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Kurzfassung

Polyethylenterephthalat (PET) ist einer der weltweit am haufigsten, verwendeten Kunststoff und
findet breiten Einsatz in der Verpackungsindustrie, im Bauwesen und in technischen
Anwendungen, wie z.B. Schaumstoffen. Aufgrund des hohen Mengenverbrauchs an PET riickt das
Recycling in eine zentrale Rolle, damit Ressourcen geschont und Kosten gesenkt werden konnen.
Besonders das mechanische Recycling stellt wirtschaftlich eine attraktive und vergleichsweise
einfache Methode dar. Jedoch verschlechtern sich die Materialeigenschaften beim Recyling durch
thermischen und scherrinduzierten Abbau, was den Einsatz von recyceltem
Polyethylenterephthalat (rPET) begrenzt. Durch reaktive Extrusion und den Zusatz geeigneter
Additive kann rPET chemisch aufgewertet werden. Die vorliegende Arbeit untersucht diese
chemische Aufbereitung sowie Strategien zur Steigerung der Effizienz der Reaktion mit dem
Kettenverlangerer (KV), um die Materialeigenschaften von rPET zu verbessern und den
Ressourceneinsatz nachhaltiger zu gestalten. Bei konstanter Formulierung (rfPET + 0,5 % KV)
wurden der Einfluss der Drehzahl und des Massestroms auf die resultierende Viskositit des
modifizierten rPET in der Extrusionslinie untersucht. Dariiber hinaus wurde der Einfluss von PBT

auf das FlieBverhalten und die KV-Reaktion genauer betrachtet.

Es konnte gezeigt werden, dass die Viskositdt von rPET durch die Verarbeitung mit 0,5 % KV bei
einem Durchsatz von 6 kg*h'!, einer Temperatur von 265 °C und einer Schneckendrehzahl von
120 rpm im Doppelschneckenextruder von 678 Pa-s auf 1741 Pa-s gesteigert werden kann. Sowohl
eine Erhohung als auch eine Verringerung der Extruderdrehzahl bei konstantem Durchsatz fiihrten
hingegen zu einer teils signifikant geringeren Viskositét. Ein vergleichbares Verhalten wurde auch
fiir den FEinfluss des Durchsatzes bei konstanter Drehzahl des Doppelschneckenextruders
beobachtet. Die Ergebnisse zeigen, dass die Verweilzeit der Schmelze und die eingebrachte
Scherung in einem empfindlichen Gleichgewicht stehen, das einen entscheidenden Einfluss auf
die ablaufende K'V-Reaktion ausiibt. Eine zu geringe Scherung verhindert die Aufrechterhaltung
der KV-Reaktion, wodurch sich eine weniger verzweigte Polymerarchitektur ausbildet. Ebenso
fiihrt eine zu kurze Verweilzeit zu einer ineffizienten Nutzung des KV, da dem System nicht
geniigend Reaktionszeit zur Verfiigung steht. Aus der kinetischen Betrachtung der Reaktion konnte
abgeleitet werden, dass die KV-Modifikation ausschlieBlich im Doppelschneckenextruder

stattfindet.

Durch die Zugabe von PBT verbessert sich das FlieBverhalten von rPET deutlich, was die
Verarbeitung insgesamt erleichtert. Zudem zeigte sich, dass die FlieBaktivierungsenergie mit

steigendem PBT-Anteil zunimmt, was auf eine stirker verzweigte Polymerarchitektur hindeuten



konnte. Die KV-Reaktion lduft somit bevorzugt mit PBT ab. Diese Annahme konnte jedoch durch

erginzende rheologische Untersuchungen nicht eindeutig bestitigt werden.

Insgesamt zeigte sich, dass die scherinduzierten Prozessparameter einen mal3geblichen Einfluss
auf die Viskositdt von modifiziertem rPET sowie den rPET/PBT-Blends hatten. Durch eine gezielte
Optimierung dieser Parameter konnten die rheologischen Eigenschaften deutlich verbessert

werden, da der KV effektiver genutzt und unerwiinschte Nebenreaktionen minimiert wurden.



Short summary

PET is one of the most widely used plastics worldwide, with applications in packaging,
construction, and advanced technologies, like foams. Therefore, recycling plays a crucial role in
conserving resources and reducing costs. In particular, mechanical recycling is an attractive and
comparatively inexpensive method. However, thermal and shear-induced degradation can cause
the material properties to deteriorate, which limits the use of rPET. Reactive extrusion with the
addition of suitable additives can chemically upgrade rPET via a CE reaction. The thesis
investigates this chemical treatment, as well as strategies to increase the efficiency of the CE
reaction, with the aim of improving material properties and making more sustainable use of
resources. With a constant formulation, this study investigated the influence of screw speed and
throughput in the extrusion line on resulting viscosity. Additionally, the impact of PBT on

extrusion behaviour and viscosity was examined in detail.

It was demonstrated that the viscosity of rPET can be increased from 678 Pa's to 1,741 Pa‘s by
processing it in a twin-screw extruder at 0.5 wt.-% KV, with a throughput of 6 kg/h, a barrel
temperature of 265 °C, and a screw speed of 120 rpm. However, increasing or decreasing the screw
speed at a constant throughput led to significantly lower viscosity. Similar behaviour was also
observed in relation to throughput at a constant speed in the twin-screw extruder. The results show
that the residence time of the melt and the applied shear are in a delicate balance that decisively
influences the CE reaction. Insufficient shear prevents the CE reaction from being maintained,
resulting in a less branched polymer architecture. Similarly, insufficient residence time leads to
inefficient CE utilisation, as the system does not have sufficient reaction time. A kinetic analysis

of the reaction reveals that CE modification exclusively occurs in the twin-screw extruder.

Adding PBT significantly improves the flow behaviour of rPET, facilitating overall processing.
Additionally, it was found that the flow activation energy increases with rising PBT content. This
suggests that the existing polymer architecture may be more branched. Thus, the CE reaction
preferably proceeds with PBT. However, supplementary rheological investigations could not

conclusively confirm this assumption.

Overall, the shear-induced process parameters were found to have a significant influence on the
viscosity of modified rPET. Specifically optimising these parameters significantly improved the
rheological properties, as the CE was used more effectively and undesirable side reactions were

minimised.
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1 Einleitung und Motivation

1 Einleitung und Motivation

Polyethylenterephthalat (PET) ist nach Polypropylen (PP) und Polyethylen (PE) der dritthdufigste
eingesetzte thermoplastische Kunststoff! . Wegen seiner vorteilhaften mechanischen, chemischen
und thermischen FEigenschaften wird PET insbesondere im Verpackungssektor eingesetzt.
Aufgrund des hohen Mengenverbrauchs an PET riickt das Recycling in eine zentrale Rolle, damit

Ressourcen geschont und Kosten gesenkt werden konnen.

Im Jahr 2018 wurden in Europa 4,3 Millionen Tonnen PET-Verpackungen in Umlauf gebracht,
von denen 45 % recycelt wurden. Besonders die werkstoffliche Verwertung von PET-Flaschen ist
aufgrund der geringen Verunreinigung wihrend der Nutzung bereits etabliert* ¢, Dennoch lag der
durchschnittliche Anteil von recyceltem PET (rPET) in europdischen PET-Flaschen bei lediglich
11 %*. Dies kann unter anderem auf die Verinderungen der mechanischen und
thermomechanischen Eigenschaften, welche meist einem Qualititsverlust gegeniiber neuwertigem

PET darstellen, zuriickgefiihrt werden'"’.
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Abbildung 1: Schematische Darstellung des PET-Flaschen-Kreislauf. In Anlehnung an 1°.

Aufgrund der vergleichsweise geringen mechanischen und schlechten rheologischen
Eigenschaften''"!* wird rPET derzeit vorwiegend in kurzlebigen Anwendungen eingesetzt. Eine
Verlangerung des Produktlebenszyklus konnte jedoch signifikante Vorteile fiir die CO2-Bilanz und
eine Verringerung der Umweltbelastung mit sich bringen. Besonders vielversprechend ist der
Einsatz von tPET als Schaumstoff fiir Ddmm- und Leichtbauanwendungen'#!®. Diese erfordern
jedoch spezifische Materialeigenschaften, insbesondere in Bezug auf Viskositdt, Schmelzfestigkeit

und Kristallisationsverhalten.'®



2 Einleitung und Motivation

Als Polyester unterliegt PET bei hohen Temperaturen chemischen Prozessen, welche die
Polymerstruktur wéhrend des Verarbeitungsvorgangs verandern konnen. Hierbei wird zwischen
reversiblen und irreversiblen Verdnderungen unterschieden. Zu den reversiblen chemischen
Prozessen von PET zédhlen die Polykondensation und die Hydrolyse. Wiahrend bei der
Polykondensation PET aus seinen monomeren Ausgangsstoffen entsteht, findet bei der Hydrolyse
die Riickreaktion statt. Wodurch das chemische Gleichgewicht zwischen PET und seinen
monomeren Ausgangstoffen sowie Oligomere Zwischenstufen durch das Verhiltnis dieser
reversiblen chemischen Prozesse bedingt ist. Auerdem kann es wiahrend der Verarbeitung auch
zu Umesterungen kommen, die zu einer reversiblen Verdnderung der Polymerstruktur fithren
konnten. Wiirden ausschlieBlich reversible Prozesse ablaufen, konnte PET ohne signifikanten

Verinderung der Materialqualitit wiederaufbereitet werden'”.

Jedoch ist bekannt, dass bei mehrmaliger Verarbeitung die Materialqualitit von PET
abnimmt"'"=2°, Dies ldsst sich durch irreversible chemische Prozesse erkliren, wodurch die
Polymerstruktur verzweigt, vernetzt oder es zur Auftrennung von chemischen Bindungen kommen
kann”!'7. Diese Abbaurektionen konnen wiederum in thermomechanischen, thermooxidativen und
anaeroben Abbaureaktionen unterteilt werden, welche insbesondere bei Rezyklaten ausgeprégt
sind’!!. Diese Prozesse fiihren zu einer Reduktion des Molekulargewichts und einer verringerten

Schmelzfestigkeit, wodurch die Verarbeitbarkeit des Materials erheblich beeintrachtigt wird.

Zur Verbesserung der Eigenschaften von Polyestern existieren verschiedene Ansdtze. Dazu zéhlen
die Modifizierung mit Kettenverlingerer (KV)!'*21"2 die eine Erhohung des Molekulargewichts
bewirken, sowie die Herstellung von Polymerblends** 2%, bei denen PET mit leistungsfihigeren
Polymeren kombiniert wird. Diese Methoden ermdglichen eine direkte mechanische Aufbereitung

und erweitern die Einsatzmoglichkeiten von rPET.

