eine Auftragung von ln&r über lnax. Da¬

bei zeigt sich, dass für alle Polyethylen-Schmelzen unabhängig von der

Verzweigungsstruktur oder der mittleren Molmasse eine ähnliche, nicht

vernachlässigbare Abhängigkeit der In 6y-Werte von In a? besteht.

Nach Ferry (1980) gilt für ar der folgende Ausdruck
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Abbildung 5.6: Aus Scherschwingungsmessungen ermittelte Tempera¬

turabhängigkeit der Schernullviskosität.
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Abbildung 5.7: Auftragung von ln&r über die zugehörigen Werte

In üt. Die Gerade entspricht einer Trendlinie, die für alle Polyethylen-
Schmelzen gilt, unabhängig von Strukturparametern wie mittlere Mol¬

masse oder Verzweigungsgrad.
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Tabelle 5.2: Die aus einer Arrheniusauftragung ermittelten Aktivie¬

rungsenergien E0 für die Temperaturabhängigkeit der Schernullvisko¬

sität.

Material E0 [kJ/mol]

LDPE 1 56.2

LDPE 2 58.6

LDPE 3 64.5

HDPE 27.0

«^»(W/^frgfr (5.22)

Die Beschreibung der Temperaturabhängigkeit der Schernullvisko¬

sität kann mit einem Arrheniusansatz (zum Beispiel Meissner 1965) er¬

folgen. Dabei ist E0 die Aktivierungsenergie der Nullviskosität, TZ die

ideale Gaskonstante und T die absolute Temperatur. Mit Gleichung 5.22

wird dann

>»Ö£y)-©=f(K)- <->

Die aus Scherschwingungsmessungen ermittelten Werte für ar/br
sind für die vier Polyethylen-Proben in Abbildung 5.6 als Arrhenius-

Auftragung dargestellt. Die Schernullviskosität von HDPEzeigt im Ver¬

gleich zu LDPE eine deutlich geringere Temperaturabhängigkeit, was

auf die unterschiedliche Verzweigungsstruktur der Polymeren zurück¬

zuführen ist. Die Aktivierungsenergien der drei LDPE-Schmelzen sind

ähnlich (vergleiche Tabelle 5.2). Literaturwerte von E0 liegen für HDPE

zwischen 24.3 - 31.5 kJ/mol und für LDPE zwischen 53.8 und 60.0

kJ/mol (Meissner 1965, Semjonov 1968, Mavridis und Shroff 1992). Die

in Tabelle 5.2 aufgeführten 2?0-Werte stimmen mit den Werten aus der

Literatur gut überein. Graessley und Raju (1984) haben für lineares,

hydriertes Polybutadien ein E0 von 30 kJ/mol gefunden, was mit dem

hier gefundenen Wert für HDPEgut übereinstimmt und die Annahme

unterstützt, dass HDPEpraktisch nur aus linearen Ketten besteht.
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Der Einfluss der mittleren Molmasse bei LDPE

Die in Abbildung 5.4 gezeigten Masterkurven für die drei LDPE-

Schmelzen sind von sehr ähnlicher Form. Wennmandie jeweiligen Kreu¬

zungspunkte G' = G" durch eine horizontale und eine vertikale Ver¬

schiebung zur Deckung bringt, ergibt sich eine universelle Masterkurve.

Zusammen mit den Verschiebungsfaktoren beschreibt diese Kurve das

linear-viskoelastische Verhalten der drei LDPE-Schmelzen unabhängig
von den mittleren Molmassen. Die Verschiebungsfaktoren a« (horizon¬
tale Richtung) und 6^ (vertikale Richtung) sind in Tabelle 5.3 auf¬

geführt. Referenzmaterial ist LDPE 2. Wie Abbildung 5.8 zeigt, ist die

Überlagerung hervorragend. Die Messwerte decken einen Frequenzbe¬
reich von gut sechs Dekaden ab.

Das Relaxationszeitspektrum kann aus den experimentellen Daten

G'(u>,) und G"(üJt) unter Verwendung der folgenden Beziehungen be¬

rechnet werden (g, sind die Gewichte der Relaxationszeiten r,)

«—» W27"2

^"'^TW (5-25)

Dabei wird bei konventioneller Vorgehensweise eine Anzahl von Re¬

laxationszeiten vorgegeben, die sich um einen konstanten Faktor un¬

terscheiden. Die zugehörigen Gewichte g, werden nach der in Formel

5.26 dargestellten Methode der kleinsten Fehlerquadrate bestimmt (z.

Tabelle 5.3: Horizontale und vertikale Verschiebungsfaktoren zur Kon¬

struktion einer Molmassen-unabhängigen Masterkurve für die LDPE-

Proben. Die Faktoren werden durch die Überlagerung der Kreuzungs¬
punkte G' = G" bestimmt.

Material au bM loga^ log 6m

LDPE1 0.082 0.57 -1.09 -0.24

LDPE 2 1.0 1.0 0.0 0.0

LDPE3 4.8 1.21 0.68 0.082
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Abbildung 5.8: Masterkurve bi^G' und büG" als Funktion von ümwfür

die drei verschiedenen LDPE-Proben bei einer Referenztemperatur von

150°C: Die Verschiebungsfaktoren ergeben sich aus der relativen Lage
der Kreuzungspunkte G' = G".
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Abbildung 5.9: Kontinuierliche Relaxationszeitspektren der verschiede¬

nen LDPE-Proben im Vergleich, die Referenztemperatur beträgt 150°C.
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B. Demarmels und Meissner 1986, Berger 1988). Dabei sind G\ und G"

die bei einer Frequenz u/,- gemessenen Werte, G'(w,) und G"{wi) werden

nach den Formeln 5.24 und 5.25 berechnet, so dass

CM-tV+teM-i
GJ

'

G?
= Min. (5.26)

Ist die Zahl i der Relaxationszeiten klein, zeichnen sich die berech¬

neten Funktionen durch eine unnatürliche Welligkeit aus. Ist die Zahl

i der Relaxationszeiten gross, erhält man negative Gewichte ßi, was

physikalisch nicht sinnvoll ist. Die Ermittlung des 'richtigen' Relaxa¬

tionszeitspektrums ist also nicht ganz einfach. Es handelt sich um ein

mathematisch schlecht gestelltes Problem (Honerkamp 1989, Elster et

al. 1991, Honerkamp und Weese 1993), was bedeutet, dass die Lösung
nicht eindeutig ist. Umzu einer eindeutigen Lösung zu gelangen, müssen

zusätzliche Bedingungen eingeführt werden. Hohnerkamp und Weese

(1989) verwenden zur Minimierung des Fehlers die Regularisierungsme-
thode nach Tichonov und führen dazu den Regularisierungsparameter
AP ein

i-1
G„

+ Ar£l<fcf = Min. (5.27)

Zur Berechnung der Spektren ist ein von Weese (1992) entwickel¬

tes Computerprogramm, welches auf einer nichtlinearen Tikhonov-

Regularisierung basiert, eingesetzt worden. Als Kontrolle können die

aus den berechneten Spektren zurückgerechneten G'(w) und G"(uj) mit

den experimentellen Daten verglichen werden. Die Übereinstimmung ist

jeweils hervorragend.
Die berechneten Spektren H(r) sind mit der Relaxationszeit r ge¬

wichtet worden, so dass die Flächen unter den Kurven den jeweiligen
Schernullviskositäten i)0 entsprechen (vergleiche Formel 5.11). Eine Nor¬

mierung der Flächen auf den Wert 1 erlaubt einen direkten Vergleich
der verschiedenen Spektren.

Da sich die G'- und G"-Daten der drei LDPE-Proben überlagern las¬

sen, ist zu erwarten, dass die mit r gewichteten und mit dem jeweiligen

r)0 normierten Spektren der drei LDPE-Schmelzen durch eine Verschie¬

bung entlang der Relaxationszeitachse zur Deckung gebracht werden
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können. Die Verschiebungsfaktoren entsprechen den Kehrwerten der in

Tabelle 5.3 angegebenen Faktoren um-

In Abschnitt 4.3 ist gezeigt worden, dass die Molmassenverteilungen
der drei Polymere eine ähnliche Breite aufweisen. In einfach logarith¬
mischer Auftragung unterscheidet sich die Form der Verteilungskurven
nicht stark (siehe Abbildung 4.4). Es ist weiter gezeigt worden, dass

die Verzweigungsstruktur, zumindest in groben Zügen, übereinstimmt.

Es kann davon ausgegangen werden, dass die drei LDPE eine ähnliche

Molekülstruktur aufweisen, sich in der mittleren Molmasse aber stark

unterscheiden. Das linear-viskoelastische Verhalten der drei LDPE-

Schmelzen kann mit einer zum Zeit-Temperatur-Superpositionsprinzip
analogen, von der mittleren Molmasse abhängigen Verschiebung der Ma¬

terialfunktionen beschrieben werden.

Onogi et al. (1970) und Schausberger et al. (1985) haben die Molmas¬

senabhängigkeit des linear-viskoelastischen Verhaltens von Polystyrol-
Schmelzen mit enger Molmassenverteilung beschrieben. Dabei können

die G'- und G"-Kurven im Fliessbereich zur Deckung gebracht werden,
wobei allerdings keine vertikale Verschiebung benötigt wird. Das kann

damit erklärt werden, dass der Plateau-Modul für genügend grosse Mo¬

leküle von der Molmasse unabhängig ist (Bird et al. 1987a).
Als mögliche Ursachen für die auftretende vertikale Verschiebung

bei den drei LDPE-Schmelzen kommen kleine Unterschiede in der Po-

lydispersität oder in der Verzweigungsstruktur in Frage. Zeichner und

Patel (1981) haben für Polypropylen gezeigt, dass der Modulwert für

den Kreuzungspunkt G' = G" mit der Polydispersität der untersuchten

Schmelzen korreliert.

5.3.4 Vergleich des Kriechverhaltens

Aus Kriechmessungen kann, wie bereits unter 5.3.2 dargelegt, die Scher¬

nullviskosität t]0 auf einfache Weise ermittelt werden. Mit der Kriech¬

kurve ist aber auch das zeitabhängige Verhalten bestimmt. Der grosse

Vorteil von Kriechmessungen liegt darin, dass damit im Gegensatz zu

Scherschwingungsmessungen der Bereich langer Relaxationszeiten ab¬

gedeckt werden kann.

Zur Erfassung des Kriechverhaltens im linear-viskoelastischen Be¬

reich dürfen die auftretenden Deformationen und Deformationsge¬
schwindigkeiten nicht beliebig gross gewählt werden. Für eine mit LDPE

2 vergleichbare Schmelze hat Meissner (1971) gezeigt, dass bei einer stu-
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Tabelle 5.4: Zusammenstellung der Versuchsparameter für Kriechversu¬

che an LDPE- und HDPE-Schmelzen.

Material T[°C] P21 [Pa] *iW *«[s]

LDPE1 150 50 200 1000

LDPE 2 150 35 2000 2000

LDPE 3 150 25 lO'OOO lO'OOO

HDPE 170 20 4000 128'000

fenförmigen Scherdeformation von 7 < 0.5 (mit entsprechend grosser

Schergeschwindigkeit) linear-viskoelastisches Verhalten auftritt. Wird

andererseits eine sehr kleine Schergeschwindigkeit gewählt, so ist auch

für bedeutend grössere Scherdeformationen linear-viskoelastisches Ver¬

halten zu erwarten.

Bei der Wahl der Versuchsparameter wurde darauf geachtet, dass

die maximale Scherdeformation den Wert eins nicht überschritt. Diese

Faustregel grenzt bei den hier verwendeten Polymer-Schmelzen den Be¬

reich ab, für welchen linear-viskoelastisches Verhalten erwartet werden

kann. Die Werte für die angelegten Schubspannungen p2i> die Kriech¬

zeiten ti und die Erholzeiten te sind in Tabelle 5.4 aufgeführt.
Der Verlauf der erholbaren Kriechnachgiebigkeit Je(t) ist durch An¬

wendung des in Abbildung 5.3 schematisch dargestellten Superpositions¬
verfahrens und unter Abzug des viskosen Anteils der Nachgiebigkeit er¬

mittelt worden. Die entsprechenden Kurven für Je(t) sind in Abbildung
5.10 dargestellt. Die Gleichgewichtswerte für die erholbare Kriechnach¬

giebigkeit J° gehen aus Tabelle 5.5 hervor.

Für die LDPE-Schmelzen ist die Zeitdauer bis zum Erreichen des

Gleichgewichtswerts J° um so grösser, je grösser das Gewichtsmittel

der Molmasse ist. Der Vergleich der erholbaren Kriechnachgiebigkeiten
zeigt weiter, dass

1. die Gleichgewichtswerte J° für die drei LDPE-Schmelzen mit zu¬

nehmender Polydispersität (Verhältnis Mw/Mn, vergleiche Tabelle

4.2) zunehmen,

2. der Gleichgewichtswert Je° für HDPEum den Faktor 50 bis 100
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Abbildung 5.10: Vergleich der Funktion Je(t) für HDPEbei T = 170oC

und für die drei LDPE bei 150°C.

über den ./"-Werten für die LDPE-Schmelzen liegt (Meissner hat

1992 für eine andere HDPE-Schmelze einen ähnlich hohen J°-Wert

von 0.016 Pa-1 gefunden) und

3. die relevanten Zeiten bei HDPEausgesprochen gross sind.

Es ist bekannt, dass J° für monodisperses Material von der Molmasse

unabhängig ist. Mit zunehmender Breite der Molmassenverteilung re¬

sultiert ein grösserer Wert für Je° (Zosel 1971, Bird et al. 1987b, Berger
und Meissner 1992).

Nach Ferry (1980) und Bird et al. (1987a) gilt weiter

„ ..
G' 1 Nt *1]0

J„ = hm —T-7T = r hm -5- = —--. (5.28)

J° kann also aus Scherschwingungsmessungen respektive aus dem er¬

sten und zweiten Moment des Relaxationszeitspektrums berechnet wer¬

den. Die entsprechenden Ergebnisse sind in Tabelle 5.5 aufgeführt. Es

zeigt sich, dass die gemessenen und die berechneten J°-Werte für LDPE

1, LDPE2 und HDPEgut übereinstimmen. Für LDPE3 liegen die Wer¬

te in der gleichen Grössenordnung, stimmen aber nicht exakt überein.
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Tabelle 5.5: Gleichgewichtswerte der erholbaren Kriechnachgiebigkeit
J°. für LDPE- und HDPE-Schmelzen.

Material T[°C]
aus Kriechversuch

[Pa-
aus Spektrum

LDPE1 150 0.00054 0.00048

LDPE 2 150 0.0011 0.0013

LDPE 3 150 0.0013 0.0038

HDPE 170 0.05 0.04

5.3.5 Das linear-viskoelastische Verhalten von

HDPE

Der experimentell zugängliche Frequenzbereich bei Scherschwingungen
reicht nicht aus, um das linear-viskoelastische Verhalten der HDPE-

Schmelze vollständig zu erfassen. Die Bestimmung des Langzeitverhal¬
tens ist mit Kriechmessungen hingegen möglich (vergleiche Abbildung
5.10).

Werden Daten aus Scherschwingungs- und Kriechmessungen kom¬

biniert, können die linear-viskoelastischen Materialfunktionen über den

gesamten Zeitbereich ermittelt werden. Das Vorgehen ist dabei das fol¬

gende:

1. Die G'- und G"-Werte (Abbildung 5.5) lassen sich mit Formel 5.19

in J' und J" umrechnen. Durch Anwendung der nichtlinearen Re-

gularisierungsmethode (Weese 1992) wird daraus das kontinuierli¬

che Retardationszeitspektrum L(r') bestimmt. Das entsprechende

Ergebnis ist in Abbildung 5.11 als durchgezogene Kurve darge¬
stellt.

2. Aus der erholbaren Kriechnachgiebigkeit Je(t) wird das diskrete

Retardationszeitspektrum mit einem von Kaschta und Schwarzl

(1994a und b) beschriebenen Algorithmus1 ermittelt. Als Resul-

1 Besten Dank an Joachim Kaschta, Universität Erlangen-Nürnberg, für die

Durchführung der Berechnungen.
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Abbildung 5.11: Retardationszeitspektum L(r') für HDPEbei 170°C:

Die Symbole beziehen sich auf die aus dem Kriechversuch ermittelten

Werte L,/ln6, die durchgezogene Kurve entspricht dem aus G' und

G" berechneten Teil des kontinuierlichen Spektrums, die unterbrochene

Kurve entspricht dem zusammengesetzten, kontinuierlichen Spektrum.

