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Summary

1 Summary
The following work was in part performed in cooperation with Dronco AG, Wunsiedel.

The focus of the work was laid on the synthesis of fillers for polymer nanocomposites,

being appropriate in particular to enhance thermal and flammability properties.

Generally, three classes of fillers were used. Two types of silicates and one hydrox-
ide were synthesized and afterwards dispersed in different polymeric matrices. The

choice of the polymeric matrix was not the main issue of the presented work.

To synthesize one silicate filler a molecular silane was used to form a silsesquioxane
network in situ in a PF precursor. The mechanism of formation and the properties of
the synthesized nanocomposite were analyzed and elucidated. By hydrolysis and
condensation of the triethyl-aminopropyl-silane added, a silsesquioxane network is
formed in-situ, which penetrates the PF homogenously. However, distinct particulate
silsesquioxane entities could not be detected. The homogenous dispersion of the
silsesquioxane network leads to enhanced mechanical and thermo-oxidative proper-
ties of the nanocomposite. Improved flame retardant properties could, however, not

be achieved.

The second type of silicate fillers used, were synthetic layered silicates. The synthe-
sis of these layered silicates has been optimized at the AC | department for years.
These layered silicates are very interesting starting materials for the development of
nanofillers. In detail, a Na-hectorite and a Li-hectorite were used because of their su-
perior properties, in particular huge aspect ratios, compared to their natural counter-
parts like MMT.

The Na-hectorite used was initially cation exchanged by Mg?* ions to achieve shear-
labile tactoids. Then, these were exfoliated in a stirred media mill to maximize the
aspect ratio followed by a subsequent cation exchange by K* to lower the intracrys-
talline reactivity. Consequently, the following organic modification by an oligomeric
modifier was limited to the outer surface of the tactoids, which allows for the phase
transfer in the organic matrix (PS). The synthesized surface-modified nanoplatelets
show good dispersibility and a huge aspect ratio leading to improved mechanical,
thermal, and flammability properties of the nanocomposite. Due to the specific mod-

ification restricted to outer surfaces, the organic fraction of the pristine filler is much
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lower as compared to completely exchanged MMT fillers, where outer and inner sur-
faces are exchanged.

The Li-hectorite was used for a comparative study with a natural MMT. The advan-
tage of the Li-hectorite is the huge aspect ratio (typically 1000), which influences the
flammability of the PS-Li-hectorite nanocomposite. Here, the crucial impact of the
aspect ratio was clearly proven for the first time in detail. Additionally, the influence of
the blending methods was evaluated showing that melt mixing is incapable to yield
highly homogenous polymer dispersions. Drying the filler prior melt blending leads to
agglomerates, which cannot be redispersed completely during the mixing step. The
high aspect ratio and the good homogeneity of the solution blended PS nanocompo-
site leads to intumescent-like behavior during the burning test. This was described for

the first time for layered silicates nanocomposites in literature.

The third class of fillers used were LDHs. Due to their platy morphology, the high
concentration of structural hydroxyl groups that may be thermally decomposed, and
their variable composition, including transition metals that may act as radical scaven-
gers, these hydroxides should be ideally suited as flame retardant fillers. Conse-
guently, iron containing LDHs with high aspect ratio were sought to be synthesized
by a novel chelating-agent assisted route. The direct synthesis with established me-
thods proved impossible because of the low solubility of the intermediary precipitated
FeOOH. The novel chelating-agent assisted route overcomes this problem to yield
LDHs with good aspect ratios, which are promising fillers for flame retardant nano-
composites.

This work is a cumulative dissertation, which describes the results explicitly in the

attached publications.

2 Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit wurde teilweise in Kooperation mit der Firma Dronco AG,

Wunsiedel durchgefihrt.

Im Focus der Arbeit stand die Synthese von Fillstoffen fir Polymer-Nanokomposite,
wobei die erhaltenen Materialien héhere thermische Stabilitadten sowie bessere Per-

formance im Bereich Flammschutz zeigen sollten.
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Es wurde grundsatzlich mit drei verschiedenen Fullstoffen gearbeitet. Zwei
silicatische und ein hydroxidischer Fullstoff wurden synthetisiert und in verschiede-
nen Polymermatrizes dispergiert, wobei die Wahl des Matrixpolymers zunéchst eine

untergeordnete Rolle spielte.

Zur Synthese des einen silicatischen Fullstoffs wurde ein molekularer Silanprecursor
benutzt, aus dem ein Silsesquioxane Fullstoff in situ im benutzten PF-Prepolymer
gebildet wurde. Der Wirkmechanismus sowie die Bildung des entstehenden
Komposits wurden aufgeklart. Aus dem eingesetzten Triethylaminopropylsilan ent-
steht nach Hydrolyse und Kondensation in situ ein Silsesquioxannetzwerk, das das
PF-Polymer homogen durchzieht. Somit konnten keine Silsesquioxanpartikel oder
Agglomerate im Matrixpolymer nachgewiesen werden. Aus der homogenen Vertei-
lung des Silsesquioxannetzwerks im Polymer ergeben sich signifikant verbesserte
mechanische und thermooxidative Eigenschaften. Verbesserte Flammschutzeigen-
schaften konnten fur dieses System jedoch nicht nachgewiesen werden.

Weiterhin wurden synthetische Schichtsilicate als Fillstoffe benutzt. Die Synthese
dieser Schichtsilicate wurde am Lehrstuhl AC | Uber die letzten Jahre optimiert. Sie
stellen sehr interessante, neue Ausgangstoffe fir die Entwicklung von
nanoskopischen Zuschlagstoffen dar. Im Speziellen wurden ein Na-Hectorit sowie
ein Li-Hectorit benutzt, die beide herausragende Eigenschaften besitzen um als Full-
stoff im Bereich Flammschutz von Polymeren eingesetzt zu werden. Diese Schichtsi-
licate zeichnen sich insbesondere durch hohe Aspektverhaltnisse im Vergleich zu
naturlichen Schichtsilicaten wie MMT aus.

Der benutzte Natrium-Hectorit wurde mit Hilfe von Kationenaustauschreaktionen zu-
nachst scherlabil gemacht und anschlielBend mit Hilfe einer Ruhrwerkskugelmuhle
exfoliert um das Aspektverhaltnis zu maximieren. Die Reaktionsfahigkeit der erhalte-
nen Plattchen wurde anschliel3end durch einen weiteren Austausch der Zwischen-
schichtkationen auf die aufl3eren Oberflachen beschrankt. Diese Grenzflache wurde
dann mit einem oligomeren Modifikator belegt und damit der Phasentransfer in ein
organisches Medium ermdoglicht. Die so erhaltenen Schichtsilicatpakete, die aus-
schlie3lich an der Oberflache modifiziert waren, wurden dann in PS dispergiert. Die
erhaltenen Fullstoffe zeigten eine sehr gute Dispergierbarkeit und ein hohes
Aspektverhaltnis, was sich durch ausgezeichnete mechanische, thermische und
Flammschutzeigenschaften &auf3erte. Der Anteil des organischen Modifikators am

v
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reinen Fullstoff war auf Grund dieser optimierten Nanokomposit-Synthese betracht-
lich geringer als bei vergleichbaren Fllstoffen.

Der Lithium-Hectorit wurde in der vorliegenden Studie mit einem natirlichen MMT
verglichen. Mit typischen Aspektverhaltnissen im Bereich 1000 des synthetischen
Hectorit im Vergleich zu nur ca. 50 fur das natirliche Schichtsilicat konnte zum ersten
Mal eindeutig der Einfluss des Aspektverhaltnisses auf die Flammschutzeigenschatf-
ten untersucht werden. Hier wurde eindeutig gezeigt, dass ein maximiertes
Aspektverhaltnis zu deutlich besseren Flammschutzeigenschaften fihrt. Ein weiterer
Focus lag auf dem Vergleich von verschiedenen blending-Methoden. Hier konnte
eine optimale Dispergierung in der Polymermatrix nur mit Losungsmittelmethoden
gewahrleistet werden, eine Trocknung und ein anschlieBendes Schmelz-blending
fuhrten zu kaum redispergierbaren Agglomeraten und in der Folge zu ,schlechteren®
Kompositen. Durch das hohe Aspektverhaltnis und die hohe Homogenitat des
Hectorit-Nanokomposits (Losungsmittel-blended) konnte bei einem solchen Material

zum ersten Mal ein intumeszens-artiges Verhalten beschrieben werden.

Als dritter Fullstoff wurden LDHs synthetisiert. Diese schichtartigen Hydroxide sollten
auf Grund ihrer Morphologie, der hohen Konzentration an thermisch abspaltbaren
Hydroxylgruppen und der variablen Zusammensetzung, die auch strukturelle Radi-
kalfanger umfasst, optimale Flammschutzadditive darstellen. Hierzu wurden eisen-
haltige LDHs mit hohen Aspektverhaltnissen synthetisiert. Die direkte Synthese mit
etablierten Methoden war hier nicht méglich, da die Loslichkeit des intermediéar gefall-
ten FeOOH zu gering ist. Deshalb wurde eine Komplex-unterstiitzte Synthese entwi-
ckelt, die es auf einfachem Weg mdglich macht, phasenreine, Fe®**-haltige LDHs mit

akzeptablem Aspektverhaltnis zu erhalten.

Diese Arbeit ist eine kumulative Dissertation. Die detaillierten Ergebnisse werden in

den angehangten Publikationen beschrieben.
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3 Einfuhrung

3.1 Grundlagen des Flammschutzes von Polymeren

3.1.1 Allgemeines

Seit den 1950er Jahren entwickelten sich Kunststoffe zu eminent wichtigen Werkstof-
fen, die mittlerweile nicht mehr aus dem taglichen Leben wegzudenken sind. Diese
Entwicklung ist auch deutlich an der Zunahme der Kunststoffproduktion zu erkennen.
Von 1950 bis in 2000 ist die Produktion weltweit um 2000% gestiegen®. In Deutsch-
land werden diverse Polymere hauptsachlich im Verpackungs-, Bau-, Automobil-,
Mobel- und Elektronikgewerbe verwendet. Neben den vielen Vorteilen des Werk-
stoffs Kunststoff haben Polymere die negative Eigenschatft relativ leicht zu brennen.
Dementsprechend, wurde schon zu Beginn des 20. Jahrhunderts damit begonnen
Moglichkeiten und Mechanismen des Flammschutzes von Polymeren zu untersu-
chen?. In unserem Alltag spielt Flammschutz von Polymeren eine bedeutende Rolle,
auch wenn sich viele Menschen dessen nicht bewusst sind. So muss man sich nur
uberlegen wie viele Produkte, insbesondere Elektroartikel, teilweise oder vollstandig
aus brennbaren Kunststoffen bestehen. Die Anzahl solcher flammgeschutzten Pro-
dukte ist wesentlich gréRer als im ersten Moment erkennbar, speziell Kabelummante-
lungen und Kunststoffe z.B. im Flugzeugbau muissen hochsten Testkriterien im Be-
reich Flammschutz genligen, um eingesetzt werden zu durfen. Aber auch Bodenbe-
lage oder Polstermdbel missen entsprechende Normen erfillen, wobei diese Liste

an zu flammschitzenden Produkten nicht erschopfend ist.

In Deutschland gibt es schatzungsweise 200.000 Bréande jahrlich, die direkte Scha-
den von ca. 3 Milliarden € verursachen? zusatzlich sterben 600 Menschen, 6000
Menschen werden schwer verletzt®. Hierbei spielen zum groBen Teil Brande in
Haushalten eine Rolle, die aus kleinen Zindquellen (Kurzschluss, Zigarette) entste-
hen und sich dann schnell auf brennbare Objekte wie Haushaltsgerate, Elektronik
und Mobel ausbreiten®. Die absolute Anzahl an Branden, die von Elektrogeraten
ausgeldst werden, hangt hier direkt mit den geltenden Flammschutzrichtlinien zu-
sammen. Am Beispiel von Schweden, wo 1990 die Richtlinien zum Flammschutz von
Elektroartikeln gelockert wurden, wird deutlich, dass Flammschutz von Polymeren

einen wichtigen Faktor in einer hochtechnologisierten Gesellschaft darstellt: Durch
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die Lockerung stieg die Anzahl von Feuern ausgeldst von TV/Hi-Fi Artikeln innerhalb
von 5 Jahren um 40%?2.

3.1.2 Analysemethoden fur den Flammschutz

Die Brandeigenschaften der verschiedenen Produkte und Ausgangsmaterialien wer-
den durch verschiedene Brandschutztests untersucht. Hierbei gibt es verschiedene
Szenarien und Messgrof3en, die je nach Einsatz das Produkt im Bereich Flamm-
schutz und Brennbarkeit charakterisieren®. Grundsétzlich kann ein typischer Brand-

verlauf wie in Abbildung 1 beschrieben werden.

vollstandig entwickeltes Feuer

sich entwickelnd

Temperatur

Entzindung

1

Zeit
Abbildung 1: Phasen eines Brandes®

Die verschiedenen Phasen werden in Entziindungsphase, sich entwickelndes Feuer
und vollstandig entwickeltes Feuer unterteilt>®. Die Entziindungsphase ist durch den
Beginn einer Zersetzung mit einer offenen Flamme gekennzeichnet, wobei eine ex-
terne Zundquelle vorhanden ist (offene Flamme, Zigarette,...). Hier werden die
brennbaren Zersetzungsgase geztindet, wodurch eine Flamme entsteht. Diese Pha-
se zeichnet sich durch kleine Langenskalen (cm), Zindtemperaturen im Bereich von
300-400°C und gute Ventilation aus.

Wiéhrend der Brandausbreitung (Phase 1I) herrschen Warmefliisse von 20-60 kW/m?,
Temperaturen tber 500°C sowie weiterhin gute Ventilation. Durch die Flamme tber
dem Brandgut gibt es ein thermisches Feedback, das die Zersetzung in brennbare

Gase und somit den Brand vorantreibt.

Bei einem vollstéandig entwickelten Feuer (Phase lll) steigt der Warmefluss deutlich

Uber 50 kW/m? die Temperatur liegt tber der Selbstentziindungstemperatur

10
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(>600°C), die Ventilation ist relativ gering. Aufgrund dieser verschiedenen Phasen
und entsprechend verschiedenen auf3eren Einflissen auf das Produkt bzw. Material
muss im Vorfeld abgeschatzt werden, in welchen Bereichen eines Brandes ein
Flammschutzmittel aktiv werden soll und kann, bzw. in welchen Brandphasen das
Produkt Gberhaupt partizipieren kann. Typische Fragestellungen wéren hierbei z.B.
bei welchen Temperaturen und Warmeflissen das Material zu brennen beginnt, wie
viel Energie wahrend des Brandes freigesetzt wird, wie schnell die Brandausbreitung

ist oder wie lange ein Material einem Brand standhalt.

Demensprechend sind diverse Szenarien und Testmethoden entwickelt worden, die
vom Mikrometerbereich bis zum Flammschutztest im grof3en Mal3stab (> 1m) rei-
chen. Viele dieser Testmethoden sind mittlerweile auch in USA und Europa genormt
worden. Die wichtigste Testmethode im Labormal3stab ist der sog. Cone-Kalorimeter
Test (ISO 5660-1), der im Folgenden etwas genauer betrachtet werden soll. Der Vor-
teil dieser Methode ist, dass sie mit relativ einfachen Mitteln durchzufuhren ist und
durch die Verbrennung von bulk-Proben im Grammmalfistab makroskopische, statis-
tisch signifikante Messwerte liefern kann, was bei anderen Methoden die im Mikro-
grammmalf3stab arbeiten nicht unbedingt gegeben ist. Weiterhin kann das Cone-
Kalorimeter Einblicke in die wichtigsten Brandphasen geben (Abbildung 1). Die Funk-
tionsweise ist schematisch in Abbildung 2 gezeigt. Bei einem solchen Brandtest wird
die zu testende Probe (typischer Weise 10x10x0,3 cm?®) durch eine konischen Hei-
zung mit einem definiertem Warmefluss (30-75 kW/m?) aufgeheizt®. Die Ziindung der
entstehenden Zersetzungsgase wird mit einem Funkengeber erzwungen. Wéhrend
des gesamten Versuchs werden diverse Messgrof3en aufgenommen, wie z.B. die
Probenmasse, die Sauerstoffkonzentration im Abgas und die Rauchdichte. Aus die-
sen Werten kann dann das Brandverhalten der Probe ermittelt werden, wobei direkt
Informationen dber Entziindungspunkt, Brandausbreitung und —geschwindigkeit ge-
wonnen werden konnen. Diese genannten GrofRen werden durch entsprechende
Flammschutzmittel direkt oder indirekt beeinflusst, was durch ein verandertes Brand-

verhalten erklart werden kann.

11
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Laser-Extinktions-

messung Temperatur- und

Druckmessung

Abzugs-

. Abzugshaube
geblase |

Probennahme fur: Probe
- Ruf}

- Gaskonzentrationen
(unter konst. Flussrate)

Abbildung 2: Schematische Beschreibung des Cone-Calorimeters’

3.1.3 Flammschutzmittel und ihre Mechanismen

Im Moment gibt es drei Gruppen von Flammschutzmitteln, die grof3technisch einge-
setzt werden und auch gute Performance im Brandfall liefern (Abbildung 3). Anorga-
nische Flammschutzmittel, halogenierte Verbindungen und phosphorbasierende
Verbindungen greifen auf verschiedene Weise in den Brand ein und kdénnen somit
bestimmte Parameter positiv beeinflussen. Grundsatzlich muss hierbei jedoch fest-
gehalten werden, dass ein Flammschutzmittel die grundséatzliche Brennbarkeit des
Produktes nicht vollstédndig andern kann. Jedoch kdnnen durch entsprechende Aus-
ristung mit Flammschutzmittel die Entzindung, die Brandausbreitung und die
Rauchgasentwicklung positiv beeinflusst werden und damit werden mogliche Schéa-

den sowie die Fluchtmdglichkeiten von Betroffenen erheblich verbessert.

Phosphorhaltige FM 1 Halogenhaltige FM
ATH/MDH B Sonstige

Abbildung 3: Weltweit benutzte Flammschutzmittel 2007°
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Grundsatzlich soll ein Flammschutzmittel in den Verbrennungsprozess eingreifen.
Hierbei gibt es verschiedene Mechanismen, wie Flammschutzmittel wirken. Es gibt
prinzipiell die Mdglichkeit physikalisch und/oder chemisch in den Brandprozess ein-
zugreifen, wobei der Wirkungsort sowohl in der Fest-, Flissig- oder Gasphase sein
kann®. Eine strikte Einteilung in die verschiedenen Wirkungsorte bzw. —mechanismen
ist oftmals nicht méglich, da verschiedene komplexe Prozesse gleichzeitig ablaufen

kénnen. Ein Schema eines Polymerbrandes ist in Abbildung 4 dargestellit.

Rauch

Sauerstoff

brennbare Gase

—

th isches Feedback
ermisches Feedbac verkohlter Riickstand

Polymer (kondensierte Phase) ¥\ Zersetzungsbereich (teilw. fliissig)

Abbildung 4: Schematische Darstellung eines Kunststoffbrands®

Im Bereich der physikalischen Einflussnahme der Flammschutzmittel auf das Brand-
verhalten, gibt es die Moglichkeit, dass sich eine Schutzschicht an der Oberflache
bildet (verkohlter Rickstand), die sowohl den Massentransport als auch die Absorp-
tion der eingestrahlten Energie (thermisches Feedback, externe Quelle) teilweise
verhindert. Dadurch wird hauptsachlich die Zersetzungs- und damit die Brandge-
schwindigkeit erniedrigt'®. Beispiele fiir solche Flammschutzmittel sind zum einen
speziell abgestimmte u.a. phosphor- und borhaltige Systeme und Formulierungen®,
die einen Kohlenstoffschaum an der Oberflache bilden'**?. Diese Systeme werden
auch intumeszierende Flammschutzmittel genannt. Weiterhin kdnnen inerte anorga-
nische Additive, die sich wahrend der Verbrennung an der Oberflache akkumulieren,
eine sog. keramische Schutzschicht bilden'***. Solche Fiillstoffe sind typischerweise

Hydroxide, Schichtsilicate, Silsesquioxane, CNTs und Graphit™>™’.