Die reaktive Aufbereitung von Polyestern wird bisher weitgehend empirisch betrieben, wobei die
KV-Konzentration an das gewiinschte Viskosititsniveau oder die angestrebten
Materialeigenschaften angepasst wird. Eine gezieltere Steuerung der KV-Reaktion konnte nicht
nur Material einsparen, sondern auch verbesserte Materialeigenschaften ermdglichen, indem
ungewollte Neben- und Abbaureaktionen reduziert oder verhindert werden. Dafiir ist ein vertieftes
Verstindnis der Reaktionsmechanismen sowie der Einfliisse der Prozessparameter erforderlich.
Ziel der vorliegenden Arbeit ist daher die detaillierte Untersuchung der KV-Reaktion hinsichtlich
Reaktionskinetik, Polymerarchitektur und deren Zusammenhang mit den Prozessparametern am

Beispiel von rPET und rPET/PBT-Blends.
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21 Recycling von Polyester

Das Recycling von Polymeren ist ein essenzieller Bestandteil einer nachhaltigen
Materialwirtschaft, da es zur Reduktion von Kunststoffabfidllen und zur Schonung natiirlicher
Ressourcen beitrigt. Polyester, so auch PET, stehen aufgrund der Reversibilitit der Esterbindung
mit ihren monomeren Ausgangsstoffen im chemischen Gleichgewicht. Die Wiederverwertung von
PET erfolgt grundsétzlich liber drei Hauptverfahren: das chemische, das mechanische und das
biologisch-enzymatische =~ Recycling'?’?®,  Wihrend das chemische Recycling eine
Depolymerisation ermdglicht und Monomere in hoher Reinheit zuriickgewinnt, was insbesondere

fiir hochwertige Anwendungen von Bedeutung ist*®

, stellt das mechanische Recycling eine
wirtschaftlich attraktive und vergleichsweise einfache Methode dar'’. Diese ermdglicht es groBe
Mengen an PET in relativer kurzer Zeit wiederaufzubereiten. Allerdings fiihren Verunreinigungen
hiufig zu einer Beeintridchtigung der Materialeigenschaften. Wodurch es im Gegensatz zu dem

chemischen Verfahren zu einem Down-Cycling kommt.

Eine umweltfreundliche Alternative bietet das biologisch-enzymatische Recycling, bei dem
spezifische Enzyme PET in seine Monomere zerlegen, sodass hochreine Ausgangsstoffe
zuriickgewonnen werden kénnen®®%. Trotz der potenziellen 6kologischen Vorteile hat sich in der
Industrie bislang vor allem das chemische und mechanische Recycling durchgesetzt. Dies liegt
unter anderem daran, dass das biologisch-enzymatische Verfahren lange Reaktionszeiten

2931 gowie die

erfordert®, kristalline Strukturen des PET den enzymatischen Abbau erschweren
Enzyme mit hohen Kosten verbunden sind. Vor allem aber ist das Verfahren im Vergleich zu den

etablierten Methoden noch relativ neu und bislang wenig groBtechnisch erforscht?2,

Im Folgenden werden die Recyclingverfahren der beiden bereits etablierten Methoden, das

chemische und das mechanische Recycling, ndher erldutert.

211 Chemisches Recycling

Das chemische Recycling von PET basiert auf der Depolymerisation des Kunststoffs in seine
Ausgangsmonomere oder andere verwertbare Zwischenprodukte. Dabei werden verschiedene

Solvolyseverfahren wie Hydrolyse, Methanolyse, Glykolyse oder Aminolyse eingesetzt, die

28,33,34

jeweils unterschiedliche Monomereinheiten freisetzen . Diese Monomere konnen zur
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erneuten Polymerisation oder zur Synthese neuer Kunststoffe verwendet werden. Trotz der hohen

Reinheit und Ausbeute der riickgewonnenen Monomere?>?

ist das chemische Recycling mit
erheblichen Kosten und einem hohen Energieaufwand verbunden, was seine wirtschaftliche
Wettbewerbsfihigkeit im Vergleich zum mechanischen Verfahren einschrinkt!. Aufgrund der
Moglichkeit, hochwertige PET-Produkte zu erzeugen und Verunreinigungen weitgehend zu
entfernen, gilt das chemische Recycling jedoch als ein vielversprechender Ansatz fiir

Anwendungen mit hohen Qualititsanforderungen®>23.

21.2 Mechanisches Recycling

Das mechanische Recycling von PET umfasst mehrere Verfahrensschritte, beginnend mit der
Entfernung von Fremdstoffen durch Sortierung und Waschprozesse!. Die Abtrennung von PVC ist
hierbei von besonderer Bedeutung, da dessen Zersetzungsprodukte, insbesondere Salzsiure,
katalytisch auf den Abbau der Polymerketten wirken und die Materialeigenschaften des rPET
negativ beeinflussen konnen?’. Nach der Reinigung wird das PET zerkleinert, getrocknet und
anschlieBend im Extrusionsprozess verarbeitet!. Wihrend dieses Verfahrens konnen thermische
und hydrolytische Degradationsprozesse auftreten, die zur Verringerung des Molekulargewichts
und der intrinsischen Viskositit fiihren®®. Diese Effekte werden durch Feuchtigkeit, Siuren und
andere Verunreinigungen verstirkt'2’. Innovative Ansitze wie die Vakuumreprozessierung zur
Entfernung fliichtiger Komponenten, die Zugabe von Metallstabilisatoren oder die Verwendung
von KV und Festphasenpolykondensation werden erforscht, um die Materialeigenschaften von
rPET, meist durch die Erhéhung des Molekulargewichts, zu verbessern®®. Trotz dieser MaBnahmen
bleibt die fortschreitende Degradation bei wiederholtem Recycling eine zentrale Herausforderung

des mechanischen Verfahrens'®.

21.3 \Vergleich der Materialeigenschaften von PET und rPET

Der Einfluss der prozessinduzierten Degradation auf das rheologische, thermische und
mechanische Materialverhalten wurde von verschiedenen Arbeitsgruppen untersucht!'~1337_ Torres

et al."?

analysierten die rheologischen und thermischen Eigenschaften von rPET vor sowie nach
der Spritzgussverarbeitung und verglichen das Materialverhalten mit neuwertigem PET. Sie
stellten fest, dass vor der Verarbeitung keine signifikanten Unterschiede zwischen
handelsiiblichem rPET und Neuware bestehen, da das PET wéhrend des Recyclingprozesses auf
die geforderte intrinsische Viskositdt bzw. das entsprechende Molekulargewicht eingestellt wird.

Wihrend des Spritzgussprozesses zeigte sich jedoch, dass das Molekulargewicht von rPET
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deutlich stirker abnimmt als das von neuwertigem PET, das kaum Verinderungen aufweist'?.
Dieser Unterschied ist vor allem darauf zuriickzufiihren, dass rPET haufiger Verunreinigungen wie

PVC oder einen héheren Feuchtegehalt aufweist als neuwertiges PET"?’. Dadurch ist rPET

7,38,39

anfélliger fiir thermo-oxidative und hydrolytische Spaltung . Vergleichbare Ergebnisse

1.40 12

wurden auch von Elamri et al.™ sowie von Viora et al.'“ erzielt. Generell zeigen sie, dass rPET

t'b12 Zudem setzt das

eine geringere Nullscherviskositidt als neuwertiges PET aufweis
scherverdiinnende Verhalten bereits bei niedrigeren Scherraten ein, was auf die uneinheitliche
Molmassenverteilung zuriickgefilhrt wurde'’>. Wihrend die Molmassenverteilung von
neuwertigem PET gezielt durch die Synthese gesteuert werden kann, fithren Recycling und
Reprozessierung zu unkontrollierten Abbaureaktionen, wodurch sowohl kiirzere Polymerketten als

auch vernetzte Strukturen entstehen konnen.

Durch das Blenden von rPET mit neuwertigem PET lassen sich die viskosen FlieBeigenschaften

11,4041 = Makkam et al.!' untersuchten, inwiefern

entsprechend des Blendanteils verbessern
Degradation mithilfe einer KV-Modifizierung kompensiert werden kann. Sie verglichen die
elastischen FlieBeigenschaften von modifiziertem rPET mit denen von neuwertigem PET. Die
Ergebnisse zeigen, dass die scheinbare Dehnviskositdt von modifiziertem rPET mit steigender K'V-
Konzentration zunimmt. Dies ist auf die Kettenverldngerung und die Bildung vernetzter Molekiile
sowie die Erhohung der Verschlaufungsdichte zurlickzufiihren, die die Kettenmobilitit
einschrinken. Dennoch erreichte das modifizierte rPET nicht die Materialeigenschaften von

neuwertigem PET!!,

Wihrend die rheologischen Eigenschaften von rPET aufgrund kiirzerer Polymerketten und einer

breiteren Molmassenverteilung teilweise deutlich unter denen von neuwertigem PET liegen,

113

wirken sich die kiirzeren Ketten auch auf das Kristallisationsverhalten aus. Torres et al.'” zeigten,

dass rPET eine hohere Kristallinitit und Kristallperfektion aufweist. Fann et al.®’

stellten hingegen
fest, dass die isotherme Kristallisationsgeschwindigkeit bei 200°C von rPET durch

Reprozessierung von 1,16 auf 0,02 min™' reduziert wird.

Zusammenfassend fiihrt die thermische und hydrolytische Degradation bei rPET zu einer

t11,13

geringeren molaren Masse, reduzierter Viskositd und verringerten mechanischen

1942 im Vergleich zu neuwertigem PET. Gleichzeitig kann der Abbau eine schnellere

Eigenschaften
Kristallisation und eine erhdhte Schmelztemperatur begiinstigen'>!***. Modifikationen durch KV
konnen die Materialeigenschaften von rPET dndern, da sich durch die KV-Modifikation die
Polymerarchitektur signifikant dndert. Das Niveau von neuwertigen PET kann jedoch nicht

vollsténdig erreicht werden.
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Die Materialeigenschaften, wie u.a. die Viskositit, die mechanische Festigkeit und das
Kristallisationsverhalten, hingen direkt mit der chemischen Struktur des Polymers zusammen. Um
diese besser verstechen zu konnen, werden im Folgenden die (physikalisch-)chemischen

Eigenschaften von PET genauer betrachtet.

2.2 Polyethylenterephthalat

2.21 Synthese und Struktur

PET ist ein linearer, thermoplastischer Polyester, der durch eine Polykondensationsreaktion von

Ethylenglykol (EG) und Terephthalsdure (TPA) bzw. deren Dimethylester (DMT) synthetisiert

wird!*4¢_wodurch ein hochgeordneter, teilkristalliner Polymerwerkstoff entsteht.
o]
/\/O
o H
HO
n

O

Abbildung 2: Strukturformel von PET.

Die Herstellung von PET erfolgt iiber zwei Hauptreaktionswege: die direkte Veresterung von TPA
mit EG oder die Umesterung von DMT mit EG*****7. Das Umesterungsverfahren wird bevorzugt,
da die Aufreinigung der Ausgangsstoffe einfacher zu handhaben ist*. Die Reaktionsbedingungen
variieren, mit Temperaturen zwischen 150 und 280 °C bei Driicken von mehreren hundert kPa bis
in den Vakuumbereich* #4644 Wihrend der Polykondensation wird das Gleichgewicht durch die
Entfernung der entstehenden Kondensate wie Methanol oder Wasser gezielt verschoben, um hohe
Molekulargewichte zu erreichen und Abbaureaktionen zu verhindern*’. Durch die Einbindung von
trifunktionalen oder tetrafunktionalen Comonomeren wie Glycerol oder Pentaerythrit kann PET
verzweigt hergestellt werden, was die rheologischen und kristallinen FEigenschaften
beeinflusst*#%*%, Um den Polymerisationsgrad und das Molekulargewicht weiter zu erhdhen, kann
nach der Hauptkondensation die sogenannte Festphasenpolymerisation (SSP) eingesetzt**,
Hierbei wird das PET in feindisperser Form (Granulat oder Pulver) liber mehrere Stunden bei
reduziertem Driicken und kontrollierter Temperatur behandelt, um eine gezielte Nachveresterung

unter kontinuierlichem Entfernen des Kondensats zu ermdglichen.
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Die chemische Struktur von PET bedingt seine hohe thermische Stabilitét (Tm: 253 °C, Ta:
334 °C)’! sowie seine guten mechanischen (E-Modul: 2800 MPa, Streckspannung: 80 MPa)>2-54

und optischen Eigenschaften.