1CT
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Abbildung 5.12: Vergleich der gemessenen und der aus dem zusammen¬

gesetzten kontinuierlichen Retardationszeitspektrum (siehe Abbildung
5.11) berechneten Funktion Je(t) für HDPEbei T = lTO^C.
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Tabelle 5.6: Diskrete Retardationszeitspektren für HDPEbei 170°C.

6 = 7 6=10

*[*] Li [Pa"1] ^W Li [Pa"1]

6.17 2.44 10-4 1.41 8.74 10~5

43.9 3.15 10~4 14.1 2.66 10~4

307 1.93 10~3 141 1.1310-3

2150 5.97 10-3 1410 5.72 10-3

15100 4.09 10-2 14100 4.11 10~2

105000 6.08 10~4 141000 3.22 10~3

tat erhält man Gewichte Li, deren zugehörige Retardationszei¬

ten 7j sich von r/+1 um einen konstanten Faktor b unterschei¬

den. Im ersten Fall ist b = 7, im zweiten Fall 6 = 10 gewählt
worden. Die Ergebnisse für die zwei Fälle stimmen gut überein.

Die Zahlenwerte für r[ und Li sind in Tabelle 5.6 aufgeführt und

in Abbildung 5.11 in Form von Symbolen eingezeichnet. Es ist

zu beachten, dass für die Darstellung als kontinuierliches Spek¬
trum L(t') die aus der Kriechmessung gewonnen Gewichte Li
durch den jeweiligen Abstand In b geteilt werden müssen. Es gilt

Li(ri) « L(r')A In r' = L(r') In 6, wobei t[ = r'.

Wie Abbildung 5.11 zeigt, lässt sich der experimentell zugängli¬
che Zeitbereich für das Retardationsverhalten durch Kombination

von Schwingungs- und Kriechmessungen umnahezu zwei Dekaden

erweitern.

Wird die Information aus beiden Messungen in dem Retardations-

zeitspektrum zusammengefasst, dann ist das zeitabhängige Mate¬

rialverhalten über den gesamten Zeitbereich bestimmt. Für klei¬

ne Retardationszeiten wird das aus Scherschwingungsmessungen
berechnete kontinuierliche Spektrum L(r') übernommen. Ab ei¬

ner Retardationszeit von r' « 1000s wird in der gewählten, dop-

peltlogarithmischen Auftragung eine Gerade2 angenommen, die

2Die Koeffizienten der Geraden log L = alog r' + b lauten a = 0.51 und b = —3.89.
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bei r' « 13500s in eine Parabel3 übergeht. Die Geradensteigung
und die Form des Parabelastes sind durch eine 'trial and error'-

Methode so lange verändert worden, bis der aus dem zusammen¬

gesetzten kontinuierlichen Spektrum berechnete Verlauf von Je(t)
mit dem experimentellen Ergebnis in Abbildung 5.12 befriedi¬

gend übereingestimmt hat. Der so erhaltene Parabelast ist äusserst

schmal und fällt abrupt ab. Die aus dem zusammengesetzten kon¬

tinuierlichen Spektrum zurückgerechneten Werte für Je (t) sind in

Abbildung 5.12 als unterbrochene Kurve eingezeichnet.

3. Umzu prüfen, ob die aus dem zusammengesetzten kontinuierli¬

chen Retardationszeitspektrum berechneten Werte mit den Scher-

schwingungsdaten übereinstimmen, sind J' und J" nach den For¬

meln 5.17 und 5.18 durch nummerische Integration bestimmt und

mit der Beziehung 5.19 in G und G" umgerechnet worden. Der

entsprechende Vergleich ist in Abbildung 5.13 dargestellt. Manbe¬

achte die durch die Anwendung der Kriechmessungen gewonnene,

enorme Erweiterung des Bereichs für G' und G" nach sehr niedri¬

gen Frequenzen. Sogar das Einmünden in den linearen Verlauf von

G" und den quadratischen Verlauf von G' wird erfasst. Insgesamt
erstrecken sich die Daten über einen Frequenzbereich von mehr

als acht Dekaden.

4. Das kontinuierliche Relaxationszeitspektrum kann aus den berech¬

neten Speicher- und Verlustmoduln bestimmt werden. In unserem

Fall ist wiederum die nichtlineare Regularisierungsmethode (Glei¬
chung 5.27) nach Honerkamp und Weese (1992) verwendet worden.

Allerdings musste der Regularisierungsparameter Ar bei der Be¬

rechnung vorgegeben werden. Die Form des Spektrums hängt von

der Wahl von Ar ab. Umzu einem eindeutigen Spektrum zu kom¬

men, wurde der Regularisierungsfaktor mit Ar = 0.1 so eingestellt,
dass das erste Moment des Relaxationszeitspektrums mit der aus

Kriechversuchen ermittelten Schernullviskosität t]0 übereinstimmt.

Das mit r gewichtete und mit r\0 normierte Relaxationszeitspek¬
trum tH(t)/ti0 ist in Abbildung 5.14 dargestellt. Als Vergleich ist

das entsprechende Spektrum von LDPE2 bei T = 150°C ebenfalls

eingetragen. Das Ergebnis ist überraschend: Für HDPEzeigt sich

3 Die entsprechenden Koeffizienten der Parabel log L = a log r*2+6 log t'+c lauten

a = -2.70, 6 = 22.77 und c = -49.81.
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Abbildung 5.13: Vergleich der experimentell bestimmten G'- und G"-

Werte (Symbole) mit den aus dem zusammengesetzten Retardations-

zeitspektrum berechneten Werten (Linien) für HDPEbei T —170°C.

iihii^ i imm iiiwq i m»q inmq nniiq i niiiq iiiiiw| i mm

HDPE
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T [S]

Abbildung 5.14: Mit r gewichtetes und mit j?0 normiertes, kontinuierli¬

ches Relaxationszeitspektrum für HDPEbei T = 170°C. Als Vergleich
ist das entsprechende Spektrum von LDPE 2 bei T = 150°C ebenfalls

eingezeichnet.
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ein Maximum in tH(t)/ti0 bei einer Relaxationszeit von lO'OOO s,

das nur mit Kriechmessungen zu erfassen ist.

Das hier geschilderte Vorgehen mag umständlich erscheinen, doch

mit dem Versuch, verschiedene Messmethoden zu kombinieren, ist es

hier zum ersten Mal gelungen, das linear-viskoelastische Verhalten von

Polymerschmelzen mit extrem langsamen Relaxationsprozessen zu be¬

stimmen. Es ist ersichtlich, dass ein derartiges Langzeitverhalten bei

linearem Polyethylen auftritt, im Gegensatz zum Verhalten von LDPE,
für welches deutlich kürzere Zeiten eine Rolle spielen (vergleiche die

Abbildungen 5.14 und 5.9).

5.4 Nichtlinear-viskoelastisches Material¬

verhalten

Sind die Verformungen nicht mehr genügend klein, so können grosse

Abweichungen vom linear-viskoelastischen Verhalten auftreten:

1. Das Material verhält sich strukturviskos, das heisst der Gleichge¬
wichtswert der Viskosität sinkt mit zunehmender Schergeschwin¬
digkeit 70.

2. Es treten starke elastische Effekte auf, was sich zum Beispiel beim

Austritt aus einer Düse als Strangaufweitung oder beim Rühren

mit einem Stab als 'rod climbing' bemerkbar macht.

5.4.1 Das nichtlinear-viskoelastische Verhalten der

LDPE-Proben

AmBeispiel von LDPE 2 sind in den Abbildungen 5.15 und 5.16 die

Schubspannung P21 respektive die erste Normalspannungsdifferenz JVi
als Funktion der Zeit für verschiedene Schergeschwindigkeiten %aufge¬

tragen. Die verschiedenen Messungen wurden bei einer Temperatur von

150°C durchgeführt. Entsprechend wurde mit den Schmelzen LDPE 1

und LDPE3 verfahren.

Aus den Messergebnissen folgt, dass sich mit zunehmender Scherge¬

schwindigkeit %der zeitliche Verlauf der Schubspannung ändert. Für

vergleichsweise kleine 7„ steigt die Schubspannung kontinuierlich an

und strebt für lange Zeiten einem Grenzwert zu. Bei grösseren j„ tritt
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vor dem Erreichen eines stationären Schubspannungswertes ein ausge¬

prägtes Maximumauf. Gleichzeitig tritt —zeitlich verzögert —die erste

Normalspannungsdifferenz auf, welche bei hohen Schergeschwindigkei¬
ten die Schubspannung betragsmässig weit übertrifft.

Werden die Schubspannung mit der Schergeschwindigkeit und die

erste Normalspannungsdifferenz mit dem Quadrat der Schergeschwin¬
digkeit normiert, resultieren im ersten Fall die Viskosität ^(t,7„) und

im zweiten Fall der erste Normalspannungskoeffizient ^(t,^). Die ent¬

sprechenden Daten sind in den Abbildungen 5.17 und 5.18 dargestellt.
Zusätzlich sind als Referenz die aus dem Spektrum H(t) berechnete

linear-viskoelastische Anlaufkurve für die Viskosität tf{t) nach Formel

5.10 und die nach der Theorie von Lodge ermittelte Funktion ^\{t)
nach untenstehender Formel 5.29 eingezeichnet (Man beachte, dass die

zeitabhängige Viskosität nach der Theorie von Lodge und nach der

linear-viskoelastischen Theorie identisch sind.)

¥J(«) = 2/°°tf(r)r l-(l + ^)e^]dr
= 2 f° H(t)t2 1 - (l + £) e^l rflnr. (5.29)

Der Gleichgewichtswert ^ii0 der ^(^-Funktion für t -> 00 ent¬

spricht dem doppelten Wert des zweiten Momentes des Relaxationszeit¬

spektrums

/oo H{r)T2d In r. (5.30)
-00

Aus Abbildung 5.17 ist ersichtlich, dass die Viskositätskurven für

verschiedene Schergeschwindigkeiten 70 bei kleinen Zeiten mit der Re¬

ferenzkurve rf(t) zusammenfallen. In diesem Bereich verhält sich das

Material nach der Theorie von Lodge oder, falls der erste Normalspan¬

nungskoeffizient gleich Null gesetzt werden kann, linear-viskoelastisch.

Bei grösseren Zeiten treten für das nichtlineare Verhalten typi¬
sche Effekte auf. Die Kurven weichen um so früher von der linear-

viskoelastischen Referenz ab, je grösser die Schergeschwindigkeit %

gewählt worden ist. Für genügend grosse j0 treten Maxima auf. Sie sind

für grosse Schergeschwindigkeiten stärker ausgeprägt. Die für genügend
lange Zeiten auftretenden stationären Viskositätswerte nehmen mit zu¬

nehmender Schergeschwindigkeit sehr stark ab.
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Abbildung 5.15: Zeitabhängiger Verlauf der Schubspannung von LDPE

2 für verschiedene Schergeschwindigkeiten, T = 150°C.
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Abbildung 5.16: Zeitlicher Verlauf der ersten Norraalspannungsdiflferenz

von LDPE 2 für verschiedene Schergeschwindigkeiten, T = 150°C.
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Abbildung 5.17: Zeitabhängiger Verlauf der Scherviskosität von LDPE

2 für verschiedene Schergeschwindigkeiten, T = 150°C.
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Abbildung 5.18: Zeitabhängiger Verlauf der ^-Funktion von LDPE 2

für verschiedene Schergeschwindigkeiten, T = 150"C.
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Abbildung 5.19: Verlauf der relativen Viskosität r](t)/r)Bt am Beispiel
von LDPE 2 als Funktion der Scherung 7 = tj für verschiedene Scher¬

geschwindigkeiten, T = 150°C.

In Abbildung 5.19 sind die Viskositätskurven mit dem stationären

Wert normiert und über das Produkt von Zeit und Schergeschwindig¬
keit, also der Scherung, aufgetragen worden. Man sieht, dass die Maxima

etwa bei derselben Scherung auftreten. Bei einer genaueren Betrachtung
erkennt man, dass die Extremwerte mit sinkender Schergeschwindigkeit
in Richtung kleinerer Scherungen verschoben sind. Die unterschiedli¬

che, von der Schergeschwindigkeit abhängige, relative Höhe der Maxima

kommt in dieser Auftragung ebenfalls gut zum Ausdruck.

Der von der Verformungsgeschwindigkeit und von der Zeit abhängi¬
ge Verlauf der Viskosität muss mit Veränderungen der inneren Struk¬

tur zusammenhängen. Diese Veränderungen werden durch die Bean¬

spruchung induziert. Daraus leitet sich der Begriff Strukturviskosität

ab. Die Abnahme des Verformungswiderstandes, respektive der inneren

Reibung, deutet darauf hin, dass der Zusammenhalt der Moleküle durch

die Verformung geschwächt wird. Manspricht in diesem Zusammenhang
auch von einer abnehmenden Konnektivität der Polymer-Schmelze. Da¬

bei spielt offensichtlich der Betrag der Verformung eine wichtige Rolle.

Die relative Höhe der Maxima hängt von der Verformungsgeschwindig-
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keit ab. Bei kleinen Verformungsgeschwindigkeiten heilen die durch die

Verformung induzierten Strukturveränderungen aus. Bei grossen Verfor¬

mungsgeschwindigkeiten reicht die Zeit für solche Ausheilprozesse nicht

mehr aus. Entsprechend sind die nichtlinearen Effekte um so stärker

ausgeprägt, je grösser die Verformungsgeschwindigkeit ist.

Für die in Abbildung 5.18 dargestellte \ti-Funktion gilt ähnliches.

Es fällt auf, dass sich die $i-Werte im Vergleich zur Viskosität über

einen bedeutend grösseren Wertebereich erstrecken. Der durch struktu¬

relle Veränderungen bewirkte Abfall des ersten Normalspannungskoef¬
fizienten ist also stärker ausgeprägt als der Abfall der Viskosität. Die

vfi-Kurven, insbesondere ihre Maxima, treten im Vergleich zu r](t) zeit¬

lich verzögert auf. Das kann qualitativ mit der Theorie von Lodge er¬

klärt werden: t]°(t) hängt linear, ^\{t) hingegen quadratisch von der

Relaxationszeit r ab.

Die in den Abbildungen 5.17 und 5.18 gestrichelt eingetragenen Refe¬

renzkurven für die lineare Viskoelastizität, beziehungsweise die Lodge-
Theorie, stimmen im Bereich kurzer Zeiten mit den Messergebnissen
gut überein. Nach Wagner (1976) ist zu erwarten, dass das Maximum

in \t\{t) im Vergleich zum Viskositätsmaximum bei doppelt so grosser

Scherung auftritt. Die experimentell bestimmten Maxima liegen jedoch
um einen Faktor drei oder mehr auseinander.

Schliesslich wird darauf hingewiesen, dass die hier vorgestellten
Messergebnisse (zeitabhängige Schubspannung und erste Normalspan¬
nungsdifferenz, gegenseitige Lage der Maximalwerte) mit den von Meiss¬

ner (1972) an einem ähnlichen Material ermittelten experimentellen Da¬

ten gut übereinstimmen.