Ein weiterer physikalischer Effekt ist die Kihlung durch eine endotherme Reaktion
des Flammschutzmittels, die zu einer hoheren thermischen Stabilitat des Komposits

fuhrt. Im groRen Malistab eingesetzte Fillstoffe dieser Kategorie sind ATH und

13
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MDH'’. Die eingesetzten Hydroxide spalten unter Energieaufnahme durch
Dehydroxylierung Wasser ab, das zur Kiihlung des Komposits fuhrt.

Die beschriebene Wasserabgabe stellt gleichzeitig ein Beispiel fir den letzten physi-
kalischen Flammschutzmechanismus dar: Die Verdinnung der Brandgase mit
Inertgasen. Hier spielen fast ausschliel3lich die genannten Hydroxide sowie LDHs
eine Rolle, wobei bei Letztgenannten je nach Zwischenschichtanion zuséatzlich zur

Wasserabspaltung z.B. auch noch eine CO,-Freisetzung auftritt.

Bei den chemisch aktiven Flammschutzmitteln unterscheidet man den Ort der Reak-
tion, also in der Fest- oder Gasphase. Grundsatzlich gibt es hierbei zwei Eingriffs-
maoglichkeiten der Flammschutzmittel. Zum einen kann das Flammschutzmittel kata-
lytisch die Zersetzung der Polymermatrix beschleunigen, was zu stabileren graphit-
ischen Strukturen filhrt (verkohlte Ruckstande)®, die als Schutzschicht fungieren.
Zum anderen werden hoch energetische Radikale, die bei der Zersetzung des Poly-
mers entstanden sind, sowohl in der Festphase als besonders auch in der Gasphase
durch Radikale, die das Flammschutzmittel freigesetzt hat, abgefangen und in stabi-
lere und damit weniger reaktive Verbindungen Uberfiihrt. Dies fuhrt im Allgemeinen
zur Abkuhlung und verlangsamten Brandmechanismen im flammgeschitzten Pro-
dukt®*°. Diese Mechanismen sind besonders fiir phosphorhaltige und halogenierte

Flammschutzmittel aktiv.

Im groRen Mal3stab werden, wie Abbildung 3 zeigt, eigentlich nur halogenhaltige,
hydroxidbasierende und phosphorhaltige Flammschutzmittel eingesetzt. Jede dieser
Klassen besitzt jedoch gravierende Nachteile. Hydroxide missen in grofen Mengen
(bis zu 60 wt%) eingesetzt werden, damit sie als Flammschutzmittel aktiv werden.
Dadurch ergeben sich jedoch vollig veranderte Eigenschaften des Komposits im
Vergleich zum Ausganspolymer (mechanische Eigenschaften, Verarbeitung)'®. Die
beiden anderen Klassen besitzen oftmals gesundheitlich und/oder 6kologisch be-
denkliche Eigenschaften oder setzen bei der Verbrennung gesundheitsschadliche
Stoffe frei. Eine Stoffklasse aus diesem Bereich, die polybromierten Diphenylether,
akkumulieren sich z.B. in der Natur und wurden mittlerweile auch schon in Mutter-
milch nachgewiesen®. Auch deshalb wurden in den letzten Jahren immer mehr
Flammschutzmittel verboten und viele Verbindungen mussen auf Grund der neuen

EU-Chemikalienverordnungen (REACH) neu bewertet oder vermieden werden.
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Hier versucht die vorgestellte Doktorarbeit anzusetzen. Die beforschten Flamm-
schutzmittel sind 6kologisch und gesundheitlich unbedenklich und kdnnten eine Al-
ternative zu bewahrten Systemen darstellen. Im Folgenden werden die benutzten

Fullstoffe im Detail vorgestellt.

3.2 Silsesquioxane

Silsesquioxane gehodren zur grol3en Gruppe der organo-Siliziumverbindungen auch
oftmals als Silicone bezeichnet. Die Silsesquioxane im Speziellen bestehen aus ei-
nem Si-O-Si Netzwerk, das an jedem Siliziumatom einen organischen Rest tragt. Die
allgemeine Summenformel der Silsesquioxane ist somit RSiO3,%°. Auf Grund der va-
riablen Verknipfung der Siliziumatom sowie der diversen Mdglichkeiten der organo-
Funktionalisierung gibt es eine grofRe Vielfalt an Strukturen. Einige mogliche Struktu-
ren sind in Abbildung 5 gezeigt, wobei man grundsatzlich zwischen zufélligen Netz-
werken und definierten Strukturen unterscheidet, die auch als POSS bezeichnet

werden. Die verschiedenen Strukturen kénnen relativ leicht durch Hydrolyse aus
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Abbildung 5: Mégliche Silsesquioxan Strukturen: a) zufallig, b) leiterartig, c) kafigartig mit ver-
schiedener Anzahl an Si-Atomen, d) kafigartig, teilweise offen®
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Die Nomenklatur solcher Silsesquioxane lehnt sich an die typische Nomenklatur von
polymeren Siloxanen und deren Vorstufen an®. Somit sind Silsesquioxane T-

Strukturen mit variablem Vernetzungsgrad wie in Abbildung 6 gezeigt.

R
T R\ Sli"x
_sizk si~0” x
X X -0
O X = OEt, O
TO [SiXs] T! [Si(RSiO3)X,]
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T2 [Si(RSiO;),X] T3 [Si(RSiO3)3]
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Abbildung 6: Mogliche Vernetzungsgrade der Silsesquioxane mit entsprechender Nomenklatur

Silsesquioxane und im Besonderen POSS wurden in den letzten Jahren auch als
Fullstoff fir Polymere genutzt?*2’. Auf Grund der geringen GroRRe und dementspre-
chend dem groRRen Oberflache-Volumen-Verhéltnis zeigten sie als Nanofillstoffe ex-
zellente Eigenschaftsverbesserungen in den Bereichen Mechanik, thermische Stabili-
tat und Flammschutz?*?**°, Diese Verbesserungen lassen sich zum einen durch die
guten Anknupfungsmadglichkeiten der Silsesquioxane an die Polymermatrix erklaren,
da Uber den organischen Rest auch eine kovalente Anbindung geschaffen werden
kann. Weiterhin kann durch das ausgebildete Netzwerk eine hdohere mechanische
Stabilitat erzielt werden?®. Dieses Netzwerk fiihrt auch zu einer hdheren Gasbarriere,
die sich dann auch positiv auf die Zersetzungsgeschwindigkeit des Nanokomposits

auswirkt®®.

3.3 Gemischtvalente Hydroxide (LDHs) als Flammschutzmittel

LDHs wurden in den letzten Jahren stark in den Forschungsfokus im Bereich Flamm-
schutzmittel gestellt, da Sie mehrere Mechanismen besitzen, wie Sie in den Brand-

verlauf eingreifen kénnen. Auf Grund der Ahnlichkeit zu kationischen Tonmineralen
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werden LDHs auch als anionische Tonminerale bezeichnet, da sie eine
Anionenaustauschkapazitat besitzen. Weiterhin werden LDHs auch als Hydrotalcit-
ahnlich bezeichnet, da Hydrotalcit der erste beschriebene, natirliche Vertreter dieser
Klasse war (Mg/Al LDH)*. Im Folgenden soll nun im Detail auf Synthese, Anwen-

dung und Brandschutzmechanismen der LDHs eingegangen werden.

3.3.1 Strukturelle Aspekte

LDHs weisen eine schichtartige Struktur auf, die sich vom Mineral Brucit (Mg(OH),)
ableitet. Brucit kristallisiert im Cdl,-Typ, einer hexagonal dichtesten Packung von
Hydroxidionen, in der die Oktaederliicken jeder zweiten Oktaederschicht vollstandig
mit Mg?*-lonen besetzt sind*!. Durch isomorphe Substitution der Mg®*-lonen im Brucit
gegen dreiwertige Metallkationen (z.B. Fe®*, AP, Cr*) wird in den
Oktaederschichten eine positive Uberschussladung generiert. Diese Ladung wird
durch teilweise hydratisierte Anionen im Zwischenschichtraum ausgeglichen. In na-
turlichen Vertretern liegen fast ausschlief3lich Carbonationen in der Zwischenschicht
vor, da die Selektivitat der Carbonationen sehr groR ist*. Damit folgt die allgemeine
Formel fiir LDHs: [M"1,M"(OH)2]** (A™M)yn - y H20. Die Struktur eines LDHs ist in
Abbildung 7 gezeigt, wobei das Hydratwasser im Zwischenschichtraum der Uber-
sichtlichkeit halber weggelassen wurde und das Zwischenschichtanion Carbonat ist.
Synthetisch lassen sich die verschiedensten zwei- und dreiwertigen Kationen in den
Strukturtyp einbauen. Weiterhin kann je nach Syntheseroute auch teilweise das Zwi-
schenschichtanion gewahlt werden (vgl. 3.3.2.) Zusatzlich zu den beschriebenen
Coulomb-Wechselwirkungen werden die Schichten durch starke Wasserstoffbriicken
zwischen den Oktaederschichten und den Spezies im Zwischenschichtraum (Was-

3233 Aus diesem Grund ist die intrakristalline

ser, Anionen) zusammengehalten
Reaktivitdt der LDHs nicht mit denen der relativ niedrig geladenen kationischen
Tonminerale zu vergleichen. Der Austausch der Zwischenschichtanionen und die
Exfolierung, also das Spalten entlang der Oktaederschichten sind oftmals erschwert
(vgl. 3.3.2.)*** weshalb oftmals eine direkte Synthese der LDHs mit den entspre-

chenden Eigenschaften erforderlich ist.
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Abbildung 7: Struktur eines LDHs mit Carbonationen in der Zwischenschicht.

3.3.2 Synthese von LDHs

Im Bereich der LDH-Synthese sind diverse Methoden und Herangehensweisen ent-
wickelt worden. Grundsatzlich wurde durch kalorimetrische Messungen nachgewie-
sen, dass in bestimmten pH-Bereichen die gemischtvalenten Hydroxide thermody-
namisch stabil gegenuiber den reinen Hydroxiden sind®. Damit einhergeht fiir diese
pH-Bereiche ein geringeres Ldslichkeitsprodukt fir diverse LDH Systeme im Ver-
gleich zu den entsprechenden reinen Hydroxiden. Erst bei bestimmten pH-Grenzen
(z.B. pH>12, fur Mg-haltige LDHs) werden die Ldslichkeitsprodukte der reinen

Hydroxide kleiner als die des entsprechenden LDHs®*.

Prinzipiell wird bei einer typischen LDH Synthese ausgehend von den gelosten Me-
tallsalzen und einer pH-Erhéhung durch z.B. NaOH zunachst das dreiwertige Hydro-
xid oder Oxyhydroxid ausgefallt, was dann bei hoheren pH-Werten zu Gunsten des
LDHs aufgeldst und gemeinsam mit dem zweiwertigen lonen repréazipitiert wird®”.
Demensprechend handelt es sich hierbei um einen Auflésungs-Reprazipitations-

Mechanismus.

Im Detail unterscheidet man bei den Prézipitationsmethoden ausgehend von den
Eigenschaften der resultierenden LDHs zwischen drei groRen Syntheserouten®®. Bei
der Prazipitation bei hoher Ubersattigung werden die Metallsalze in eine stark alkali-
sche Lésung getropft, wodurch LDHs mit geringer Kristallinitat entstehen®. Diese
Methode wird oftmals fur die Synthese von LDHs als Katalysatorvorstufen verwen-
det, da sich amorphe oder nanokristalline LDHs mit hohen Oberflachen bilden®. Eine

bessere Kontrolle der Kristallitgrof3e und damit z.B. des Aspektverhaltnisses lasst die
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Prézipitation bei geringer Ubersattigung zu. Hier wird die Metallsalzlosung simultan
mit der basischen L6sung in einen Reaktor getropft, in dem Uuber eine pH-
Ruckkopplung ein konstanter pH-Wert gehalten wird, der optimal fir das entspre-
chende LDH gewahlt wird®®. Durch diese Methode sind hexagonale Plattchen mit
Durchmessern bis in den hohen Nanometerbereich moglich, wobei eine thermische
Alterung auch zu lateral noch gréReren LDHs fihrt. LDHs mit hoher Kristallinitat und
grof3en Durchmessern im Mikrometerbereich kdnnen durch die sog. homogene Pra-
zipitation mit Harnstoff bzw. Urotropin synthetisiert werden®®4%*3. Hier wird durch die
steuerbare, thermische Zersetzung des Fallungsmittels, die kontrolliert Ammoniak
freisetzt, der pH-Wert homogen und langsam erhoht, weshalb weniger Kristallisati-
onskeime entstehen, die dann zu grol3en Kristalliten wachsen kdnnen. Der Nachteil
dieser Methode ist, dass nur LDHs gefallt werden kénnen, deren Loéslichkeitsprodukt
vor dem mit dieser Methode erreichbaren maximalen pH-Wert von ungeféahr 8,5 un-
terschritten wird***. Weiterhin entstehen bei der Zersetzung der Féallungsmittel
Carbonationen, die in der Regel auf Grund der hohen Selektivitdt auch das Zwi-
schenschichtanion darstellen®. Neueste Untersuchungen haben jedoch gezeigt,
dass dies durch Zugabe grol3er Konzentrationen an weiteren Anionen verhindert
werden kann, jedoch konnen die dann entstehenden LDHs in Kiristallinitdt und

Aspektverhéltnis nicht mit den Carbonat-LDHs konkurrieren*.

Abbildung 8: REM Aufnahmen von LDHSs, die mit verschiedenen Methoden synthetisiert wur-
den (von links nach rechts): Prazipitation mit hoher Uberséattigung, homogene Préazipitation,
Prazipitation mit niedriger Uberséttigung
Neben den genannten Prazipitationsmethoden gibt es noch weitere Methoden, wie
elektrochemische Synthesen, Oxidationssynthesen oder Oxidmethoden, die jedoch
nur fur spezielle Systeme interessant sind, die tber Standardmethoden nicht zugang-

lich sind®,
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3.3.3 Anwendungen von LDHs

Neben der Anwendung als Flammschutzmittel in Polymer-Nanokompositen, die spéa-
ter noch im Detail beschrieben wird, werden LDHs auf Grund ihres variablen Charak-
ters sowohl in der Zwischenschicht als auch in der Oktaederschicht in verschiedens-
ten Bereichen eingesetzt und beforscht. Die gréf3ten Anwendungsgebiete sind als
Séurestabilisatoren in PVC, als Katalysator oder —vorstufe, als lonentauscher, als
Adsorptionsmittel und im Bereich Medizin als S&ureregulator und als drug-delivery

Kontainer®.

Im Folgenden soll nun im Detail auf die Wirkweise von LDHs im Bereich Flamm-
schutz eingegangen werden. LDHs als schichtartige Hydroxide kénnen allen voran
bei der endothermen Dehydroxylierung Wasser freisetzen, das zur Verdinnung der
Brandgase sowie Energieaufnahme durch das LDH fiihrt*. Dieser Mechanismus ist
vergleichbar mit dem Mechanismus von kommerziell eingesetztem ATH und MDH™
1747 " zusatzlich kénnen Carbonat-LDHs noch CO, als Inertgas freisetzen. Weiterhin
wird wahrend der Zersetzung des Nanokomposits eine Oxidkruste an der Oberflache
gebildet, die als Barriere fur das thermische Feedback und fur die Zersetzungsgase
fungieren kann'®, was zu einem langsameren Abbrand filhrt. Die Homogenitét und
damit die Performance der Oxidkruste werden entscheidend durch zwei Faktoren
beeinflusst. So sind die Barriereeigenschaften extrem vom Aspektverhaltnis und dem
Grad der Dispergierung abhangig***®°°. Durch ein hoheres Aspektverhaltnis kann
die gebildete Oxidkruste wesentlich homogener ausgebildet werden, es entstehen
weniger Fehlstellen, die die Barriere schwachen. Ahnlich verhalt es sich mit dem
Grad der Dispergierung, die die spezifische Grenzflache im Komposit bestimmt. Ein
grofRes Problem im Bereich der Polymer-Nanokomposit Bildung ist im Allgemeinen
die homogene Verteilung der Primarpartikel in der Polymermatrix. Oftmals werden
mit verschiedenen aufwendigen Methoden Nanopartikel hergestellt, die anschliel3end
in ein Polymer eingebracht werden, ohne auf die Maximierung der Polymer-
Nanopartikelgrenzflache zu achten, was durch ein optimales einstellen der Grenzfla-
chenenergie bewerkstelligt werden konnte. Folglich werden z.B. beim Extrudieren die
Fullstoffaggregate, die durch Trocknungsschritte entstehen, nicht oder nur unzurei-
chend aufgebrochen®*. Dies fiihrt zu direkten EinbuRen bei allen
Kompositeigenschaften, eben auch bei der Gite der Oxidkruste wahrend einer ther-

mischen Zersetzung.
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Als letztes kdnnen Fillstoffe mit strukturell gebundenen, redoxaktiven lonen in der
Oktaederschicht katalytisch in die Zersetzung des Polymers eingreifen, was schon im
Detail fiir Oxide®® und Schichtsilicate® gezeigt wurde. Diese Ergebnisse sollten je-
doch kritisch evaluiert werden, da z.B. bei einem Vergleich zwei verschiedener natir-
licher Schichtsilicate nicht nur der Eisengehalt variiert sonder auch weitere Eigen-
schaften wie Partikelgré3e und Austauschkapizitat, die auch entscheidenden Ein-
fluss auf die Kompositeigenschaften haben. Bei LDHs wurden ahnlich Untersuchun-
gen durchgefihrt, jedoch wurde hier direkt auf die geringe Vergleichbarkeit der LDH-
Partikel mit und ohne redoxaktiven Spezies hingewiesen®**°. Ein grundsatzlicher
Wirkmechanismus der redoxaktiven lonen ist die zunachst schnellere, weil katalyti-
sche Zersetzung der Polymermatrix, die dadurch aber auch durchgangige graphit-
ische Strukturen ausbilden kann. Diese kénnen dann wiederum als Barriere positiv in
den weiteren Brandverlauf eingreifen. Zusatzlich kbnnen energiereiche Zersetzungs-
spezies (meist Radikale) zu energetisch stabileren Fragmenten umgesetzt werden,
was zu einem langsameren Brandverlauf flhrt. Hier spricht man auch von einem Ra-
dikalfanger-Mechanismus. Welcher Mechanismus letztendlich aktiv ist, hangt auch

stark von der Polymermatrix ab.

3.4 Flammschutz mit Schichtsilicaten

Schichtsilicate sind seit vielen Jahren, sowohl als natirliche als auch synthetische
Vertreter, im Kontext unterschiedlicher materialwissenschaftlicher Applikationen in-
tensiv beforscht. In den letzten Jahrzehnten sind Schichtsilicate vor allem als Nano-
fullstoffe in den Focus geruckt, da die natirlichen Vertreter billig, ungiftig und einfach
zu handhaben sind. Schichtsilicate werden u.a. als Antitropfadditive, Bleichmittel in
der Lebensmittelchemie, Absorbentien oder als Additiv fiir Polymere verwendet®®*’.
Im Bereich Polymer-Nanokomposite haben Anfang der 90er Jahre die Forschungen

von Toyota den Weg bereitet®®>°

, wodurch spater auch das Potential im Bereich
Flammschutz  erkannt wurde und mittlerweile auch erste  Produkte
(Kabelumantelungen) auf dem Markt sind*®%®®! |m Folgenden soll auf die Struktur
und die Wirkweise der Schichtsilicate als Flammschutzmittel im Detail eingegangen

werden.
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3.4.1 Struktur der 2:1 Schichtsilicate

Trioktaedrische 2:1-Schichtsilicate, deren ungeladener Vertreter Talk ist, bestehen
aus einer Schicht kantenverknupfter Mg-Oktaeder (Cdl,-Typ), an die zwei eckenver-
knupfte SiO, Tetraederschichten Uber deren apikalen Spitzen ankondensiert sind.
Durch isomorphe Substitution in sowohl Tetraeder- (z.B. Si** gegen AP*) bzw.
Oktaederschicht (z.B. Mg** gegen Li*), kénnen negative Uberschussladungen gene-
riert werden. Diese Ladung wird durch Zwischenschichtkationen (z.B. Li*, Na*) aus-
geglichen. Diese lonen sind bei niedrig geladenen Schichtsilicaten (Smectite) leicht
und quantitativ durch andere organische und anorganische lonen austauschbar, wo-
durch die Eigenschaften des Silicats verandert werden kénnen®. Die Synthese von
sog. quellfahigen Smectiten (Ladung pro Formeleinheit 0,2-0,6) wird seit Jahren vom
Arbeitskreis Breu vorangetrieben, was zur Synthese von Fluorohectoriten im
Technikumsmalstab fuhrte. Diese synthetischen Vertreter besitzen ein den natirli-
chen Smectiten deutlich Gberlegenes Eigenschaftsspektrum (Kristallinitat, Homogeni-
tat, Reinheit)**®, was insbesondere zu Vorteilen bei der Nanokomposit-Herstellung
sowie deren Eigenschaften fiihren sollte. Die Kristallstruktur eines solchen Hectorits

ist in Abbildung 9 gezeigt.