Die stark polare Esterbindung fiihrt zu einer hohen intermolekularen Wechselwirkung, wahrend
die Aromatizitit der Terephthalsdure fiir eine erhohte Steifigkeit und thermische Bestindigkeit
sorgt. Aufgrund dieser besonderen Eigenschaften und giinstigen Ausgangsstoffen findet PET

breite Anwendung in Verpackungsmaterialien, Fasern und technischen Anwendungen'-**°.

2.2.2 Abbaumechanismen wihrend des Extrusionsprozess

Wihrend des Extrusionsprozesses unterliegt PET verschiedenen Abbaumechanismen, die die
molekulare  Struktur und  Verarbeitungseigenschaften erheblich  beeinflussen. Die
Hauptmechanismen umfassen hydrolytische, thermische und radikalische Spaltungen, die eine
Verringerung des Molekulargewichts sowie eine Verdnderung der Viskositét verursachen und zur

Bildung unerwiinschter Nebenprodukte fiihren¢-7.

Die hydrolytische Zersetzung spielt insbesondere in Gegenwart von Feuchtigkeit eine zentrale
Rolle. Aufgrund der chemischen Struktur von PET konnen bereits Spuren von Wasser, die
entweder aus unzureichend getrocknetem Material stammen oder durch eine Reaktionen mit
Kontaminanten wie Polyvinylalkohol (PVA) und Polyvinylchlorid (PVC) freigesetzt werden, zu
einer Spaltung der Esterbindungen fiihren!. Diese Hydrolysereaktion resultiert in der Bildung von

Carbonséuren und Hydroxylgruppen an den Kettenenden (Abbildung 3 (A))*’.
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Abbildung 3: Mechanismen der hydrolytischen Zersetzung (4) sowie der -H-Eliminierungen (B) aufgezeigt am Beispiel von PET.

Neben der hydrolytischen Spaltung kommt es wihrend der Schmelzverarbeitung auch zur

thermischen Degradation. Bei Temperaturen oberhalb von 180 °C kénnen thermische Spaltungen

(B-H-Transfer) von Esterbindungen auftreten,

die zur Bildung von Vinylester- und

Carbonsiuregruppen fiihren (Abbildung 3 (B))’’. Dieser Mechanismus wird durch eine hohe

Scherbelastung und lange Verweilzeiten im Extruder verstarkt. Ein weiterer kritischer Aspekt ist

die Bildung von Oligomeren und fliichtigen Nebenprodukten (Abbildung 4), die das

Molekulargewicht zusdtzlich senken und die Verarbeitbarkeit des Materials negativ beeinflussen.
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Abbildung 4: Chemische Strukturen, die durch den Abbau von PET entstehen konnen.
(a) und (b) Makroringe, (c) Polydiole und (d) Polydisduren.

Zusétzlich zu den hydrolytischen Abbaureaktionen kann PET, wie in Abbildung 5 dargestellt,
durch radikalische Mechanismen (aerobe, anaerobe) degradieren’. Durch die mechanische und
thermische Beanspruchung wéhrend der Extrusion entstehen Makroradikale entlang der
Polymerketten, die mit dem in der Prozessumgebung vorhandenen Sauerstoff reagieren>®>%. Dies
fiihrt zur Bildung von Peroxyradikalen, die entweder zu weiteren Kettenspaltungen oder zur
unkontrollierten Vernetzung der Polymerketten fithren kénnen’. Eine signifikante Erhéhung der
Viskositidt wihrend der Extrusion nach einer anfinglichen Abnahme wird héufig als Indikator fiir
solche Vernetzungsreaktionen angesehen. Besonders hochmolekulares PET ist dabei anfillig fiir
strukturelle Verdnderungen, da aufgrund der hoheren Viskositdt mehr Scherung in das Polymer
eingebracht wird, was den scherinduzierten Abbau gegeniiber PET mit geringerem

Molekulargewicht begiinstigt>®>°.
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Abbildung 5: Anaerobe (a) und aerobe (b) Abbaureaktionen von PET wdhrend der Extrusion.

Dariiber hinaus beeinflussen Kontaminanten im recycelten PET die Abbaumechanismen
erheblich. Spuren von PVC setzen bei der thermischen Zersetzung Salzsdure frei, die die
Hydrolyse und Siureolyse von PET katalysiert'?”. Auch andere Fremdpolymere wie PLA oder
PVA koénnen zur Freisetzung von Sduren beitragen, die wiederum die Kettenspaltung von PET
fordern. Insbesondere in feuchter Umgebung oder bei unzureichender Trocknung verstirken sich
diese Abbauprozesse, wodurch das Recyclingmaterial an Qualitit verliert und die mechanischen

Eigenschaften deutlich verschlechtert werden!-%61,

Insgesamt zeigen diese Mechanismen, dass die Extrusionsverarbeitung von PET ein sorgfaltiges
Prozessmanagement erfordert. Eine effiziente Vortrocknung, die Vermeidung von Fremdstoffen
sowie die Kontrolle der Verweilzeiten wund Scherkraften sind essenziell, um

Degradationsreaktionen zu minimieren und die Qualitét des recycelten PETs zu erhalten.

Um diese negativen Einfliisse auf die Viskositit und die Verarbeitungs- und Produktqualtitdt zu
kompensieren, wird PET iiblicherweise in Gegenwart geeigneter reaktiver Additive und

Stabilisatoren verarbeitet.

Im Folgenden soll auf die wichtigsten KV und die dazugehdrigen Reaktionsmechanismen

eingegangen werden.

2.2.3 Chemische Modifikationen des PET im Extrusionsprozess

KV sind reaktive Additive, die zur gezielten Modifikation von Polymeren eingesetzt werden,

insbesondere zur Kompensation von molekularen Schidigungen, die wihrend der Verarbeitung
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oder des Recyclings entstehen!-2*62-%4_ Polykondensationspolymere wie Polyester sind besonders
anfillig fiir thermische und hydrolytische Degradationsprozesse, die zu einer Verkiirzung der
Polymerketten filhren und damit die mechanischen Eigenschaften des Materials
verschlechtern”*#3%%65 Durch den gezielten Einsatz von KV lassen sich diese nachteiligen
Effekte abmildern, indem Polymerketten miteinander verkniipft werden und so eine
Wiederherstellung oder sogar Verbesserung der urspriinglichen Materialeigenschaften ermoglicht
wird! 42466

KV lassen sich nach ihrem Wirkmechanismus in zwei Hauptgruppen unterteilen: (1) Additive, die
iber reaktive funktionelle Gruppen mit den Polymerketten reagieren und (2) Substanzen, die iiber
einen radikalischen Mechanismus zur Kettenverlingerung, -verzweigung und -vernetzung
beitragen. Erstere sind aufgrund ihrer hoheren Selektivitdt und besseren Steuerbarkeit der finalen
Polymerstruktur besonders vorteilhaft. Zu den wichtigsten funktionellen Gruppen fiir die
Kettenverlingerung  zdhlen Epoxide!!!4222663.6771 = Aphydride®**22362,  Carbodiimide’?,
Isocyanate®®’®, Oxazoline” und Phosphite’’°. Die Kettenverlingerung erfolgt durch Additions-
oder Kondensationsreaktionen, wobei je nach verwendetem KV die Hydroxy- und/oder die
Séurefunktion des PETs reagiert (vgl. Abbildung 6). Auch hat die Wahl des KV einen groflen
Einfluss auf die Polymerarchitektur. So fiithren Diisocyante zu einer linearen Kettenverldngerung,
wihrend Phosphite und Anhydride meist sternformige Polymere bilden. Im Gegensatz dazu erfolgt
eine radikalische Kettenverlingerung, beispielsweise durch Peroxide’® {iber die Bildung freier

Radikale mit anschlieBenden Folgereaktionen.

2
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Oxazoline — R|ngoffne9de Addition

Abbildung 6: Uberblick der wichtigsten funktionellen Gruppen von KVs fiir PET.

Fiir die Aufbereitung von Polyesterrezyklaten werden besonders hiaufig multifunktionelle Epoxid-

basierte Styrol-Acryl-Oligomere der Joncryl ADR-Reihe (vgl. Schema 1) eingesetzt'#?!-2426:67,
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Diese zeichnen sich durch ihre hohe Reaktivitit gegeniiber Carbonsduregruppen aus und

ermdglichen eine effiziente Kettenverlingerung!'®.

Schema 1: Strukturformel der Joncryl® ADR Styrol-Acryl-Oligomere mit Kennzeichnung der Epoxygruppe (griin markiert).

Der zentrale Mechanismus der KV durch Joncryl ADR basiert auf einer nukleophilen
Ringoffnungsreaktion der Epoxidgruppen. Die Reaktion wird durch Carbonséuregruppen initiiert,
die als reaktive Endgruppen an den Polymerketten vorliegen. Der Angriff einer
Carbonsduregruppe auf eine Epoxidgruppe fiihrt zur Bildung einer stabilen Esterbindung, wobei

1677 Aufgrund der hohen Reaktivitit von

gleichzeitig ein sekundérer Alkohol entsteht
Carbonsduregruppen mit Epoxidverbindungen im Vergleich zu Hydroxylgruppen wird die
Veresterung bevorzugt, wihrend die Bildung von Etherbindungen eine untergeordnete Rolle

spielt’®7?,

Ein entscheidender Vorteil von Joncryl ADR ist seine multifunktionelle Struktur, die es ermdglicht,
mehrere Polymerketten an eine oligomere Einheit zu binden. Dies fiihrt zu einer nicht-linearen
Verkniipfung der Polyesterketten, wodurch eine hohe Strukturvielfalt entsteht und Verzweigungen

2122 Diese

bis hin zu Vernetzungen innerhalb der Polymermatrix auftreten konnen
Strukturmodifikation kann sowohl die mechanischen als auch die thermischen Eigenschaften des

Polymers positiv beeinflussen.

Die Einarbeitung von Joncryl ADR erfolgt typischerweise iiber die Reaktivextrusion. Dabei wird
das Additiv direkt mit dem zu modifizierenden Polymer in einem Extruder verarbeitet'#21:6367 Die
wihrend der Compoundierung auftretenden Scherkrifte und Temperaturen aktivieren die
chemischen Reaktionen, wihrend der Austrag aus dem Extruder die Reaktion beendet®**. Die
Reaktivextrusion stellt somit eine schnelle, einfache und kosteneffiziente Methode zur

Kettenverlingerung dar, die sich fiir industrielle Anwendungen besonders gut eignet®!-34,

Da verschiedene Polyester unterschiedlich auf Kettenverlingerer reagieren, muss das

Verarbeitungsverhalten jedes Polymers individuell betrachtet werden. Untersuchungen haben



13 Stand der Wissenschaft

gezeigt, dass PET im Vergleich zu PBT eine stirkere thermische Degradation aufweist?**”°. Dies
liegt an der Instabilitit der durch B-H-Eliminierung gebildeten Vinylgruppen®’. Zudem kann eine
Abnahme der Hydroxylgruppen-Konzentration durch Reaktionen mit Vinylgruppen erfolgen, was

die Anzahl der funktionellen Gruppen fiir die Kettenverlingerung reduziert’%*.