In Abschnitt 5.3.3 ist gezeigt worden, dass für das linear-

viskoelastische Verhalten der LDPE-Schmelzen ein Zeit-Molmassen-

Verschiebungsprinzip gilt. Es stellt sich die Frage, ob das nichtlinea¬

re rheologische Verhalten der drei LDPE-Schmelzen in einer ähnlichen

Weise übereinstimmt. Zu diesem Zweck sind die Maxima und die sta¬

tionären Werte aus dem zeitabhängigen Verlauf der Schubspannung als

Funktion der jeweiligen Schergeschwindigkeit j0 aufgetragen worden

(siehe Abbildung 5.20).
Werden die Daten mit den in Tabelle 5.3 aufgelisteten Verschie¬

bungsfaktoren om in horizontaler Richtung und b^ in vertikaler Rich¬

tung verschoben, erhält man die in Abbildung 5.21 gezeigte Überla¬

gerung der Kurven. Das Resultat ist eine von der mittleren Molmas¬

se unabhängige Masterkurve für das nichtlineare Verhalten der drei
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LDPE-Schmelzen bezogen auf LDPE 2. Bei kleinen Schergeschwindig¬
keiten fallen die Werte mit der als gestrichelte Gerade eingezeichneten
linear-viskoelastischen Referenzkurve für LDPE 2 zusammen. Ab einer

bestimmten Schergeschwindigkeit weicht die Masterkurve von der Re¬

ferenz ab, denn nichtlineares Verhalten setzt ein. Bei noch grösseren
Schergeschwindigkeiten spaltet sich die Kurve in zwei Aste auf. Der

obenliegende Ast entspricht den Schubspannungsmaxima, der untere

Ast den stationären Schubspannungswerten.
Empirische Beziehungen wie die Gleissle-Spiegelung (Gleissle 1978,

1980) deuten auf einen Zusammenhang zwischen dem zeitabhängigen,
linear-viskoelastischen Verhalten und dem durch die Strukturviskosität

bedingten Abfall der Viskosität, respektive der Schubspannung hin:

n,t(i)=V°(t) für 7t = 1 (5.31)
In Abbildung 5.22 ist gezeigt, dass die Gleissle-Spiegelung für die

drei LDPE-Schmelzen befriedigend gilt. Da die linear-viskoelastischen

Funktionen für die verschiedenen LDPEmit den in Tabelle 5.3 aufgeli¬
steten Verschiebungsfaktoren um (horizontale Richtung) und 6m (verti¬
kale Richtung) zur Deckung zu bringen sind, kann man bei Gültigkeit
der Gleissle-Regel erwarten, dass dieselben Verschiebungsfaktoren zur

erwähnten Überlagerung der stationären Spannungswerte führen. Diese

Überlagerung gelingt in gleicher Weise auch für die Schubspannungsma¬
xima.

Nach Gleissle (1980) gilt für die ^-Funktion eine zur Viskosität

analoge Spiegelungsbeziehung:

*i,rt(7) = *?(«) für jt = K (5.32)

Die oben definierte Gleisslespiegelung für die ^-Funktion ist für die

drei LDPE in Abbildung 5.23 dargestellt. Die dabei gefundenen Werte

für k sind 5.7 (LDPE 1), 4.7 (LDPE 2) und 4 (LDPE 3). Es ist folgendes
anzumerken:

1. Gleissle (1980) gibt für eine LDPE-Schmelze ein k = 3 an. Der

von Leblans (1985) angegebene Wert /c = 4 stimmt mit den hier

gefundenen Werten besser überein.

2. Die k-Werte für die drei LDPEsind verschieden.

Da bei der Anwendung der Gleissle-Spiegelung nach Gleichung 5.32

für jede der drei LDPE-Schmelzen ein anderer /c-Wert resultiert, ist
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Abbildung 5.20: Vergleich der maximalen und der stationären Schub¬

spannungswerte für die drei LDPE, T = 150°C.
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Abbildung 5.21: Überlagerung der maximalen und der stationären

Schubspannungswerte für die drei LDPEaus Abbildung 5.20 unter Ver¬

wendung der Verschiebungsfaktoren aus Tabelle 5.3. Gestrichelte Kurve:

linear-viskoelastische Referenzkurve für LDPE 2.
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Abbildung 5.22: Gleissle-Spiegelung für die Scherviskosität am Beispiel
der drei LDPE-Schmelzen, T = 150°C. Unterbrochene Linien: aus den

Spektren berechnete und über l/t aufgetragene linear-viskoelastische

Anlaufkurven der Scherviskosität. Offene Symbole: stationäre Visko¬

sitätwerte aus Spannversuchen. Volle Symbole: mit einem Kapillarrheo-
meter bestimmte Viskositätswerte.

zu erwarten, dass bei der horizontalen Verschiebung mit an die Über¬

lagerung der JV1;ät-Werte nicht perfekt ist. Werden die durch die un¬

terschiedlichen K-Werte bedingten Einflüsse kompensiert, ergibt sich

hingegen eine hervorragende Übereinstimmung (vergleiche Abbildung
5.24). Die entsprechenden horizontalen Verschiebungsfaktoren lauten

dann aMn/Kr. Der Wert Kr bezieht sich dabei auf das Referenzmate¬

rial (LDPE 2).
Damit der Spannungszustand in einfacher Scherung bestimmt ist,

muss die zweite Normalspannungsdifferenz JV2 bekannt sein. Im Rahmen

dieser Arbeit wurden einige Messungen an LDPE 2 durchgeführt. Auf

eine systematische Untersuchung der Einflussfaktoren, wie Temperatur
und Schergeschwindigkeit, wurde allerdings verzichtet.

In Abbildung 5.25 (links) sind experimentelle Ergebnisse für LDPE

2 (Messtemperatur T = 150°C, Schergeschwindigkeit -y0 = ls-1) dar¬

gestellt. Links sind die Teilkräfte Fi als Funktion der Scherung für ver-
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Abbildung 5.23: Gleissle-Spiegelung für die ^-Funktion amBeispiel der

drei LDPE-Schmelzen, T = 150°C. Unterbrochene Linien: aus den Spek¬
tren nach Lodge berechnete und über l/t aufgetragene *i-Funktion.
Offene Symbole: stationäre ^i-Werte aus Spannversuchen (zugehörige
Schergeschwindigkeiten mit k multipliziert).
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Abbildung 5.24: Überlagerung der maximalen und stationären Ni-Werte
der drei LDPEunter Verwendung der Verschiebungsfaktoren aus Tabel¬

le 5.3, T —150°C. Gestrichelte Kurve: Referenzkurve nach Lodge für

LDPE 2.
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Abbildung 5.25: (links) Auf den inneren Teil der Platte wirkende Teil¬

kräfte Fi (siehe Abbildung 5.1) für verschiedene Probenradien R, Ä,- = 4

mm. Material: LDPE 2, T = 150°C, j0 = ls-1. (rechts) Verhältnis

FiR2/FNR? als Funktion von ln(Ä/Ä,), das Verhältnis N2/Ni lässt sich

nach Formel 5.5 aus der Geradensteigung mberechnen.

schiedene Probenradien, rechts die daraus nach Formel 5.5 berechneten

Verhältnisse FiR^/F^R] als Funktion der Grösse ln(i?/fl,) aufgetra¬

gen. Aus der Steigung mder Geraden ergibt sich ein Verhältnis /?# von

-0.17±0.04. Für eine Schergeschwindigkeit von 70 = 3s-1 ist ein ßs-
Wert von -0.16 ± 0.03 gefunden worden. Wir nehmen an, dass ßs für

eine Schergeschwindigkeit zwischen 1 und 10 s-1 von dieser unabhängig
ist. Die hier angegebenen Werte liegen zwischen den von Meissner (1967)
und Meissner et al. (1989) mit ßs « -0.24 angegebenen und den von

Janeschitz-Kriegl (1987) mittels Doppelbrechung zu ßn « -0.1 be¬

stimmten Werten.
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5.4.2 Nichtlinear-viskoelastisches Verhalten von

HDPE

Abschliessend soll das rheologische Verhalten von HDPEin Scherung für

grosse Deformationen und Deformationsgeschwindigkeiten beschrieben

werden.

Die gemessenen zeitabhängigen Kurven für p2i und Ni sind für eine

ganze Anzahl von Schergeschwindigkeiten j0 in den Abbildungen 5.26

und 5.27 dargestellt. Für -y0 = 10s_1 liegt die Schubspannungskurve von

HDPEund die analoge Kurve für LDPE 2 in Abbildung 5.17 im glei¬
chen Wertebereich. Die Werte für die erste Normalspannungsdifferenz
von HDPEsind dagegen deutlich tiefer als die analogen Werte für LDPE

2 in Abbildung 5.16. Es fällt weiter auf, dass die p2r und ATrMaxima

bei HDPEim Vergleich zu LDPEdeutlich schwächer ausgeprägt sind.

Im zeitlichen Verlauf von Ni ist ein Plateau zu beobachten (in linearer

Auftragung weit besser ersichtlich). Der Effekt tritt bei kleinen Scherge¬

schwindigkeiten stärker hervor als bei grossen Schergeschwindigkeiten.
Nachfolgend nimmt Ni weiter zu, bis ein Maximum überschritten ist.

Die zeitabhängigen Kurven t](t) und ^i(t) in den Abbildungen 5.28

und 5.29 überlappen im Anlaufbereich. Anschliessend biegen sie von

den Lodge-Grenzkurven Tf°(t) und ^i(t) nach unten ab, und zwar um¬

so früher, je höher die Schergeschwindigkeit %ist. Schliesslich werden

Gleichgewichtswerte erreicht, die von %abhängen.
Die linear-viskoelastische Anlaufkurve für die Scherviskosität rf{t)

und die Referenzkurve ^°(t) nach Lodge sind in den Abbildungen 5.28

und 5.29 als unterbrochene Kurven eingezeichnet. Die beiden Refe¬

renzkurven sind aus dem in Abschnitt 5.3.5 abgeleiteten Relaxations¬

zeitspektrum berechnet worden. Die Funktion r]°(t) liegt deutlich über

den Anlaufkurven r](t) aus Spannversuchen. Diese Diskrepanz weist auf

Schwierigkeiten bei der Bestimmung des Relaxationszeitspektrums hin.

Aus den Abbildungen 5.28 und 5.29 wird deutlich, dass der Messbe¬

reich der verwendeten Apparatur bei weitem nicht ausreicht, um das

linear-viskoelastische Verhalten von HDPEmittels Spannversuchen zu

bestimmen.

Schliesslich wurde die zweite Normalspannungsdifferenz bei 170"C

für eine Schergeschwindigkeit von -y0 = ls""1 nach der in Abschnitt 5.2

kurz dargestellten Methode gemessen. Die entsprechenden experimen¬
tellen Daten gehen aus Abbildung 5.30 hervor. Bei der Auftragung der

Teilkräfte Fi als Funktion der Scherung für verschiedene Probenradien R
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Abbildung 5.26: Zeitabhängiger Verlauf der Schubspannungen von

HDPEfür verschiedene Schergeschwindigkeiten, T = 170°C.
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Abbildung 5.27: Zeitabhängiger Verlauf der ersten Normalspannungsdif¬
ferenz von HDPEfür verschiedene Schergeschwindigkeiten, T = 170°C.
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Abbildung 5.28: Zeitabhängiger Viskositätsverlauf von HDPEfür ver¬

schiedene Schergeschwindigkeiten, T = 170°C. Unterbrochene Kurve:

linear-viskoelastische Scheranlaufkurve, berechnet aus Spektrum von

Abbildung 5.14.
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Abbildung 5.29: Zeitabhängiger Verlauf der \ti-Funktion von HDPE

für verschiedene Schergeschwindigkeiten, T = 170°C. Unterbrochene

Kurve: zeitlicher Verlauf der ^J(f)-Funktion nach Lodge, berechnet aus

Spektrum in Abbildung 5.14.
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Abbildung 5.30: (links) Auf den inneren Teil der Platte wirkende Teil¬

kräfte Fi (siehe Abbildung 5.1) für verschiedene Probenradien R,Ri = i

mm. Material: HDPE, T = 170°C, i„ = ls_1. (rechts) Verhältnis

FiR2/Ffl/Rj als Funktion von la(R/R(), das Verhältnis N^/Ni lässt sich

nach Formel 5.5 aus der Geradensteigung mberechnen.

ist die Ausbildung des oben erwähnten Plateaus bei einer Scherung zwi¬

schen 8 und 13 Schereinheiten ersichtlich. Das hier gefundene Verhältnis

ßN = AT2/iVi beträgt -0.13±0.02.

5.4.3 Vergleich des OrientierungsVerhaltens von

LDPEund HDPE

Gemäss den Erläuterungen in Kapitel 2 besteht ein enger Zusam¬

menhang zwischen der durch eine Verformung induzierten molekularen

Orientierung und dem auftretenden Spannungszustand. In den voran¬

gehenden Abschnitten ist das nichtlineare Verhalten von LDPE und

HDPEin Scherung besprochen und der dabei herrschende Spannungs¬
zustand als Funktion der Zeit und der Schergeschwindigkeit bestimmt
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worden. Damit besteht die Möglichkeit, das Orientierungsverhalten4 von

LDPEund HDPEzu vergleichen und das Ausmass der durch eine Sche¬

rung induzierten Anisotropie abzuschätzen. Wir beschränken uns bei

dieser Betrachtung auf den rheologisch-stationären Zustand.

Bei einer Auftragung der stationären Werte für die erste Normal¬

spannungsdifferenz als Funktion der zugehörigen stationären Schub¬

spannung (siehe Abbildung 5.31) zeigt sich, dass die Kurven für die

drei LDPEpraktisch gleich sind. Stimmen für zwei LDPE-Schmelzen die

Werte für P2i,st oder für Nit,t überein, sind die herrschenden Spannungs-
zustände gleich5. Für HDPEdagegen wird ein anderer Zusammenhang
zwischen iV1|8t und P2i,st gefunden.

Abbildung 5.32 gibt Aufschluss über die Abhängigkeit des nach

Formel 2.38 berechneten Orientierungswinkels Xst von der stationären

Schubspannung. Dabei entspricht x»t dem Winkel zwischen der ersten

Hauptspannung und der Scherrichtung für den rheologisch-stationären
Zustand. Da bei der Berechnung von x»t im wesentlichen das Verhältnis

von Schubspannung und erster Normalspannungsdifferenz eingeht, fal¬

len die Kurven für die drei LDPEzusammen. Bei sehr kleinen Werten für

Pn,st verschwindet Nit3t. Das Verhalten lässt sich in diesem Fall mit der

Theorie der linearen Viskoelastizität beschreiben, wobei Xo = 45° ist.

Je grösser der Wert für P2i,»t, desto kleiner ist der zugehörige Wert für

Xst- Das bedeutet, dass durch den Anstieg des stationären Schubspan¬

nungswertes die Ausrichtung des Spannungsellipsoids relativ zur Scher¬

richtung verstärkt wird. Für HDPEkönnen aufgrund der beschränkten

experimentellen Möglichkeiten bezüglich der iVi-Messung keine Werte

bei niedrigen Schubspannungen angegeben werden. Die Abhängigkeit
zwischen Xst und P2i,st ist im Vergleich zu LDPEdeutlich schwächer aus¬

geprägt. Für P2i,st < 3000 Pa ist der Orientierungswinkel Xst von HDPE

kleiner als der entsprechende Winkel für die LDPE-Schmelzen. Dies be¬

deutet, dass das Spannungsellipsoid von HDPEstärker in Scherrichtung

ausgerichtet ist als die Spannungsellipsoide der LDPE-Schmelzen. Für

Pn,st > 3000 Pa verhält es sich gerade umgekehrt.

4 Es wird hier nur auf den Orientierungswinkel x eingegangen. Ein Vergleich der

Differenzen der Hauptspannungen erscheint als nicht zweckmässig, da für die ver¬

wendeten LDPE keine Werte für den Plateau-Modul G°N, beziehungsweise für das

mittlere Molekulargewicht der Netzbogen Mt vorliegen.
'Hier wird angenommen, dass ßN = N2/Ni für die drei LDPE gleich ist, was

noch zu beweisen ist.
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Abbildung 5.31: Stationäre Werte für die erste Normalspannungsdiffe-
renz iV1)Jt aufgetragen über der zugehörigen stationären Schubspannung.
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Abbildung 5.32: Stationärer Wert für den Orientierungswinkel \st auf¬

getragen über der zugehörigen stationären Schubspannung P2i,«<- Unter¬

brochene Linie: linear-viskoelastisches Verhalten mit \o —45°.
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5.4.4 Diskussion zur einfachen Scherung

Es ist gezeigt worden, dass die Charakterisierung des Scherverhaltens

von Polymer-Schmelzen in der Regel nur durch Kombination verschiede¬

ner Messverfahren erfolgen kann. Dieses Vorgehen setzt voraus, dass die

mit unterschiedlichen Methoden gewonnenen Messergebnisse im Rah¬

men der Messgenauigkeit übereinstimmen, was am Beispiel der Scher¬

nullviskosität für die drei LDPE-Schmelzen nachgewiesen worden ist.

Die drei LDPE haben annähernd gleiche Molmassenverteilung, un¬

terscheiden sich jedoch in der mittleren Molmasse, und infolgedes¬
sen in der Schernullviskosität. Allgemein zeigt sich, dass das linear-

viskoelastische Verhalten der drei Schmelzen sehr ähnlich ist: So sind

beispielsweise die linear-viskoelastischen Materialfunktionen in ähn¬

licher Weise von der Temperatur abhängig. In Analogie zum Zeit-

Temperatur-Superpositionsprinzip kann das Scherverhalten der drei

LDPE-Schmelzen im linearen Verformungsbereich im Rahmen einer

Zeit-Molmassen-Verschiebung beschrieben werden, wobei ein Verschie¬

bungsfaktor au entlang der Zeitachse und ein Verschiebungsfaktor hu
in vertikaler Richtung eingeführt wird.