Abbildung 9: Kristallstruktur eines Cs-Hectorits.

Die in dieser Arbeit verwendeten Schichtsilicate haben folgende idealisierte Formel-
einheit; Nao,e (M92,4|—i0,6 [Si4010|:2]) und Li0'7Mgo'1 (Mgz,zLio,7Do,1 [Si4010|:2]). Demen-
sprechend sind diese Hectorite relativ hoch geladen, zeichnen sich allerdings trotz-

4964 \wodurch weitere intrakristalline Reakti-

dem durch eine starke Quellfahigkeit aus
onen oder Exfolierungsschritte einfach zu bewerkstelligen sind. Abbildung 10 zeigt
die Unterschiede der beiden synthetischen Hectorite. Wahrend der Li-Hectorit nach
der Quellung in Wasser spontan exfoliert, bleiben beim Na-Hectorit kompakte
Taktoide erhalten. Dieser Unterschied im Verhalten wurde in den entsprechenden

Publikationen ausgenutzt (5.3.1 und 5.4.1.).
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Abbildung 10: links: Gefriergetrockneter Li-Hectorit; rechts: getrockneter Na-Hectorit

3.4.2 Flammschutzmechanismen von Schichtsilicaten

Nachdem Schichtsilicate als interessante, anisotrope Nanopartikel flr
Polymerkomposite 1993 erkannt wurden®°°, dauerte es noch vier Jahre bis Gilmann
et al. die ersten Versuche im Bereich Flammschutz mit Schichtsilicat-
Nanokompositen im Detail veréffentlichten®®, wobei es schon seit den 1970er Jahren
in Patenten erste Hinweise auf das Potential von Schichtsilicat-Nanokompositen im
Flammschutz gab®. Seit jener ersten Publikation wurden diverse Polymersysteme
mit verschiedenen Schichtsilicaten kombiniert und auf thermische und Flammschutz-

eigenschaften hin untersucht!*°"%8,

Der Mechanismus durch den Schichtsilicate die Flammschutzeigenschaften von
Polymer-Nanokompositen verandern, wurde im Detail analysiert®. Als grundsatzlich
gultiger Mechanismus ist inzwischen akzeptiert, dass Schichtsilicate die Brandge-
schwindigkeit durch eine keramische Barriere fir Zersetzungsgase und das thermi-
sche Feedback erniedrigen (niedrigere Energiefreisetzungsrate, PHRR). Diese Barri-
ere wird wahrend der Zersetzung des Nanokomposits durch eine Akkumulation der
Schichtsilicatplattchen an der Oberflache gebildet. Die gesamte Energiefreisetzung
bleibt im Gegensatz zur Energiefreisetzungsrate ungefahr gleich, wobei sich fir spe-
zielle Polymersysteme zusatzliche Verbesserungen ergeben kénnen. Durch die Ver-
wendung von Schichtsilicat-Nanokompositen kann grundséatzlich auf eine langere
Fluchtzeit sowie eine geringere Wahrscheinlichkeit der Brandausbreitung geschlos-
sen werden. Ein weiterer Vorteil ist, dass die Tropfenbildung von brennendem Poly-
mer durch das Schichtsilicat unterdriickt wird. Entsprechend der genannten Eigen-

schaftsverbesserungen konnte sich das Cone Kalorimeter als optimales Messgerat
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fir Schichtsilicat-Polymer-Nanokomposite etablieren®®®. Wobei hier kritisch ange-
merkt werden muss, dass eine alleinige Betrachtung der Reduktion der Warmefrei-
setzungsrate keine globalen Aussagen Uber die Brennbarkeit des entsprechenden
Nanokomposits zulasst. So muss ein aus Anwendersicht interessantes Schichtsilicat-
Nanokomposit wesentlich mehr Anforderungen gerecht werden. Zindzeitpunkt und —
temperatur, Gesamtwarmefreisetzung und z.B. Rauchentwicklung sind weitere wich-
tige Eigenschaften, die fir ein Produkt adressiert werden missen, damit es samtliche
Tests besteht und auch in sensiblen Bereichen, wie der Luftfahrt eingesetzt werden
darf. Jedoch kodnnen Schichtsilicat-Nanokomposite einen wichtigen Beitrag zu
flammgeschuitzten Produkten liefern, was z.B. durch einen synergistischen Einsatz

mit LDHs oder anderen Systemen vielversprechende Ansétze bietet.

Ahnlich wie bei den LDHs beschrieben (3.3.3) muss jedoch gewahrleistet werden,
dass die Dispergierung der Schichtsilicate in der Polymermatrix optimiert wird®®. Wei-
terhin ist wiederum das Aspektverhdltnis entscheidend fur die Glte der
Barriereschicht®®. So wurde bisher meist versucht vollstandig mit Alkylammoniumio-
nen organophilierte MMTs mittels Schmelzextrudierung zum einen in der
Polymerschmelze zu dispergieren (Agglomerate aufzubrechen) und zum anderen
gleichzeitig zu exfolieren. Oftmals reicht jedoch die eingebrachte Scherenergie nicht
einmal aus um Agglomerate aufzubrechen und definitiv nicht aus um die
organophilierten Schichtsilicate zu delaminieren. Dementsprechend sind noch groRRe
Potentiale in diesem Bereich zu heben, wenn es gelingt eine maximale Exfolierung
der Schichtsilicate bei gleichzeitiger optimaler Dispergierung in der Polymermatrix zu
erreichen. Bisherige Ansatze mit in situ Polymerisationsmethoden fihrten zu relativ
gut dispergierten Schichtsilicaten®’, jedoch sind die Aspektverhaltnisse der natiirli-
chen Smectite mit typischen Werten bis zu 50 bei weitem nicht optimal. Ein Versuch
hoher geladene Glimmer mit deutlich hoheren Aspektverhaltnissen zu
organophilieren und zu exfolieren ist zwar in der Literatur beschrieben, jedoch ist die
Austauschreaktion zu langwierig und mit zu viel Stoffaufwand verbunden, sodass es
in diesem Bereich keine weiteren Anstrengungen gibt’®. GrofRtechnisch zugangliche,
synthetische Materialien mit groBen Aspektverhaltnissen erscheinen daher als viel-
versprechende flammhemmende Fiillstoffe fur Schichtsilicat-Nanokomposite.
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3.5 Problemstellung

Ziel dieser Arbeit war es nun neue Konzepte bezuglich der Maximierung des Aspekt-
verhaltnisses sowie der Dispergierung von Nanoftllstoffen zu entwickeln und am
Beispiel von mechanischen, thermischen und Flammschutz-Kennwerten zu evaluie-

ren.

Im Bereich der Silsesquioxane wurde der Focus auf die Aufklarung des Bildungsme-
chanismus aus einem molekularen Precursor gelegt. Es wurde im Vorfeld vermutet,
dass sich ein Silsesquioxan-PF-Nanokomposit bildet, das der Grund der Eigen-
schaftsverbesserung sein kénnte. Diese These sollte analytisch aufgeklart und be-

statigt werden.

Im Bereich der LDH-Nanokomposite sollte gezeigt werden, ob LDHs die optimalen
Flammschutzmittel in Polymer-Nanokompositen sein konnen, wenn folgende Vo-
raussetzungen erfillt sind: Hohe Aspektverhaltnisse werden realisiert, die durch ein
optimales Oberflichenmanagement in der entsprechende Polymermatrix erhalten
bleiben. Durch die maRgeschneiderte Synthese sollten Ubergangsmetalle in die LDH
Struktur eingebaut werden. Eine anschlieRende Dispergierung in einer
Polymermatrix mit nachgeschalteter Analytik sollte Aufschluss Uber das Potential als

Nanokomposit-Fullstoff dieser malRgeschneiderten LDHs geben.

Bei den Schichtsilicat-Nanokompositen sollte zum einen der wichtige Einfluss des
Aspektverhaltnisses auf die Flammschutzeigenschaften gezeigt werden. Hierzu war
ein  synthetischer Li-Hectorit mit (Uberragenden Eigenschaften beziglich
Exfolierbarkeit und Aspektverhaltnis am Lehrstuhl AC | vorhanden. Zum anderen war
es Ziel, die im wassrigen vorliegenden Aspektverhéltnisse optimal in die organische
Polymermatrix zu tbertragen und zu erhalten. Weiterhin sollte ein quellfahiger, syn-
thetischer Na-Hectorit in glimmerahnliche, scherstabile Nanoplattchen umgewandelte
werden, die dann ausschlie3lich an der Plattchenoberflache organisch modifiziert
werden konnen. Dieser neuartige Fullstoff sollte ebenfalls im Bereich Flammschutz
getestet werden um zu sehen, ob die Reduktion leicht brennbarer Modifikatoren Vor-

teile bringen wirde.
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4 Synopsis

Die vorgelegte Dissertation enthalt vier Publikationen bzw. Manuskripte mit dem Ziel
Polymer-Nanokomposite fur den Bereich Flammschutz zu synthetisieren und zu ana-
lysieren, wobei der Focus auf den anorganischen Fillstoffen bzw. deren Modifikation
und Dispergierung im Polymer lag. Die Wahl der Polymermatrix war erst in zweiter
Linie von Bedeutung. Hierbei konnten im Bereich Silsesquioxanfullstoffe fur PF ein
Nanokomposit hergestellt und analysiert werden. Bei den LDH Fullstoffen konnte im
Rahmen der Arbeit nur eine optimierte Synthese entwickelt werden, die weitere Mo-
difikation und Dispergierung in einer Polymermatrix konnte aus Zeitgriinden nicht
mehr bewerkstelligt werden. FiUr die Schichtsilicat-Systeme konnten Polymer-
Nanokomposite synthetisiert werden und auch auf ihre Flammschutzeigenschaften

getestet werden.

4.1 In situ Bildung eines Silsesquioxan-PF-Nanokomposits

Durch die Zusammenarbeit mit der Dronco AG wurden zunéchst PF Systeme unter-
sucht. Diese duromerischen Polymere sind im industriellen Bereich weit verbreitet, da
sie exzellente mechanische, thermische und Flammschutzeigenschaften zeigen. Aus
Prepolymeren wird hierbei durch thermische Vernetzung ein Netzwerk gebildet. Hier
liegt dann auch die Problematik bei der Bildung von Nanokompositen: Jeder zusatz-
lich eingebrachte Fullstoff greift direkt in die Vernetzungsreaktion ein und verandert
z.B. die Netzwerkdichte und somit die Eigenschaften der PF-Matrix. Der Einfluss des

Fullstoffs lasst sich also nie vollstandig isolieren.

In der bereits erschienen Veréffentlichung (5.1.1) wurde der Mechanismus der
Nanokompositbildung aus dem PF-Precursor und einer Silsesquioxanvorstufe unter-
sucht und aufgeklart. Weiterhin wurden die mechanischen und thermischen Eigen-

schaften des synthetisierten Nanokomposits untersucht.

Durch einen simplen Mischprozess wurde zur Nanokompositbildung das benutzte
Silan in der flissigen Harz-Vorstufe dispergiert. Der Silsesquioxanprecursor ist 3-

(Triethoxysilyl)-1-propanamin (Abbildung 11).
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Abbildung 11: Silsesquioxanprecursor: 3-(Triethoxysilyl)-1-propanamin.

Durch den relativ hohen Wasseranteil des Flussigharzes wird bei der Vermischung
das Silan zunachst hydrolysiert und es entstehen reaktive Silanolgruppen. Diese ge-
hen dann im Folgenden Vernetzungsreaktionen ein, die je nach Vernetzungsgrad
sog. T° bis T3-Strukturen bilden (3.2). Diese verschiedenen Strukturen und damit der
Vernetzungsgrad konnten per Festkérper-NMR im vollstandig ausgehéarteten PF be-
stimmt werden. Abbildung 12 zeigt das CP-MAS-**Si Spektrum des synthetisierten
PF-Nanokomposits. Auch wenn in dem FK-Spektrum die Signale im Vergleich zu
flussig NMR Spektren™ verbreitert sind, kénnen die verschiedenen T-Strukturen ein-
deutig identifiziert und gefittet werden. Dementsprechend kann man aus dem Spekt-
rum schliel3en, dass der grof3te Teil der Silanprecursoren vollstandig vernetzt vorliegt
und somit T3-Strukturen bildet, der kleine Anteil an T2-Strukturen konnte nicht voll-
standig kondensierten Si-Atomen an den Kanten der Netzwerkstrukturen zugeordnet
werden. Eine Aufldsung der verschiedenen T2-Strukturen, also welche unreagierte
Gruppe exakt am Si-Atom verbleibt, ist nicht gelungen, was zum einen an der Ver-
breiterung der Signale liegt, zum anderen an dem relativ geringen Anteil dieser Si-

Atome.

0 20 -40 -60 -80 -100
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Abbildung 12: CP-MAS-*Si Spektrum des synthetisierten PF-Nanokomposits mit gefitteten
isotropen Shifts der T2 und T2 Strukturen.
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Nun stellte sich die Frage, ob das gebildete Netzwerk ein partikulares System dar-
stellt, oder ob das Netzwerk homogen uber das Nanokomposit verteilt vorliegt. Zur
Aufklarung wurden STEM Bilder aufgenommen, wobei ein HAADF Detektor benutzt
wurde und mit ortsaufgeloster EDS kombiniert wurde. Somit konnten ortsaufgeldste
und elementspezifische Spektren aufgenommen werden, die u.a. die Verteilung der
Si-Atome zeigen. Abbildung 13a zeigt ein STEM Bild des synthetisierten
Nanokomposits, in dem deutlich die Katalysatorriickstande des Prepolymers (BaSO,)
zu sehen sind. Von der gleichen Stelle wurden dann EDS aufgenommen, die an-
schlieRend elementspezifisch fur Silizium (b), Barium (c) und Schwefel (d) ortsaufge-
Iost geplottet wurden. Dadurch erkennt man deutlich, die Lage der
Bariumsulfatpartikel (c,d), wodurch die Zuordnung in (a) eindeutig wird. Die Vertei-
lung der Si-Atome kann als relativ homogen Uber die gesamte Probe beschrieben
werden, wobei eine leichte Akkumulation an den BaSO4-Oberflachen zu erkennen
ist. Dies konnte durch eine Reaktion der Oberflachen mit dem Silan-Precursor zu

erklaren sein, konnte im Detail aber nicht aufgeklart werden.

250 nm 230 nm

Abbildung 13: HAADF-STEM Bild des synthetisierten Nanokomposits mit BaSO,4 Riickstédnden
des Polymerisationskatalysators (a), EDS Element-mapping des gleichen Ausschnitts fur Sili-
zium (K Line, b), Barium (L Line, ¢) und Schwefel (K Line, d).

Nachdem nun der Bildungsmechanismus des Nanokomposits aufgeklart wurde,
konnten die Eigenschaften analysiert werden. Hier wurde der Focus auf die mecha-
nischen Kennwerte sowie die thermischen Eigenschaften des Komposits gelegt. Die
Inkorporation des Si-O-Si Netzwerks flhrte zu einer effizienteren Energiedissipation

und damit zu besseren mechanischen Eigenschaften bei Dreipunkt-Biegetests. So

28



Synopsis

lagen die Biegebruchfestigkeit um 36% und die Bruchdehnung um 52% héher im
Vergleich zum reinen PF.

Zusatzlich verbesserte sich die thermooxidative Stabilitat des Nanokomposits, was
durch die langsamere Zersetzung in der TGA unter synth. Luft gezeigt werden konn-

te.

Reines Harz
Komposit

Rel. Masse [%)]
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Abbildung 14: TGA des reinen Harzes und des synthetisierten Nanokomposits (synth. Luft)

Die Bildung des Nanokomposits wurde somit weitgehend aufgeklart und das Material
wurde charakterisiert, wodurch wichtige Kenngro3en fur das Screening von weiteren

Fullstoffen fur die Dronco AG gefunden werden konnten.

4.2 MaRgeschneiderte Fe*-LDHs als Fullstoff fir flammgeschitzte
Nanokomposite

Zur Herstellung von LDH-Nanokompositen wurde versucht redoxaktive, Ubergangs-
metall-haltige LDHs mit groRen Aspektverhaltnissen zu synthetisieren. Als Uber-
gangsmetall wurde Eisen gewahlt, da bei vielen anderen Ubergangsmetallen die
Schwermetallproblematik zum Tragen kommt. AuRerdem ist das Fe?'/Fe®
Redoxpotential relativ gering’?. Jedoch stellte sich die Synthese von Fe*'-haltigen
LDHs schwieriger dar, als zunachst angenommen. Auf Grund des niedrigen L&slich-
keitsprodukts von intermediar gefélltem FeOOH lassen sich nur schlecht kristalline
LDHs direkt synthetisieren, die dann auch entsprechend kleine Aspektverhaltnisse
zeigen. Deshalb wurde eine neue Synthese mit Chelatliganden entwickelt, die diese

Probleme elegant umgeht (5.2.1.).
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Die Innovation der hier entwickelten Synthese liegt in der Verwendung eines
Chelatliganden (DETA, Abbildung 15), der das Ausfallen des schwerloslichen
FeOOHs verhindert oder die anschlieRende Auflésung und Reprazipitation des ei-
senhaltigen LDHs begtinstigen soll. Nach einem breiten Screening von diversen,
kommerziell erhéltlichen Chelatliganden ergaben sich erste viel versprechende Er-
gebnisse mit dem in Abbildung 15 gezeigten DETA. Die hier vorgestellte Verdoffentli-
chung beschaftigt sich mit der Optimierung der Synthese hinsichtlich Reinheit,

Kristallinitat und Aspektverhaltnis.

H

N
HoNT " " NH,

Abbildung 15: Verwendeter Chelatligand DETA.

Das System zur Synthese der eisenhaltigen LDHs bestand aus einem Glycinpuffer,
einer Fe**/Mg®*=1/3 L6ésung und dem Chelatliganden DETA. Nach dem Mischen der
einzelnen Edukte wurde die Dispersion hydrothermal behandelt. Die Optimierung
wurde durch Variation des pH-Werts, der Menge an DETA und der Alterungstempe-

ratur durchgefihrt.

Die Variation des pH-Werts zeigte, dass bei hoherem pH-Wert die Kristallinitat des
Fe®*/Mg?*-LDHs genauso wie die Phasenreinheit zunimmt, was deutlich in den
Diffraktogrammen in Abbildung 16 zu sehen ist. Hier nimmt die Halbwertsbreite der
LDH-Basalreflexe (Reflexlagen vgl. Abbildung 19) mit hdherem pH-Wert ab, aul3er-
dem verschwinden die kleinen Reflexe der Nebenphase vollstandig.