Ein tiefgehendes Verstidndnis der chemischen Mechanismen und der Verarbeitungsbedingungen ist
daher essenziell, um eine optimale Kettenverldngerung und Stabilisierung zu gewihrleisten.
Joncryl ADR bietet aufgrund seiner selektiven Reaktivitidt eine effektive Moglichkeit zur
Verlangerung und Modifikation von Polyesterketten und trdgt so zur Verbesserung der

Materialeigenschaften von recycelten Kunststoffen bei.

2.3 Grundlagen der Reaktionskinetik

Eine chemische Reaktion wird in der Regel durch eine oder mehrere kinetische Gleichungen
beschrieben, die durch kinetische Konstanten bestimmt werden. Diese ermdoglichen die
Berechnung der Reaktionsgeschwindigkeiten und erlauben Aussagen iiber die moglichen
Produkte, Zwischenprodukte sowie die zugrunde liegenden Reaktionsmechanismen®® 38, Mittels
der Reaktionskinetik wird der Ablauf chemischer Reaktionen in Abhdngigkeit von Faktoren wie
den Konzentrationen der Reaktanden, dem Druck, der Temperatur, dem Katalysator und der
Losemittel untersucht. Dabei werden verschiedene Zeitgesetze unterschieden (siehe Abbildung 7),
die das zeitliche Verhalten der Reaktion charakterisieren. Die Ordnung des jeweiligen Zeitgesetzes

gibt an, mit welcher Potenz die Konzentration eines Reaktanden die Reaktionsgeschwindigkeit

beeinflusst®**°,
1,0 10—
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9 \\ c s -
© B o L
- \ -— 4
& | o -
N 0,5 \ € 05 Y
g 3 ‘\ g El ,
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S ' > /
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Abbildung 7: Auftragung der Edukt- (links) und Produktkonzentration (rechts) in Abhdngigkeit der Reaktionsordnung.
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Im einfachsten Fall nimmt lediglich die Konzentration eines Reaktanden FEinfluss auf den

Reaktionsverlauf, weshalb in diesem Fall von einer Reaktion erster Ordnung gesprochen wird.

A — C

Die Reaktionsgeschwindigkeit wird demgeméall iiber das Reaktionsgesetz erster Ordnung

beschrieben, welches sich durch Trennung der Variablen und Integration herleiten ldsst® !

_d[A] (2.1)
v=g = kAl
[l _ (2.2)
In Al kt

Die Reaktionsgeschwindigkeit v beschreibt die zeitliche Anderung der Konzentration des
Reaktanden [A] im Verlauf der Reaktion. Da {iblicherweise die Abnahme der Konzentration des
Edukts betrachtet wird, erfolgt die Analyse der negativen Konzentrationsverdnderung iiber die

Reaktionszeit”!

. Die Reaktionsgeschwindigkeitskonstante k kann anhand des Zeitgesetzes fiir
Reaktionen erster Ordnung (Gleichung (2.2)) ermittelt werden. Wenn die Konzentration des
Reaktanden relativ zur Ausgangskonzentration In [A]/[A], gegen die Reaktionszeit t aufgetragen
wird, ergibt sich fiir eine Reaktion erster Ordnung eine Gerade. Die

Reaktionsgeschwindigkeitskonstante entspricht dabei der Steigung dieser Geraden®°.

Sind hingegen die Konzentrationen von zwei Reaktanden [A] und [B] ausschlaggebend fiir den

Reaktionsverlauf, so wird von einer Reaktion zweiter Ordnung gesprochen®%°,

A+tB— C

Fiir die Reaktionsgeschwindigkeit ergibt sich der in Gleichung (2.3) aufgezeigte Zusammenhang.
In den meisten Féllen sind die Konzentrationen von [A] und [B] identisch, um ein stochiometrisch
perfektes Reaktionsverhéltnis zu erzielen, was im Falle von Polykondensationen ausschlaggebend

fiir den Polymerisationsgrad ist*’%2,

Somit vereinfacht sich die Beschreibung der
Reaktionsgeschwindigkeit iiber die Reaktionsdauer, da nur die Konzentrationsdnderung eines
Reaktanden, stellvertretend fiir beide Edukte, betrachtet wird. Die Konzentrationsdnderung geht

jedoch quadratisch in die Berechnung ein, wie Gleichung (2.4) zeigt®.

d[A] (2.3)
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dlA 2.4
v = —g = k[A]?, wenn [A] = [B] 24
dt
1
— ket (2.5)
[A] - [Alo
Durch die Darstellung der inversen Konzentrationsdnderung —1 _in Abhingigkeit von der

[A]-[Alo
Reaktionszeit t ergibt sich flir Reaktionen zweiter Ordnung eine lineare Beziehung. Aus dieser
Geraden kann die Reaktionsgeschwindigkeitskonstante ermittelt werden, wobei die Steigung den

Wert der Konstanten liefert®>°,

Aus den Gleichungen fiir beide Reaktionsordnungen lassen sich wesentliche Aussagen ableiten:
Bei Reaktionen erster Ordnung verdndert sich die Reaktionsgeschwindigkeit linear mit dem
Umsatz, wihrend sie bei Reaktionen zweiter Ordnung quadratisch abnimmt. Allgemein lésst sich
sagen, dass eine grofere Reaktionsgeschwindigkeitskonstante mit einer schnelleren

durchschnittlichen Reaktionsgeschwindigkeit einhergeht!®6%7.

Im Fall der reaktiven Aufbereitung von Polyestern, die mit Kleinstmengen an KV zur Reaktion
gebracht werden (< 1 % bezogen auf die Masse des Polymers'®?!??), kann aufgrund des
signifikanten Uberschusses an funktionellen Endgruppen des Polyesters im Vergleich zu den
Funktionalititen des KVs die Konzentration der Polyesterfunktionen in Ndherung als konstant

betrachtet werden!7°%%

[PET]o + [KV]
[KV]

[PET]ix + [MPET] | [PET]wo = [PET]=x

[mPET]

Zur Veranschaulichung werden im Folgenden die Stoffmengen einer beispielhaften Formulierung
berechnet. Hierfiir wird ein PET-Durchsatz von 6 kg/h mit einem mittleren Molgewicht von 60.000
g/mol angenommen. Als KV wird der handelsiibliche Joncryl ADR 4468 mit einem mittleren
Molgewicht von 7.250 g/mol eingesetzt. Die Dosierung des KV betrdgt 0,5 % bezogen auf die
Masse des PET. Der eingesetzte KV weist eine zahlenmittlere Funktionalitit fXV von 9 auf, die
bei der Betrachtung des Aquivalentverhiltnisses beriicksichtigt werden muss, da ein KV-Molekiil
theoretisch mit bis zu neun PET-Molekiilen reagieren kann. Aus diesen Annahmen lassen sich die

Stoffmengen von PET und KV wie folgt berechnen.

m(PET) _ 6000 g (2.6)

= = 0,1 mol
Mw (PET) 60000 -

n(PET) = 7
mol
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¥ %« m(KV) 9= 6000 g * 0,005 (2.7)
n(KV) = = g = 0,036 mol
Mw (KV) 7250 =~

Das gewihlte Rechenbeispiel zeigt, dass die Stoffmenge an PET etwa dem 2,7-Fachen der
Stoffmenge des KV entspricht. Bei vollstindigem Umsatz wiirde sich die Stoffmenge des PET auf
0,064 mol verringern. Da somit weniger als die Hailfte der urspriinglich eingesetzten PET-
Molekiile umgesetzt wird, wird die PET-Konzentration zur Vereinfachung als konstant

angenommen.

Dieser Spezialfall, der beide erlduterten Reaktionsordnungen betrifft, wird als Reaktion pseudo-
erster Ordnung bezeichnet®*?*?2, In diesem Fall folgen die Reaktionsgeschwindigkeit und das

Zeitgesetz denen einer Reaktion erster Ordnung.

d[KV]
dt

. . 2.8
=k [KV] mit k = k[Polymer], 28)

vV =—

DemgemiB hingt die effektive Reaktionsgeschwindigkeitskonstante & bei Reaktionen pseudo-
erster Ordnung lediglich von der Konzentrationsdnderung einer der beiden Reaktanden ab (hier:

KV)®.

Damit eine Reaktion stattfinden kann, muss die entsprechende Mindestenergie, hidufig in Form
von Wirme und/oder mechanischer Scherung, aufgewendet werden. Diese Energie hebt die
Edukte auf ein bestimmtes Energieniveau, das eine Barriere flir die Umwandlung der Edukte in

Produkte darstellt®*®. Wihrend der Reaktion steigt die Temperatur aufgrund exothermer

92-94 14,95

Prozesse oder durch die Zunahme mechanischer Scherung'*”°, was zu einer grofleren Zahl
von Molekiilen fiihrt, welche fiir die Reaktion erforderliche Mindestgeschwindigkeit bzw.
kinetische Mindestenergie erreichen®’. Daher sind hohere Reaktionstemperaturen und eine
erhohte mechanische Energie grundsitzlich vorteilhaft. Beide Faktoren werden jedoch durch

materialabhiingige Zersetzungstemperaturen und scherinduzierte Abbaumechanismen begrenzt®®.

Die kinetische Mindestenergie wird als Aktivierungsenergie bezeichnet und kann anhand der
Temperaturabhédngigkeit der Reaktionsgeschwindigkeitskonstanten berechnet werden. Die
Grundlagen hierfiir gehen auf den Chemiker Arrhenius zuriick, dessen nach ihm benannte
Gleichung den Zusammenhang zwischen der Reaktionsgeschwindigkeitskonstante und der

Temperatur beschreibt®°,
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_ E 1 (2.9)
Ink = R*T+lnA

Hierbei steht E4 fiir die Aktivierungsenergie, R fiir die allgemeine Gaskonstante und In A fiir einen
systemabhéngigen Faktor.

Die Auftragung der Arrhenius-Gleichung (2.7) in der Form einer allgemeinen Geradengleichung
gibt die Temperaturabhiingigkeit der Reaktionsgeschwindigkeitskonstanten direkt wider’*>.
AuBerdem  ldsst sich  die  Aktivierungsenergie, durch die  Auftragung der

Reaktionsgeschwindigkeitskonstante iiber die zugehorige reziproke Temperatur ableiten.

Die Aktivierungsenergie ermdoglicht eine Abschitzung, welche der theoretisch moglichen
Reaktionen aufgrund ihrer Energieeffizienz tatsdchlich ablaufen. Sie stellt daher eine zentrale

GroBe in der Reaktionskinetik dar®®2.