Es kann gezeigt werden, dass die Ähnlichkeit der drei LDPE-

Schmelzen nicht auf den linearen Verformungsbereich beschränkt ist:

Beispielsweise erhält man für die drei Schmelzen bei einer Auftragung
von Nit)t als Funktion der zugehörigen stationären Schubspannung p2i,«t
denselben Zusammenhang. Bei einer Auftragung der maximalen und

der stationären Schubspannungswerte als Funktion der Schergeschwin¬
digkeit resultiert unter Verwendung der Verschiebungsfaktoren aM und

bM eine Überlagerung der Messwerte in Form einer von der mittleren

Molmasse unabhängigen Masterkurve.

Das linear- und nichtlinear-viskoelastische Verhalten von HDPEist

im Vergleich zu den drei LDPE-Schmelzen sehr verschieden. Offensicht¬

lich spielen sehr langsame Relaxationsprozesse eine grosse Rolle. Dieses

Resultat ist sehr erstaunlich. Die mittlere Molmasse und die Polydisper-
sität für HDPEsind nämlich kleiner als für die drei LDPE-Proben. Ein

allenfalls vorhandener hochmolekularer Anteil ist mittels Molmassenbe¬

stimmung nicht feststellbar.

Das Relaxationsverhalten der HDPE-Schmelze spielt sich auf

vergleichsweise langen Zeitskalen ab. Durch die Kombination von

Scherschwingungs- und Kriechmessungen ist es gelungen, den gesamten
relevanten Zeitbereich messtechnisch zu erfassen. Mit der Methode von
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Kaschta ist aus den Kriechdaten das diskrete Retardationszeitspektrum
für vergleichsweise lange Retardationszeiten bestimmt worden. Aus den

Scherschwingungsmessungen hat man durch Anwenden der Regulari-
sierungsmethode nach Weese das kontinuierliche Retardationszeitspek¬
trum für kleine Zeiten berechnet. Die beiden Spektren sind durch ein

einziges kontinuierliches Spektrum ersetzt und daraus G' und G" über

den gesamten Frequenzbereich berechnet worden. Durch nochmaliges
Anwenden der Regularisierungsmethode nach Weese hat man daraus

schliesslich das Relaxationszeitspektrum erhalten. Für das mit r ge¬

wichtete Relaxationszeitspektrum tritt bei r « lO'OOO s ein Maximum

auf, welches nur mit Kriechmessungen erfasst werden kann.

Für HDPEtritt im zeitlichen Verlauf von N\ eine Stufe auf, wie sie

bei der Viskositätsfunktion für Materialien mit bimodaler Molmassen¬

verteilung beobachtet wird. Es ist zu vermuten, dass diese Stufe mit dem

erwähnten Maximum des gewichteten Relaxationszeitspektrums zusam¬

menhängt, was im einzelnen aber noch geklärt werden muss.

Der Gleichgewichtswert der erholbaren Kriechnachgiebigkeit J°6 von

HDPEliegt umGrössenordnungen über den entsprechenden Werten für

LDPE. Dies lässt auf eine grosse Rückdeformation anschliessend an eine

Verformung schliessen.

Für kleine Beanspruchungen ist das Verhältnis zwischen JVi und p2i

für HDPEbedeutend grösser als für LDPE. Übersteigen die auftre¬

tenden Schubspannungen den Wert 3000 Pa, treten für HDPEjedoch
weit geringere Normalspannungseffekte auf als für LDPE. Nach Ab¬

schnitt 2.5.1 sind die bei Scherung auftretenden Spannungen Ausdruck

für die Orientierung der Molekülsegmente und für die durch eine Ver¬

formung induzierte Anisotropie. Treten grosse Verformungsgeschwindig¬
keiten auf, dann ist die molekulare Orientierung bei HDPEweniger

ausgeprägt als bei LDPE. Dieses unterschiedliche Verhalten von HDPE

und LDPEist vermutlich auf die unterschiedliche Verzweigungsstruktur
zurückzuführen. Es wird aber darauf hingewiesen, dass auch die Diffe-

renzen in der Molmassenverteilung mitberücksichtigt werden müssen.

Die hier für LDPE 2 und HDPEvorgelegten Werte für die zwei¬

te Normalspannungsdifferenz stimmen mit Literaturwerten im Rahmen

der Messgenauigkeit überein.

Da das rheologische Verhalten und damit das Orientierungsverhalten

6Die Grösse J° wird durch die Polydispersität stark beeinflusst (Bird 1987b). Der

ausgesprochen hohe J°-Wert für HDPEkönnte wiederum auf einen mit GPCnicht

messbaren hochmolekularen Anteil zurückzuführen sein.
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der drei LDPE-Schmelzen sehr ähnlich ist, wird LDPE 1 in die weiteren

Untersuchungen nicht einbezogen. Aufgrund der niedrigen Schernullvis¬

kosität ist nämlich zu erwarten, dass die durch eine Scherung induzierte

rheologische Anisotropie für LDPE 1 weit geringer ist als für LDPE 2

und LDPE 3.



Kapitel 6

Versuche an verschiedenen

Polyethylen-Schmelzen mit

Änderung der Scherrichtung

6.1 Einleitung

Die in Kapitel 5 vorgestellten Ergebnisse beziehen sich auf konventio¬

nelle Versuche, wie sie zur Charakterisierung von Polymer-Schmelzen
zum Teil standardmässig eingesetzt werden. Im folgenden sollen allge¬
meinere Deformationsabläufe besprochen werden. Die Erweiterung der

Messmöglichkeiten umScherversuche mit einer Änderung der Scherrich¬

tung in der a;ia:3-Ebene erlaubt insbesondere das Studium der scherin¬

duzierten Anisotropie.
In der Literatur sind verschiedene Ansätze für eine allgemeine¬

re Versuchsführung beschrieben worden. Die Problematik liegt dabei

darin, dass solche Experimente mit herkömmlichen Geräten oft nicht

oder erst nach einer entsprechenden Modifikation durchgeführt werden

können. Bei Scherschwingungsmessungen besteht die Möglichkeit, gros¬

se Scheramplituden zuzulassen. Solche Versuche wurden zum Beispiel
von Meissner (1975) und von Giacomin (1987) vorgeschlagen. Eine an¬

dere Erweiterung der experimentellen Möglichkeiten besteht in der Ver¬

wendung allgemeinerer zeitabhängiger Funktionen für die Deformations¬

geschwindigkeit. Ein Beispiel dafür ist der sogenannte thixotropic loop

(Greener und Connelly 1986). Die Schergeschwindigkeit wird dabei in

Form einer Rampenfunktion kontinuierlich erhöht und nach Erreichen

eines bestimmten Wertes wiederum mit demselben oder einem neuen

97
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konstanten Faktor gesenkt. Diese Art der Deformationsgeschichte ent¬

spricht einer ersten Annäherung an reale Fliessvorgänge, wie sie beim

Beschichten oder beim Kalandrieren auftreten. Versuche mit exponen-

tiell ansteigender Schergeschwindigkeit führten erstmals Sivashinsky et

al. (1984) durch. Bei einer solchen Deformationsvorgabe erwartet man

sowohl für ein ideal elastisches als auch für ein rein viskoses Material

einen exponentiellen Anstieg der Schubspannung. Für die untersuchten

visko-elastischen Fluide (Polyisobutylen in Dekalin) beobachtete man

ein davon stark abweichendes, unerwartetes Verhalten. Doshi und Dealy

(1987) griffen diese Art von Versuchen wieder auf und führten den Be¬

griff strong flow ein. Zülle et al. (1987) zeigten, dass je nach zeitlichem

Verlauf der Deformationsgeschwindigkeit sowohl bei Dehnung als auch

bei Scherung eine Verfestigung oder eine Entfestigung beobachtet wer¬

den kann. Entscheidend ist der zeitliche Verlauf der Hauptverstreckung
A/. Wächst sie exponentiell mit der Zeit, so resultiert eine Verfestigung.
Steigt sie linear mit der Zeit, so ergibt sich eine Entfestigung. Samurkas

et al. (1989) verglichen Daten von Messungen an einer LDPE-Schmelze

in Dehnung und in Scherung mit exponentiell ansteigender Scherge¬
schwindigkeit mit den Vorhersagen verschiedener Modelle. Diese neuen

Versuchsmoden erlauben es, Erkenntnisse über das rheologische Verhal¬

ten hochviskoser Fluide zu gewinnen. So können bestehende Material¬

gleichungen überprüft oder die Entwicklung neuer, verbesserter Theo¬

rien ausgelöst werden.

Durch die Überlagerungen verschiedener Versuchsmoden stehen

praktisch unendlich viele Variationsmöglichkeiten offen. Wird zusätz¬

lich zur parallelen auch eine orthogonale Superposition zugelassen, so

lässt sich damit die durch eine Deformation induzierte Anisotropie un¬

tersuchen. In der Literatur sind in diesem Zusammenhang verschiedene

Arbeiten zu finden, die die Untersuchung des Einflusses einer einfachen

Scherung auf die dynamischen Moduln zum Themahaben. Darunter fal¬

len Veröffentlichungen von Osaki et al. (1965), von Boovj (1966a, 1966b,

1968), von Macdonald (1973) und von Laufer et al. (1975a, 1975b).
Sie alle haben sich mit Polymerlösungen beschäftigt und dabei Versu¬

che mit einer longitudinalen Superposition von einfacher Scherung und

Scherschwingungen mit kleiner Amplitude ausgeführt. In einer Arbeit

von Simmons (1968) wird auch auf Messungen mit einer orthogona¬
len Überlagerung eingegangen. Es wird allgemein beobachtet, dass die

G'(u)- und G"(a>)-Kurven mit zunehmender Schergeschwindigkeit bei

tieferen Werten liegen und die langsamen Relaxationsprozesse durch die
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überlagerte Scherung abgebaut werden. Ein direkter Vergleich von par¬

alleler und orthogonaler Überlagerung an derselben Probe steht bisher

noch aus.

Meissner (1984b) berichtete über Spannversuche an einer Polyiso-

butylen-Schmelze (PIB), wobei ab einer bestimmten Zeit t* ein ana¬

loger Spannversuch in senkrechter Richtung überlagert wurde. Hürli-

mann (1991) und Zülle (1989) führten ähnliche Versuche an PIB und

an LDPE aus. Dabei wurde zum Zeitpunkt t* der Betrag der Scherge¬

schwindigkeit konstant gelassen und lediglich die Richtung der Scherung
umeinen beliebigen Winkel gedreht. Zülle konnte zeigen, dass die Wahl

der Scherrichtung die rheologischen Eigenschaften beeinflusst. Er fand,
dass dieser Einfluss von der angelegten Schergeschwindigkeit und von

der bis zur Zeit t* erfolgten Vorscherung abhängt. Die von Hürlimann

aufgestellte Regel, nämlich die Vorhersage der Schubspannungen in den

verschiedenen Richtungen aus einem einfachen Spannversuch und aus

einem Scherumkehrversuch, ist nur für linear-viskoelastisches Verhalten

exakt gültig. Im nichtlinearen Verformungsbereich wurden systemati¬
sche Abweichungen von dieser Regel beobachtet.

In den folgenden Abschnitten werden ähnliche Experimente an ver¬

schiedenen Polyethylen-Proben vorgestellt und besprochen. Im Ver¬

gleich zu den Versuchen von Hürlimann und Zülle kann mit der in

Kapitel 3 vorgestellten Scherapparatur ein weit breiterer Bereich ex¬

perimentell abgedeckt und genauer gemessen werden.

6.2 Probenherstellung und Versuchsab¬

lauf

Die Proben für die Versuche mit einer Änderung der Scherrichtung, wie

sie in den nächsten Abschnitten beschrieben werden, sind auf die folgen¬
de Weise hergestellt worden: Das Granulat wurde zur Homogenisierung
durch eine Düse extrudiert und anschliessend in einer mit Aceton ge¬

reinigten Pressform bei 250 - 300 bar und 175°C während 15 Minuten

zu einer quadratischen Platte gepresst. Die Probendicke betrug in der

Regel rund 1 mm. Die Seitenlänge mass zwischen 110 und 150 mm.

Vor dem Einlegen der Proben ins Rheometer erfolgte eine gründ¬
liche Reinigung der beheizten Platten. Alte Polymerreste wurden mit

einer Reinigungspaste, Ölreste mit Aceton oder Xylol entfernt. Pro¬

ben aus HDPEund LDPE 2 konnten problemlos auf die so behandelte
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Abbildung 6.1: Schematischer zeitlicher Verlauf der Versuche mit Ände¬

rung der Scherrichtung um den Winkel iß zur Zeit t*. Der Betrag der

Schergeschwindigkeit 70 bleibt konstant.

untere Platte aufgebracht werden. Natürlich musste dies sehr sorgfäll-
tig erfolgen, um die Bildung von Lufteinschlüssen zwischen Probe und

Plattenoberfläche zu vermeiden. Bei LDPE 3 konnte nur dann eine gu¬

te Haftung der Probe erreicht werden, wenn die Plattenoberfläche mit

einer Lösung aus LDPE3 in Xylol behandelt wurde. Das Lösungsmittel
verdampfte sofort und liess einen mit den Platten mechanisch verzahn¬

ten Polymerfilm zurück, der als Haftvermittler zwischen den Platten und

der Probe diente. Die Bildung von Lufteinschlüssen beim Zusammenfah¬

ren der Platten auf den gewünschten Endabstand wurde mit folgendem
Trick vermieden: Die Deckfläche der Proben war nicht als ebene Fläche

ausgebildet, sondern als Kegel mit einem sehr grossen Öffnungswinkel.
Beim Schliessen des Gerätes berührte das Zentrum der Probe —also die

Kegelspitze —die obere Platte als erstes. Beim weiteren Zusammenfah¬

ren wurde das Material nach aussen verdrängt und verhinderte so den

Einschluss von Luft. Anschliessend an das Zusammenfahren der Platten

wurde der Deckel mit dem Rahmenfest verschraubt. Der Versuchsstart

erfolgte nach einer genügend langen Relaxationsphase, während welcher

die durch das Probeneinlegen induzierten Spannungen vollständig ab¬

bauen konnten.

Vorscherung

T2l(tK^
^^^y21 = Y0COSv

/T21 = \

/ Y23 = 0
,''"\l = '\^?

y

y
*
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Der zeitliche Verlauf der Versuche ist in Abbildung 6.1 schematisch

dargestellt. Es lassen sich zwei Phasen unterscheiden:

1. Der Vorscherprozess zwischen den Zeiten t = 0 und t = t* ent¬

spricht einem normalen Spannversuch in Richtung x\ mit der kon¬

stanten Schergeschwindigkeit %.

2. Zum Zeitpunkt t* wird der Betrag der Schergeschwindigkeit %

beibehalten, die Scherrichtung wird aber um den Winkel i/j ge¬

dreht. Der nachfolgende Scherprozess kann mit Winkelfunktionen

des Drehwinkels $ beschrieben werden.