Die Variation der Temperatur zeigt eine ahnlich deutliche Abhangigkeit. Bei niedrige-
ren Temperaturen (Abbildung 17c) verschwinden die Reflexe der Fremdphase fast

vollstandig und die LDH Reflexe sind scharf und intensiv.
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Intensitat [a.u]
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Abbildung 16: PXRD Diffraktogramme von LDHs aus Synthesen mit verschiedenen pH-Werten:

a) pH=9,6; b) pH=10,0; ¢) pH=10,5; grune Linien: Reflexlagen der Fremdphase MgFe,O,

(%)
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Abbildung 17: PXRD Diffraktogramme von LDHs aus Synthesen mit verschiedenen Alterungs-
temperaturen: a) 180 °C b) 140 °C c¢) 100 °C; grune Linien: Reflexlagen der Fremdphase
MgFe,0,

Der entscheidende Einfluss der Zugabe des Chelatliganden wurde mit der Variation
des Fe®/DETA Verhélinisses gezeigt. Das Diffraktogramm einer Synthese ohne
Chelatligand (Abbildung 18a) zeigt, dass die MgFe,O, Fremdphase das Hauptpro-
dukt darstellt. Es sind zwar auch typische LDH Reflexe zu erkennen, jedoch domi-
niert die eisenreiche Fremdphase, was auf eine eisenarme LDH Phase hinweist. Bei
gréRerem Fe*/DETA Verhaltnis wird die Bildung der Nebenphase vollstandig unter-
drickt und die LDH Reflexe lassen sich eindeutig identifizieren. Die optimalen Syn-
thesebedingungen waren letztendlich ein Puffer mit einem pH-Wert von 10,5, eine

Alterungstemperatur von 100 °C sowie ein Fe**/DETA=1/4 Verhéltnis.
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Intensitat [a.u.]
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Abbildung 18: PXRD Diffraktogramme von LDHs aus Synthesen mit verschiedenen DETA Men-
gen: a) kein DETA, b) Fe*/DETA=1/0,5, c) 1/1,d) 1/2, e) 1/3, f) 1/4, g) 1/5; grune Linien: Reflexla-
gen der Fremdphase MgFe,O,

Bei den optimalen Synthesebedingungen ergibt sich ein phasenreines Fe*/Mg?*-
LDH, das indiziert werden konnte (Abbildung 19). Vergleicht man die REM Bilder des
phasenreinen LDHs mit denen der Synthese ohne DETA ist deutlich die eisenreiche

Nebenphase als sphéarische Partikel zu erkennen (Abbildung 20).
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Abbildung 19: PXRD Diffraktogramm der optimierten LDH Synthese mit Indizes und theoreti-

schen Reflexpositionen.
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Abbildung 20: REM Bilder der Produkte der Synthese ohne DETA (a) und mit optimierten Be-
dingungen (b).

Somit ist durch die Entwicklung der Chelatligand-unterstitzen Methode die phasen-
reine Synthese von Fe*/Mg?*-LDHs mit akzeptablen Aspektverhaltnissen (<40) ge-
lungen. Die so erhaltenen LDHs mit hohem Eisenanteil sind vielversprechende Fuill-
stoffe fur flammgeschitzte Polymer-Nanokomposite (vgl. 3.3.3).

4.3 Intumeszierendes Verhalten von PS-Hectorit-Nanokompositen

Die Schichtsilicat-Polymer-Nanokomposite, die mit natirlichen Schichtsilicaten syn-
thetisiert werden, schépfen das Potential, das durch theoretische Betrachtungen er-
wartet wurde, bei weitem nicht aus. Hierfir sind zwei hauptsachliche Grinde verant-
wortlich. Zum einen ist das Aspektverhaltnis auf Grund des eingesetzten Schichtsili-
cats nicht maximiert, zum anderen ist die Dispergierung in der Polymermatrix oftmals
nicht optimal. Die hier vorgelegte Publikation adressiert die genannten Probleme
durch die Nutzung eines synthetischen Li-Hectorits zum anderen durch die

Kompositherstellung tber Lésungsmittel-blending (vgl. 5.3.1).

Der benutzte Li-Hectorit zeigt typische Aspektverhéltnisse von 1000 was sich direkt
auf die mechanischen und thermischen Eigenschaften des Nanokomposits auswir-
ken sollte. Um den Effekt des Aspektverhaltnisses zu evaluieren, wurde zum Ver-
gleich ein natirlicher MMT-Nanokomposit hergestellt, wobei das Aspektverhaltnis
des MMTs typischerweise <50 ist. Beide Schichtsilicate wurden mit einem kommer-
ziell erhaltichen Ammoniumsalz modifiziert, das zwei langkettige Alkylreste tragt.

Nach der Modifikation wurden die Schichtsilicate sowohl durch Schmelz-blending als
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auch durch Ldsungsmittel-blending in PS eingebracht um den Einfluss des

Dispergierverfahrens zu untersuchen.

Bei dem Li-Hectorit zeigte sich bei der TEM Untersuchung des Nanokomposits, dass
sich bei dem Losungsmittelansatz einzelne Taktoide mit mehreren Schichtsilicat-
lamellen (ca. 10) im PS befinden (Abbildung 21). Diese zeigen effektive
Aspektverhaltnisse im Bereich von 400, also geringer als das typische
Aspektverhaltnis in Wasser. Dies ist durch eine Wellung der Taktoide zu erklaren, die
gut in dem hochauflésenden TEM Bild zu erkennen ist. Daraus folgt direkt, dass die
extrem grof3en Aspektverhdltnisse des Li-Hectorits nur teilweise in das
Nanokomposit Ubertragen werden konnten. Bei den MMT-Nanokompositen gab es
bei aus Losung hergestellten Proben ebenfalls keine groRen Agglomerate, wobei
bandartige Aggregate ein etwas gro3eres Aspektverhaltnis in den TEM Bildern ver-

muten lassen als einzelne Taktoide typischer Weise zeigen.

[ ]
500 nm

Abbildung 21: TEM Bilder des mittels Losungsmittel synthetisierten Li-Hectorit
Nanokomposits.
Vergleicht man die beiden Komposite, die tber Schmelz-blending mit MMT bzw. Li-
Hectorit hergestellt wurden, sind bei beiden Schichtsilicat-Nanokompositen deutliche
Agglomerate zu erkennen (Abbildung 22). Dies ist auf den nicht ausreichenden Ein-
trag an Scherenergie wahrend des Extrudierens zurlickzuftihren, die die durch

Trocknung entstandenen Agglomerate nicht mehr aufbrechen kann.
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Abbildung 22: TEM Bilder der Glber Schmelz-blending hergestellten Nanokomposite; links Li-
Hectorit, rechts MMT.
Fur alle vier hergestellten Nanokomposite wurden die mechanischen und thermi-
schen Eigenschaften bestimmt. Bei den mechanischen Eigenschaften gab es kaum
einen Unterschied zwischen den mit verschiedenen Schichtsilicaten und Herstel-
lungsmethoden erhaltenen Nanokompositen. Eine leichte Tendenz zur Erhéhung der
Bruchdehnung der beiden Losungsmittelansatze konnte mit einer besseren

Dispergierung gegeniber den Schmelzansatzen zu erklaren sein.

Alle Nanokomposite zeigten leicht verbesserte thermische Eigenschaften gegeniber
reinem PS, wobei die Verbesserung der Hectorit-Nanokomposite leicht grof3er ist als
die der MMT-Nanokomposite. Ein Unterschied zwischen den blending-Methoden
konnte nicht festgestellt werden.

Zur Messung der Flammschutzeigenschaften der Nanokomposite wurden Cone-
Kalorimetermessungen durchgefihrt. Hier wurde postuliert, dass die Performance
der PHRR bei diesen Messungen im direkten Zusammenhang mit der Dispergierung
und dem Aspektverhalinis steht’®. Diese These konnte durch diese Untersuchung
eindeutig belegt werden. So zeigten die Li-Hectorit-Nanokomposite deutlich geringe-
re Warmefreisetzungsraten als die MMT-Nanokomposite. Weiterhin zeigten die LO-
sungsmittelansatze eine weitere leichte Verbesserung gegeniiber den Schmelzan-
satzen. Noch deutlicher wurde der Qualitatsunterschied der Nanokomposite —hervor-
gerufen durch die unterschiedliche Dispergierung und die unterschiedlichen
Aspektverhaltnisse der beiden Fillstoffe— bei der Untersuchung des Verbrennungs-

rickstands. Abbildung 23 zeigt die Verbrennungsrickstande nach dem Cone-
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Kalorimetertest. Hier zeigten sich bei den MMT-Nanokompositen sowie bei dem
durch  Schmelz-blending erhaltenen  Li-Hectorit-Nanokomposit Risse und
Inhomogenitaten. Bei dem Losungsansatz des Li-Hectorit-Nanokomposits zeigte sich
dagegen ein homogener Rickstand, der auf Grund der hohen Barriere durch die
Verbrennungsgase aufgeschaumt wurde. Dieses intumeszenz-artige Verhalten wur-
de zum ersten Mal bei Schichtsilicat-Nanokompositen festgestellt und kann direkt auf

das grolRe Aspektverhaltnis und die optimale Dispergierung zurtickgefuhrt werden.

Abbildung 23: Fotografien der Verbrennungsrickstande der Cone-Kalorimetertests: a) Li-
Hectorit (L6sung); b) Li-Hectorit (Schmelze); c) MMT (L6sung); d) MMT (Schmelze).

In dieser Publikation wurde somit die extreme Abhangigkeit der Flammschutzeigen-
schaften vom Aspektverhéltnis und der Dispergierung der Fillstoffe gezeigt. Weiter-
hin konnte zum ersten Mal ein intumeszenz-artiges Verhalten von Schichtsilicat-
Nanokompositen festgestellt werden.

4.4 Neuartige Schichtsilicat-Fullstoffe fur flammgeschitzte Nano-
komposite

In dieser Publikation wurde ein neuartiges Schichtsilicat, dessen Herstellung kirzlich
publiziert wurde®, als Fillstoff fiir Polymer-Nanokomposite im Flammschutz weiter-

entwickelt und das resultierende Nanokomposit analysiert.
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Durch ein geschicktes Schalten der Hydratationsstufen eines synthetischen Na-
Hectorits kann zwischen scherlabilen und scherstabilen Zusténden gewahlt werden.
Dies kann durch die Wahl des Zwischenschichtions (Mg?*: stark hydratisiert, K*: nicht
hydratisiert) gesteuert werden. Hier wurden im hydratisierten, scherlabilen Zustand
durch eine Behandlung des hochkristallinen Mg-Hectorits in einer Ruhrwerkskugel-
muhle Schichtsilicatpartikel mit hohen Aspektverhaltnissen hergestellt. Anschlielend
werden durch einen Austausch der Zwischenschichtkationen durch K* lonen die Zwi-
schenschichtraum kollabiert, wodurch scherstabile, glimmerartige Nanoplattchen mit

hohen Aspektverhaltnissen bis zu 250 entstehen (Abbildung 24).

Abbildung 24: REM Bild der synthetisierten K-Hectorit Nanoplattchen.

Diese glimmerartigen Plattchen sind ausschliel3lich an den &auf3eren Oberflachen
modifizierbar, da die intrakristalline Reaktivitat durch den Kaliumaustausch herabge-
setzt wurde. Die Modifikation der Oberflachen wurde durch oligomere Kationen be-
werkstelligt. Die schematische Abfolge der Syntheseschritte ist in Abbildung 25 ge-
zeigt. Ziel dieser Synthese war es Schichtsilicatplattchen mit hohen
Aspektverhaltnissen und geringem Anteil an organischem Modifikator herzustellen,
die sich trotzdem leicht in eine organische Matrix einbringen lassen sollten. Der Pha-
sentransfer der Nanoplattchen vom Wassrigen ins organische Losungsmittel ist hier
entscheidend, da bei einer Bildung fester Agglomerate (z.B. durch Trocknung) das im
Nanokomposit effektive Aspektverhéltnis deutlich herabgesetzt wirde. Dies wurde
durch eine Flockung der Nanoplattchen mit dem oligomeren Kation verhindert. Hier-
durch wurden die Plattchen im Wassrigen destabilisiert und damit geflockt. Dieser
volumindse Niederschlag lasst sich dann ohne Trocknung in ein organisches Lo6-

sungsmittel Uberfihren und redispergieren. Hierbei bleibt die Partikelgrol3enver-
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teilung innerhalb der experimentellen Fehler unverandert, was eine Restabilisierung

der Nanoplattchen im organischen bestétigt (Abbildung 26).

Exfoliérung, m
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Dehydratisierung

. S LR
Flockung, S
Oberflachenmodifikation i s

......
....

Abbildung 25: Schematische Darstellung der Synthese der oberflaichenmodifizierten Nano-
plattchen.
Abbildung 26 zeigt die Partikelgrof3enverteilung der Schichtsilicatplattchen an den
verschiedenen Syntheseschritten. Der hydrodynamische Durchmesser der in der sta-
tischen Lichtstreuung bestimmt wird, stimmt gut mit dem tatséchlichen Durchmesser
der Schichtsilicatplattchen tberein (vgl. Abbildung 24). Deshalb kann eine Aussage
Uber mdgliche Agglomerationen getroffen werden. Nach der Exfolierung, die Agglo-
merate aufbricht und auch partiell Schichtsilicattaktoide bricht, bleibt die
PartikelgroBenverteilung gleich, was das Gelingen der Uberfihrung der

Schichtsilicatplattchen in das organische Losungsmittel bestatigt.
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Abbildung 26: PartikelgréBenverteilung der Schichtsilicatplattchen: Mg-Hectorit vor (m) und

nach Exfolierung (e), K-Hectorit (A), oberflichenmodifizierter K-Hectorit (¢).
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Synopsis

Die so hergestellten oberflachenmodifizierten K-Hectoritplattchen wurden anschlie-
Rend per Losungsmittel- bzw. Schmelz-blending in PS eingebracht. Die thermischen
Eigenschaften der erhaltenen PS-Nanokomposite wurden untersucht und es zeigt
sich, dass beide Nanokomposite eine hohere Stabilitat aufwiesen. Interessant war
auch der Anteil des organischen Modifikators am reinen oberflachenmodifizierten K-
Hectorit. Vollstdndig ausgetauschte, naturliche Schichtsilicate haben einen organi-
schen Anteil von bis zu 60 wt%, wahrend dieser neue Fullstoff nur 16,5 wt% Organik
enthalt. Somit kénnen in Zukunft kompliziertere oder teurere Modifikatoren benutzt

werden und der Anteil an leicht zersetzbaren Modifikatoren kann verringert werden.

Der Einfluss des neuen glimmerartigen Fullstoffs auf die Flammschutzeigenschaften
wurde mittels Cone-Kalorimetrie untersucht. Hier zeigte sich bei dem tber Losungs-
mittel-blending hergestellten Nanokomposit, dass der PHRR sehr stark erniedrigt
wurde. Bei dem uber Schmelz-blending erhaltenen Nanokomposit war die Erniedri-
gung des PHHR auf Grund der schlechteren Dispergierung der Partikel im PS jedoch
etwas geringer. Dieser Unterschied zeigte sich auch deutlich im Verbrennungsriick-

stand. Wahrend sich beim Lésungsmittelansatz ein homogener Rickstand mit weni-

gen Rissen bildete, blieb beim Schmelzansatz fast nichts zurtick (Abbildung 27).

Abbildung 27: Fotografie der Verbrennungsriickstande der Cone-Kalorimetertests: links L6-
sungsmittel-, rechts Schmelzansatz.
Grundsatzlich wurde das Potenzial des neuartigen, glimmerartigen Schichtsilicat-
fullstoffs in flammgeschitzten Nanokompositen aufgezeigt. Obwohl eine Modifikation
nur an den &aufleren Oberflachen vorgenommen wurde, konnten eine gute

Dispergierbarkeit und gute Flammschutzeigenschaften nachgewiesen werden.
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Abstract

Silsesquioxanes are formed in situ during mixing and curing of a phenolic resin and a
molecular silane precursor (3-(triethoxysilyl)-1-propaneamine) yielding a nanocompo-
site. As indicated by a higher onset temperature, a higher characteristic decomposi-
tion temperature, and a lower maximum heat flow, the thermal stability of the nano-
composite is significantly improved over the pristine resin. Moreover, the bending
strength and the strain at break could also be enhanced by 36 % and 51 %, respec-
tively. The nanocomposite was characterized by *°Si solid-state NMR, STEM/EDS,
TGA, DSC, and three point bending tests. The STEM/EDS measurements showed a

homogenous distribution of silsesquioxanes in the phenolic resin.
Introduction

Organic-inorganic hybrid materials have been extensively studied over the last dec-
ades. Particularly, polymer nanocomposites have attracted large interest. Among
other advantages, these composite materials offer enhanced mechanical and thermal
properties.’ The vast majority of publications focus on polyolefinic, polyamide matric-
es, and epoxy resins. Work on phenolic resins is scarce. These heat curing polymers
are, however, widely used in a range of commercial applications as binder with good
mechanical, electrical, and thermal properties.? Different nanoscopic fillers for phe-
nolic resins like silica and clays have been studied in order to improve the physical

properties of the composite materials.>*’ One particularly interesting group of fillers
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applied, among others, to resole-type phenolic resins are silsesquioxanes. These are
often used as nanoparticles in a defined geometry, so called polyhedral oligomeric

silsesquioxanes (POSS).2*?

In brief, silsesquioxanes consist of a Si-O-Si network with one organic substituent
attached to each silicon atom vyielding a formula of RSiO15."* The organic substitu-
ents allow adjusting the hydrophobicity and additionally may be utilized to link the

filler covalently or by specific hydrogen bonding to the polymer matrix.

Since the dimensions of the silsesquioxane particles are much smaller than those of
typical clay or silica particles, the surface to volume ratio is much higher. Conse-
guently, silsesquioxanes represent an attractive class of inorganic fillers to prepare

nanocomposites.

Many silsesquioxane containing hybrid materials show improved thermal stability be-
cause char formation is promoted and diffusion of gases into the composite material
is retarded.'® Additionally, the mechanical properties of the nanocomposites are sig-
nificantly improved by a more efficient energy dissipation via the Si-O-Si network dur-

ing the fracture of the composite.*

We present the synthesis of a nanocomposite consisting of a resole-type phenolic
resin matrix and a silsesquioxane. Applying a molecular silane precursor (3-
(triethoxysilyl)-1-propaneamine, Figure 1), the silsesquioxane was synthesized in situ
in the phenolic resin. The composite was characterized by solid-state nuclear mag-
netic resonance spectroscopy (NMR), by scanning transmission electron microscopy
(STEM), and energy dispersive X-ray spectroscopy (EDS). Furthermore, the mechan-
ical and thermal properties were examined by bending tests and thermogravimetric

analysis/differential scanning calorimetry (TGA/DSC).

Figure 1: Molecular silane precursor 3-(triethoxysilyl)-1-propaneamine.
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Experimental
Instrumentation and Characterization

High resolution magic angle spinning (MAS) solid-state *C and 2°Si NMR
measurements were carried out at room temperature using a Bruker Avance 1l 300
MHz spectrometer (Rheinstetten, Germany) with resonance frequencies of 75.4 MHz
and 59.6 MHz for **C and ?°Si, respectively. **C and **Si shifts were referenced
relative to TMS. The samples were ground for one hour in a ball mill, filled in 4 mm
ZrO, rotors, mounted in a double resonance probe (Bruker) and rotated with spinning
frequencies between 8 kHz and 13 kHz. A ramped cross-polarization sequence with
contact times between 5 ms and 20 ms was employed to excite both the **C and ?°Si
nuclei via the proton bath. All 1D experiments were recorded using broadband proton

decoupling via the SPINAL64 sequence.*®

The electron micrographs and the EDS element maps were measured on a Zeiss
(Oberkochen, Germany) Libra 200 FE transmission electron microscope operated at
200 kV. Measurements were performed using scanning transmission electron micro-
scopy with a high angle annular dark field (HAADF) detector. Spot sizes between 12
nm and 15 nm were used for EDS analysis to ensure proper count rate statistics.
Specimens were microtomed to 70-30 nm and placed on a copper grid.

A NETZSCH (Selb, Germany) STA 409 TGA/DSC apparatus was used to determine
the thermal properties of the composite. The heating rate was 5 K:min™ and synthetic
air or nitrogen was used as atmospheres. The sample mass was typically about 10
mg. The samples were ground and fractionated to <125 um by sieving in order to

achieve comparable specific surface areas.

The mechanical properties of the samples were measured by a Zwick (Ulm, Germa-
ny) Z020 universal three point bending tester at a load speed of 1 mm-min™* accord-
ing to DIN EN ISO 178 (1 kN load cell). A minimum of eight specimens were tested

for each sample.
Materials and Methods

The resole-type phenolic resin was purchased from Fenolit d.d. (Slovenia). The si-
lane 3-(triethoxysilyl)-1-propaneamine (Wacker Chemie AG, Germany) was applied
as molecular precursor for synthesis of the silsesquioxane. All chemicals were used

without further purification.
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Preparation of the Nanocomposite

The highly viscous phenolic resin and the 3-(triethoxysilyl)-1-propaneamine was
mixed with a mechanical stirrer. The amount of silane was 10 wt % with respect to
the phenolic resin. After thorough mixing with the silane, the resin was cured in a

PTFE mould as described in the literature.’
Results and Discussion
In situ Synthesis of the Silsesquioxanes

The phenolic resin used contains about 5 wt % of water. This low amount of water is
fully sufficient to hydrolyze the ethoxy groups of the silane (estimated molar ratio:
H,0:Si-OEt=18:10).'® Hydrolysis is indicated by an increase of temperature of the
resin during the addition of the silane. Clearly, reactive silanol groups are formed dur-
ing the mixing of resin and silane. These reactive silanol groups then readily con-
dense to oligomeric silsesquioxanes. This reaction changes the chemical environ-
ment of the silicon atoms resulting in a different isotropic shift in the ?°Si solid-state
NMR.