Durch die reaktive Aufbereitung von Polyestern mit KV soll der durch Hydrolyse (vorwiegend
unterhalb 180 ©°C) und/oder B-H-Transfer (vorwiegend oberhalb 180 °C) entstandene
Molekulargewichtsabbau kompensiert werden''¢2!797 Durch die Reaktion mit dem KV kommt
es zu einem signifikanten Anstieg der Molmasse sowie zu einer Verdnderung der
Polymerarchitektur!®2262636¢ - Die Schmelzviskositit wird dahingehend beeinflusst, dass ein
nachweisbarer Anstieg jener Viskositit messbar ist>”’"7%98% Infolgedessen verindern sich die

Drehmomente wihrend der Extrusion, wie in mehreren Studien gezeigt wurde!®6%66.79:100,

2.3.1  Anwendung der Reaktionskinetik im Batch-Prozess

In den publizierten Batch-Prozessen konnten drei typische Phasen identifiziert werden'®":

Zunichst steigt das Drehmoment nach der Zufiihrung des Polymers an und fillt anschlieend ab,
abhédngig von der Geschwindigkeit, mit der das Polymer aufgeschmolzen wird. Anschlieend
stabilisiert sich das Drehmoment auf einem bestimmten Niveau’®®. Dieses Niveau hingt vom
Molekulargewicht und der sterischen Hinderung der Polymerketten ab®®. In dieser Phase erfolgt
die Extrusion unter homogenen Materialeigenschaften. Nach einer bestimmten Zeit beginnt das
Drehmoment zu sinken, was auf thermische-mechanische Degradation zuriickzufiihren ist*®. Um
diesen Abbau zu kompensieren, kann ein KV zugegeben werden. Diese Modifikation verhindert
zwar nicht die Degradation selbst'®?*, fiihrt jedoch zu Aufbaureaktionen und einer Erhéhung des
Molekulargewicht. Es ist bekannt, dass das Drehmoment nach Zugabe von KVs ansteigt. Dieser

Anstieg ist direkt mit der Erhohung der Viskositét aufgrund des hoheren Molekulargewichts des
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100.101ynd hiingt von der Menge und der Reaktivitit des KV, der

modifizierten Polymers verkniipft
Polymerart sowie den Verarbeitungsbedingungen ab!®7378:102,

1.7 verwendeten einen Avrami-dhnlichen Ansatz (Gleichung (2.8)), um die

Ojijo et a
,Reaktionsgeschwindigkeitskonstante® der Kettenverldngerung von Joncryl ADR4468 mit PLA

und Poly[(butylensuccinat)-co-adipat] (PBSA) zu charakterisieren:
In[—In(0)] = nIn(t) + nIn(k) (2.10)

Dabei bezeichnet ©® den Umsatz des KVs, t die Reaktionszeit und k die
,Reaktionsgeschwindigkeitskonstante. Es ist zu beachten, dass die aus der Verarbeitung
berechneten kinetischen GroBen den Gesamtprozess widerspiegeln und nicht unabhingig davon

auf die reine chemische Reaktion angewendet werden kénnen'.

Der Beginn der Reaktion im Batch-Prozess wurde durch das minimale Drehmoment (Torque,,;,,)
bzw. dem Wert des Drehmoments bei homogenen Materialeigenschaften definiert, wihrend das
maximale Drehmoment (T orque,,,, ) den Zeitpunkt kennzeichnet, an dem das Gleichgewicht der
Reaktion erreicht wurde’®. Somit konnte die Anderung des Drehmoments iiber die Zeit direkt mit
dem Verbrauch des KV in Beziehung gesetzt werden. © entspricht dem noch nicht umgesetzten

Anteil des KV16:62,

_ Torquepqy — Torqueim, (2.11)
B Torque,, , — Torque,in

Die ,Reaktionsgeschwindigkeit kann aus der doppelten logarithmischen Auftragung von
In[—In(©)] gegen In(t) bestimmt werden. Die Ergebnisse zeigten, dass die Reaktion von Joncryl
ADR 4468 mit PLA generell schneller verlief als mit PBSA, was auf das niedrigere

Molekulargewicht des verwendeten PLA zuriickgefiihrt worden ist”’.

Der Einfluss sowohl der Prozesstemperatur als auch des Molekulargewichts des eingesetzten PBT
auf die Reaktionskinetik mit Joncryl ADR 4468 wurde untersucht'®. Es konnte gezeigt werden,
dass mit steigender Prozesstemperatur die Reaktion schneller verlduft, was auf die geringere
Viskositit zurlickgefiihrt wurde. Diese begiinstigt eine erhdhte Diffusion des KV. Allerdings zeigte
sich, dass die van’t-hoffsche Regel, welche eine Verdopplung bzw. Halbierung der bei einer
Temperaturdnderung um 10 K postuliert, in diesem Fall nicht exakt zutrifft. Fiir die untersuchten
Prozessparameter wurde lediglich eine Beschleunigung um den Faktor 1,3 festgestellt. Diese
Abweichung wurde mit sterischer Hinderung sowie der vergleichsweisen hohen Viskositit von

Polymerschmelzen im Vergleich zu Reaktionen in Losung begriindet!®.
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Zusitzlich konnte in einer weiteren Publikation nachgewiesen werden, dass die initiale Viskositét
— welche bei linearen Polymeren direkt mit dem Molekulargewicht korreliert!®® — einen
signifikanten Einfluss auf die Reaktionsgeschwindigkeit ausiibt. Eine hohere Viskositit fiihrt zu
einer gesteigerten mechanischen Energieeinbringung, wodurch die Reaktionsgeschwindigkeit
signifikant ansteigt. Es wurde gezeigt, dass bei der Reaktivextrusion scherinduzierte Parameter
einen groferen Einfluss auf die Reaktionsgeschwindigkeit haben als die Prozesstemperatur

selbst!®.

Vergleichbare Untersuchungen zur Kettenverlangerung von Poly(butylenadipat-co-terephthalat)

t*3. Dabei konnte eine Korrelation

(PBAT) wurden inline in einem Laborkneter durchgefiihr
zwischen der Erhohung der Scherviskositdt und des Drehmoments wéhrend der Compoundierung
festgestellt werden’®7*31%  Ahnlich zu friiheren Studien zeigte sich, dass der Anstieg des
Drehmoments mit der Zunahme des Molekulargewichts und somit mit der Reaktion
zusammenhdngt. Um zu iiberpriifen, ob der Anstieg des Drehmoments tatsdchlich auf die
Viskosititsinderung und damit auf die Reaktion zuriickzufiihren ist, wurden Extrusionsversuche
zu unterschiedlichen Zeitpunkten abgebrochen und anschlieBend mittels spektroskopischer sowie
chromatographischer Methoden charakterisiert'®%. Sowohl fiir die Reaktion von PBT mit Joncryl
ADR 4468 als auch fiir die Modifikation von rPET mit PMDA konnte auf diese Weise der

Zusammenhang zwischen Reaktionsfortschritt und Drehmomentanstieg bestitigt werden!%%2,

Des Weiteren wurde der Einfluss der KV-Konzentration im Bereich von 0,25 bis 1 % PMDA auf
die Reaktionsgeschwindigkeit untersucht. Es zeigte sich, dass die
Gesamtreaktionsgeschwindigkeit mit zunehmender KV-Konzentration abnimmt, wihrend die
Viskositét bis zu einer Konzentration von 0,75 % PMDA weiter ansteigt. Bei einer Modifikation
mit 0,25 % PMDA wurde eine lineare Kettenverldngerung beobachtet, wahrend hoher modifizierte
Proben ein FlieBverhalten aufwiesen, das charakteristisch fiir verzweigte Systeme ist. Die erhohte
Reaktionsgeschwindigkeit der Probe mit 0,25 % PMDA wurde mit einem zweistufigen
Reaktionsmechanismus begriindet. Da bei dieser Konzentration die zweite Reaktionsstufe unter
den gewihlten Prozessparametern nicht stattfindet, stellt sich das Gleichgewicht friiher ein als bei

Versuchen, in denen die Kondensationsreaktion erfolgt®.

Costa et al.”*> konnten zudem nachweisen, dass die Verarbeitungstemperatur einen erheblichen
Einfluss auf das resultierende durchschnittliche Molekulargewicht hat. Eine hohere Temperatur
fiihrte zu einer effizienteren Erhdhung der Molmasse. Diese Temperatur-Molekulargewichts-
Beziehung wurde ebenfalls fiir PBT von Guo und Chan’® bestitigt. In ihrer Studie zur reaktiven

Extrusion von PBT mit Diglycidyltetrahydrophthalat in einem gleichlaufenden
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Doppelschneckenextruder stellten sie eine lineare Beziehung zwischen der erforderlichen
Reaktionszeit und der Verarbeitungstemperatur fest: Mit steigender Temperatur verlief die
Reaktion schneller, da die Viskositit der Polymerschmelze abnahm’®. Dariiber hinaus wurde eine
Korrelation zwischen der Rotordrehzahl und der Reaktionsgeschwindigkeit festgestellt, wobei

hohere Scherraten die Diffusionsrate des KVs und somit die Reaktion selbst beschleunigten’®0,

In einer weiteren Untersuchung wurde gezeigt, dass die Blendzusammensetzung von PBT und
tPET einen Einfluss auf die Reaktionsgeschwindigkeit des Polymerblends ausiibt®®. Wihrend bei
reinem PBT unter den gewihlten Bedingungen keine Reaktion mit PMDA nachgewiesen werden
konnte, zeigte sich beim PBT-dominierten Blend die signifikanteste Viskositdtsanderung. Dieses
Verhalten wurde darauf zuriickgefiihrt, dass die Viskositdt von PBT unter den gegebenen

Prozessbedingungen zu gering war®

, um die erforderliche Aktivierungsenerge fiir die Reaktion
bereitzustellen. Sobald rPET zugegeben wurde, kam es zu einer Reaktion von rPET mit PMDA
und einer Erhéhung der Viskositit, wodurch auch PBT an der Reaktion teilnehmen konnte®. Dies
erklart, warum die Reaktionsgeschwindigkeit mit steigendem PBT-Anteil abnahm, da der Anteil
an rPET entsprechend reduziert wurde. Dariiber hinaus konnte gezeigt werden, dass die

Temperaturabhiingigkeit der Reaktionsgeschwindigkeit nicht, wie von Guo et al.”® postuliert, einer

linearen Beziehung folgt, sondern einem logarithmischen Ansatz entspricht (Gleichung (2.12)):
y=a—0,29 *n(x + 18) (2.12)

wobei die Variable ,,a* ein temperaturabhidngiger Shiftfaktor ist, welcher fiir die gewihlten
Prozessparameter zwischen 0,18 (T=255 °C) und 0,69 (T=265 °C) verlduft und x den rPET-Anteil

im Blend wiedergibt®®.

Die aufgefiihrten Publikationen zeigen, dass die Bestimmung kinetischer Reaktionsparameter

anhand der Drehmomentverinderung im Batchprozessen moglich ist!66%66.7,

2.3.2 Anwendung der Reaktionskinetik im Extrusionsprozess

Ein wesentlicher Unterschied zwischen Batch-Prozessen und dem kontinuierlichen Betrieb im

Doppelschneckenextruder (TSE, twin screw extruder) liegt in der Steuerung der Verweilzeit.

Wihrend sie im Batch-Verfahren gezielt durch das Ablassen der Polymerschmelze reguliert

werden kann, gestaltet sich die Bestimmung im TSE deutlich komplexer. Die Verweilzeit ergibt

sich aus der Schneckengeometrie®®!®, der Drehzahl®*81:1%4-197 " dem Durchsatz!%+19%:198 sowie
5

weiteren Prozessparametern'®®. Um dennoch eine mdglichst genaue Analyse des

Verzweigungsgrad in Abhédngigkeit von der Verweilzeit durchzufiihren, ist eine detaillierte
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Probenentnahme entlang der Schneckenlinge erforderlich®*!%. Dies erfordert das Stoppen des
Prozesses, das rasche Abkiihlen der Schmelze und die Entnahme von Materialproben aus
verschiedenen Zonen des Extruders. Diese methodischen Herausforderungen verdeutlichen die
Unterschiede zwischen Batch- und kontinuierlichen Verfahren und unterstreichen die

Notwendigkeit angepasster Analyseansétze fiir die kinetischen Untersuchungen im TSE.