Insgesamt erhält man folgende mathematische Beschreibung des

zeitlichen Verlaufs der Scherungen in den Richtungen X\ und x3:

72i(0 = W)" [* - **I7.[1 - cos^]Ä(t - t*) (6.1)

Tto(t) = [t ~ t*Y/0 sin tf A(t - f) (6.2)

mit

und

6.3 Die Rolle des Vorscherprozesses

Während der Vorscherung der Proben werden die Molekülsegmen¬
te orientiert. Dadurch werden die Eigenschaften, das rheologische Ver¬

halten mit eingeschlossen, richtungsabhängig. In Kapitel 2 ist auf den

Zusammenhang zwischen den auftretenden Spannungen und der Aus¬

richtung der Molekülsegmente bereits eingegangen worden. Der Orien¬

tierungswinkels x beschreibt die Ausrichtung des Orientierungsellip-
soids relativ zur Scherrichtung und bildet ein Mass für die mittlere

Orientierungsrichtung der Molekülsegmente. Unter der Annahme eines

molekular-dynamischen Modells bilden die Differenzen der Hauptspan¬
nungen (zum Beispiel pj —pjj) ein relatives Mass für die Abweichungen
vom isotropen Orientierungszustand. Die Grössen % und Pi ~ Pu sind

für LDPE 2 aus den in Kapitel 5 besprochenen Schub- und Normal¬

spannungsdaten nach den Formeln 2.38 und 2.48 berechnet worden. Die
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Abbildung 6.2: Abhängigkeit des Orientierungswinkels \ V°Q der Sche¬

rung 7 für Spannversuche mit verschiedenen Schergeschwindigkeiten %
am Beispiel von LDPE 2, T = 150°C. Punktiert: Referenzkurve für

linear-viskoelastisches Verhalten mit \0 = 45°.
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Abbildung 6.3: Differenz der ersten und zweiten Halbachse des Span-

nungsellipsoids als Funktion der Scherung bei Spannversuchen mit un¬

terschiedlichen Schergeschwindigkeiten % am Beispiel von LDPE 2,

T = 150°C.
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entsprechenden Resultate sind in den Abbildungen 6.2 und 6.3 als Funk¬

tionen der Scherung 7 für Schergeschwindigkeiten im Bereich von 0.01

s-1 bis 10 s-1 aufgetragen.
Der Winkel \ beschreibt die Orientierung der Spannungsellipsoids

relativ zur Scherrichtung. Für infinitesimale Verformungen beträgt Xo =

45°. Die Kurven in Abbildung 6.2 gehen daher alle von diesem Wert aus.

Wird der lineare Verformungsbereich überschritten, nimmt x stark ab,
durchläuft für grosse Schergeschwindigkeiten ein Minimum und strebt

mit fortlaufender Scherung einem stationären Wert zu. Der Gleichge¬
wichtswert für x liegt um so tiefer, je grösser die Schergeschwindigkeit
7o ist. Ein kleiner Orientierungswinkel \ entspricht einer starken Aus¬

richtung des Spannungsellipsoids, beziehungsweise des Orientierungsel-
lipsoids.

Im Fall der Differenz der Hauptspannungen pj —pu (Abbildung 6.3)
gehen die Kurven vom Wert Null aus. Mit zunehmender Scherdeforma¬

tion werden Spannungen aufgebaut. Die Differenz der Hauptspannungen

Pi ~ Pu weicht von Null ab. Sie ist um so grösser, je stärker geschert
wird. Nach genügend langer Scherdauer tritt wiederum ein stationärer

Zustand auf.

Es lassen sich verschiedene Schlussfolgerungen ableiten, die im Zu¬

sammenhang mit der Untersuchung der scherinduzierten Anisotropie
von Polymer-Schmelzen von Bedeutung sind. Sie sind hier in der Form

von drei Hypothesen zusammengefasst:

1. Das linear-viskoelastische Verhalten entspricht dem isotropen
Grenzfall, für welchen keine richtungsabhängigen Fliesseigenschaf¬
ten zu erwarten sind (xo = 45°).

2. Die durch die Scherung induzierte Molekülorientierung ist um so

stärker ausgeprägt, je grösser die gewählte Schergeschwindigkeit
ist.

3. Bei ausgeprägt nichtlinearem Verhalten ist die Molekülorientie¬

rung für jene Deformation maximal, für welche die erste Normal-

spannungsdifferenz maximal ist. Bei einer Fortsetzung der Sche¬

rung nimmt der Betrag der Orientierung wieder ab, bis ein statio¬

närer Orientierungszustand1 erreicht wird.

'Meissner (1975) hat Spannversuche in Scherung mit anschliessender einge¬
schränkter Erholung durchgeführt. Dabei tritt die maximale Rückverformung und

das Maximum in Ni nicht genau bei derselben Scherung auf. Das widerspricht Hy-
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Abbildung 6.4: Schubspannung als Funktion der Zeit für 7„ = 10s-1 bei

T = 150°C für LDPE 2 und LDPE 3, beziehungsweise T = 170°C für

HDPE: Festsetzung der Zeitpunkte t*.
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Abbildung 6.5: Ersten Normalspannungsdifferenz als Funktion der Zeit

für 70 = 10s-1 bei T = 150°C für LDPE2 und LDPE3, beziehungsweise
T = 170°C für HDPE: Festsetzung der Zeitpunkte t*.
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Abbildung 6.6: Orientierungswinkel \ als Funktion der Zeit j0 = 10s-1

bei T = 150°C für LDPE 2 und LDPE 3, beziehungsweise T = 170°C

für HDPE.

Damit sind Anhaltspunkte zur Wahl der Parameter für Scherversu¬

che mit einer Änderung der Scherrichtung gegeben. Ein wichtiges Kri¬

terium bildet dabei der Betrag der Vorscherung 7*, beziehungsweise der

Zeitpunkt t* = 7*/7*- Mit den Abbildungen 6.4 und 6.5 wird erläutert,
wie die verschiedenen Vorscherungen festgelegt worden sind.

Zur Unterscheidung sind die Zeitpunkte t* mit einem Index i, i

[1..4], gekennzeichnet. In den erwähnten Abbildungen sind die Schub¬

spannung respektive die erste Normalspannungsdifferenz der drei Po¬

lyethylene LDPE 2, LDPE 3 und HDPEfür Spannversuche mit einer

Schergeschwindigkeit von %= 10 s-1 als Funktionen der Zeit aufgetra¬
gen. Die Daten für LDPE beziehen sich auf eine Messtemperatur von

150°C, jene für HDPEauf 170°C. Die Schubspannungen von LDPE 2

und HDPEsind ähnlich. Bei den ersten Normalspannungsdifferenzen er¬

gibt sich jedoch eine deutliche Differenz zwischen den zwei Schmelzen,
wobei JVi für LDPE 2 mehr als doppelt so gross ist als für HDPE. Die

pothese 3, nach welcher eine maximale Rückvetformung dann zu erwarten ist, wenn

Ni maximal ist. Bei der eingeschränkten Erholung wird die Schubspannung Null

gesetzt, JVi klingt jedoch ähnlich wie die erholbare Scherung ab. Demzufolge ist die

Probe während der Erholung einer Dehnbeanspruchung ausgesetzt.
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Kurven von LDPE3 liegen für beide Kenngrössen deutlich oberhalb der

entsprechenden Kurven für LDPE 2 und HDPE.

Die in den Abbildungen 6.4 bis 6.6 eingetragenen Zeitpunkte wurden

wie folgt gewählt:

• t\: Das Schubspannungsmaximum ist noch nicht überschritten.

• t^: Liegt nach dem Maximum von p2\, aber vor dem Maximum

von N\.

• tl'. Entspricht in etwa der Zeit, bei welcher das Maximum von N\
auftritt. In diesem Zustand sollten die Schmelzen eine maximale

Anisotropie aufweisen, da die induzierte molekulare Orientierung
nach Hypothese 3 am stärksten ausgeprägt ist.

• t\: Das Normalspannungsmaximum ist weit überschritten. Die mo¬

lekulare Orientierung hat sich im Vergleich zu t\ wieder etwas

zurückgebildet.

In Abbildung 6.6 sind die ausp2i(*) und N\(t) berechneten Orientie¬

rungswinkel x als Funktion der Zeit aufgetragen. Es fällt auf, dass die

Spannungsellipsoide von LDPE 2 und LDPE 3 viel stärker orientiert

sind (kleinerer Wert für x) als das Spannungsellipsoid von HDPE. Der

Unterschied zwischen LDPE 2 und LDPE 3 ist relativ klein2.

6.4 Spezialfall: Scher umkehrversuche

In diesem Abschnitt werden die mit einem Rotationsviskosimeter

(RMS 800) durchgeführten Scherumkehrversuche behandelt. Sie sind

an LDPE 2 durchgeführt worden und zeichnen sich gegenüber den

mit demParallel-Platten-Rheometer durchgeführten Versuchen dadurch

aus, dass ausser P21 auch Nx bestimmt werden kann. Ähnliche Versu¬

che sind zum Beispiel von Mayer et. al. (1994) beschrieben worden. Die

mit demRMS800 bestimmten Schubspannungsverläufe werden mit den

Messergebnissen vom neuen Parallel-Platten-Rheometer verglichen. Da¬

mit besteht eine unabhängige Möglichkeit zur Überprüfung der neuen

Apparatur.

2 Auf die Verhältnisse der Hauptspannungen wird hier nicht eingegangen, da ver¬

schiedene Materialien nicht direkt miteinander verglichen werden können.
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Die Messtemperatur betrug 150°C und der Betrag der Scherge¬

schwindigkeit lag bei 1 s"1. Als variabler Parameter wurden die ver¬

schiedenen Zeitpunkte t* von Abschnitt 6.3 für die Richtungsänderung
gewählt, dazu mit einer weiteren Zeit t\ = 15 s.

Die in Abbildung 6.7 über der Zeit aufgetragenen Schubspannungen
stimmen für t < t* überein und folgen der Scheranlaufkurve für einen

normalen Spannversuch. Bei der Umkehr der Scherrichtung fallen die

Schubspannungssignale ab, werden negativ und durchlaufen ein Mini¬

mum. Nach genügend langer Zeit wird ein stationärer Wert erreicht, des¬

sen Betrag mit dem Gleichgewichtswert aus dem Spannversuch überein¬

stimmt. Das auftretende Minimum ist für kleine Vorscherungen stärker

ausgeprägt als für grosse Vorscherungen. Für sehr grosse Vorscherun¬

gen verschwindet es ganz, so dass das Schubspannungsignal direkt dem

stationären Wert zustrebt. Die zeitliche Lage des Minimums ist von der

Vorscherung abhängig und tritt für grosse Vorscherungen später auf als

für kleine.

Die Werte für die erste Normalspannungsdifferenz gehen aus Abbil-

Abbildung 6.7: Scherumkehrversuche an LDPE 2 bei T = 150°C und

7o = ls-1: Verlauf der Schubspannungen für verschiedene Vorscherun¬

gen 7? = y0t*i mit t\ = 4 s, t*2 = 10 s, t\ = 20 s, t\ = 40 s und t*5 = 15 s;

Messapparatur: Rotationsviskosimeter RMS800.
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Abbildung 6.8: Scherumkehrversuche an LDPE 2 bei T = 150°C und

%= ls-1: Abhängigkeit der ersten Normalspannungsdifferenz von der

Wahl der Vorscherung 7* = %t* mit t\ = 4 s, t% = 10 s, t\ = 20 s,

t\ = 40 s und £5 = 15 s; Messapparatur: Rotationsviskosimeter RMS

800.
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Abbildung 6.9: Scherumkehrversuche an LDPE 2 bei T = 150°C und

70 = ls-1: Verlauf des Orientierungswinkels des Spannungsellipsoids x

als Funktion der Zeit für verschiedene Vorscherungen 7* = 70f* mit

t{ = 4 s, tj = 10 s> t\ = 20 s, t\ = 40 s und t\ = 15 s; Messapparatur:
Rotationsviskosimeter RMS800.
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düng 6.8 hervor. Während der Vorscherung stimmen die iVj-Kurven übe¬

rein. Bei Umkehr der Scherrichtung fällt Ni ab und durchläuft ein Mini¬

mum. Im weiteren Verlauf steigt Ni wieder an und zeigt anschliessend

ein ähnliches Verhalten wie in einfacher Scherung. Das Erreichen des

ursprünglichen Kurvenverlaufs dauert für grosse Vorscherungen länger
als für kleine.

Die Änderung der Orientierung des Spannungsellipsoids während ei¬

nes Scherumkehrversuches wird mit x(t) in Abbildung 6.9 gezeigt. Wird

die Scherrichtung umip = ir geändert, klappt die Orientierung des Span¬
nungsellipsoids um, was sich in einer Änderung des Vorzeichens von \

niederschlägt. Beim Nulldurchgang verschwindet die Schubspannung. Es

treten dabei nur Normalspannungen auf. Anschliessend durchläuft \ ein

ausgeprägtes Minimum, dessen Betrag von der Vorscherung abhängt.
Bei einer Auftragung der Schubspannungen über der Zeitdifferenz

t = t —t\, i [1..5], wird der Einfluss der Vorscherung, wie in Ab¬

bildung 6.10 gezeigt, durch einen Vergeich der Kurven direkt sichtbar.

Der Wert Null auf der Abszisse entspricht dem Zeitpunkt der Rich¬

tungsänderung. Es zeigt sich, dass der Betrag der Vorscherung einen

nachhaltigen Einfluss auf den zeitlichen Verlauf der Schubspannung p2i

ausübt. Mit zunehmender Vorscherung werden die Minima kontinuier¬

lich zurückgebildet. Es ist zu erwarten, dass der Schubspannungsverlauf
ab einer genügend grossen Vorscherung von dieser unabhängig ist.

Die mit dem RMSermittelten Kurven in Abbildung 6.10 sind mit

demneuen Parallel-Platten-Rheometer nochmals gemessen worden (ver¬
gleiche Abbildung 6.11). Die Kurven in den zwei Abbildungen liegen im

gleichen Wertebereich. Die stationären Werte für die Schubspannung
stimmen gut überein. Das Rauschen der Kurven in Abbildung 6.10

hängt damit zusammen, dass Schwingungen für die gewählte Messan¬

ordnung nicht zu vermeiden sind. Ausserdem ist im Gegensatz zu den

mit dem Rotationsviskosimeter ermittelten Daten keine Glättung vor¬

genommen worden. Die zwischen den Abbildungen 6.10 und 6.11 auf¬

tretenden Unterschiede deuten auf experimentelle Schwierigkeiten hin:

Beim Rotationsviskosimeter kann der freie Probenrand, beim Parallel-

Platten-Scherrheometer der Einfluss des Spaltes zwischen der oberen

Platte und dem Messaufnehmer zu Messfehlern führen. Die Unterschie¬

de liegen im Rahmen des Messfehlers.
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Abbildung 6.10: Scherumkehrversuche an LDPE 2 aufgenommen mit

dem Rotationsviskosimeter RMS800 bei T = 150°C und -y0 = ls_1:

Auftragung der Schubspannungen über t = t —t* für verschiedene Vor¬

scherungen 7* = j0t* mit t\ —4 s, t*, = 10 s, t% = 20 s, t\ = 40 s und

tj = 15 s.
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Abbildung 6.11: Scherumkehrversuche an LDPE 2 aufgenommen mit

dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T —150°C und 7<> =

ls~1: Auftragung der Schubspannungen über t = t —t* für verschiedene

Vorscherungen 7* = %t* mit t\ = 4 s, £| = 10 s, ij = 20 s und £J = 40

s.



KAPITEL 6. ÄNDERUNGDERSCHERRICHTUNG 111

6.5 Beliebige Drehung der Scherrichtung

Soll die Scherrichtung um einen beüebigen Wert zwischen 0 und n

verändert werden, wird die Schubspannungskomponente p23 nach Glei¬

chung 6.2 von Null verschieden.

Bevor auf einzelne Messergebnisse eingegangen wird, soll zur Veran¬

schaulichung eine typische Messserie mit der Änderung der Scherrich¬

tung um n und um w/2 vorgestellt werden (siehe Abbildung 6.12). Die

Versuche wurden an LDPE2 bei einer Temperatur von 150°C und einer

Schergeschwindigkeit von -y0 = 10 s_1 mit einer Vorscherung 7J = 20

ausgeführt. Die durchgezogenen Kurven entsprechen der Schubspan¬
nungskomponente in Richtung x\ (d.h. p2i) und die unterbrochenen

Linien der Komponente in Richtung £3 (d.h. /?23)-
Die mit $ = 0 bezeichneten Kurven beziehen sich auf einen norma¬

len Spannversuch in Richtung x\. Der zeitliche Verlauf der Schubspan¬

nung P21 zeigt das typische Anlaufverhalten für den nichtlinearen Ver¬

formungsbereich mit einem Maximum und einem stationären Bereich
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Abbildung 6.12: Verlauf der Schubspannungskomponenten P21 und P23

als Funktionen der Zeit für Versuche mit einer Richtungsänderung um

ip —TT und ip = 7r/2 für LDPE 2 bei einer Schergeschwindigkeit von

7„ = 10s-1 und einer Vorscherung 7J = 20, T = 150°C.
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nach genügend langer Scherdauer. Die Schubspannung in Richtung x3

ist erwartungsgemäss Null. Bei einer Richtungsänderung um ip = n

(Scherumkehr) fällt das Schubspannungssignal für p2i in der Vorscher-

phase mit der Scheranlaufkurve zusammen. Wie in Abschnitt 6.4 be¬

reits beschrieben fällt p2i zum Zeitpunkt ig ab, wird negativ, durchläuft

ein Minimum und erreicht schliesslich einen stationären Wert, der be-

tragsmässig dem stationären Wert in einfacher Scherung entspricht. Da

keine Deformation in a^-Richtung erfolgt, bleibt p23 gleich Null. Im drit¬

ten Fall, einer Änderung der Scherrichtung um ip —7r/2, wird ab t\ nur

noch in Richtung £3 geschert. In der Folge relaxiert p2i und verschwin¬

det nach genügend langer Zeit ganz. Gleichzeitig wird />23 aufgebaut. Es

bildet sich ein Maximum aus, nach genügend langer Scherdauer wird

der stationäre Schubspannungswert für einfache Scherung erreicht3. Zur

Wahrung der Übersichtlichkeit sind in Abbildung 6.12 keine weiteren

Versuche mit anderen Richtungsänderungen eingezeichnet.