Possible structures of the products with literature values of 2°Si NMR shifts are
shown in Figure 2.3° Because of the pronounced differences in the shifts, different
hydrolysis and condensation grades can be followed by ?°Si solid-state NMR. The
pristine, non-reacted silane shows a shift of about -42 ppm corresponding to a T°

structure, which is in line with the literature values.®

R R
XX' QX / Oﬂ' l.X
TY [SiX3R] T! [Si(0Si)X,R]
~-45 ppm ~-32 ppm
R=aminopropyl
X= OEt, OH
i' R / R |
Phoesi ey si
0"‘ ~ 0— l~ P 1\
¢ g
|
Si Si._
T? [Si(OSi),XR] T3 [Si(0Si);R]
~-60 ppm ~-67 ppm

Figure 2: Possible structures of the silane and silsesquioxanes, respectively, with isotropic #3j shifts.
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The solid-state *°Si NMR spectrum of the cured composite is shown in Figure 3. The
spectrum was deconvoluted applying a Pseudo-Voigt peak function. The two signals
at -58 ppm and -67 ppm correspond to T? and T° structures. Clearly, the monomeric
precursor has undergone complete hydrolysis followed by the formation of highly
condensed structures. The nearest hydrogen atoms around the silicon atoms are ori-
ginating from the aminopropyl groups attached to each silicon atom. Therefore, as a
first approximation, the two different condensed structures sense a similar hydrogen
environment. Consequently, although the spectrum is measured with cross-
polarization, the intensities of the signals may be used to estimate the relative ratio of
T2 and T structures. Integration of the peak areas showed that 92 % of all silicon
atoms are bonded to three neighboring silicon atoms by oxygen bridges (T struc-
tures). The majority of the silane precursor thus formed silsesquioxanes during mix-
ing and curing. Consequently, this network should be able to enhance the thermal
and mechanical properties like POSS particles. At the rim of these silsesquioxanes
the degree of condensation must be lower and tangling groups are generated. Most
likely, the remaining 8 % of the silicon atoms may be attributed to these rims where
the silicon atoms have two oxygen bridged silicon neighbors and one additional
group (T2 structures). This group may be a non-hydrolyzed ethoxy function, a hydro-
lyzed but non-condensed hydroxyl group, or a covalent silanol bond formed by react-
ing of Si-OH groups with functional groups of the resin during curing. For example,
these groups in the resin could be the OH group of the phenol or a methoxy group of
a condensation product (phenol and formaldehyde). Unfortunately, the resolution
does not allow further deconvolution of the T? signal in order to distinguish these pos-

sibilities.
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Figure 3: CP-MAS-*°Sj spectrum of the synthesized nanocomposite with fitted isotropic shifts of T? and

T2 structures.

Therefore, **C solid-state NMR spectra were recorded for the pure resin and the in
situ synthesized composite material (Figure 4). Clearly, the degree of polymerization
of both samples is quite high, since only a rather small peak is observed around 60
ppm, which is attributed to methylene ether bridges. These bridges are thermody-
namically less stable and were mostly transformed to methylene bridges during cur-
ing. However, the observed peaks (Figure 4, Peak 1-5) can all be attributed to the
different carbon atoms in the completely cured resin.?® Peak 1 derives from the ipso
atoms of the phenolic ring, whereas peaks 2 and 3 can be assigned to the other car-
bon atoms of the phenolic ring. In more detail, peak 3 belongs to the non-substituted
ortho or para positions. The range between 25 ppm and 45 ppm (peak 4) derives
from the methylene bridges between the phenolic rings. The peak at 17 ppm (peak 5)
is typical for methyl groups originating from decomposition of the resin during heat-
ing.?* Since, the samples were prepared by grinding the specimens in a ball mill also
the energy introduced might have been sufficient to partially decompose the cured

resin.

Please note that the moieties of the aminopropyl groups could not be assigned une-
quivocally in the *C solid-state NMR spectra. Therefore, it remains unclear whether
the silsesquioxanes are not covalently linked to the resin matrix via Si-OH groups or
whether these links are simply below the detection limit. Obviously, for the same rea-

sons, nothing can be said about a possible covalent link of the filler to the polymer
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matrix via the NH,-group of the aminopropyl groups present in both the T? and T3

structures.

~

Pristine Resin
————— Composit

T T T T T T T T T T 1
200 180 160 140 120 100 80 60 40 20 0
3 [ppm]

Figure 4: CP-MAS-">C NMR spectra of the pristine resin and the composite.

STEM/EDS Measurements

The dispersion of the silsesquioxanes within the in situ synthesized nanocomposites
was investigated by STEM and EDS measurements. Unfortunately, the element con-
trast of the TEM images recorded initially was hampered by considerable amounts of
BaSO, present in the phenolic resin. Therefore, no particles or agglomerates of the
silicon network could be detected. This BaSO, is formed by quenching the prepoly-
merization catalyst used for the phenol/formaldehyde condensation, Ba(OH),, with
H,SO,. Consequently, the scanning TEM technique linked with EDS was used to im-
prove the element contrast and investigate the distribution of the silsesquioxane in
the nanocomposite (Figure 5). All white spots visible in the STEM image (Figure 5a)
correspond to BaSO, particles and aggregates. EDS element mappings of Ba (Figure
5c) and S (Figure 5d) underline this assignment. The element mapping of Si shows a
rather homogenous distribution of the silicon throughout the sample (Figure 5b).
However, a slight accumulation of silicon at the surface of the BaSO, particles is no-
ticeable.

A line scan was performed to quantify the homogenous distribution of silicon (Figure
6). The EDS spectra of three points along this line scan have been normalized to the
copper signal originating from the grid to allow comparison of the intensities. The sili-

con peak showed comparable intensity at all three chosen points (Point 1-3, Figure
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6) underlining the homogeneity of the dispersion of the silsesquioxanes within the in
situ synthesized nanocomposites.

Figure 5: HAADF-STEM image of the composite with BaSO, originating from the catalyst (a), EDS
element mappings of the same section for silicon (Si K line, b), barium (L line, ¢), and sulphur (K line,
d).
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Intensity [a.u.]
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Figure 6: EDS spectra of the composite taken at selected points along the line indicated in the STEM

image. EDS spectra were normalized to the intensity of the copper K line.
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TGA/DSC Analysis

The thermal stability of the composite was examined by TGA and DSC. Figure 7
shows the TGA curves of the pristine resin and the in situ synthesized nanocompo-
site measured in synthetic air. At low temperatures a minute mass loss (< 2 %) is
observed which can be attributed to release of surface water and pore water pro-
duced by further curing of the resin during TGA measurements. The onset of degra-
dation temperature, as defined by the temperature of 10 % mass loss (To1) was de-
termined to be 384 °C for the pristine resin. The onset temperature of the nanocom-
posite is shifted by 13 °C to 397 °C. Furthermore, the decomposition of the pristine
resin is faster than that of the composite material as indicated by the pace of mass
loss. For instance, the temperature of 50 % residual mass (Tos) increased for the

composite as compared to the pure resin matrix by about 29 °C (Table 1).

100
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Rel. mass [%]
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Temperature [°C]
Figure 7: TGA curves of the pristine resin (line) and the composite (dotted) recorded in synthetic air.

Additional proof of the improved thermal oxidative stability of the nanocomposite is
delivered by DSC (Figure 8). The characteristic decomposition temperature (Tmax), @S
defined by the maximum of the exothermal reaction, is significantly shifted by 28 °C
(488 °C and 516 °C for the pristine resin and the nanocomposite, respectively). In
line with the TGA results, the nanocomposite decomposes more slowly than the pris-
tine resin. Additionally, the maximum relative heat flow of the nanocomposite is
smaller than that of the pure resin, which suggests that the maximum heat release
during the decomposition of the composite is lower as compared to the pure resin.

Altogether, TGA and DSC measurements both suggest that the composite shows
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improved thermal oxidative stability. This may be explained by the formation of a pro-
tective layer of SiO, during pyrolysis of the silsesquioxanes at the surface of the na-
nocomposite.?? This SiO, layer enhances char formation and this way might possibly
retard the thermal oxidative degradation.'® In comparison to those results the TGA
analysis in nitrogen showed no difference within experimental error between the pris-
tine resin and the synthesized nanocomposite (Figure 9). This suggests that the filler

cannot change the decomposition mechanisms of the resin but retards the thermal

oxidative degradation.

Table 1: Thermal properties of the phenolic resin and the synthesized nanocomposite.

Sample TO.l TO.5 Tmax

[°C] | [°C] | [°C]

Pristine resin 384 | 472 | 488

Nanocomposite | 397 | 501 | 516

]

o

Pristine resin
2.0 --=-=- Composite

Rel. heat flow [mW/m,

T T T T T T T T T T T T T J
100 200 300 400 500 600 700

Temperature [°C]

Figure 8: DSC curve of the pristine resin (line) and the composite (dotted) recorded in synthetic air.
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Figure 9: TGA curves of the pristine resin (line) and the composite (dotted) recorded in nitrogen.

Three Point Bending Tests

The mechanical properties of the in situ synthesized nanocomposites were investi-
gated applying three point bending tests. While Pittman et al.*® reported higher sto-
rage moduli for POSS modified phenolic resins, we find that within experimental er-
ror, the Young's modulus is the same for the pristine resin and the nanocomposite
(Table 2). Apparently, the in situ formed silsesquioxanes fail to enhance the stiffness
of the composite. In contrast to the Young’s modulus, the bending strength of the
composite material is increased by 36 % from 145 MPa to 197 MPa as compared to
the pristine resin. Additionally, the strain at break is improved by 52 %. These en-
hancements may be explained by a more efficient energy dissipation during the frac-
ture of the nanocomposite by the incorporation of the Si-O-Si network as suggested

Musto et al.*®

Table 2: Mechanical properties of the pristine resin and the nanocomposite determined by three point
bending test.

Sample Young’s modulus | Bending strength | Strain at beak
[MPa] [MPa] [%]
Pristine resin 5600 * 152 145 + 15 25+£0.2
Nanocomposite 5400 = 154 197 + 23 3.8+0.6

Conclusions

295j solid-state NMR proved that 3-(triethoxysilyl)-1-propaneamine is fully hydrolyzed

upon mixing with a phenolic resin. Silsesquioxanes are formed by subsequent con-
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densation and curing produces a nanocomposite in situ. STEM/EDS measurements
showed a homogenous distribution of silicon in the phenolic resin and no agglome-

rates or large particles were formed by condensation of the precursor.

Formation of a protective layer of SiO, during pyrolysis of the silsesquioxanes at the
surface of the nanocomposite may be an important factor improving its thermal
oxidative stability significantly. The onset of the decomposition and the characteristic
decomposition temperature are higher for the nanocomposite as compared to the
pristine resin (13 °C and 28 °C, respectively) and the oxidative decomposition of the
matrix is retarded. Also the mechanical properties are improved by the in situ built
silsesquioxane. Due to a more efficient energy dissipation of the nanocomposite
through the Si-O-Si network, the bending strength and the strain at break could be
enhanced by 36 % and 51 %, respectively.
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Abstract

A new, facile synthesis for Fe**/Mg®" LDHs is developed and investigated. The cru-
cial feature of the synthesis is the usage of a complexing agent (diethylenetriamine,
DETA) to increase the solubility of iron phases precipitated intermediately. The influ-
ences of different synthesis parameter like DETA concentration, pH value, and tem-
perature are investigated. The optimized synthesis route yields high aspect ratio
Fe®*/Mg?* LDHs which are expected to be interesting filler materials for flame retar-

dant nanocomposites.
Keywords: LDH, anionic clay, pyroaurite, flame retardancy
Introduction

Layered double hydroxides (LDHs) are a class of materials, which has attracted
much attention in recent years. They are also known as hydrotalcite-like materials or
anionic clays showing a brucite-like structure (Rives and Ulibarri, 1999). Isomorphic
substitution of some divalent cations of the brucitic octahedrons by trivalent cations
yields a cationic layer charge, which is compensated by interlayer anions. Therefore,
the generic formula of LDHs is [M"1,M",(OH),]** (A™)wn-'y H2O, x generally ranges
between 0.2 and 0.4 (Guo et al., 2010). In line with their variable chemical composi-
tion and their variable properties, the field of applications of the LDHs is diverse:
LDHs are used as polymer additives, anion exchangers, catalysts and —precursors,

and photoactive materials (Guo et al., 2010; Liu et al., 2006).

In particular, LDHs showed good performances as flame retardant additives in poly-
mer nanocomposites because they are capable to serve as many as three flame-
retarding mechanisms (Chen and Qu, 2003): Firstly, LDHs possess structural hy-

droxyl groups, much similar to established commercial flame retardant hydroxides

55



Liganden-unterstitzte Synthese von Fe3+-LDHs mit hohem Aspektverhéltnis

(Mg(OH), or Al(OH)3). The endothermic elimination of water from these hydroxyl
groups consumes heat and the evolving water vapor dilutes the volatile decomposi-
tion products formed by the pyrolysis of the polymer matrix (Beyer, 2007; Du and
Fang, 2010). Secondly, LDHs exhibit a profoundly anisotropic platy shape, which di-
rectly leads to a higher gas barrier as compared to spherical fillers. This gas barrier is
strongly dependent on the aspect ratio, i.e. the ratio between diameter and thickness,
and enhances the flame retardant properties of the composite materials (Taviot-
Guého and Leroux, 2005). Thirdly, the structure is variably enough to incorporate
structural radical scavengers in the octahedral layers. These transition metals may
undergo redox-reactions with highly reactive decomposition products of the polymer
and thus retard the degradation as already shown for clays like montmorillonite
(Manzi-Nshuti et al., 2009). In summary, tailor made LDHs with high aspect ratio and
transition metals in the octahedral layers should be very promising flame retardant
additives for polymer nanocomposites.

So far, only the synthesis by homogenous precipitation with urea or hexamethylene-
tetramine was shown to give LDHs with high aspect ratio (Costantino et al., 1998).
However, this synthesis route is limited to specific cations and normally yields carbo-
nate as interlayer anion which renders the material difficult to be exfoliated (He et al.,
2006; Yun and Pinnavaia, 1995). Only very recently, nitrate-LDHs became accessi-
ble by the urea-route (Inayat et al., 2011). Fe** containing LDHs cannot be synthe-
sized by homogenous precipitation due to the low solubility product of the interme-
diary built FeOOH (Han et al., 2008; Sranké et al., 2010) and all direct precipitated
Fe**/Mg®* LDHs show low aspect ratios (Han et al., 2009). Consequently, different
methods were invented to overcome this problem. Hansen et al. (1995) synthesized
high crystalline pyroaurites indirectly by a oxidation method. Han et al. (2009) pre-
sented a complexing agent assisted synthesis of a homogenously precipitated
Ni**/Fe®* LDH, yielding good crystallinity and higher aspect ratios as compared to
standard precipitation methods (He et al., 2006). Very recently, the same authors
reported a smart topochemical transformation of a Ni**/Fe®* hydroxide into a
Ni**/Fe®" LDH (Li et al., 2011). However, the direct syntheses of Han et al. and Li et
al. applied urea as a precipitating agent and yielded carbonate LDHs. Moreover, with
flame retardant applications in mind, Ni-containing materials are not ecologically be-

nign.
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In this study a facile synthesis of high aspect ratio Fe**/Mg®* LDHs is presented,
which does not require any precipitation agent and which directly yields highly crys-

talline materials.
Experimental
Materials

All steps of the synthesis were conducted using bidistilled water, which additionally
was saturated with argon to exclude CO,. For the LDH synthesis a glycine buffer sys-
tem with different pH values was used. The pH values were adjusted by combining
different amounts of 0.1 M solutions of glycine/NaCl and NaOH. Glycine,
FeCl3x6H,0, and diethylenetriamine (DETA) was purchased from Fluka; NaCl and
MgCl,x6H,0 from Grissing GmbH and NaOH from Merck. All chemicals were used

without further purification, unless otherwise noted.
Synthesis of the LDHs

The synthesis of the LDHs was conducted in PTFE lined autoclaves in an argon at-
mosphere. In a typical procedure 2.5 mL of a 0.3 M solution of the metal salts
(Fe**/Mg®*=1/3) and 22.5 mL of a 0.1 M glycine buffer were mixed. Afterwards, 81.4
UL DETA was added yielding a DETA/Fe®" ratio of 4/1. The autoclave was heated for
96 h at 100 °C. The resulting brown precipitate was centrifuged and washed several
times until the wash water showed no reaction with AgQNO3. The LDHs were redis-

persed in water and freeze-dried for further analysis.
Characterization

The Fe content of the LDH samples was determined by flame atomic absorption
spectroscopy (F-AAS) with a Varian AA100. The Mg content was determined by in-
ductively coupled plasma atomic emission spectroscopy (ICP-AES) with a Varian
Vista-Pro device. For both methods the samples were dissolved with hydrochloric

acid.

The morphology of the LDHs was investigated by a scanning electron microscope
(SEM) Zeiss 1530 operated at 3.00 kV. The samples were freeze-dried, mounted on

conductive sample holders and sputtered with carbon.

Thermogravimetric analysis was conducted applying a Linseis L81-077. The samples

were heated up to 800 °C with a heating rate of 10 °C/min in an argon atmosphere.
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Powder X-ray Diffraction (PXRD) patterns were obtained using nickel filtered Cu-Ka
radiation (1.54187 A) on a Bragg-Brentano-type diffractometer (Panalytical XPERT-
PRO) equipped with an X’Celerator Scientific RTMS detector. The freeze-dried sam-

ples were prepared on a silicon zero-background holder.

Mossbauer measurements were performed at ambient temperature and at 4.2 K us-
ing a transmission spectrometer with a sinusoidal velocity waveform and a source of
>’Co in rhodium. For the low temperature measurement a cryostat was used in which
both the source and the absorber were immersed into the liquid He bath. The spectra

were least squares fitted with appropriate superpositions of Lorentzian lines.
Results and discussion

In this study a complexing agent assisted synthesis of Fe**/Mg®* LDHs is presented.
The influence of temperature, concentration of the complexing agent, and pH on the

synthesized LDHs is investigated.
Synthesis and characterization of the phase pure Fe**/Mg®* LDH

For the Fe**/Mg®* LDH synthesis a LDH precursor is precipitated by a glycine buffer
system. Subsequently, this precursor is hydrothermal aged for 96 h with the complex-
ing agent (DETA) added. At the optimum conditions of 100 °C, a buffered pH of 10.5
and a DETA/Fe*" ratio of 4/1, a phase pure Fe**/Mg** LDH was obtained and charac-
terized. The ICP-AES/F-AAS analysis yielded a Fe** content of 18.1 wt% and a Mg**
content of 20.4 wt%, respectively. The experimentally determined Mg?*/Fe®" molar
ratio for the obtained LDH (3/1.16) is in good agreement with the starting ratio of
educts. Figure 1 shows the thermogravimetric analysis of the synthesized Fe**/Mg?*
LDH. The weight loss steps are typical for LDH materials. The first mass loss until
200 °C can be attributed to physisorbed and interlayer water. Above 200 °C the de-
hydroxylation and the loss of the interlayer CI' can be detected (Fernandez et al.,
1998). Combining the results of TGA and of the analytical methods the following for-
mula for the phase pure Fe*/Mg? LDH can be estimated: [MgzgoFe1.11(OH)s] Cly 11 X
1.90 H,O. The resulting LDH may be regarded a synthetic CI" form of pyroaurite
(Hansen and Koch, 1995).

Figure 2 shows the PXRD pattern of the synthesized Fe®*/Mg®* LDH and the ex-
pected reflex positions based on the refined cell (red ricks). The cell was refined by a

Pawley-fit applying a hexagonal metric with the cell parameters a = b = 3.1080(7) A
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und ¢ = 23.562(7) A. The space group used was R-3m. The determined cell is similar

to reported cells of synthetic pyroaurite samples (Hansen and Koch, 1995).