Der Einfluss der Verweilzeit auf den Verzweigungsgrad zweier Reaktionen, bei denen (I) Styrol
und (II) Maleinsdureanhydrid auf ein Polyolefin aufgepfropft wurden, wurde sowohl in einem
Mikro-Compounder als auch in einem Doppelschneckenextruder (TSE) untersucht!!%!'!, Es zeigte
sich, dass der Umsatz der Pfropfreaktion zwischen 13,75 und 17,75 L/D sprunghaft ansteigt und
sich entlang der restlichen Schneckenldnge auf einem nahezu konstanten Niveau einpendelt.
Dieser Anstieg findet im Bereich hoher Scherkrifte statt und ldsst sich {ber die
Schneckenkonfiguration  gezielt  steuern''’.  Unabhiingig von  der  eingesetzten
Monomerkonzentration wurde im kontinuierlichen Betrieb des Doppelschneckenextruders ein
geringerer Pfropfgrad im Vergleich zum Batch-Betrieb im Mikro-Compounder festgestellt,
obwohl im TSE eine hohere Scherung vorlag. Dies wurde auf die Additivierung des Polypropylens
mit einem Antioxidationsmittel zuriickgefiihrt, welches die entstehenden Makroradikale an der
weiteren Reaktion hindert. Im Batch-Betrieb, der nicht unter Schutzatmosphire durchgefiihrt
wurde, wurde das Antioxidationsmittel hingegen schneller verbraucht, was der radikalischen

Aufbaureaktion zugutekam!'!%!11,

Eine vergleichbare Studie®® untersuchte die Reaktionskinetik der Kettenverlingerung von
modifiziertem Polyamid 12 (PA12) mit einem Diol. Hierfiir wurden entlang der Schneckenlénge
spezielle Zylinder installiert, die eine schnelle Probenahme wéhrend des Extrusionsprozesses
ermoglichten. Nach Erreichen eines quasi-stationdren Zustands konnten so mehrere Proben
entnommen werden, um den Reaktionsfortschritt zu charakterisieren und zu analysieren. Diese
experimentellen Daten dienten der Modellierung der prozessbezogenen Reaktionskinetik, wobei
die Einflussgroflen Schneckendrehzahl und Durchsatz untersucht wurden. Das entwickelte Modell
sagte einen parabelformigen Verlauf des Reaktionsfortschritts in Abhdngigkeit der
Schneckendrehzahl voraus. Die experimentellen Daten zeigten hingegen eine Abnahme mit
steigender Drehzahl. Der anfiangliche Anstieg wurde durch die kiirzere Verweilzeit erkléart,
wiéhrend der anschlieBende Riickgang mit der thermischen Vorgeschichte des Materials in

Verbindung gebracht wurde®’.

Chalamet et al.®® zeigten zudem, dass die Molmasse des modifizierten PA12 stark von der

gewihlten Schneckendrehzahl abhdngt. Die hdchste Molmasse wurde bei 200 rpm erreicht.
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Sowohl niedrigere als auch hohere Drehzahlen fiihrten zu signifikant geringeren Werten. Dies
wurde damit begriindet, dass bei niedrigen Schneckendrehzahlen die lingere Verweilzeit den
thermischen Abbau begiinstigt, wahrend hohere Drehzahlen zu einer schnelleren Erwérmung oder
zur Uberhitzung der Schmelze fiihren, was den (thermisch-)mechanischen Abbau verstirkt und
das Molekulargewicht reduziert®® 32, Beim Durchsatz zeigte sich ein klarer Zusammenhang: Mit

steigendem Durchsatz nahm der Reaktionsgrad ab, da die Verweilzeit sank®’.

Auch fiir die Polymerisation von Polystyrol aus Styrol®?

sowie fiir die Degradation von
Polymeren®® wurde beobachtet, dass mit reduzierter Verweilzeit der Umsatz des Reaktanten im
Extruder verringert wird!®19510819 " Eq wyrde jedoch auch festgestellt, dass in unterfiillten
Doppelschneckenextrudern die Schneckendrehzahl nur einen geringen Einfluss auf die Verweilzeit
hat, da diese hauptsichlich durch die Forderleistung bestimmt wird'%. Gleichzeitig fiihrt eine
erhohte Drehzahl aufgrund mechanischer Scherung und viskoser Dissipation zu einem

Temperaturanstieg der Schmelze, wodurch im Falle einer Degradation dieser Prozess zusétzlich

beschleunigt wird®! 82104,

2.4 Reaktive Extrusion von rPET

Die Extrusion ist ein komplexer thermomechanischer Prozess, bei dem Kunststoffe unter Einfluss
von Scher- und Temperatureinwirkung verarbeitet werden. Zwei zentrale Prozessparameter, die
die Materialeigenschaften maBgeblich beeinflussen, sind die spezifische mechanische Energie
(SME) und die mittlere Verweilzeit. Diese Parameter stehen in direkter Wechselwirkung mit der
Schneckendrehzahl, dem Durchsatz und dem Fiillgrad des Extruders und haben entscheidende
Auswirkungen auf die Molekularstruktur, die Viskositdt sowie die thermomechanische Stabilitét

des Polymer81047106,108,112,113

Im Folgenden werden die spezifische mechanische Energie und die mittlerer Verweilzeit néher

erlautert.

241 Einfluss der spezifischen mechanischen Energie auf das Molekulargewicht

Die spezifische mechanische Energie beschreibt die durch das Antriebsmoment des Extruders
eingebrachte Energie pro Masseneinheit des Materials und wird nach Gleichung (2.13)

berechnet! #4112.113.
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2N
SME = (2.13)

m

Dabei ist M das Drehmoment in kJ, N die Rotationsgeschwindigkeit in min™ und m die
Durchsatzmenge in kg*min™!. Die SME stellt eine zentrale KenngroBe zur Charakterisierung des
Extrusionsprozesses dar, da sie direkt die Scherbeanspruchung des Polymers widerspiegelt. Eine
Erhohung der Schneckendrehzahl fiihrt in der Regel zu einer Zunahme der SME, da intensivere
Scherkriafte mehr mechanische Arbeit auf das Material iibertragen. Allerdings ist dieser
Zusammenhang nicht linear, da mit steigender Drehzahl das Drehmoment aufgrund von

Scherverdiinnung und thermischer Degradation abnehmen kann. Villmow et al.!%

zeigten, dass
eine Erhohung der Schneckendrehzahl von 100 auf 500 min™' lediglich zu einer Verdreifachung
anstatt einer theoretisch erwarteten Verfiinffachung der SME fiihrte. Der Durchsatz beeinflusst die
SME hingegen invers: Eine Erhohung des Durchsatzes verringert die SME, da die Verweilzeit des
Materials im Extruder sinkt und weniger mechanische Energie pro Masseneinheit iibertragen wird.
Gleichzeitig verringert sich bei hoheren Durchsdtzen die Fiillung der Schneckenkanile, was die

Scherbeanspruchung weiter senkt und somit die thermomechanische Belastung des Polymers

reduziert.

2.4.2 Einfluss der mittleren Verweilzeit auf das Molekulargewicht

Die mittlere Verweilzeit beschreibt die durchschnittliche Zeit, die das Polymer im Extruder
verbringt und setzt sich aus der Zeit in den teilgefiillten und vollstindig gefiillten Bereichen des
Extruders zusammen. Sie korreliert bei konstantem Fiillgrad direkt mit dem Durchsatz,
wohingegen die Schneckendrehzahl lediglich bei vollstindig gefiillten Elementen einen geringen
Einfluss auf die Verweilzeit ausiibt''*!'. Der Zusammenhang kann, wie in Gleichung (2.14)

gezeigt, in vereinfachter Form wie folgt dargestellt werden:

Vext * p (214)

Text = m

wobei T,,; die mittlere Verweilzeit, V,,,; das gefiillte Volumen des Extruders, p die Dichte der

Polymerschmelze und m den Durchsatz beschreibt.

Eine Erhohung des Durchsatzes fiihrt zu einer verkiirzten Verweilzeit, da das Material schneller
durch den Extruder transportiert wird. Umgekehrt verldngert ein niedriger Durchsatz die

Verweilzeit! 8.
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Die Wechselwirkung zwischen SME und Verweilzeit hat entscheidende Auswirkungen auf das
Molekulargewicht und die Viskositét des extrudierten Materials. Eine ldngere Verweilzeit fiihrt zu
einer verstarkten thermomechanischen Beanspruchung, wodurch Abbaumechanismen begiinstigt

1.1"2 untersuchten den Einfluss

werden und das Molekulargewicht des Polymers sinkt. Calderon et a
der SME und Verweilzeit wihrend der reaktiven Extrusion von PLA und PBS. Sie zeigten, dass
langere Verweilzeiten zu einer Abnahme der Viskositit aufgrund verstarkter Degradation fiihren,
wihrend kiirzere Verweilzeiten diesen Effekt abmildern. Taubner et al.!'® fanden einen
vergleichbaren Zusammenhang zwischen Schneckendrehzahl, Verweilzeit und Molmasse. Eine
Reduktion der Schneckendrehzahl von 120 auf 20 min™" bei einer Verarbeitungstemperatur von

240 °C fiihrt zu einer Abnahme des Zahlenmittelwertes (Mn) von 25.600 auf 13.600.

Bei reaktiver Extrusion, insbesondere bei der Modifikation von Polymeren mit KV, beeinflussen
SME und der Verweilzeit die Effizienz der Kettenverlangerungsreaktionen. Eine zu kurze
Verweilzeit bei hohen Schneckendrehzahlen kann dazu fiihren, dass die Reaktion unvollstéindig
bleibt, da die Kontaktzeit zwischen Polymer und KV nicht ausreicht®*!1?, Tuna et al.!"” zeigten bei
der reaktiven Extrusion von PA6 mit Joncryl, dass eine Erhéhung der Schneckendrehzahl von 100
auf 200 min' die Viskositédt des Materials deutlich senkte, da die Zeit fiir die Kettenverldngerung
nicht ausreichte. Ein #hnliches Verhalten wurde bei PLA/PBSA-Blends von Mirzadeh et al.'*
beobachtet. Sie zeigten, dass niedrige Schneckendrehzahlen eine verstirkte Kettenverldngerung
begiinstigten, wihrend hohe Schneckendrehzahlen infolge verstirkter thermomechanischer

Degradation zu einem Kettenabbau fiihrten.

Zusammenfassend sind SME und Verweilzeit eng miteinander verkniipfte Prozessgréfen, die sich
direkt auf die Materialeigenschaften auswirken. Wihrend eine Erh6hung der Schneckendrehzahl
die SME steigert, fiihrt sie gleichzeitig zu einer Reduktion der Verweilzeit. Ein hoherer Durchsatz
verringert sowohl die SME als auch die Verweilzeit, was die thermomechanische Belastung des
Polymers reduziert. Die Wahl geeigneter Prozessparameter ist daher entscheidend, um eine
gezielte Beeinflussung der Materialeigenschaften zu ermdglichen und die gewlinschte Balance

zwischen mechanischer Beanspruchung und Verweilzeit im Extruder zu erreichen.