6.5.1 Einfluss der Vorscherung auf den Schubspan¬
nungsverlauf

Wie in Abschnitt 6.4 am Beispiel von LDPE 2 mit j0 = 1 s_1 und

iß —n gezeigt, wird der zeitliche Verlauf der Schubspannung nach der

Richtungsänderung durch den Betrag der Vorscherung beeinflusst. Diese

Abhängigkeit soll hier für LDPE 2, LDPE 3 und HDPEfür eine Ände¬

rung der Scherrichtung um iß = tt und iß = irj2 eingehend besprochen
werden.

Für LDPE2 bei 150°C und für eine Richtungsänderung um if> = ir/2
sind die entsprechenden Abhängigkeiten der Schubspannungskomponen¬
ten P21 und P23 in den Abbildungen 6.13 und 6.14 dargestellt. Die Scher-

anlaufkurve für einfache Scherung in Abbildung 6.14 dient als Referenz.

Je grösser die Vorscherung, desto rascher ist die Relaxation von p2i-

Gleichzeitig wird der Betrag des Maximums von p23 kleiner. Für grosse

Vorscherungen verschwindet das Maximum für p23 ganz. Seine zeitliche

Lage wird durch noch grössere Vorscherungen nicht beeinflusst.

Durch eine Erhöhung der Schergeschwindigkeit von 1 s_1 auf 10

s_1 wird das nichtlineare Verhalten stärker ausgeprägt, was anhand der

3 Die Schubspannungskomponente P23 setzt nicht bei t| sondern erst 70 ms später
ein, weil der Antrieb bei Richtungsänderung mit einer Verzögerung anspricht. Der

Betrag der Verzögerung ist von der Schergeschwindigkeit und der gewählten Vor¬

scherung abhängig und liegt zwischen 30 und 80 ms.
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Messkurven in den Abbildungen 6.15 bis 6.17 bestätigt wird. Für ip —n

(Scherumkehr) nimmt der Betrag des Minimums mit zunehmender Vor¬

scherung ab (Abbildung 6.15). Seine zeitliche Lage verschiebt sich mit

zunehmender Vorscherung zu längeren Zeiten. Bei einer Drehung der

Scherrichtung um tp = n/2 (Abbildungen 6.16 und 6.17) wird das Ma¬

ximum von P23 mit zunehmender Vorscherung ebenfalls abgeschwächt,
die zeitliche Lage verändert sich aber kaum. Das Abklingen von p2i auf

den Wert Null erfolgt um so rascher, je grösser der Betrag der Vorsche¬

rung ist. Dadurch werden Änderungen in der physikalischen Struktur

der Schmelze ersichtlich, die sich nicht nur in der Deformationsrichtung,
sondern auch senkrecht dazu auswirken.

Messungen an LDPE 3, welches im Vergleich zu LDPE 2 deutlich

höherviskos ist, liefern weitere interessante Ergebnisse. Die entsprechen¬
den Kurven sind in den Abbildungen 6.18 bis 6.20 aufgetragen. Die

Messbedingungen sind gegenüber den oben besprochenen Versuchen

nicht geändert worden. Obwohl die Kurven für %in Abbildung 6.6 nicht

16
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a. e
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0
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Abbildung 6.13: Änderung der Scherrichtung um ip = ff/2 für LDPE 2

aufgenommen mit dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T =

150°C und 70 = ls-1: Auftragung der Schubspannung P21 über t = t-t\
für verschiedene Vorscherungen 7* = %£* mit t\ = 4 s, t% = 10 s, t% —20

s und t\ = 40 s.

t , | 1 f



KAPITEL 6. ÄNDERUNGDERSCHERRICHTUNG 114

cö
Q.

CO
CM

Q.

_i I i L

10 4020 30

t [8]

Abbildung 6.14: Gleiche Versuche wie in Abbildung 6.13: Auftragung
der Schubspannung p^.
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Abbildung 6.15: Änderung der Scherrichtung um iß = n für LDPE 2

aufgenommen mit dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T =

150°C und %= 10s-1: Auftragung der Schubspannung P21 über t =

t —t* für verschiedene Vorscherungen 7* = 70t,* mit t\ = 4 s, t\ = 10 s,

t*3 = 20 s und t\ = 40 s.
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Abbildung 6.16: Änderung der Scherrichtung um ip = n/2 für LDPE 2

aufgenommen mit dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T =

150°C und %= 10s-1: Auftragung der Schubspannung P21 über t =

t —t* für verschiedene Vorscherungen 7* = 70t* mit t{ = 4 s, t\ —10 s,

t£ = 20 s und t\ = 40 s.

t [S]

Abbildung 6.17: Gleiche Versuche wie in Abbildung 6.16: Auftragung
der Schubspannung P23-
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sehr verschieden sind, treten die für LDPE2 beobachteten Einflüsse auf

den Verlauf der Schubspannungen in verstärkter Form auf.

Das rheologische Verhalten von HDPEund LDPEist, wie in Kapitel
5 gezeigt, sehr unterschiedlich. Nach Kapitel 5 sind die Schubspannungs¬
werte von HDPEbei einer Schergeschwindigkeit von 10 s_1 mit jenen
von LDPE 2 vergleichbar, die ersten NormalspannungsdifFerenzen sind

etwa nur halb so gross. Dadurch ergeben sich grosse Unterschiede für

den Orientierungswinkel des Spannungsellipsoids \ (vergleiche Abbil¬

dung 6.6). Es ist daher zu erwarten, dass die rheologische Anisotropie
von HDPEbei gleichen Versuchsbedingungen weniger ausgeprägt ist.

40
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£ "20
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Abbildung 6.18: Änderung der Scherrichtung um i/j = it für LDPE 3

aufgenommen mit dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T =

150°C und 70 = 10s-1: Auftragung der Schubspannung P21 über t =

t - t\ für verschiedene Vorscherungen 7* = jat* mit t\ = 4 s, t*2 = 10 s,

t*3 = 20 s und t\ = 40 s.

1 . 1
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Abbildung 6.19: Änderung der Scherrichtung um rp = 7r/2 für LDPE 3

aufgenommen mit dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T =

150°C und 7„ = 10s_1: Auftragung der Schubspannung pn über t =

t - t*t für verschiedene Vorscherungen 7/ = j0tj mit t\ = 4 s, t*2 = 10 s,

t% = 20 s und t* = 40 s.
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Abbildung 6.20: Gleiche Versuche wie in Abbildung 6.19: Auftragung
der Schubspannung P23-
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Bei einer Richtungsänderung um i[> = n (siehe Abbildungen 6.21)
ergibt sich ein mit LDPE 2 vergleichbares Verhalten. Das Minimum

nach der Richtungsänderung ist jedoch nur schwach ausgeprägt und das

Erreichen eines stationären Wertes für p2i erfolgt nach deutlich kürzerer

Scherdauer (Vergleiche Abbildung 6.23 mit Abbildung 6.17).
Wird die Scherrichtung um il> = tt/2 gedreht, erhält man ein er¬

staunliches Ergebnis: Das Abklingen der Schubspannungskomponente

p2i nach der Richtungsänderung ist von der Vorscherung unabhängig

(siehe Abbildung 6.22). Der dazugehörige Verlauf der Schubspannungs¬
komponente P23 (in Abbildung 6.23 dargestellt) wird durch die Vorsche¬

rung ebenfalls nicht beeinflusst. Das Maximum bleibt auch für grosse

Vorscherungen erhalten. Im Gegensatz zu LDPE werden die Theologi¬
schen Eigenschaften von HDPEin Richtung x3 durch den Scherprozess
in Richtung Xi im untersuchten Verformungsbereich nicht beeinflusst.
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Abbildung 6.21: Änderung der Scherrichtung um 1p = n für HDPE

aufgenommen mit dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T =

150°C und 7„ = 10s_1: Auftragung der Schubspannung p2i über t =

t —tj für verschiedene Vorscherungen 7* = j0t* mit t\ = 3 s, t\ = 12 s,

t*3 = 25 s und t\ = 40 s.
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Abbildung 6.22: Änderung der Scherrichtung um ip = n/2 für HDPE

aufgenommen mit dem neuen Parallel-Platten-Scherrheometer bei T =

150°C und 70 = lOs"1: Auftragung der Schubspannung P21 über t =

t —t* für verschiedene Vorscherungen 7* = igt* mit t\ —3 s, t*. = 12 s,

t*3 = 25 s und t\ = 40 s.
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Abbildung 6.23: Gleiche Versuche wie in Abbildung 6.22: Auftragung
der Schubspannung pi3.

(0

cvi

Q.

t ' 1 r

j 1 L



KAPITEL 6. ÄNDERUNGDERSCHERRICHTUNG 120

6.5.2 Einfluss des Drehwinkels auf den Schubspan¬

nungsverlauf

Während im vorangehenden Abschnitt der Einfluss der Vorscherung
auf den zeitlichen Verlauf der Schubspannungen bei ausgewählten Rich¬

tungsänderungen im Vordergrund stand, soll in diesem Abschnitt das

Scherverhalten bei einer beliebigen Drehung der Scherrichtung disku¬

tiert werden.

Nach Abschnitt 6.3 sind maximale Anisotropieeffekte dann zu er¬

warten, wenn die erste Normalspannungsdifferenz maximal ist. Deshalb

wird für LDPE 2 und LDPE3 eine Vorscherung 73* = 20 und für HDPE

eine Vorscherung 73 = 25 gewählt.
Umbeim Vergleich verschiedener Versuche den Einfluss des experi¬

mentellen Fehlers zu eliminieren, werden die Schubspannungsdaten auf

den jeweils gemessenen stationären Wert aus einfacher Scherung p2i,ät

bezogen. Wir führen die entsprechenden normierten Schubspannungs¬

komponenten wie folgt ein:

P2l{t)~P2l{t)/p21,,l (6.5)

P23(t) •= P23(*)/P21,«t (6-6)

In Abbildung 6.24 ist der Ablauf eines Versuches mit einer Rich¬

tungsänderung umden Winkel ip = n/2 in der p21p23-Ebene dargestellt

(Material: LDPE3, Vorscherung 7J* = 20, Schergeschwindigkeit j0 = 10

s-1). Die angebrachten Zeitmarken verdeutlichen den in der gewählten

Auftragung nicht direkt sichtbaren zeitlichen Verlauf der normierten

Schubspannung, welche zu jedem Zeitpunkt t als Vektor p(t) mit den

zwei Komponenten p2i(£) und p23{t) dargestellt werden kann. Die Rich¬

tung des Vektors p(t) wird durch den Winkel f (£) beschrieben.

Während des Vorscherprozesses ist p23 = 0, die normierte Schub¬

spannung verläuft entlang der Abszisse, erreicht nach rund 0.7 s einen

Maximalwert und nimmt anschliessend leicht ab. Zum Zeitpunkt £j = 2

s wird die Scherrichtung um den Winkel ijj = n/2 gedreht. Da der

Antrieb des Rheometers bei einer Richtungsänderung erst nach einer

Verzögerung von 30 - 80 ms anspricht, setzt der Anstieg von p23 erst

ein, nachdem p2i infolge der Spannungsrelaxation bereits leicht abge¬

nommenhat. Während p21 weiter abnimmt, steigt gleichzeitig p23 stark

an. Kurz vor t = 3 s ist der Maximalwert für p23 erreicht. Schliesslich

endet die Kurve nach genügend langer Versuchsdauer im Punkt (0,1).
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Abbildung 6.24: Versuchsablauf in der p2ii>23-Ebene und zeitlicher Ver¬

lauf des Winkels £(£) bei einer Richtungsänderung um if> = n/2. Mate¬

rial: LDPE 3, Vorscherung 7J = 20, Schergeschwindigkeit 70 = 10 s-1,
Temperatur T = 150°.

Der Verlauf von £(t) ist in Abbildung 6.24 als Funktion der Zeit

dargestellt. Bei der Änderung der Scherrichtung folgt die Ausrichtung
von p(t) nicht sofort. Der Spannungszustand benötigt eine gewisse Zeit,

um sich der neuen Scherrichtung anzupassen.
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Abbildung 6.25: Normierte Schubspannungen in der p2iP23-Ebene für

verschiedene Richtungsänderungen ij) zur selben Zeit t = t —13 = 1

s. Material: LDPE 3, Vorscherung 73 =20, Schergeschwindigkeit 70 =

10 s-1, Temperatur T = 150°C. Symbole: Messwerte, Halbkreis: von

Hürlimann (1991) eingeführte Approximation.

Die Darstellung der normierten Schubspannungen in der P21P23-

Ebene erlaubt es, den Einfluss der Richtungsänderung auf den Schub¬

spannungsverlauf sichtbar zu machen. Beispielsweise können Versuche

mit unterschiedlicher Richtungsänderung, aber gleicher Vorscherung zur

selben Zeit miteinander verglichen werden, wie in Abbildung 6.25 am

Beispiel von LDPE 3 gezeigt. Dabei wird die Zeit nach der Änderung
der Scherrichtung definiert als t = t —t*v Die Symbole zeigen an, wo

sich die Spitze des Vektors p für verschiedene Richtungsänderungen zur

Zeit 1 = 1 s befindet. Die Markierungen beziehen sich auf den Winkel

ij), um den die Richtung gedreht wurde. Der unterbrochene Halbkreis

beruht auf einer von Hürlimann (1991) eingeführten Betrachtung: Wird

bei der einfachen Scherung einer Polymer-Schmelze die Scherrichtung
um einen beüebigen Winkel xjj gedreht, so ist der Betrag der Schub¬

spannung in der neuen Richtung nur eine Funktion von Zeit und Scher¬

geschwindigkeit, jedoch keine Funktion des Drehwinkels. Der Halbkreis

lässt sich aus einem einfachen Scherversuch und einem Scherumkehrver¬

such konstruieren. Dabei ist der Durchmesser des Halbkreises zu jeder
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Abbildung 6.26: Normierte Schubspannungen in der p2iP23-Ebene für

verschiedene Richtungsänderungen ip. Material: LDPE 2, Vorscherung
73 = 20, Schergeschwindigkeit 70 = 1 s_1, Temperatur T = 150°C.

Unterbrochene Halbkreise: von Hürlimann (1991) eingeführte Approxi¬
mation; durchgezogene Kurven: nach Formel 6.7 berechnete Anpassung;
eingekreiste Marken: Bezugszeiten t = t —t\ in [s].

Zeit t durch die Differenz der Spannungswerte für die zwei Versuche mit

ijj = 0 und 4> = n bestimmt. Der Mittelpunkt liegt in der Mitte zwi¬

schen diesen zwei Spannungswerten. Mit Hilfe dieses Halbkreises lässt

sich die Abhängigkeit der Schubspannungen von der Scherrichtung in

zwei Fällen exakt beschreiben:

1. Für eine isotrope Schmelze im linear-viskoelastischen Verfor¬

mungsbereich ist die Halbkreisregel zu jedem Zeitpunkt anwend¬

bar, weshalb sie eine zweckmässige Referenz darstellt. Die durch

die Vorscherung induzierten Orientierungen sind in diesem Fall

vernachlässigbar.

2. Für den nichtlinearen Verformungsbereich wird das Material-
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verhalten nach genügend langer Zeit nicht mehr von einer zu¬

vor durchgeführten Richtungsänderung abhängen. Dann kann die

Halbkreisregel ebenfalls angewendet werden.

Die in Abbildung 6.25 eingezeichneten Symbole liegen nicht auf dem

Halbkreis (Referenz für isotropes Verhalten). Die Abweichungen beru¬

hen auf der durch die molekulare Orientierung induzierten rheologischen
Anisotropie.