The Mossbauer spectra are shown in Figure 3 and Figure 4. At ambient temperature,
the spectrum is an electric quadrupole doublet of Fe®" with a quadrupole splitting of
0.56(1) mm/s and an isomer shift with respect to metallic iron of 0.34(1) mm/s. The
right line of the doublet is slightly less deep than the left one, which is reminiscent of
a similar effect observed previously for similar compounds (Ferreira et al., 2004;
Hansen and Koch, 1995). Ferreira et al. have shown that this is not due to a texture
effect but rather due to a distribution of electric quadrupole splittings and isomer
shifts that broadens the right line of the doublet more than the left one, an assump-
tion that we also made in the fit of the spectrum (Figure 3). One should note that

there is no indication of Fe?* in the spectrum.

At 4.2 K the spectrum consists of a quadrupole doublet with practically the same
shape and parameters as observed at ambient temperature and a magnetically split
sextet with somewhat broadened lines (Figure 4). The magnetic hyperfine field is
50.2(2) T, while the isomer shift is practically the same as for the doublet, and the
electric quadrupole interaction of -0.02(1) mm/s is very small. The area of the doublet
is 70 % of the total area under the spectrum. During the cooling phase of the cryostat
it was observed that the magnetically split part of the spectrum develops only below
about 30 K, but this temperature dependence was not studied in any detail. Such a
magnetic splitting has, to the best of our knowledge, not been observed for hydrotal-
cite and LDH type materials before. The magnetically split part of the 4.2 K

Mossbauer pattern is difficult to explain. Possible explanations are:

Firstly, the presence of impurities that split magnetically at 4.2 K but not at ambient
temperature, the most probable impurity being MgFe,0,. Please note, that we see no
indication for such an impurity in the PXRD or SEM of the phase pure material. This
partially inverse spinel is, however, already magnetically ordered at ambient tem-
perature (De Grave et al., 1979; Gonser et al., 1968; Sepelak et al., 2000) and exhi-
bits different magnetic hyperfine splittings for iron on the A and B sites. Small par-
ticles of MgFe,O, do, however, exhibit superparamagnetism (Mgrup, 2011), which
leads to a collapse of the magnetic splitting at ambient temperature. Only when the
superparamagnetism gets blocked at low temperatures, the magnetic hyperfine split-
ting will appear. Hamdeh et al. (1994) have found that particles with a size of about
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14 nm exhibit a quadrupole doublet at ambient temperature and a magnetic hyperfine
splitting at 25 K similar to the one observed in the present sample at 4.2 K. The spec-
tra of Hamdeh et al. also show that the hyperfine spectra of iron on A and B sites be-
come indistinguishable for such small particles. It is, however, difficult to believe that
about 30% of the iron should be in such an impurity phase, which could not be de-
tected by other methods like PXRD or SEM.

Secondly, the formation of iron-enriched domains in the LDH lattice, which then might
order magnetically at low temperatures, while regions with a lower iron concentration
remain paramagnetic even at 4.2 K. For layered silicates the clustering of trivalent
ions in the octahedral layer has been under investigation for years and is discussed
vehemently (Cuadros et al., 1999; Palin et al., 2004; Sainz-Diaz et al., 2003). In con-
trast, applying EXAFS Vucelic et al. (1997) showed that for iron containing synthetic
pyroaurites with similar Fe-content no direct Fe®*'-Fe** contacts are present. They
rationalized this by the profoundly distorted iron-centered octahedrons hampering a
direct connection of two of them. In our opinion, with the novel synthesis route using
the chelating agent an inhomogeneity in the iron distribution cannot strictly be ex-

cluded and further analysis would be needed to proof this possibility.

Thirdly, the magnetic pattern might arise from slow paramagnetic relaxation. This
may occur for very dilute Fe®*, where spin-spin relaxation becomes slow at high dilu-
tions (Mgrup, 2011). For a quadrupole doublet (i.e., fast spin-spin relaxation) and a
sextet (slow relaxation) to coexist, one would also have to assume inhomogeneities
in the iron distribution in the LDH. In layered silicates like iron-poor montmorillonite
this phenomenon is known to exist (Murad and Cashion, 2004). It is, however, diffi-

cult to imagine that it exists at the high iron concentrations of the present LDH.

It is difficult to distinguish between these possibilities without further experiments, but
on the present experimental basis the second argument appears to be the most
probable.

Investigation of the morphology of the synthesized Fe*/Mg?* LDH was conducted by
SEM measurements. Figure 5 shows uniform, hexagonal, singular platelets with di-
ameters up to 2 ym. Furthermore, no other side phases are detectable by a phase
contrast in back-scattering mode (not shown). At high magnification one can estimate

the thickness of the platelets. Here, the thickness can be determined to about 50 nm.
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The resulting aspect ratio is thus approximately 40. Please note that almost no inter-
grown platelets are visible in the SEM images, which is an important prerequisite for

a good dispersion in polymeric matrices.

Further investigations were performed to understand the mechanism and influence of

different synthesis parameter on the product.
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Figure 1: TGA measurement of the phase pure Fe*/Mg®* LDH in an argon atmosphere.
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Figure 2: PXRD pattern of the phase pure Fe3+/Mg2+ LDH with theoretical reflex positions (red ticks).
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Figure 3: Mossbauer spectrum of the phase pure LDH at ambient addition.
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Figure 4: Mdssbauer spectrum of the phase pure LDH at 4.2 K.

Figure 5: SEM images of the phase pure Fe**/Mg®* LDH at low (a) and high (b) maghnification.
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Influence of pH variation

Different buffer concentrations were used for the standard synthesis procedure to
investigate the influence of the pH on the product. In this series of experiments, a
Fe®*/DETA ratio of 1/4 and a synthesis temperature of 140 °C were fixed. The differ-

ent pH values of the buffer solutions were adjusted to 9.6, 10.0, and 10.5.

Figure 6 (a-c) shows the PXRD patterns of Fe3+/Mg2+ LDHs synthesized at different
pH values of the used buffer solution. Additionally, the theoretical reflex positions of
an impurity phase MgFe204 are plotted (green ticks). The crystallinity increases for
higher starting pH values as indicated by the full width of half maximum (FWHM) of
the 003 reflection. Moreover, mixed index reflections like the 113 are absent with the
product obtained at pH=9.6 and steadily gain intensity with increasing pH. The ref-
lexes of the impurity phase MgFe204 is hardly detectable for all three samples, only
a small hump at about 35° 26 is visible. SEM images were recorded to investigate
the morphology of the synthesized products and to check for amorphous impurity
phases. Figure 7 shows images of the products obtained with starting pH values of
9.6 and 10.5. Applying a lower pH value leads to massive overgrowth of the LDH
platelets by a spherical impurity phase. We presume this to be poorly crystalline or
amorphous MgFe204, as also indicated by the PXRD. At higher pH values the basal
planes of the LDH obtained appear “clean” and little to none spherical impurities are
seen. The morphology of the precipitated LDH phases of the two different products is
almost the same. Hexagonal platelets with diameters up to several microns and with
a thickness of about 50 nm are measureable.
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Figure 6: PXRD patterns of the Fe**/Mg”" LDHs synthesized with different buffer solution pH values: a)
pH=9.6; b) pH=10.0; c) pH=10.5; green ticks: impurity phase MgFe,O,

63



Liganden-unterstitzte Synthese von Fe3+-LDHs mit hohem Aspektverhéltnis

Figure 7: SEM images of the synthesized product with different starting pH values: a) pH 9.6 und b)
pH 10.5.

Variation of the synthesis temperature

Xu et al. (2009) showed the influence of the temperature on the formation of
MgFe,O,4 nanoparticles. He reported the formation of MgFe,O,4 to be fostered by
higher temperature. Consequently, we varied the synthesis temperature between 100
°C and 180 °C to investigate the influence of the formation of the MgFe,O4 impurity
phase. The Fe**/DETA ratio was fixed to 1/4 and a pH value of 10.5 was adjusted.
The PXRD patterns of the products are shown in Figure 8. A profound influence of
the temperature on the MgFe,O,4 formation becomes apparent. Increasing the tem-
perature seems to favor the impurity phase and moreover, the crystallinity of the
MgFe,O, is improved. At 100 °C (Figure 8 c) no crystalline impurities are detectable
and all reflexes can be assigned to the phase pure Fe**/Mg?* LDH structure. Hence,
the lower synthesis temperature suppresses the impurity phase completely.
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Figure 8: PXRD patterns of the synthesized Fe?’+/Mg2+ LDHs with different aging temperatures: a) 180
°C b) 140 °C c) 100 °C; green ticks: impurity phase MgFe,04
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Variation of the Fe*>*/DETA ratio

Finally, the influence of the Fe**/DETA ratio on the products obtained was investi-
gated. Here, the standard procedure (pH=10.5, T=100 °C) was conducted with differ-
ent amounts of DETA. The adjusted Fe**/DETA ratios were 1/0, 1/0.5, 1/1, 1/2, 1/3,
1/4, and 1/5. Figure 9 shows the PXRD patterns of the obtained products. Obviously,
the synthesis with no DETA (Figure 9a) yielded a mixture of two products: a phase
enriched in iron as compared to the composition of the educt (MgFe,O,4) and a LDH
phase, which consequently must be iron-poor, are detectable. Increasing the DETA
content in the synthesis depressed the formation of the MgFe,O4 impurity phase. At a
Fe*/DETA ratio of 1/4 and 1/5 exclusively Fe**/Mg®* LDH is detectable (Figure 9f,g).
The crystallinity increases for higher DETA content as indicated by the FWHM of the
003 reflection. The morphology of the products was investigated by SEM. Figure 10a
shows the product synthesized without DETA. Similar to the products obtained at too
low pH (Figure 5a) and too high temperature massive overgrowth of the LDH plate-
lets by a spherical impurity phase, presumably crystalline MgFe,O,4 as indicated by
the PXRD, is clearly visible. Even small amounts of DETA added suppress the forma-
tion of the impurity phase already efficiently (Figure 10b). Comparing the products
obtained with low and high DETA content (Figure 10b, Figure 5), a significant change
in morphology is observed. With higher DETA content the platelets show a slightly
larger diameter and the crystals appear less intergrown. One possible explanation for
this observation could be the absorption of DETA molecules on the basal surfaces
and/or edges of the precipitated seeds. Therefore, the growth of the crystals is influ-

enced.

In general, the addition of DETA during the LDH synthesis does not prevent the pre-
cipitation of the Fe** ions completely. Nevertheless, the concentration of Fe®*" ions
dissolved is increased through complexation by DETA. This way the concentration of
Fe®* ions is raised above the solubility limit of the LDH with the composition aimed at
and the Fe**/Mg®* LDH precipitates. In line with this view, the order of the addition of

DETA and the buffer solution has no influence on the product obtained.

In summary, PXRD, SEM, and Mdssbauer all indicate that the optimized synthesis
regime yields a phase pure material.
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Figure 9: PXRD patterns of the products synthesized with different Fe**/DETA ratios: a) no DETA, b)
1/0.5, ¢) 1/1, d) 1/2, e) 1/3, f) 1/4, g) 1/5; green ticks: impurity phase MgFe,O,

Figure 10: SEM images of the product synthesized without DETA (a) and with a Fe**/DETA ratio of
1/0.5 (b)

Conclusions

The complexing agent (DETA) assisted synthesis of high aspect ratio Fe®*/Mg**
LDHs is presented. Different synthesis parameters were varied to identify the opti-
mum condition for phase pure Fe®*/Mg?* LDHs. The addition of the complexing agent
was essential to increase the solubility of the intermediary precipitated iron phases.

Therefore, availability of the Fe** ions in the dissolution-reprecipitation process is im-

66



Ergebnisse

proved and the formation of the chloride form of the Fe**/Mg®* LDH is favored. The
product showed aspect ratios up to 40 for a synthesis with starting pH of 10.5,
Fe®*/DETA ratio of 1/4, and a synthesis temperature of 100 °C. This aspect ratio val-
ue should be sufficient to reduce permeability when dispersing this Fe**/Mg®* LDHs
as filler in polymer nanocomposites. In summary, the content of structural iron, the
high aspect ratio and the typical water release during decomposition of the LDH
should lead to good properties of the synthesized LDH as a flame retardant filler.

Work in this direction is under progress.
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Abstract

A synthetic Li-hectorite with typical aspect ratios around 1000 shows superior ther-
mal, fire and mechanical properties. A comparison between Li-hectorite and MMT
underlines the crucial role of the aspect ratio in particular for flame retardancy. Fur-
thermore, solution blending yields a better dispersion of the filler, as compared to
melt compounding, which directly transforms into superior properties. Quite surpri-
singly, the homogeneous clay surface layer built during burning of the PS hectorite
nanocomposite has such a high gas barrier that an intumescent-like behavior of the
char is detectable.

Key Words: Flame retardancy, exfoliation, MMT
Introduction

Polymer-clay nanocomposites have attracted considerable attention in the last dec-
ade because of their ability to enhance properties of commodity polymers [1]. More
precisely, very small amounts (about 3 wt%) of clay can improve mechanical, ther-
mal, and flame retardant properties of the polymer matrix [2]. The mechanism of
flame retardancy is believed to be based on the formation of a clay barrier at the sur-
face during the degradation of the polymer. This barrier inhibits mass transfer and
thermally insulates the underlying polymer from the radiated energy [3]. For polysty-
rene (PS) nanocomposites the char mainly consists of clay residues with a small
amount of carbonaceous material [4]. Consequently, the thickness of the char resi-

due is comparable with the height of the burned sample.
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Contrary to this behavior, intumescent systems form a highly foamed carbonaceous
char and this char prevents mass and heat transfer from the polymer [5]. While the
char volume at best stays constant in PS filled with natural clays, intumescent sys-
tems expand considerably in volume upon burning. The expansion ratio is defined as
the sample thickness after burning divided by the thickness before burning. A signifi-
cant expansion of the char in PS-clay nanocomposites has not yet been reported.

The effects observed in cone calorimetry in both flame retardant systems, clay-filled
and intumescent, are almost the same: the peak heat release rate is reduced and
this reduction occurs because the mass loss rate decreases. Two factors influence
the flame retardant properties. First the dispersion of the clay platelets in the polymer
and hence the specific interface area of matrix and filler is important and second the
shape of the filler (aspect ratio) has a significant impact on the properties [6]. There-
fore, the exfoliation method and the organic modification of the clay is crucial to ob-
tain improved properties [7]. Zhu et.al. [8] described the properties of bulk polyme-
rized nanocomposites with a clay loading of 3 wt%, which show higher thermal stabil-
ities and reduced peak of heat release rates (PHRR) of about 60 %. The homogenei-
ty of the dispersion reported by Zhu et.al. was very good, probably because in situ
polymerization was used to prepare the samples. Many other PS-clay nanocompo-
sites show lower reduction of PHRR, typically about 30 %, at clay loadings of 3 wt%;
this discrepancy is most likely due to the poorer dispersion that has been obtained.
These latter composites are often melt blended and agglomerates are formed during
drying steps applied prior to compounding [9]. The agglomerates are not destroyed
during melt mixing, resulting in heterogeneities within the nanocomposite. These he-
terogeneities induce discontinuities in the clay layer formed at the surface during de-
composition and consequently increased permeabilities and a lower reduction of
PHRR are observed.

As already stated, particle size and morphology have a crucial influence on the bar-
rier properties. For this mechanism the aspect ratio, i.e. the diameter divided by the
thickness of the anisotropic clay platelets, is the key parameter to achieve a homo-
genous ceramic surface layer that efficiently reduces mass transport [6]. Tamura
et.al. [10] developed a method where natural mica is exfoliated to yield high aspect

ratio platelets. This aspect ratio is inherited from the huge diameter of the pristine
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mica platelets. The severe drawback of this method is the tedious and time-
consuming exchange of the strongly bound and unhydrated interlayer cations.

In this paper, a synthetic Li-hectorite is used to synthesize PS-clay nanocomposites.
This Li-hectorite shows similar particle diameters as mica but exchange of the highly
hydrated Li" interlayer ions is facile and fast as compared to mica. The nanocompo-
sites were synthesized by different blending methods to evaluate the influence of the
quality of dispersion of the clay platelets in the PS matrix. Moreover, Li-hectorite and
montmorillonite (MMT) based nanocomposites are compared to evaluate the influ-

ence of the pronounced difference in aspect ratios of both fillers.
Experimental
Materials

Polystyrene (PS, M,,~192000, melt index 6.00-9.00 g/10 min (200 °C/5.0 kg, ASTM
D1238)), ethanol, and tetrahydrofuran (THF) were purchased from Aldrich Chemical
Co. The fluoro-hectorite used was synthesized according to a reported procedure
[11]. The nominal composition of hectorite is Li,O - 4SiO4 - MgO - MgF, and the ca-
tion exchange capacity (CEC) was determined to be 185 mmol/100g. MMT clay
(Cloisite® 15A ) was supplied by Southern Clay Products (CEC=92 mmol/100g). The
cationic modifier (dimethyl dihydrogenated tallow ammonium chloride, 15A salt) was
supplied by Akzo-Nobel. All chemicals were used without further purification, unless

otherwise noted.
Instrumentation and Characterization

Powder X-ray diffraction (PXRD) measurements were obtained using a Rigaku Minif-
lex 1l Desktop X-ray diffractometer with Cu (K alpha) radiation A = 1.54078 A, from a
sealed X-ray tube. The powder samples were prepared and mounted on a glass
holder. The data were collected at various 26 values from 5 to 70° at a scan speed of

5° per minute with a sampling width of 0.02.

TEM measurements were carried out on a Zeiss EM 922 EFTEM with an accelera-
tion voltage of 200 kV. Specimens were microtomed to obtain 30-70 nm thick pieces,

which were placed on a lacey carbon copper grid.

The melt compounded hectorite PS composite (total amount 50g) was mixed using a

Brabender mixer at 180 °C for 10 min at a screw speed of 60 rpm.
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The specimens for mechanical analysis were prepared by injection molding. The
samples were melted and then pressed into a dog-bone shaped mold. The mechani-
cal properties were determined according to ISO 527 at RT in an Instron 5565 uni-
versal tester. The mean values of at least seven measurements are reported. Moduli
were determined at a strain rate of 0.2 mm/min; other values were obtained at a rate

of 1 mm/min.

Thermogravimetric analyses (TGA) were conducted with a Netzsch TG209 F1 ther-
moanalyzer instrument. Specimens with mass of 15 +1 mg were heated from 30 to
700 °C at a heating rate of 10 °C/min in a nitrogen atmosphere at a flow rate of 20
ml/min. All samples were run in duplicate and the average values are reported; the

temperature is reproducible to +2 °C and the mass to 0.4 %.

The cone calorimeter experiments were carried out using an Atlas Cone 2 instrument
according to ASTM E 1354, on 3 mm thick 100 x 100 mm? plaques. All samples were
tested in triplicate. The cone data obtained are reproducible to within £10% when

measured at a heat flux of 35 kW/m?.
Preparation of the organically-modified layered silicates

MMT was washed with water, ethanol, and THF to remove the excess inorganic and
organic salts. The Li-hectorite was dispersed in deionized (DI) water (about 1 wt%).
All of the following steps were carried out without drying. Standard procedures [12]
were used to exchange the Li* cations with the organic cation (15A salt). After ion
exchange, the hectorite was filtered and washed several times with DI water, ethanol,
and THF.

Preparation of the nanocomposite

For solution blending the undried filter cakes of the clays were redispersed in THF
and stirred over night. Afterwards, the clay dispersions were mixed with a solution of
100 g of PS in 400 ml THF. Since the CEC capacities of the two clays differ signifi-
cantly (185 vs. 92 mmol/100g), the weight ratio of inorganic filler to organic modifier is
quite different for the two organically-modified clays. Therefore, in order to obtain
comparable inorganic filler contents in the nanocomposites, the amount of organical-
ly-modified clay added to the dispersion was adjusted to yield an inorganic content of

3 wit% in the resulting dry nanocomposite. The PS clay dispersions in THF were
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stirred for 12 hours, and then the THF was allowed to evaporate at room temperature
followed by evaporation in a vacuum oven at 80 °C for 36 hours.

Melt blended samples were prepared by mixing the dried organically-modified clays
and the PS in a melt mixer. Afterwards, the nanocomposites were melt pressed to

yield plaques suitable for cone calorimeter experiments.