25 Rheologische Eigenschaften von KV modifizierten Polyestern

Aus dem FlieBverhalten von Polymerschmelzen lassen sich wichtige Informationen iiber die
Polymerarchitektur, das mittlere Molekulargewicht, die Molmassenverteilung sowie die

chemische Konsistenz ableiten?>!%1217126_ Daher spielt die rheologische Charakterisierung von
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Polymeren, insbesondere von unldslichen Systemen, eine entscheidende Rolle bei der

Strukturaufklarung.

2.5.1 Einfluss von KV auf die FlieReigenschaftenn von Polymerschmelzen

Lineare Thermoplaste zeichnen sich durch einen ausgedehnten Newtonschen FlieBbereich aus,
dem ein klarer Ubergang in das scherverdiinnende Verhalten folgt*®!2%!27. Das Viskosititsniveau
hangt primér vom Molekulargewicht des Polymers ab und kann aufgrund der direkten Korrelation

mithilfe der Mark-Houwink-Gleichung (Gleichung (2.15)) beschrieben werden'®.
Mo = K * My, (2.15)

Mit zunehmender Molmasse steigen sowohl die Kettenlédnge als auch der Verschlaufungsgrad der
Polymerschmelze, was die Viskositit teilweise erheblich erhoht. Homogene Polymerketten —
sowohl hinsichtlich chemischer Konsistenz als auch Kettenldnge — zeigen ein scherverdiinnendes
Verhalten erst bei hoheren Scherraten. Im Gegensatz dazu fiihrt eine breite Molmassenverteilung
bei gleicher mittlerer Molmasse dazu, dass das scherverdiinnende Verhalten bereits bei niedrigeren
Scherraten einsetzt, da kiirzere Ketten weniger Energie fiir ihre Orientierung und Entkndulung

benétigen123,126,1287130

Bei verzweigten Polymerarchitekturen ist der Zusammenhang zwischen Molekulargewicht und
Viskosititsniveau hingegen nicht mehr eindeutig'®'?*, Im Fall von Sternpolymeren hiingt die
Nullscherviskositit vor allem von der mittleren Molmasse der Arme ab, wihrend die Anzahl und
Symmetrie der Arme einen untergeordneten Einfluss haben. Dieser Zusammenhang beruht auf
dem Mechanismus der Spannungsrelaxation. Bevor sich die Hauptkette entspannen kann, miissen
die Seitenketten bereits relaxiert sein. Daher kdnnen auch kurze Seitenketten einen signifikanten
Einfluss auf das Viskositdtsniveau ausiiben. Dieser Effekt ist besonders ausgepridgt bei

asymmetrischen Sternpolymeren und bei sogenannten Kamm-Polymeren!%*!23,

Kamm-Polymere, die entweder durch polymeranaloge Reaktionen (Pfropfpolymerisation)
synthetisiert oder durch reaktive Aufbereitung (reaktive Extrusion mit KV) hergestellt werden,
zeigen ein breites Spektrum an rheologischen FEigenschaften!®®. Diese Vielfalt ist auf ihre
strukturelle Heterogenitdt zuriickzufiihren. Dabei geniligen bereits geringste Mengen an
Verzweigungen (0,02 Verzweigungen pro 1000 C-Atome) um das Viskosititsplateu, gegeniiber

einem linearen Polymer, zu erhdhen'?!+132,
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Dass der Einfluss der Polymerarchitektur den des Molekulargewichts deutlich tiberwiegt, ldsst sich
aus Abbildung 8 ableiten. Diese zeigt den Vergleich des FlieBverhaltens verschiedener HDPE-
Proben (Abbildung 8, links), die sich sowohl in ihrer Molmasse als auch in der Dichte der

Langkettenverzweigungen unterscheiden.
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Abbildung 8: FEinfluss der Polymerarchitekur auf die viskosen FEigenschaften von Polyolefine: Vergleich Linearer
Polymerearchitektur mit Sternpolymer (links)'?* und KV-Konzentration (rechts)'3.

Die mit ,,HDPE C* bezeichnete Probe weist zwar das hochste Molekulargewicht auf, jedoch keine
Langkettenverzweigungen. lhre FlieBkurve zeigt die charakteristischen Merkmale linearer
Thermoplaste. Trotz des hochsten Molekulargewichts unter den untersuchten Polymeren weist
HDPE C im niederfrequenten Bereich die geringste Viskositit auf. Mit steigendem
Verzweigungsgrad ist eine Verschiebung hinzu héheren Viskosititen festzustellen, obwohl die
Molmassen beider Polymere mit etwa 100.000 deutlich niedriger sind als die des linearen HDPEs.
Weiter ist auch eine Verschiebung des Newtonschen Plateaus hinzu einem niederfrequenten
Bereich gegeben. Beide Phdnomene lassen sich auf die Relaxationsmechanismen der Seitenketten

zuriickfiithren'?*134,

Aus dem Verlauf der FlieBkurven im hochfrequenten Bereich kann
entnommen werden, dass die untersuchten Polymere chemisch nicht konsistent sind, was sich aus

der unterschiedlichen Kurvenkriimmung ableiten lisst!®>.

Neben der gezielten  Synthese  spezieller = Polymerarchitekturen, lassen  sich
Langkettenverzweigungen durch reaktive Extrusion mit geeigneten Kettenverlidngerer
erzielen’!13%. Diese Additive kommen {iblicherweise in geringen Konzentrationen zum Einsatz,
wodurch der groffte Anteil der modifizierten Polymerketten nach dem Prozess weiterhin
unmodifiziert vorliegt. Dies resultiert darin, dass im Bereich hoher Frequenzen die FlieBkurven
unterschiedlich stark modifizierter Polymerketten konvergieren (Abbildung 8 (rechts)), da die
chemische Kontinuitéit weiterhin gegeben ist. Die in Abbildung 8 (rechts) verglichenen Polyolefine

weisen eine vergleichbare Molmasse und Molmassenverteilung auf, jedoch unterscheiden sich die
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Viskosititen im niederfrequenten Bereich signifikant. Der Unterschied kann auf die
Verzweigungsdichte zurlickgefiihrt werden, welche liber das Verhiltnis der Streumassenradien g

3. Der Streumassenradius

von linearem zu verzweigtem Polymer abgeleitet werden kann'
beschreibt, wie die Masse eines Polymers rdumlich um seinen Schwerpunkt verteilt ist. Ein grof3er
Streumassenradius weist auf eine ausgedehnte oder offene Molekiilstruktur hin, wie sie
typischerweise bei linearen Polymeren auftritt. Komplexere Strukturen wie verzweigte Polymere
besitzen hingegen einen geringeren Streumassenradius'*®. Jedoch kann die Nullscherviskositt

nicht mit dem Verzweigungsgrad korreliert werden!0%12412,

Ein dhnliches Verhalten wird auch bei verzweigten Polyestern beobachtet. Aus Abbildung 9 (links)
kann die Abhéingigkeit der Scherrheologie gegeniiber der Polymerarchitektur von rPET eindeutig
abgeleitet werden. Das Vorhandensein von bereits geringen Mengen an Langkettenverzweigungen,
wie mit 0,25 % modifizieren rPET, kann die Nullscherviskositit und den Grad der
Scherverdiinnung im Vergleich zu linearen Polymeren mit &hnlichem Molekulargewicht
verdndern. Durch die Modifikation steigt das Molekulargewicht von 44.000 auf 62.000 g/mol
(gemessen mittels GPC gegen einen PMMA-Standard), was zu einer signifikanten Erhéhung der

Viskositit im Bereich niedriger Scherraten fiihrt®?,
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Abbildung 9: Komplexe Viskositit (links) und van Gurp-Palmen-Plot (rechts) von rPET modifiziert mit variiertem PMDA-Anteil®.
Abgedruckt mit Genehmigung von ACS Sustainable Chem. Eng. 2024, 12, 10, 4194-4202. Copyright (2024) American Chemical
Society.

Zudem zeigt die FlieBkurve des modifizierten rPET ab etwa 10 rad*s” ein scherverdiinnendes
Verhalten, wihrend das unmodifizierte rPET bis zu 100 rad*s™! ein Newtonsches Plateau beibehiilt.
Bei hoheren Konzentrationen von PMDA konnte zwar eine hohere Viskositét, jedoch kein
Newtonsches Plateau im untersuchten Scherratenbereich erreicht werden®, was auf die

zunehmende Relaxationszeit der modifizierten Ketten zuriickgefiihrt werden kann?>6%13°,

Neben der Konzentration des KVs beeinflussen auch dessen Reaktivitit, Funktionalitit sowie die

Topologie das rheologische Verhalten von PET maRBgeblich. Hérth et al.?2.?* zeigten, dass sich bei
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PMDA-Gehalten von bis zu 0,3 % FlieBkurven ergaben, die im untersuchten Scherratenbereich in
einen Newtonschen Bereich iibergingen. Bei Joncryl hingegen konnten Konzentrationen von bis
zu 0,4 % eingesetzt werden, bevor dieses Verhalten nicht mehr gegeben war. Die Viskositit bei 0,1
rad/s konnte mit 0,3 % PMDA auf ein Niveau angehoben werden, das bei Joncryl erst mit 1,6 %
erreicht wurde (Abbildung 10 (links)). Wéhrend eine vollstindige Reaktion mit PMDA zu einem
Sternpolymer fiihrt, erzeugt die Modifikation mit Joncryl eine Kamm-Polymerarchitektur?® (vgl.
auch Abbildung 6). Die niedrigere Nullscherviskositidt der Kamm-Polymere ist auf die geringere
Vernetzungsdichte und die hohere Kettenbeweglichkeit zuriickzufiihren, wihrend die Stern-

Polymere eine hohere Viskositit aufweisen, da ihre Struktur enger und vernetzter ist>>103-123,
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Abbildung 10: Einfluss der chemischen Struktur des KVs auf die Viskositdt von modifiziertem PET. PMDA und Joncryl (links) und
PMDA und TGDDM (rechts)'.

Kruse et al.'*> untersuchten den Einfluss von PMDA und Tetraglycidyldiamin-diphenylmethan
(TGDDM) auf die rheologischen Eigenschaften von PET. Der Vergleich der resultierenden
FlieBkurven (Abbildung 10 (rechts)) zeigt, dass die Viskositit bei der Verwendung von TGDDM
zur Modifikation deutlich stérker ansteigt. Wihrend bei TGDDM-Konzentrationen oberhalb von
0,12 % kein Newtonsches Plateau im untersuchten Frequenzbereich mehr erreicht wird, bleibt

dieses Verhalten bei der Modifikation mit PMDA bis zu einer Konzentration von 0,8 % erhalten'3>.

Bei vollstandiger Reaktion fithren beide KVs zur Bildung einer Stern-Polymerarchitektur, weshalb
die Unterschiede im FlieBverhalten und Viskositdtsniveau auf die spezifische Reaktionschemie
zuriickzufilhren sind. PMDA reagiert ausschlieBlich mit Hydroxy-Gruppen, wihrend die
Epoxidfunktionalitdt von TGDDM sowohl mit Hydroxy- als auch mit Carboxy-Endgruppen von
PET reagieren kann'®7!3_ Aufgrund der hoheren Reaktivitiit der Carboxy-Endgruppen wird diese
Reaktion bevorzugt!'®”. Zudem erméglicht die nicht-selektive Reaktion von TGDDM die Bildung
eines vernetzten Polymernetzwerks. Auch bleibt die Reaktivitit von TGDDM wihrend der

Reaktion konstant, wihrend PMDA einen zweistufigen Reaktionsmechanismus zeigt, bei dem die
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zweite Stufe signifikant langsamer ablduft. Diese Unterschiede im Reaktionsverhalten, bedingt
durch unterschiedliche Funktionalitdten und Stochiometrie, erkldaren die unterschiedliche Effizienz

von PMDA und TGDDM bei der Erhhung der Viskositit von PET!*.