Zülle (1989) hat die Halbkreise durch Halbellipsen nach Formel 6.7

ersetzt und damit die scherinduzierte rheologische Anisotropie charak¬

terisiert. Es treten drei Anpassparameter auf, nämlich a0 und b0 (Halb¬
achsen der Ellipse), sowie x0 (Lage des Ellipsenmittelpunkts).

t 1—i—i 1 r—|—i 1—r—l—|—i—i—i—i—|—i—i 1—i—|—r

E i I i i i i I 1 i i i I i i I I I | | i I l

-1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0

P21

Abbildung 6.27: Normierte Schubspannungen in der p2iP23-Ebene für

verschiedene Richtungsänderungen %j>. Material: LDPE 2, Vorscherung

7^ = 20, Schergeschwindigkeit -y0 = 10 s-1, Temperatur T = 150°C.

Unterbrochene Halbkreise: von Hürlimann (1991) eingeführte Approxi¬

mation; durchgezogene Kurven: nach Formel 6.7 berechnete Anpassung;

eingekreiste Marken: Bezugszeiten t = t —t\m [s].
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Abbildung 6.28: Normierte Schubspannungen in der p2ij>23-Ebene für

verschiedene Richtungsänderungen $. Material: LDPE 3, Vorscherung

7; = 20, Schergeschwindigkeit 7» = 10 s_1, Temperatur T = 150°C.

Unterbrochene Halbkreise: von Hürlimann (1991) eingeführte Approxi¬
mation; durchgezogene Kurven: nach Formel 6.8 berechnete Anpassung;

eingekreiste Marken: Bezugszeiten t = t —t*3 in [s].

V = K
^

1
(x - x0)2

(6.7)

In den Abbildungen 6.26 und 6.27 sind Versuchsergebnisse für LDPE

2 mit 7„ = 1 s-1 beziehungsweise 70 = 10 s-1 und einer Vorscherung

7a = 20 für verschiedene Drehwinkel tjj in der p2iP23-Ebene dargestellt.
Die mit dem jeweiligen Drehwinkel r/j markierten Kurven verdeutlichen

den zeitUchen Verlauf der normierten Schubspannungen. Die nach der

Richtungsänderung zu bestimmten Zeitpunkten t = t —t\ auftretenden

normierten Schubspannungen sind mit Symbolen gekennzeichnet und

durch die entsprechenden Halbellipsen miteinander verbunden. Sie sind

mit eingekreisten Marken versehen, deren Zahlenwerte der Bezugszeit t
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in Sekunden entsprechen. Zu Vergleichszwecken sind die Halbkreise als

unterbrochene Linien eingezeichnet. Die analogen Markierungen auf der

Achse p23 = 0 bezeichnen die Lage der Kreis- beziehungsweise Ellipsen¬
mittelpunkte zur jeweiligen Zeit t. Die Ellipsenregel stellt für LDPE 2

im untersuchten Schergeschwindigkeitsbereich eine gute Näherung dar.

Für eine genügend lange Zeit t nach der Richtungsänderung ist der Ein-

fluss der Vorscherung auf den Schubspannungsverlauf in die verschiede¬

nen Richtungen abgeklungen. Die Beschreibung der Messpunkte erfolgt
dann mit Halbkreisen.

In Abbildung 6.28 sind Versuche an LDPE 3 in einer analogen Auf¬

tragung dargestellt. Der Betrag der Schergeschwindigkeit für die Versu¬

che betrug %= 10 s_1, die Vorscherung 73 = 20.

Man beachte, dass zum Zeitpunkt der Richtungsänderung der

rheologisch-stationäre Zustand noch nicht erreicht ist. Die Kurven, wel¬

che die auf eine bestimmte Zeit t bezogenen Messdaten beschreiben,

gehen daher für t < 1 nicht durch den Punkt (1,0). Es handelt sich auch

nicht mehr um Ellipsen, da wegen der Umlagerung der Moleküle bei der

Richtungsänderung beispielsweise die Winkel n/A und 3tt/4 nicht als

gleichwertig angesehen werden können. Formel 6.7 kann so modifiziert

werden, dass eine asymmetrische Kurve entsteht, die den experimentel¬
len Sachverhalt besser beschreibt.

y = k
N

1-{X *o)\l-m0{x-x0)) (6.8)

Der Ausdruck mit m0 in Formel 6.8 ist für die Asymmetrie verant¬

wortlich. Ist m0 = 0, erhält man die Ellipsenform. Sind zusätzlich die

zwei Parameter a0 und b0 gleich, so ergibt sich ein Kreis.

Die Anpassung der Parameter in Formel 6.8 an die Messdaten führt

zu den ausgezogenen, mit eingekreisten Marken versehenen Kurven in

Abbildung 6.28. Wiederum entsprechen die Zahlenwerte dieser Marken

der jeweiligen Bezugszeit in Sekunden.

In Abbildung 6.29 ist der Verlauf der Parameter a„, b0, x0 und m„ für

LDPE 3 als Funktion der Scherung gezeigt. Zum Zeitpunkt der Rich¬

tungsänderung sind a0 sowie b0 gleich Null und x0 gleich eins zu setzen.

Aus apparativen Gründen sind die Werte für die vier Parameter kurz

nach der Änderung der Scherrichtung nicht bestimmbar. Die Funktio¬

nen a0 und b0 steigen mit fortschreitender Scherung an, wobei b0 ein

ausgeprägtes Maximum zeigt. Bei grossen Scherungen werden die Wer-
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Abbildung 6.29: Verlauf der Parameter a0, b0, x0, m0 und des Verhältnis¬

ses bo/a0 als Funktion der Scherung %?. Material: LDPE3, Vorscherung

73 = 20, Schergeschwindigkeit 7« = 10 s_1, T = 150°C. Es ist t = t -1*3.

te für a0 und b0 gleich eins. Die Werte für den Parameter x0 fallen

mit zunehmender Scherung rasch ab, deuten ein leichtes Unterschwin¬

gen an und werden schliesslich zu Null. Das Unterschwingen hängt mit

dem Auftreten eines Minimums bei Scherumkehrversuchen zusammen.

Der Parameter m0 liegt anfänglich bei rund 0.1 und fällt mit zuneh¬

mender Scherung ebenfalls auf den Wert Null ab. Die Asymmetrie der

Kurven nimmt also mit fortschreitender Scherung ab und verschwindet

schliesslich ganz. Das Verhältnis b0/a0, welches ein Mass für die während

der Vorscherung induzierte Anisotropie darstellt, ist in Abbildung 6.29

ebenfalls eingetragen. Würden die Theologischen Eigenschaften durch

den Vorscherprozess nicht beeinflusst, so müsste b0/a0 den Wert eins

annehmen, was für genügend lange Zeit nach der Änderung der Scher¬

richtung auch zutrifft. Kurz nach Änderung der Scherrichtung ist das

Material bezüglich des Scherverhaltens aber deutlich anisotrop.
In Abbildung 6.30 wird der Einfluss der Vorscherung auf das Verhält-
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Abbildung 6.30: Verhältnis b0/a0 als Funktion der Scherung %t für ver¬

schiedene Vorscherungen i0t*- Material: LDPE 2, Schergeschwindigkeit
7o = 10 s-1, T = 150°C. Es ist t - t - t\ mit t\ = 0.4 s, t*z = 2 s und

t*4 = 4 s.

nisse b0/a0, beziehungsweise auf das Abklingen der durch die Vorsche-

rung induzierten Anisotropie, verdeutlicht. Die Daten beziehen sich auf

Messungen an LDPE 2 bei einer Schergeschwindigkeit j0 = 10 s-1 und

einer Temperatur von 150°C. Die für das Abklingen von bo/a0 auf den

Wert eins nötige Zeit hängt nicht vom Betrag der Vorscherung ab.

Die induzierte Anisotropie ist am grössten, wenn die Scherrichtung
beim Erreichen der maximalen ersten Normalspannungsdifferenz ge¬
dreht wird (73 = 20). Wird die Vorscherung so gewählt, dass das Ma¬

ximum der ersten Normalspanungsdifferenz überschritten ist (7J = 40),
dann liegt die Kurve für b0/a0 bei tieferen Werten. Es mag erstaunen,

dass die zwei Kurven für 7J = 4 und 74 = 40 übereinstimmen, da

doch nach Abbildung 6.6 die molekulare Orientierung für 7J = 40 be¬

deutend stärker ausgeprägt ist. Die molekulare Orientierung hängt vom

gesamten Spannungszustand ab, hier wird aber lediglich der Einfluss der
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Abbildung 6.31: Verhältnis b0/a0 als Funktion der Scherung %t für ver¬

schiedene Schergeschwindigkeiten j0. Material: LDPE 2, Vorscherung
7| = 20, T = löO^.

Vorscherung auf den Verlauf der Schubspannungskomponenten p2i und

P23 untersucht. Der Einfluss der Normalspannungen muss ausser Acht

gelassen werden.

Der Einfluss der Schergeschwindigkeit auf das Halbachsenverhältnis

b0/a0 geht aus Abbildung 6.31 hervor. Eine grössere Schergeschwindig¬
keit führt zu einer grösseren Anisotropie. Diese Beobachtung kann an¬

hand Abbildung 6.2 erklärt werden: Der Orientierungswinkel des Span-
nungsellipsoids x ist um so kleiner, je grösser die Schergeschwindigkeit
ist. Ein kleiner Orientierungswinkel ist gleichbedeutend mit einer star¬

ken Ausrichtung des Spannungsellipsoids, beziehungsweise des Orien-

tierungsellipsoids gegenüber dem Scherfeld. Weiter folgt aus Abbildung
6.31, dass die Scherung, bei welcher das Verhältnis b0/a0 den Wert eins

erreicht, von der Schergeschwindigkeit abhängt.
In Abbildung 6.32 schliesslich wird das Verhalten der drei

Polyethylen-Schmelzen LDPE 2, LDPE 3 und HDPEverglichen. Wie
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Abbildung 6.32: Verhältnis b0/a0 für die Proben LDPE 2, LDPE3 und

HDPEals Funktion der Scherung 7„F. Vorscherung 73 = 20, Scherge¬
schwindigkeit 70 = 10 s_1, Messtemperatur für LDPE 2 und LDPE 3:

150°C, für HDPE170°C. Es ist t = t - t*3.

die Kurven für die zwei LDPE-Schmelzen zeigen, führt eine höhere mitt¬

lere Molmasse zu einer grösseren Anisotropie. Die Scherung, bei welcher

die Anisotropie verschwindet, ist ebenfalls grösser. Das Verhalten von

HDPEist im untersuchten Schergeschwindigkeitsbereich bedeutend we¬

niger anisotrop, was nach Abbildung 5.32 auch zu erwarten ist.

6.6 Zusammenfassung der Ergebnisse

Aus den im Rahmendieser Arbeit durchgeführten Scheruntersuchungen
mit einer beliebigen Änderung der Scherrichtung können die folgenden
Ergebnisse abgeleitet werden:

1. Eine grössere Schergeschwindigkeit verstärkt die scherinduzierte

rheologische Anisotropie.
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2. Die molekulare Orientierung ist für die Scherdeformation am

stärksten ausgeprägt, für welche Ni maximal wird. Es zeigt sich,
dass dann auch die rheologische Anisotropie am stärksten ausge¬

prägt ist.

3. Die scherinduzierte rheologische Anisotropie nimmt für die LDPE-

Schmelzen mit zunehmender mittlerer Molmasse zu.

4. Die Schubspannungen für HDPEund LDPE2 sind ähnlich. Trotz¬

dem ist die Anisotropie für HDPEweit geringer. Dies hängt mit

dem entsprechenden Unterschied von Ni zusammen. Dieser Ef¬

fekt ist vermutlich auf die unterschiedliche Verzweigungsstruktur
zuzückzuführen.

5. Bei einer Änderung der Scherrichtung um $ = 7r/2 übt der Be¬

trag der Vorscherung im Falle von LDPE einen grossen Einfluss

auf den Schubspannungsverlauf aus. Für HDPEbleibt das Scher¬

verhalten in der neuen Richtung von der Vorscherung praktisch
unbeeinflusst.

Aus obiger Zusammenstellung lässt sich schliessen, dass die scher¬

induzierte rheologische Anisotropie von der während der Vorscherung
induzierten molekularen Orientierung abhängt. Diese Orientierung lässt

sich durch den Winkel x UQd im Rahmen molekular-dynamischer Mo¬

delle auch durch die Differenzen der Hauptspannungen (zum Beispiel

Pi ~ Pu) ausdrücken. Kleine Werte für den Orientierungswinkel x> De_

ziehungswiese grosse Werte für die Differenzen der Hauptspannungen
bedeuten in der Regel eine grosse rheologische Anisotropie und umge¬

kehrt.



Kapitel 7

Schlussfolgerungen und

Ausblick

Mit der vorliegenden Arbeit wird gezeigt, dass die Bestimmung des

rheologischen Verhaltens von technischen Polymeren im linearen und

nichtlinearen Verformungsbereich mit der heute zur Verfügung ste¬

henden Messtechnik möglich ist. Voraussetzung ist, dass die Eigen¬
schaften von Probe und Messgerät auch bei langer Versuchsdauer und

bei vergleichsweise hohen Temperaturen gleich bleiben. So müssen

die Polymer-Schmelzen mit speziellen Stabilisatoren gegen thermo-

oxidative Vorgänge geschützt werden. Bei der Durchfhrung von rheo¬

logischen Messungen ist ein besonderes Augenmerk auf die zeitliche

Konstanz der Temperatur zu richten, was durch den Einsatz geeigneter
Regler zu erreichen ist.

Das linear-viskoelastische Verhalten der untersuchten LDPE-Proben

lässt sich analog zur Zeit-Temperatur-Verschiebung mit einer Zeit-

Molmassen-Verschiebung beschreiben. Es wird angenommen, dass der

Plateau-Modul von der mittleren Molmasse unabhängig ist (vergleiche
zum Beispiel Arbeiten von Schausberger et. al 1985). Damit ist die Ur¬

sache für die vertikale Verschiebung unklar. Geringe Unterschiede in

der Polydispersität oder verschiedene Verzweigungsstrukturen der drei

LDPE-Schmelzen könnten für den beobachteten Effekt verantwortlich

sein.

Das lineare und das nichtlineare viskoelastische Verhalten lassen sich

mit den Gleissle-Beziehungen, welche auf empirischen Beobachtungen

beruhen, beschreiben. Die aus demlinearen Bereich ermittelten molmas-

senabhängigen Verschiebungsfaktoren können aufgrund der Gültigkeit

132
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der Gleissle-Regeln auf das nichtlineare Verhalten übertragen werden.

So kann die für die verschiedenen LDPE gefundene Abhängigkeit der

stationären und maximalen Schubspannungswerte, beziehungsweise iVr
Werte von der Schergeschwindigkeit durch Anwendung der erwähnten

Verschiebungsfaktoren auf eine Masterkurve reduziert werden.

Der für das Theologische Verhalten der HDPE-Schmelze relevante

Zeitbereich ist sehr breit. Die Bestimmung der linear-viskoelastischen

Eigenschaften gelingt nur durch eine geeignete Kombination verschie¬

dener Messmethoden: Mit Scherschwingungsmessungen wird der Kurz¬

zeitbereich, mit Kriechmessungen der Langzeitbereich abgedeckt. Das

linear-viskoelastische Verhalten wird durch das Auftreten von sehr gros¬

sen Relaxationszeiten geprägt. Die nach einer Beanspruchung einset¬

zende Rückverformung der HDPE-Schmelze übertrifft jene der LDPE-

Schmelzen um Grössenordnungen.
Werden die Nt]<r Werte als Funktion von P2i,a* aufgetragen, so ergibt

sich für alle drei LDPE derselbe Zusammenhang. Wird eine bestimmte

Spannungskomponente vorgegeben, ist für die drei LDPE der gesamte

Spannungszustand und bei Gültigkeit der spannungs-optischen Regel
auch der Orientierungszustand festgelegt (es wird angenommen, dass

N2/Ni für die drei LDPE-Schmelzen gleich ist). Für HDPEder Anstieg
von Niitt als Funktion von p2i,«( im Vergleich zu den LDPE-Schmelzen

schwächer ausgeprägt. Das führt im Falle grosser Schubspannungen zu

vergleichsweise kleinen JVx-Werten und in der Folge zu einer geringen
molekularen Orientierung. Die HDPE-Schmelze lässt sich nicht in die

für die LDPE gefundene, von der mittleren Molmasse unabhängigen
Reduzierung des viskoelastischen Verhaltens einordnen. Es kommt deut¬

lich zum Ausdruck, dass die Verzweigungsstruktur (Lang- und Kurzket-

tenverzweigungen) und die Form der Molmassenverteilung das Theolo¬

gische Verhalten massgeblich beeinflussen. Die entsprechenden Zusam¬

menhänge können mit Nachfolgeuntersuchungen an Modellsubstanzen

mit klar definierter Verzweigungsstruktur und Polydispersität geklärt
werden.