Results and Discussion
The main focus of this study is to investigate the significance of the aspect ratio and
the quality of dispersion of the clay filler on the properties of PS-clay nanocompo-
sites. By comparing different blending techniques (melt and solution), the influence of
the specific interface of matrix and filler on the properties of the obtained nanocom-
posites is explored. Furthermore, the influence of the aspect ratio is evaluated by
comparing two clays distinctly different in this aspect, a synthetic Li-hectorite and
natural MMT. The PS-clay hanocomposite samples were investigated by a variety of
methods to determine the mechanical, thermal, and flame retardant properties. First
of all, the particle size and the morphology of the two organically modified clays were

determined.
Cation exchange and organic modification of the clays

PXRD was used to define the basal spacing of the organically-modified clays. Fur-
thermore, the change of the basal spacing was monitored during the blending steps.
Figure 1 shows the PXRD pattern of the organically-modified MMT and the MMT
composites. The basal spacing of the organically-modified and washed MMT (Cloi-
site® 15A) is determined by the position of the 001 reflection although this value
might indeed be influenced by random interstratification. Since there are two long
tails on the organic modifier, the layer distance is expanded to 2.64 nm. The PXRD
patterns of the solution blended and the melt blended MMT PS nanocomposites do
not show any significant 001 reflection. Please note that upon blending the filler is
firstly significantly diluted, even below the commonly accepted detection limit in
PXRD (5%). Secondly, the texture is destroyed and thus the basal reflections are no
longer enhanced in Bragg-Brentano-geometry as for neat samples. Thirdly, the de-
gree of random interstratifications, which for natural montmorillonite is high to start
with, might be increased further. Consequently the intensity of the basal spacing

might be diminished while at the same time the full width of half maximum (FWHM)
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might be enlarged which pushes the basal reflection into the background. All three
factors will greatly reduce the intensity of the basal reflection. In any case, because
of these factors, vanishing of the basal reflection upon blending is not a proof of ex-

foliation or delamination. For this, representative TEM images are required.

The PXRD patterns of the synthetic hectorite samples are shown in Figure 2. The
pristine Li-hectorite shows a basal spacing of 1.16 nm which is the typical value for a
dried hectorite with mainly Li* ions in the interlayer [13]. When dispersed in water, the
Li* ions in the interlayer region are highly hydrated and therefore, the clay platelets
spontaneously exfoliate [14]. As a result, Li-hectorite typically shows aspect ratios of
1000 or higher when immersed in water [11]. For the majority of platelets these huge
aspect ratios will be preserved during the organic modification. However, to minimize
agglomeration during nanocomposite formation the elimination of drying steps is es-
sential. Therefore, the cation-exchanged hectorite was only filtered, washed, and
then the filter cake was directly redispersed in THF for subsequent solution blending.
For melt blended composites, however, the fillers had to be dried after cation ex-

change and some aggregation will have been induced.

After the cation exchange, the PXRD pattern shows a basal spacing of 3.76 nm. This
enormous expansion can be explained by the higher CEC of the Li-hectorite com-
pared to the MMT, which means that the amount of organic modifier has to be higher
to compensate the charge on the hectorite sheets requiring larger interlamellar vo-
lumes. Please note that the complete exchange can be achieved with one exchange
step, as indicated by the single, sharp 001 reflection. Compared to highly charged
natural layered silicates, like micas, the exchange is facile and fast because the high-
ly hydrated Li* interlayer cation assures a high intracrystalline reactivity. Another ad-
vantage of the synthetic clay is its transparency while all natural clays show brownish
colors due to some structural iron in the clay sheets. Upon blending of organically-
modified hectorites, the intensity of the 001 reflection is slightly shifted to lower 20
and significantly reduced in intensity. Contrary to the MMT nanocomposites, the bas-
al reflections of the synthetic hectorite do not vanish completely. As will become clear
from the TEM images this is predominantly not due to different degrees of exfoliation
but rather to the high degree of regularity in the stacking in the synthetic hectorite
with little to no interstratification. Please note that the thickness of platelets of both
clays is rather similar (Figure 3 and 4) while the FWHM of hectorite is significantly
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smaller as compared to MMT (0.6° and 1.0° 20, respectively) indicating the dominat-

ing effect of interstratifications on the FWHM of MMT.
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Figure 1: PXRD of the organically-modified MMT (e), the solution blended PS MMT nanocomposite
(A), and the melt blended PS MMT nanocomposite ().
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Figure 2: PXRD of the Li-hectorite (m), the organically-modified hectorite (o), the solution blended PS

hectorite nanocomposite (A ), and the melt blended PS hectorite nanocomposite (¢).
Morphology of the modified clays and the PS nanocomposites

To determine the morphology of the clay PS nanocomposites TEM images were rec-
orded. Figure 3 shows the TEM images of the solution blended MMT nanocomposite.
The MMT platelets are homogenously dispersed and no large agglomerates are de-

tectable. The apparent diameter of the platelets range around 500 nm, which is sig-
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nificantly larger than typical diameters of tactoids of MMT as determined by AFM (<
300) [15]. The discrepancy may be explained by the formation of band-like aggre-
gates. The typical thickness of tactoids is, however, in good agreement with the val-
ues observed for MMT. The high magnification micrograph in Figure 3 shows typical
MMT platelets with three to six clay lamellae per tactoid and an estimated layer dis-
tance of 2 nm, which is in good agreement with the basal spacing observed in PXRD.
Consequently, typical aspect ratios are < 50. Comparing the two blending methods
(Figure 3 and Figure 5) during melt blending of the MMT some aggregates remain,

which cannot be broken by the shear forces applied.

Figure 4 shows the TEM image of the solution blended hectorite nanocomposite.
One can clearly see the clay platelets in the PS matrix, which show diameters up to 5
pm. This diameter is somewhat lower than previously determined by static laser scat-
tering and atomic force microscopy [11]. One explanation of this discrepancy could
be the flexibility of thin clay tactoids that fosters buckling of platelets [16,17]. The
higher magnification inset in Figure 4 of a clay tactoid shows clearly that the platelet
buckles. As a result, the apparent diameter is reduced, leading in turn to lower effec-
tive aspect ratios. Additionally, the thickness of the tactoid can be evaluated from the
TEM image. Typically, platelets consist of about ten lamellae at a distance of about 3
nm, which is in good agreement with the basal spacing observed by PXRD. The re-
sulting effective aspect ratio as observed by TEM is thus approx. 200. This aspect
ratio is 4 times higher than that of the MMT. It is expected that by optimization of the
organophilization by cation exchange the degree of restacking might be lowered and
nanocomposite could be prepared with clay platelets of even higher aspect ratios,
which are expected to lead to even better properties. Certainly, with typical tactoid

thicknesses of 30 nm, the potential inherent to this filler is not yet fully realized.

Furthermore, no agglomerates can be detected in the images. Thus, by solution
blending an excellent dispersion of the modified hectorite in PS matrix is achieved.
Comparing the solution blended nanocomposite with the melt blended nanocompo-
site (Figure 5) one can clearly see that some tactoids are agglomerated, although the
vast bulk of the filler is single tactoids. This substantiates the thesis that a drying step
during synthesis of the nanocomposite yields agglomerates and these agglomerates

are not redispersable during melt mixing.
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Figure 3: TEM images of the solution blended MMT PS nanocomposite at low (left) and high (right)

magnification.

-
500 nm

Figure 4: TEM images of the solution blended hectorite PS nanocomposite at low (left) and high (right)

magnification.

S00 nm

Figure 5: TEM images at low magnification of the melt blended hectorite PS nanocomposite (left) and
the melt blended MMT PS nanocomposite (right).
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Mechanical properties of the PS nanocomposite

The mechanical properties of the different samples were determined by tensile test-
ing (Table 1). As expected, the nanocomposites show enhanced Young's modules
compared to the pristine PS because of the stiff nature of the filler particles. An in-
crease of up to 30 % can be measured for both melt blended PS nanocomposites.
Please note that no significant difference between the two blending methods or the
different clays can be asserted. An interesting finding is the development of the
strength and the strain at break. While the strength at beak is reduced for the melt
blended samples, it is constant for the solution blended composites. This can be ex-
plained by better dispersion of the clay particles in the PS matrix. Here, no agglome-
rates are built, and agglomerates can act as predetermined breaking points. Even the
strain at break is only reduced by 18 % for the solution blended hectorite nanocom-
posite compared to the pure PS, which could be an indicator of good dispersion and
the interfacial adhesion between the modified clay particles and the PS matrix [18].

Table 1: Mechanical properties of PS and the nanocomposites.

Sample Young’s modulus | Strength at break | Strain at break
[MPa] [MPa] [%]
Pristine PS 1697 = 31 47+ 4 44+0.8
Hectorite composite (melt) 2063 £ 32 43+ 4 2.7%+0.3
Hectorite composite (solution) 2085 £ 31 47+1 3.6£0.6
MMT composite (melt) 2163 £33 43+1 24+0.1
MMT composite (solution) 2061 £ 29 46+ 2 29+0.3

Thermal properties of the PS nanocomposite

The thermal properties of the nanocomposites were determined by TGA measure-
ments under N, the data is collected in Table 2 and the TGA curves are shown in
Figure 6. One can clearly see that all of the nanocomposites have higher thermal
stability compared to pristine PS. The onset temperature, i.e., the temperature where
10 % mass loss occurs, is shifted by 9 °C and 14°C for the melt blended PS hectorite
nanocomposite and the solution blended PS hectorite nhanocomposite, respectively,
while the shift for the PS MMT nanocomposites is smaller (2 °C and 7°C). The tem-

81



Intumeszenz-artiges Verhalten von PS-Nanokompositen

perature at which 50 % degradation occurs is also shifted 29 °C to higher values
comparing the melt blended hectorite nanocomposite to the pure PS. The trend that
the PS hectorite nanocomposites show a higher thermal stability is emphasized. The
char residue at 600 °C is about 3 % for all nanocomposites, which is the amount of

inorganic clay that has been used and indicates that no PS is left.

100 —jooooceooosocconsn,
80 —
60 —

40 —

Mass loss [%o]
1

20 —
r! |
200 300 400 500 600

Temperature [°C]

Figure 6: TGA data (measured under N,) of pure PS (black line), the solution blended PS hectorite
nanocomposite (m), the melt blended PS hectorite nanocomposite (o), the solution blended PS MMT

nanocomposite (e), and the melt blended PS MMT nanocomposite (o).

Table 2: TGA data of PS and the nanocomposites.

Sample Tox | Tos | Char
[°C]|[°C] | [%]
Pristine PS 367(393| O

Hectorite nanocomposite (melt) |381|422| 2.8

Hectorite nanocomposite (solution) | 376 | 417 | 2.7

MMT nanocomposite (melt) 369|410 | 3.7

MMT nanocomposite (solution) 3741415 | 2.6

Flammability of the nanocomposite

The flame retardant properties were determined by cone calorimeter measurements
(Figure 7) and the results are summarized in Table 3. The values are as expected for
layered silicate nanocomposites. The time of ignition (tig) is reduced and the total

smoke produced (TSP) increases, the peak of heat release rate (PHRR) is drastically

82



Ergebnisse

lowered as is the average mass loss rate (AMLR) [9]. The total heat released is ap-
proximately constant. The decrease of the PHRR (57 %) for the solution blended
hectorite sample is one of the highest ever seen for PS layered silicate nanocompo-
sites at 3 wt% layered silicate loading [19]. The values for MMT are in general not as
high as reported in the literature [9]; solution blended hectorite has a 20 % higher
reduction of PHRR than MMT. This can be explained by the much higher aspect ratio
of hectorite compared to MMT leading to a more homogenous surface layer with
higher barrier properties. There is no significant difference between the two blending
methods, but there may be a small trend to better values for the solution blended
samples (lower PHRR and AMLR).

It has previously been suggested that cone calorimetry can be used to evaluate the
morphology of a putative nanocomposite [20]. A sample which is well-dispersed at
the nanometer level and thus showing large specific interface areas of matrix and
filler, will exhibit the maximum reduction in the peak heat release rate for that polymer
while a sample which is poorly dispersed will exhibit a lower reduction. Since TEM
takes a nanoscopic snapshot of the sample, and may not be representative of the
entire sample, cone calorimetry, which examines the bulk sample, may be a more
reliable indicator of morphology. In this study, the two eminent factors for good per-
formance in cone calorimeter test were shown: The dispersion of the particles, which
was changed by the blending method and the aspect ratio of the filler, which was al-

tered by the different clays.

Char formation (Figure 8) is the underlining explanation for the cone calorimetric re-
sults. Here, the solution blended hectorite nanocomposite shows a light weight, crack
free char with an expansion ratio of 6.5. Consequently, the behavior of the solution
blended hectorite nanocomposite is described as intumescent-like. This should also
result in a much higher gas barrier compared to other layered silicate nanocompo-
sites [11], due to the high aspect ratio and the resulting homogeneous surface layer.
Here, the degradation gases function as the blowing agent for the layered silicate
char. The expansion ratio of the melt blended hectorite nanocomposite is 2.3 and the
resulting char shows some cracks. This difference in behavior can be explained by
the poorer dispersion of the layered silicate platelets in the PS matrix in the melt
blended sample, due to agglomeration during the drying steps. The MMT samples
give chars with many cracks and the expansion ratio is 1.5 and 1.0 for the solution
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blended MMT nanocomposite and the melt blended MMT nanocomposite, respec-
tively. Here, the lower aspect ratio leads to more inhomogeneous surface layers and
chars which prevent the foaming of the residue and lead to lower reduction in
PHRRs.
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Figure 7: Heat release rate for PS (black line), the solution blended PS hectorite hanocomposite (m),
the melt blended PS hectorite nanocomposite (o), the solution blended PS MMT nanocomposite (e),
and the melt blended PS MMT nanocomposite (o).

Table 3: Cone Calorimeter data for PS and PS nanocomposites.

Sample PHRR? |APHRR| THR TSP AMLR tig tpHRR
[kW/m?| [%] | [MJI/m? | [m*m?] [[g/s cm?]| [s] [s]
Pristine PS 980+48 - 89.0+£5.0|3857+£138 | 27.0+£0.6 | 42+3 | 129+8
Hectorite nanocomposite (melt) 472+10 52 81.1+1.0|5157+119 | 15.5+0.3 | 32+2 | 85+18
Hectorite nanocomposite (solution) | 4257 57 90.7+4.2 | 4720+142 | 12.7+£1.4 | 2610 | 104+11
MMT nanocomposite (melt) 614+33 37 80.4+1.7 |4979+113 | 17.1+0.3 | 52+5| 69+6
MMT nanocomposite (solution) 604+12 38 84.2+2.1|5110+258 | 19.3+0.5 | 54+5 | 129+9

®Heat flux 35 kW/m*; PHRR, peak of heat release rate; THR, total heat released; TSP, total smoke

produced; AMLR, average mass |oss rate; tig, time of ignition; tpurg, time of PHRR.
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Figure 8: Photographs of the char after the cone calorimeter burning tests: a) solution blended hecto-
rite nanocomposite, b) melt blended hectorite nanocomposite, c¢) solution blended MMT nanocompo-

site, d) melt blended MMT nanocomposite.
Conclusions

A synthetic Li-hectorite was organically-modified and then used to synthesize PS na-
nocomposites. These nanocomposites showed enhanced mechanical, thermal and
fire properties. Compared to natural MMT clay, the synthetic Li-hectorite showed bet-
ter performance in almost all properties. The better performance is directly linked to
the much higher aspect ratio of the synthetic Li-hectorite clay. The high aspect ratio
can be achieved by spontaneous exfoliation of the Li-hectorite in water. This high
degree of exfoliation could only be maintained by solution blending methods without
any drying steps. Drying leads to agglomerates which are retained during the melt
blending process. Due to the high aspect ratio, good exfoliation and dispersion in the
PS the hectorite nanocomposites showed an intumescent-like behavior during cone
calorimetry. Here, the homogenously built surface layer led to foaming of the clay
char.
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Abstract

Synthesis of polymer nanocomposites with novel shear stiff, mica-like nanoplatelets
from a synthetic layered silicate is presented. This novel synthetic clay filler shows
high aspect ratios while organophilization may be selectively restricted to external
surfaces minimizing the organic content of the filler. The obtained nanocomposite
shows superior mechanical, thermal and fire properties as compared to commonly
used natural clays. Furthermore, the influence of the blending method on the nano-
composite properties was investigated.

Introduction

Almost twenty years ago the pioneering findings of Toyota researchers initiated the
study of polymer nanocomposites.>? Since then, all kinds of nanoscopic fillers and
polymers have been blended to yield hybrid materials with enhanced properties. Me-
chanical, electrical, thermal, barrier, and flammability properties could be improved
with different kinds of fillers. In particular, research in the field of clay nanocompo-

sites exploded because of the cheap and modifiable nature of the layered silicates.®

A significant drawback of these natural clay fillers is that cation exchange cannot be
tuned to be selective. Organophilization by cation exchange always affects both, in-
ternal and external surface cations concomitantly.* Intercalated organic cations, how-
ever, represent inner shear planes possibly inducing failure at the interlayer when

introducing shear stress.® A shear stiff, mica-like clay where all interlamellar spaces
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are crosslinked should therefore be advantageous,® in particular for mechanical rein-
forcement and flame retardancy applications.

Various polymer matrices and diverse clays have been used to synthesize flame re-
tardant nanocomposites.’ The mechanism by which smectite type clays can influence
the burning behavior of nanocomposites has been elucidated. During the degradation
of the polymer, a clay barrier is formed on the surface of a nanocomposite which in-
hibits mass transfer and insulates the underlying polymer from radiated energy.®®
The main prerequisites to achieve these improvements are homogenously distributed
filler, i.e. high degree of dispersion in the polymer matrix. Modification of the surface
tension of the filler fosters good dispersion and helps maximize the specific interface
between matrix and filler. Different blending or in situ methods were used to mix and

exfoliate the clay in one step.°

Additionally, particle size and particle shape have a big influence on the barrier prop-
erties. For anisotropic fillers, such as clay platelets, the aspect ratio, i.e. the diameter
divided by the thickness of the platelet, is crucial to achieve enhanced properties.**
Tamura et.al.’? developed a method where natural mica is exfoliated to yield clay
fillers with high aspect ratios which are inherited from the huge diameter of the pris-
tine mica platelets. However, the exchange of the interlayer cations is quite difficult
and slow, additionally a large excess of the organic modifier was required because

mica shows only very limited intracrystalline reactivity.

In this study we apply novel, shear stiff, mica-like nanoplatelets as fillers in polysty-
rene (PS) nanocomposites for flame retardancy. This mica-like material shows huge
aspect ratios and is produced by a fast and facile process from a synthetic Na-fluoro-
hectorite.® Moreover, these synthetic clays can exclusively be modified on the particle
surface. This is a major advantage of these clays over commonly used natural clays
like montmorillonite (MMT) since the easy inflammable organic content of the filler is
significantly reduced.

Experimental Section
Materials

Polystyrene (PS, M,~192000 g/mol, melt index 6.00-9.00 g/10 min (200 °C/5.0 kg,
ASTM D1238)), acetic acid, toluene, tetrahydrofuran (THF), methanol, 2,2’-azobis(2-

methylpropionitrile) (AIBN), 1-dodecanethiol, and monomers (dodecyl methacrylate
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and 2-(dimethylamino)ethyl methacrylate, DMAEMA) were purchased from Aldrich
Chemical Co. The Na-fluoro-hectorite used was synthesized according to a reported
procedure.’®* The hectorite showed the following idealized formula unit: Nage
(Mgz.4Lios [SiaO10F2]). The inorganic salts (MgCly, KCI) used for cation exchange
were purchased from Grussing GmbH Analytika, Germany. All chemicals were used

without further purification, unless otherwise noted.
Instrumentation and Characterization.

Exfoliation of the hectorite was carried out in a stirred media mill (Netzsch Labstar LS
1 LMZ) with stainless steel equipment. The grinding media were yttrium stabilized
zirconia beads with a diameter of 2 mm. The volume fraction of the grinding media in
the grinding chamber was 80 vol%. The 10 wt% aqueous hectorite dispersion was

wet ground for two hours in a closed loop (flow rate: 50 kg/h).

The particle size was determined by static light scattering using a Retsch Horiba LA-
950 SLS instrument. The solid content of the dispersions was adjusted to yield a
transmission of 80 % of the laser intensity. The calculation of the particle size distri-

bution was performed according to the theory of Fraunhofer diffraction.