Da die Gleissle-Beziehungen gelten, besteht ein Zusammenhang zwi¬

schen dem zeitabhängigen linear-viskoelastischen und dem nichtlinear-

viskoelastischen Verhalten für den rheologisch stationären Zustand. Das

zeitabhängige Verhalten kann nicht aus dem linearen Verhalten abge¬
leitet werden, sondern muss mit entsprechenden Messungen bestimmt

werden.

Die durch eine Scherung verursachte Molekülorientierung führt zu
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anisotropen Eigenschaften der Probe, das rheologische Verhalten mit

eingeschlossen. Es ist zu erwarten, dass diese scherinduzierte rheologi¬
sche Anisotropie um so grösser ist, je stärker ausgeprägt die molekulare

Orientierung ist. Als Mass für die molekulare Orientierung dient der

Spannungstensor, beziehungsweise der aus den Spannungskomponenten
berechnete Orientierungswinkel des Spannungsellipsoids. Die Differen¬

zen der Hauptspannungen hängen im Rahmendes Doi-Edwards-Modells

oder des Netzwerkmodells mit den Abweichungen vom isotropen Ori¬

entierungszustand zusammen, was als Ursache für die scherinduzierte

Anisotropie angesehen werden kann.

Die Auswirkungen der molekularen Orientierung auf die Schereigen¬
schaften kann mit Versuchen ermittelt werden, für welche die Scher¬

richtung nach einer einfachen Scherung um verschiedene Winkel ge¬

dreht wird. Die scherinduzierte rheologische Anisotropie ist bei ho¬

hen Schubspannungen für LDPE 2 bedeutend grösser als für HDPE.

Diese Beobachtung ist auf die unterschiedliche Abhängigkeit der mo¬

lekularen Orientierung von der Schubspannung für LDPE und HDPE

zurückzuführen. Da für LDPEeine grössere mittlere Molmasse bei glei¬
chen Versuchbedingungen grössere Spannungen, beziehungsweise eine

Verstärkung der molekularen Orientierung zur Folge hat, ist erwartungs-

gemäss auch die auf die Schergewchwindigkeit bezogene Anisotropie
stärker ausgeprägt.

Weiter ist gezeigt worden, dass das Ausmass der Anisotropie vom

Betrag der Vorscherung und der Schergeschwindigkeit abhängt. Dabei

ist festzugestellen, dass eine Zunahme der Vorscherung nicht a priori zu

einer Zunahme der Anisotropie führt. Vielmehr tritt dann eine maxi¬

male Anisotropie für die Schubspannung auf, wenn die durch die Vor¬

scherung induzierte Molekülorientierung maximal ist, was bei Erreichen

einer maximalen ersten Normalspannungsdifferenz der Fall ist.

Bei einer Änderung der Scherrichtung um ij) = n/2 tritt zwischen

LDPE und HDPEein sehr unterschiedliches Verhalten auf: Bei LDPE

hängt der zeitliche Verlauf der Schubspannungskomponenten P21 und P23

von der Vorscherung ab, wobei das Maximum von P23 mit zunehmender

Vorscherung geringer ausfällt. Das deutet darauf hin, dass der Vorscher-

prozess den Zusammenhalt der Schmelze in dazu senkrechter Richtung
beeinflusst. Für HDPEdagegen wird das Scherverhalten durch die Vor¬

scherung praktisch nicht beeinflusst. Insbesondere bleibt das Maximum

von P23 auch für grosse Vorscherungen erhalten. Die HDPE-Schmelze

verhält sich in der Richtung senkrecht zur Vorscherung so, als hätte
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keine Vorscherung stattgefunden.
Bei einer Änderung der Scherrichtung umty = n (Scherumkehr) tritt

für LDPE und HDPEein Minimum auf, dessen Betrag und zeitliche

Lage von der gewählten Vorscherung abhängen.
Die Richtungsabhängigkeit der Schubspannung lässt sich in vie¬

len Fällen mit Hilfe von drei Versuchen beschreiben, nämlich mit ei¬

nem einfachen Scherversuch, einem Versuch mit einer Änderung der

Scherrichtung um if> = 7r/2 und einem Scherumkehrversuch. Ist die

scherinduzierte Anisotropie vernachlässigbar, zum Beispiel bei linear-

viskoelastischem Verhalten, reichen ein einfacher Scherversuch und

ein Scherumkehrversuch aus. Im Falle extrem hochviskoser Schmelzen

oder bei sehr grossen Schergeschwindigkeiten dagegen muss eine Viel¬

zahl von Versuchen mit unterschiedlichen Richtungsänderungen durch¬

geführt werden, um das anisotrope Scherverhalten richtig erfassen zu

können.

Anhand der in dieser Arbeit vorgelegten Ergebnisse wird nicht zu¬

letzt gezeigt, dass die neu entwickelte Scherapparatur mit der modifi¬

zierten Kraftmessvorrichtung zur Bestimmungung der scherinduzierten

rheologischen Anisotropie von Polymer-Schmelzen geeignet ist. Da der

Antrieb bei einer Änderung der Scherrichtung mit einer Verzögerung
von 30 —80 ms anspricht, kann der Einfluss der durch eine Vorsche¬

rung induzierten molekularen Orientierung auf das Scherverhalfcen zum

Zeitpunkt der Richtungsänderung nur annähernd bestimmt werden. Es

wird vorgeschlagen, die verwendete Positionssteuerung durch eine ver¬

besserte Steuerung zu ersetzen, so dass die Dynamik des mechanischen

Antriebs voll ausgenutzt und die Ansprechdauer vermindert wird.

Mit den vorliegenden Ergebnissen lässt sich eine Vielzahl von neu¬

en Fragestellungen formulieren. Ausser der bereits angeregten Verbes¬

serung der Steuerung drängen sich Untersuchungen mit anderen Ver¬

formungsgeschichten auf. Durch die breite Variationsmöglichkeit in der

Versuchsführung sind neue Ergebnisse zu erwarten, mit deren Hilfe be¬

stehende Materialgleichungen getestet oder die Entwicklung neuer theo¬

retischer Konzepte gefördert werden können. Dank der Möglichkeit, zu

jedem beliebigen Zeitpunkt während des Versuchsablaufs Proben rasch

abzukühlen, können Untersuchungen an Polymermischungen ausgeführt
und damit neue Erkenntnisse über die Zusammenhänge zwischen der

Morphologieänderung und den rheologischen Eigenschaften gewonnen

werden. Wird beispielsweise bei einem Polymerblend mit dispergierten
Tropfen die Scherrichtung nach einem Vorscherprozess um ijj = n/2
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geändert, werden die entstandenen EUipsoide zu scheibenförmigen Ge¬

bilden verformt. Dieser Prozess ist mit einer enormen Vergrösserung der

inneren Grenzfläche gekoppelt.



Verzeichnis der verwendeten

Symbole

Symbol Einheit Bedeutung

1 - Einheitstensor

A Pas Konstante im Arrheniusansatz

a m Länge eines Kettensegments

ac m Länge der C-C-Bindung

a„ - Anpassparameter (grosse Ellipsen-

Halbachse)
»M - horizontaler Zeit-Molmassen-Verschie¬

bungsfaktor
ÜT - horizontaler Zeit-Temperatur-Verschie¬

bungsfaktor
b - Verhältnis zwischen r'i+1 und t[
K - Anpassparameter (kleine Ellipsen-

Halbachse)
bM - vertikaler Zeit-Molmassen-Verschie¬

bungsfaktor
br - vertikaler Zeit-Temperatur-Verschie¬

bungsfaktor
C - spannungs-optischer Koeffizient

£(0 - relativer rechter Cauchy-
Green-Tensor

c;c) - Finger-Tensor

cr'co - relativer Finger-Tensor

Cp J/kgK spezifische Wärmebei konstan¬

tem Druck

D mm Dicke der Probe

137
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D s-1 Deformationsgeschwindigkeitstensor
E„ J/mol Aktivierungsenergie
f N/m Federkonstante beim Netzwerkmodell

FN N Normalkraft

Fi N Normalkraft über der inneren Platte

bei der ^-Messung
G Pa Schubmodul

G(t-t') Pa Relaxationsmodul

G Pa Speichermodul
G" Pa Verlustmodul

G* Pa komplexer Schubmodul

G% Pa Plateau-Modul

9i Pa Gewicht der Relaxationszeit r;

H Pa kontinuierliches Relaxationszeit¬

spektrum
h - Dämpfungsfunktion nach Wagner

h(t') - Einheitsstufenfunktion

Affm J/g Schmelzenthalpie
h * erste Invariante des relativen

Finger-Tensors
Hc - zweite Invariante des relativen

Finger-Tensors
J' Pa"1 Speichernachgiebigkeit
J" Pa"1 Verlustnachgiebigkeit
r Pa"1 komplexe Nachgiebigkeit
Jo Pa"1 Sofortnachgiebigkeit

Je(t) Pa"1 zeitabhängige, elastische

Nachgiebigkeit

J°e Pa"1 Gleichgewichtswert der elastischen

Nachgiebigkeit
Jr(t) Pa"1 zeitabhängige Kriecherholungs-

nachgiebigkeit

J°r Pa"1 Gleichgewichtswert der Kriech-

erholungsnachgiebigkeit
J(t) Pa"1 zeitabhängige Kriechnach¬

giebigkeit
k Nm/K Boltzmann-Konstante

L Pa"1 kontinuierliches Retardations-

zeitspektrum
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Li Pa"1 Gewicht der Retardationszeit t-

M g/mol Molmasse

Me g/mol mittlere Molmasse der Netzbogen
Mm g/mol Molmasse der Monomereinheit

M0 Nm Drehmoment

Ma g/mol Anzahlmittel der Molmasse

Mw g/mol Gewichtsmittel der Molmasse

Mz g/mol z-Mittel der Molmasse

Mz+1 g/mol z+1-Mittel der Molmasse

M(t - tf) - Ellipsenmittelpunkt
m g Probenmasse

m - Geradensteigung
m0 - Anpassparameter (asymmetrische Kurve)
m(s) Pa/s Gedächtnisfunktion

m! Pa/s modifizierte Gedächtnisfunktion

nach Wagner
m\, m-x - modifizierte Gedächtnisfunktionen

in der Rivlin-Sawyers-Gleichung
n m-3 Anzahldichte der Netzbogen in

einem Gumminetzwerk, beziehungs¬
weise in einer Schmelze

N - Anzahl Segmente eines Netzbogens
NA mol-1 Avogadrozahl
Ni Pa erste Normalspannungsdiiferenz
^*l,max Pa maximale erste Normalspannungs¬

differenz

N1}3i Pa stationärer Wert für die erste

Normalspannungsdifferenz
N2 Pa zweite Normalspannungsdifferenz
n - mittlerer Brechungsindex
An - Doppelbrechung
n - Brechungsindex-Tensor
~P Pa hydrostatischer Druck

£ Pa experimentell bestimmbarer

Spannungstensor

£ Pa Spannungstensor

£ Pa Spannungstensors nach Koordinaten¬

transformation
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Pij Pa Komponenten des Spannungs¬
tensors

P21,maxi P23,max Pa maximale Schubspannungswerte
P21,at> P23,s< Pa stationäre Schubspannungswerte
P~2l P~23 - normierte Schubspannungskomponenten
l Pa normierter Schubspannungsvektor
Pkl Pa Komponenten des Spannungstensors

nach einer Koordinatentransformation

-P22{r) Pa radiale Druckverteilung im

Kegel-Platte-System
Aqd W/m3 Änderung der Wärmedichte pro

Zeiteinheit

P(U,t) Verteilungsfunktion für U_

Q m End-zu-End-Vektor einer Netzbogens
{Q2) m2 End-zu-End-Abstand eines Netz¬

bogens im Gleichgewicht
qi, Qu, Qm Hauptachsen von (QÄ)
R cm Probenradius

K J/molK Gaskonstante

Ri cm Radius der inneren Platte bei

der N2-Messung
Ro cm halber Durchmesser des Kegel-

Platte-Systems
s s Zeitdifferenz

T °C, K Temperatur
Tm °C Schmelztemperatur
To °c Temperatur der beheizten Platten

TT °c Referenztemperatur
AT °c Temperaturdifferenz
^J-max °c maximale TemperaturdifTerenz
AT °C/s Temperaturänderung pro Zeiteinheit
t s aktuelle Zeit

t' s zurückliegende Zeit, Erholungszeit
t s Zeit nach Änderung der Scher¬

richtung
h s Kriechzeit

n s Zeitpunkt bei der Änderung der

Scherrichtung
in, na, um Hauptachsen von (LLLL)
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g Einheitsvektor

\>v s"1 Geschwindigkeitsgradient
w(M) - Massenverteilungsdichte

dxi/dxj m partielle Ableitung der i-ten

Komponente des Ortsvektors x

nach der j-ten Komponente von x

Xi - i-te Achse des Laborkoordinatensystems
Xq - Anpassparameter (Ellipsen-Mittelpunkt)
x(log M) g/mol Massenverteilungsdichte als

Funktion von log M

a - Anpassparameter für die

Dämpfungsfunktion
aK rad Öffungswinkel des Kegels
ß - Anpassparameter für die

Dämpfungsfunktion
ßN - Verhältnis von N2 zu Ni

7(t) - zeitabhängige Scherung beim

Kriechversuch

7y - Scherung in Richtung Xj mit

Geschwindigkeitsgradient in Richtung #,•

7,- - Betrag der Vorscherung
7o - Scheramplitude

7 s-1 Schergeschwindigkeit
7o s"1 konstanter Betrag der Scher¬

geschwindigkeit

in s"1 Schergeschwindigkeit in Richtung

Xj mit Geschwindigkeitsgradient in

Richtung a;,-

e - Hencky- Dehnung
e s-1 Dehngeschwindigkeit
e - Verzerrungstensor
V Pas Scherviskosität

Vo Pas Schernullviskosität

Vo,T Pas Schernullviskosität bei

Temperatur T

n°(t) Pas linear-viskoelastische Scher-

anlaufkurve

n>t Pas Gleichgewichtswert der Scher¬

viskosität
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V* Pas

A W/mK
Ar -

A -

A/, A// _

P25 g/cm3
PT g/cm3
T s

j/(t) Pas zeitabhängige Scherviskosität im

nicht-linearen Verformungsbereich
komplexe Scherviskosität

Wärmeleitfähigkeit
Regularisierungsparameter
diagonalisierte Form der Deformations¬

tensoren

Hauptverstreckungen
Dichte bei 25°C

Dichte bei Temperatur T

Relaxationszeit (kontinuierliches
Spektrum)
Retardationszeit (kontinuierliches
Spektrum)
Relaxationszeit (diskretes Spektrum)
Relaxationszeit bezogen auf

Temperatur T

Retardationszeit (diskretes Spektrum)
Spannungstensor, dessen Spur
im Geichgewicht verschwindet

Winkel bei der Drehung des Koor¬

dinatensystems um die X2-Achse

Verteilungsfunktion für Qt
zeitabhängiger erster Normal-

spannungskoeffizient nach der

Theorie von Lodge
Gleichgewichtswert für ^{(t)
zeitabhängiger erster Normal¬

spannungskoeffizient im nichtlinearen

Verformungsbereich
%l> rad Winkel für Änderung der Scherrichtung

in der Xix3-Ebene

X
° Orientierungswinkel des Spannungs-

ellipsoids

X0
° Wert von x für das linear-

viskoelastische Verhalten

Xaff
° Orientierungswinkel des Deformations-

ellipsoids
Q, - Drehmatrix

n s

Ti,T s

<
T

s

Pa

4> rad

HQvt)
Pas2

*i,"
*i(*)

Pas2

Pas2
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w s_i Kreisfrequenz

£ rad Lage des Spannungsvektors p

in der p2ii>23-Ebene
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