Powder X-ray diffraction (PXRD) measurements were obtained using a Rigaku Minif-
lex Il Desktop X-ray diffractometer with Cu (Ky) radiation A = 1.54078 A, from a
sealed X-ray tube. The powder samples were prepared and mounted on a glass
holder. The data were collected at 26 values varying from 5 ° to 70 ° at a scan speed

of 5 ° per minute with a sampling width of 0.02.

The melt compounded hectorite PS composite (total amount 50 g) was mixed using a

Brabender mixer at 180 °C for 10 min at a screw speed of 60 rpm.

The specimens for the mechanical analysis were prepared by injection molding. The
samples were melted and pressed into a dog-bone shaped mold. The mechanical
properties were determined according to ISO 527 at room temperature in an Instron
5565 universal tester. The mean values of at least seven measurements are re-
ported. Moduli were determined at a strain rate of 0.2 mm/min; other values were

obtained at a rate of 1 mm/min.

Scanning electron microscope (SEM) images were recorded with a Zeiss 1530 FE-
SEM with an acceleration voltage of 5 kV. The samples were freeze dried, mounted

on conductive sample holders and sputtered with carbon.
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Transmission electron microscope (TEM) measurements were carried out on a Zeiss
EM 922 EFTEM with an acceleration voltage of 200 kV. Specimens were microtomed

to obtain 30-70 nm thick pieces, which were placed on a lacey carbon copper grid.

Thermogravimetric analyses (TGA) were conducted with a Netzsch TG209 F1 ther-
moanalyzer instrument. Specimens with mass of 15 + 1 mg were heated from 30 to
700 °C at a heating rate of 10 °C/min in a nitrogen atmosphere at a flow rate of 20
ml/min. All samples were run in duplicate and the average values are reported; the

temperature is reproducible to +2 °C and the mass to 0.4 %.

The cone calorimeter experiments were carried out using an Atlas Cone 2 instrument
according to ASTM E 1354, on 3 mm thick 100 x 100 mm? plaques. All samples were
tested in triplicate. The cone data obtained are reproducible to within +10 % when

measured at a heat flux of 35 KW/m?.
Sample preparation.

The sodium hectorite was dispersed in deionized (DI) water (about 3 wt%). All follow-
ing steps were carried out without drying. Standard procedures were used to ex-
change the Na* cations with Mg . After ion exchange, the hectorite was centri-
fuged and washed several times with DI water until the wash water showed no reac-
tion with AgNOs.

The Mg-hectorite was redispersed in DI water to yield a solid content of 10 wt%. This
dispersed Mg-hectorite was exfoliated in a stirred media mill. Subsequently, the Mg?"*
ions were exchanged with K* ions. The K-hectorite was centrifuged and washed to
yield a K-hectorite dispersion with a solid content of 3 wt%. This dispersion was used

as a starting dispersion for all PS composites.

The oligomeric modifier was synthesized via free radical polymerization with AIBN
(7.5 mmol) as initiator and 1-dodecanethiol as chain transfer agent. Prior to polymeri-
zation, the inhibitor of the monomers was removed by passing the monomers over
basic alumina. The statistical copolymerization was carried out after three freeze-
pump-thaw cycles with a ratio of AIBN:monomer:1l-dodecanethiol=1:50:2 and
DMAEMA:dodecylmethacrylate=1:4. The reactants were dissolved in 100 ml toluene
and the mixture was reacted for 90 min under reflux conditions. Afterwards, the oli-
gomeric modifier was precipitated in 3 L methanol and recovered by centrifugation of

the methanolic solution. The resulting statistical copolymer shows a mean composi-

91



Glimmer-artige, oberflachenmodifizierte Nanoplattchen als neuartiger Nanofullstoff

tion of DMAEMA:LaurylIMA=1:5.44 with M,=3860 g/mol, PDI=1.6, determined by ‘H
NMR and GPC.

The K-hectorite dispersion was flocculated with a water/THF (1:1 v./v.) dispersion of
the oligomeric modifier. Here, the modifier was dissolved in THF and an equimolar
amount of acetic acid was added to quaternize the amine functions. Subsequently,
the solution was mixed with DI water to yield the oligomeric modifier dispersion. This
dispersion was combined with the K-hectorite dispersion until all of the hectorite was
flocculated. Subsequently, the surface modified K-hectorite was filtered and washed
several times with DI water and water/THF mixtures. Next, the hectorite was redis-
persed in toluene (200 ml) or dried at room temperature depending on the blending

method applied for composite formation.

For the solution blended nanocomposites 100 g of the PS was dissolved in 400 mi
toluene. Then, the dispersed hectorite in toluene was added to the PS solution. The
amount of the hectorite dispersion was calculated to yield an inorganic content of 3
wt% in the dried nanocomposite. The PS modified hectorite dispersion in toluene was
stirred rapidly for 12 hours then, the toluene was allowed to evaporate at room tem-

perature followed by evaporation in a vacuum oven at 80 °C for 36 hours.

The melt blended sample was prepared by mixing the dried surface modified K-
hectorite and the PS in a melt mixer. Afterwards, the nanocomposites were melt

pressed to yield plaques for the cone calorimeter experiments.
Results and Discussion
Preparation of the novel filler.

Shear-stiff mica-like nanoplatelets were obtained from a synthetic Na-hectorite by a
recently published process by Méller et. al.® The key to this process is a sensible tun-
ing of the layer charge that allows switching between hydrated and dehydrated forms
by simple cation exchange (Scheme 1). While the highly hydrated Mg-form
represents shear-labile material that can be exfoliated efficiently by applying shear
forces, for instance in a stirred media mill, the K-form collapses to a mica-like shear-
stiff material. The degree of exfoliation and hence, the thickness of the nanoplatelets
may be controlled by the total shear force applied (milling time). Moreover, since the
collapsed interlayers of the K-form are no longer readily accessible for cation ex-

change, organic cations applied to modify the surface tension will only be exchanged
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at the external surfaces of the platelets. We used an oligomeric modifier shown in
Figure 1. The exchange of inorganic K* by this oligomer at the external clay surface
leads to an organophilization of the clay platelets. Consequently, the hectorite nano-
particles are destabilized in water and flocculate. This voluminous precipitate can
easily be filtered and redispersed in organic solvents, where the interactions between
the modifier and the organic solvent stabilize the suspension of particles again. Alter-
natively, the filtered nanoparticles can be dried for subsequent melt blending
(Scheme 1).

Please note that with commonly used natural MMTs even the K-forms are not col-
lapsed but hydrated due to the much lower layer charge per Si;O10 unit (x=0.36 and
x=0.60, respectively). Consequently, the total cation exchange capacity (typically 90
mmol/100g) of internal and external surfaces of MMT is satisfied by the organic mod-
ifier. While the total exchange capacity of the pristine Na-hectorite is higher (136
mmol/100g), the exchange capacity of the external surfaces of a typical tactoid of 30
nm thickness is only 5 mmol/100g. Accordingly, the novel mica-like filler contains only
a fraction of organic modifier of a natural MMT. Since it is well known that these or-
ganic modifiers are easily inflamed when applying these nanofillers as flame retar-
dant additives in polymers, we expect this novel material to be superior to MMT.

2.5 13.6
0 0

Figure 1. Structure of the synthesized oligomeric modifier.
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Scheme 1. Preparation of the PS nanocomposite containing surface modified K-hectorite.

Characterization of the mica-like filler.

The synthesized mica-like K-hectorite platelets were freeze dried to investigate the
aspect ratio after the milling and cation exchange reaction. Figure 2 shows a SEM
image of the high aspect ratio clay platelets. These platelets show diameters up to 10
Mm with a thickness generally smaller than 50 nm (Exact thickness is also deter-
mined by TEM in the PS nanocomposite. See below). However, the typical aspect
ratio of the novel shear stiff clay filler is 200 or even higher.

As discussed above, the organophilization of the K-hectorite platelets is done by floc-
culation with the synthesized modifier. Proof of the exclusive modification of external
surfaces by PXRD measurements was carried out investigating the K-hectorite be-
fore and after the organophilization (Figure 3). The powder diffraction pattern (PXRD)
of organophilized K-hectorite shows a basal spacing of 1.00 nm which is typical for
nonhydrated, mica-like 2:1 layered silicates. The interlayers are collapsed because of
the low hydration energy of the K* cation. For comparison the diffraction pattern of
the highly hydrated, shear-labile Mg-form of the hectorite before milling is also
shown. The basal spacing of the Mg-form is 1.84 nm indicating a 3-layer hydrate.
After exfoliation by milling in a stirred media mill and subsequent cation exchange,
the 001 reflection is significantly broadened with full widths at half maximum (FWHM)
of 0.12° vs. 0.79° 20, respectively, indicating efficient splitting of platelets into thinner
tactoids.

Comparing the two basal reflections of the K-hectorites before and after surface mod-
ification with the oligocation, no shifts or significant further broadening can be de-
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tected. Hence, the oligomeric modifier does not intercalate into the interlayers of the
mica-like platelets but is solely bound to the external surface of the platelets. Conse-
guently, inorganic, shear stiff, high aspect ratio nanoplatelets with an oligomeric mod-

ifier on the surface were synthesized.

One prerequisite for a superior performance of these mica-like filler is the maximiza-
tion of the specific interface between matrix and filler. Thus prevention of agglomera-
tion during the synthesis of nanocomposites is essential. Therefore, the change in
the particle sizes during the dispersing and exchange steps is monitored by static
light scattering. This measurement cannot show the degree of exfoliation but it able
to detect agglomeration since particle sizes determined for suspensions of anisome-
tric clay platelets correlate well with platelet diameters. Figure 4 shows the particle
size distributions at different steps of the preparation. Prior to milling, Mg-hectorite
has a broad particle size distribution with particle sizes ranging between 5 ym and
100 ym. During the exfoliation in the mill the particle size decreases to yield particle
sizes between 1 ym and 10 um. Besides disaggregation, most likely the diameter of
the clay platelets also slightly decreases. Despite the pronounced anisotropy in bond-
ing along and perpendicular to the clay lamellae, advanced exfoliation goes along
with a partial breakage of the platelets. Nevertheless, clay platelets with very large
aspect ratios can be produced. After the cation exchange of Mg?* with K* the particle
size distribution hardly changes. Thus, the change of the interlayer cation only induc-
es collapse of interlayers but does not produce agglomerates. More surprisingly,
even after the flocculation with the oligomeric modifier and the redispersion in organic
solvents (here toluene) the particle size remains unchanged. With this result in mind
we state that the excellent electrostatic stabilization of the clay platelets in water can
be converted to an efficient steric stabilization in the organic solvent with the chosen

modifier.
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Figure 2. SEM image of the exfoliated, freeze dried K-hectorite platelets.
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Figure 3. PXRD pattern of the highly hydrated starting material (Mg-hectorite, ---), the dispersed K-
hectorite before (—) and after (---) the surface modification.
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Figure 4. Particle size distributions of the different hectorites: Mg-hectorite prior (m) and after milling
(@), K-hectorite (A ), surface modified K-hectorite (#).
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TEM characterization of the PS nanocomposites.

The homogeneity of the dispersion of the novel surface modified clay filler in the PS
matrix is determined by TEM images. Figure 5 shows the TEM micrograph of the so-
lution blended nanocomposite. No agglomerates are detected and the clay tactoids
are distributed homogenously in the PS matrix. Typical aspect ratios may be calcu-
lated from the diameter and the thickness of the platelets, which can be evaluated
from the TEM images; the diameter of the platelets shown in Figure 5 ranges be-
tween 1 um and 10 ym and the thickness is approximately 30 nm. Therefore, the de-
termined aspect ratios range up to 350. This result is in close agreement with the
values derived from static light scattering experiments and SEM images. Figure 6
shows a TEM micrograph of the melt blended PS surface modified K-hectorite. Com-
paring the two blending methods one can state that the drying of the surface modified
K-hectorite induces some agglomerates and these agglomerates are not completely
destroyed by melt mixing of the nanocomposites. Consequently, melt blending gives
a much lower specific interface between matrix and filler, which is directly connected

to mechanical and thermal properties of the nanocomposite.

In summary, this novel route leads to high aspect ratio platelets, which can be homo-
geneously dispersed by solution blending in PS. For melt blending the shear energy
introduced during blending of the nanocomposite is not sufficient to completely de-
stroy the agglomerates. However, it is expected that milder drying methods such as
freeze drying and blending with higher shear energies should be capable to further
reduce the agglomerates in melt blended nanocomposites.

/ 2 o g _,/rd‘”v { /
; . |
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Figure 5. TEM images of the solution blended PS surface modified K-hectorite nanocomposite at low

(left) and high (right) magnification.
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Figure 6. TEM image of the melt blended PS surface modified K-hectorite nanocomposite at low

magnification.

Mechanical properties of the PS nanocomposites.

The mechanical properties of the PS surface modified K-hectorite nanocomposites
were evaluated by tensile testing (Table 1). Due to the stiff filler, Young’s modulus of
the solution blended nanocomposite increases (16 %) compared to the pure PS
sample. The solution blended sample shows slightly better mechanical properties,
which can be attributed to absence of agglomerates leading to a maximized specific
interface between matrix and filler. The strength at break and the strain at break do
not change significantly for the nanocomposites compared to the pure PS sample. In
summary, especially the solution blended PS surface blended nanocomposite shows
a higher stiffness, whereas the values at break are almost the same compared to the

PS control.

Table 1. Mechanical properties of the synthesized PS surface modified K-hectorite nanocomposites.

Sample Young’s modulus | Strength at break | Strain at break
[MPa] [MPa] [%]
Pure PS 1697 + 31 47+ 4 44+0.8
PS nanocomposite (solution) 1970 + 32 49+ 2 3.7+£0.3
PS nanocomposite (melt) 1908 = 21 45+ 1 3.2+0.2

Thermal properties of the PS nanocomposites.

The thermal properties of the oligomeric modifier, the novel surface modified clay
filler, and the nanocomposites were determined by TGA measurements in N, and the
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data is collected in Table 2. Figure 7 shows that the pure oligomeric modifier decom-
poses in two steps. The onset temperature of degradation, herein defined as the
temperature at which 10 % degradation occurs (To1), of the pure oligomeric modifier
is 271 °C. This value is 100 °C lower than the onset of the pristine PS sample (369
°C) but much higher than the processing temperature during melt blending (180 °C).
Therefore, the modifier should not be degraded during the synthesis of the nano-
composite. Both PS surface modified K-hectorite nhanocomposites show slightly en-
hanced thermal stabilities compared to the pristine PS sample. The onset tempera-
ture of the solution blended nanocomposite is increased by 11 °C, whereas the onset
of the melt blended nanocomposite is shifted by 7 °C. Compared to pure PS, the
temperature at 50 % degradation (Tos) is increased by 17 °C and 16 °C, respectively.
Therefore, the clay platelets are able to retard the decomposition of the PS matrix
and the nanocomposites show a higher thermal stability. The inorganic content of the
nanocomposites can be determined by the amount of residue at 500 °C. Both nano-
composites show a residue of about 3 wt%, which matches the amount of inorganic
clay mixed with the polymer during preparation of the composites. Hence, no addi-

tional carboneous char is formed during the decomposition of the PS matrix.

Moreover, due to the limitation of organophilization to the external surfaces, the inor-
ganic content (83.5 wt%) of the surface modified hectorite filler itself is much higher
as compared to commercial MMT based fillers. MMT*> or ammonium-exchanged mi-
ca'? show inorganic contents as low as 40 wt% when fully exchanged with e.g. hy-
drogenated tallow ammonium cations. This implies that the additional amount of easi-
ly inflammable organics added by the clay filler to the nhanocomposite is reduced by
up to 50 wt%. Additionally, this novel type of clay filler offers the possibility to use
more expensive or sophisticated organic modifiers for clay nanocomposites in differ-
ent applications because significantly less modifier is needed, as has been pointed

out.

99



Glimmer-artige, oberflachenmodifizierte Nanoplattchen als neuartiger Nanofullstoff

100 =

mass loss [%]
o
o
|

L L
100 200 300 400 500
temperature [°C]

Figure 7. TGA of oligomeric modifier (e), surface modified K-hectorite (x), pure PS (m), solution

blended PS nanocomposite (A ), and melt blended PS nanocomposite (+).

Table 2. TGA data of the synthesized products.

Sample To:.%| Tos | Char

[°Cl |[°Cl| [%]

Oligomeric modifier 2711368 O
Modified clay filler 331| - | 835

PS control 369 393 O

PS nanocomposite (solution) | 380 | 410| 2.7
PS nanocomposite (melt) | 376 |409| 3.3

% Ty, temperature of 10 % mass loss; T, temperature at 50 % mass loss.

Flammability of the nanocomposites.

The fire properties of the nanocomposites were measured by cone calorimetry, the

results are reported in Table 3 and typical curves are shown in Figure 8. The nano-

composites provide distinctive results for layered silicate flame retardant materials.*

While the time of ignition (ti) is slightly decreased and the total smoke produced

(TSP) is slightly increased, the average mass loss rate (AMLR) is drastically reduced.

The peak of heat release rate (PHRR) behaves similar to the AMLR, while the total

heat released (THR) is about constant. The PHRR is reduced by 47 % for the solu-

tion blended nanocomposite. This value is comparable or even slightly better than

many other published PS layered silicate nanocomposites'® with a comparable filler

content. Therefore, it is presumed that the flame retardant mechanism of layered sili-

cates is operative for the surface modified K-hectorite filler.
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The difference in reduction of PHRR between the two blending methods can be ex-
plained by the homogeneity of the dispersion in the PS matrix. In contrast to the solu-
tion blended nanocomposite, the melt blended nanocomposite shows agglomerates,
which cannot be destroyed completely during the melt mixing. We consider drying
and low shear energy as the main problem for the complete disaggregation of the
dried filler. Therefore, the specific interface between matrix and filler and hence the
homogeneity of the surface layer formed during the burning of the sample is lower as
compared to solution blended samples. The different quality in dispersion of the fillers
with the two blending methods can also be monitored by char formation. Figure 9
shows the residues of the two nanocomposite samples. The homogenous char of the
solution blended nanocomposite is obvious in the photograph on the left. The char
surface of the solution blended sample shows almost no cracks, whereas the melt
blended nanocomposite exhibits only small areas where char is formed (right image).
The distribution of the filler particles is crucial for flame retardancy of layered silicate
nanocomposites and drying of the clay leads to agglomeration, which changes the

nanocomposite morphology.

Table 3. Cone calorimeter data

PHRR® [APHRR| THR TSP AMLR | ty | tenes
Sample

[kW/m? | [%] | [MI/m? | [m?m? |[g/s cm?]| [s] [s]
PS control 1145+21 - 94.8+5.9 | 3232+256 | 24.9+4.5 | 40+2 | 128+4

PS nanocomposite (solution) | 66568 47 95.746.8 | 3982+174 | 17.8+0.5 | 26x4 | 48+4

PS nanocomposite (melt) 858487 28 96.5+£7.0 | 4003£207 | 22.3+1.5 | 39£3 | 13647

Heat flux 35 kW/m?*; PHRR, peak of heat release rate; THR, total heat released; TSP, total smoke
produced; AMLR, average mass loss rate; tig, time of ignition; tpprg, time of PHRR.
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Figure 8. Comparison of heat release rates (HRR) for pure PS (m), solution blended K-hectorite (o)

nanocomposite and melt blended K-hectorite (A ) nanocomposite.

Figure 9. Comparison of the char residue of the solution blended (left) and the melt blended (right) PS

surface modified K-hectorite nanocomposite.

Conclusions

A novel filler, based on a high aspect ratio, mica-like layered silicate, was synthe-
sized from a Na-fluoro-hectorite showing a layer charge which must be tailored to the
process. The obtained shear-stiff clay tactoids were exclusively modified on the ex-
ternal surface of the platelets by an oligomeric modifier. The resulting surface mod-
ified K-hectorite filler with aspect ratios up to 350 is white in color, contains a low
amount of organic modifier (12.5 wt%), and the performance of the obtained PS na-
nocomposites is better than that of natural clay PS nanocomposites regarding ther-
mal and fire properties. Consequently, this route offers a new clay based nanocom-
posite filler, which can be tailored for different applications.

The authors thank Dr. R. Giesa, department of Macromolecular Chemistry I, Universi-
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Shear stiff, surface modified, mica-like nanoplatelets were synthesized from a syn-
thetic layered silicate. These nanoplatelets were applied as novel fillers for polymer
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