Sowohl das Viskosititsniveau als auch das FlieBverhalten von Polymerschmelzen ist abhdngig von
Molekulargewicht und Molekulargewichtsverteilung, vor allem von der
Polymerarchitektur?? 103121123, 12413L134 ‘Dyrch gezielte Modifikation, reaktive Extrusion mit KV,
kann das FlieBverhalten der Polymerschmelze angepasst werden. Noch deutlicher wird der

Einfluss von Langkettenverzweigungen jedoch bei den elastischen Eigenschaften.

2.5.2 Einfluss von KV auf die komplexen Eigenschaften von Polymerschmelzen

Die komplexe Viskositit wird durch zwei unterschiedliche Komponenten ausgedriickt: den
Speichermodul (G") und den Verlustmodul (G""). Dabei wird das elastische Verhalten der
Polymerschmelze iiber den Speichermodul und das viskose Verhalten {iber den Verlustmodul

beschrieben'26137,

Verlauf Speicher- und Verlustmodul linear Thermoplasten
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Abbildung 11: Beispielhafter Verlauf von Speicher- (G’) und Verlustmodul (G ') eines linearen Thermoplasts.

In Abbildung 11 wird schematisch die Abhéngigkeit der beiden Module von der Frequenz fiir einen
linearen Thermoplasten dargestellt. Im niedrigen Frequenzbereich skaliert G’ mit ?, was darauf
hinweist, dass die Polymerketten ausreichend Zeit haben, um vollstindig zu relaxieren. Im
terminalen Bereich (geringe Frequenzen) wird die viskoelastische Reaktion der Polymerschmelze
von den langsten Relaxationszeiten dominiert, die typischerweise mit der Entschlaufung ganzer

Polymerketten einhergehen. G” hingegen skaliert bei geringen Frequenzen linear mit der
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Kreisfrequenz'*®

. Mit zunehmender Frequenz tragen kiirzere Relaxationszeiten, die der Bewegung
kleinerer Kettensegmente entsprechen, zur Dynamik bei. Dies fiihrt zu einem Anstieg von G’ und
einem Maximum von G". Der Ubergangspunkt, an dem G’ gleich G" ist, definiert den Wechsel

von einem iiberwiegend viskosen zu einem iiberwiegend elastischeren Materialverhalten.

Bei hohen Frequenzen sind die Relaxationsmechanismen zu langsam, um auf die Verformung zu
reagieren. Dies fiihrt dazu, dass das Material in das gummiartige Plateau iibergeht. Die Lage und
der Verlauf der beiden Module iiber die Frequenz verdndert sich signifikant, wenn sich die
Polymerarchitektur von linear zu verzweigt dndert”®'?*. Das Vorhanden sein bereits weniger
verzweigter Polymerketten resultiert in einem signifikanten Anstieg der beiden Module im
terminalen Frequenzbereich?®!3*!%  Dies kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass die lingste
Relaxationszeit hin zu niedrigeren Frequenzen verschoben wird und somit meistens nicht mehr im
untersuchten Frequenzbereich liegt. Im Falle von Kettenverlingerungen, welche zu
Langkettenverzweigungen fithren, kann ein Zusammenhang zwischen KV-Anteil und Lage des
Speichermoduls gefunden werden. Mit steigendem KV-Anteil nimmt der Speichermoduls teils
signifikant zu. Die Steigung im terminalen Bereich kann als Maf} fiir die Verzweigung

herangezogen werden. Akdevelioglu et al.?¢

zeigten, dass die Steigung des Speichermodul im
terminalen Bereich von unmodifizierten PBT zu modifiziertem PBT von 1,6 auf 0,6 abnimmt. Die
Verianderung der Steigung wurde als Nachweis fiir die Verdnderung der Polymerarchitektur von

linear zu verzweigt gedeutet.

Im Jahr 1998 ver6ffentlichten van Gurp und Palmen eine Methode zur Verifizierung des Zeit-
Temperatur-Superpositions-Prinzips (TTS). Diese Methode basiert auf zwei rheologischen
GroBen, die aus dem Speicher- und Verlustmodul berechnet werden: dem Verlustwinkel und dem
komplexen Modul. Die Autoren zeigten, dass isotherme Frequenzkurven zu einer gemeinsamen
Kurve iiberfiihrt werden konnen, sofern das TTS erfiillt ist'?!!?2,

1.1 erweiterten diese Arbeit indem sie demonstrierten, dass aus der resultierenden

Trinkle et a
Kurve wertvolle Informationen iiber die Langkettenverzweigungen und die Polydispersitit des
untersuchten Materials abgeleitet werden konnen. Die von Trinkle so bezeichnete Darstellung, bei
der der Verlustwinkel gegen das komplexe Modul aufgetragen wird, ist heute als van-Gurp-

Palmen-Plot bekannt.
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Abbildung 12: Beispielhafter Verlauf des Verlustfaktors in Abhdngigkeit der Polymerarchitektur (links) und der Seitenkettenlinge
(rechts); In Anlehnung an Trinkle et al. 1?2,

Abbildung 12 zeigt den Verlauf des Verlustfaktors in Abhingigkeit von der Polymerarchitektur
und des komplexen Moduls. Lineare Thermoplaste weisen typischerweise einen konkaven
Kurvenverlauf auf. Im Bereich niedriger Scherraten, was einem geringen komplexen Modul
entspricht, bildet sich ein Plateau des Verlustfaktors bei etwa 90°. Mit zunehmendem komplexem
Modul sinkt der Verlustfaktor und erreicht ein Minimum bei |G*| = G3 (kann aus Abbildung 12
nicht entnommen werden). Eine steigende Polydispersitit fiihrt zu einer Abflachung des
Kurvenverlaufs. Dies ist darauf zurlickzufiihren, dass kiirzere Ketten signifikant schneller
relaxieren konnen als ldngere Kettensegmente, was die dynamischen mechanischen Eigenschaften
des Materials beeinflussen. Wihrend verzweigte Polymerarchitekturen (Sternpolymere) einen
konvexen Kurvenverlauf aufweisen, weisen hochverzweigte und vernetzte Polymere (Kamm- und
Leiterpolymere) ein lokales Minimum zwischen dem 90°-Plateau und dem absoluten Minimum
bei |G*| = Gy auf. Bei komplexen Modulen oberhalb G nimmt der Verlustfaktor unabhingig der
Polymerarchitektur wieder stark zu. Da dieser Bereich fiir teilkristalline Polymere experimentell

nicht zugénglich ist, wird hier nicht weiter darauf eingegangen'?!+122,

In Abbildung 12 (rechts) ist der Verlauf des Verlustfaktors fiir ein 3-armiges Sternpolymer mit
unterschiedlich langen Seitenketten sowie fiir ein 4-armiges Sternpolymer schematisch dargestellt.
Dabei ist die Seitenkettenlinge [; < l,. Mit zunehmender Seitenkettenlinge nimmt der
Verlustfaktor bei identischem komplexem Modul ab. Dies liegt daran, dass lingere Seitenketten
zu einer stirkeren Verschlaufung fithren, wodurch die Relaxationsprozesse verlangsamt werden.
Dadurch verschiebt sich das Antwortsignal des Polymers bei gleichem Modul zunehmend von
viskosen zu elastischen Eigenschaften. Dieser Effekt wird noch deutlicher, wenn man das 3-armige

und das 4-armige Sternpolymer miteinander vergleicht. Die zusétzliche Seitenkette im 4-armigen
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Sternpolymer erhoht die Verschlaufungsdichte signifikant, was die Relaxation weiter verlangsamt

und das Material eine noch elastischere Antwort zeigen ldsst!0*122:125,

Aus Abbildung 9 (rechts) ldsst sich der Verlauf des Verlustfaktors von rPET in Abhédngigkeit von
der PMDA-Konzentration ableiten®”. Wihrend das unmodifizierte rPET den fiir lineare
Thermoplaste typischen konkaven Verlauf zeigt, deutet der Verlauf darauf hin, dass ab einer
PMDA-Konzentration von 0,5 % eine verzweigte Polymerarchitektur vorliegt. Der Verlustwinkel
sinkt dabei von 90° bei unmodifiziertem rPET auf 65 + 3° fiir Proben, die mit 0,5 bis 1,0 % PMDA
modifiziert wurden. Diese Verdnderung der Kurvenform wird als Nachweis fiir die Ausbildung
von Langkettenverzweigungen interpretiert. Hingegen zeigte die mit 0,25 % PMDA modifizierte
rPET-Probe keine Verdnderung des Kurvenverlaufs, obwohl eine Zunahme der Viskositdt und eine
Abnahme des Verlustwinkels beobachtet wurden. Dieses Phdnomen wird durch den zweistufigen
Reaktionsmechanismus  erkldrt: Im  ersten Reaktionsschritt erfolgt eine lineare
Kettenverlangerung, die die Viskositit zwar erhoht, sich jedoch nicht signifikant auf die
Relaxationsmechanismen auswirkt. Erst mit einer Erhohung der PMDA-Konzentration tritt der

zweite Reaktionsschritt ein, der zur Ausbildung von Langkettenverzweigungen fiihrt®?,

Mittels des van Gurp-Palmen-Plots ldsst sich eine grundsitzliche Aussage iiber die
Polymerarchitektur treffen. Jedoch konnen mit dieser Methode keine quantitativen Riickschliisse

auf den Verzweigungsgrad gezogen werden.
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2.5.3 Von der FlieRkurve zur Polymerarchitektur

Eine detailliertere, rheologische Analyse der Polymerarchitektur wird durch die Betrachtung der
sogenannten Relaxationszeitspektren ermdglicht. Die Relaxationszeit A beschreibt, wie lange
Polymerketten bendtigen, um nach einer Deformation wieder zu relaxieren und wird mafgeblich
vom mittleren Molekulargewicht, der Molekulargewichtsverteilung sowie der Polymerarchitektur

beeinflusst!?>140-142,

glasartig verzweigt

H(z)/ Pa

¢ Frequenz/rad*s” A Anax

Abbildung 13: Modelhafter Verlauf von Speicher- und Verlustmodul iiber die Frequenz (links), Modelhafter Verlauf des
Relaxationspektrum tiber die Relaxationszeit (rechts).

Das Relaxationszeitspektrum h(A) fasst die Beitrdge all dieser Prozesse zur gesamten

viskoelastischen Materialantwort zusammen'#

. Da dieses Spektrum jedoch nicht direkt messbar
ist, muss es aus dem komplexen Modul G *(w) rekonstruiert werden. Dementsprechend lassen sich
sowohl der frequenzabhédngige Speichermodul als auch der Verlustmodul durch Integrale iiber das

Relaxationszeitspektrum ausdriicken (Gleichung (2.16))'4>144-146,

/1 2
G’ () = Goy + Jh(/l)1+()/1)2dln(/1)
(2.16)
G (w) = f h(l)ﬁdln(ﬂ)
] w

Mathematisch entspricht die Bestimmung des Relaxationsspektrums der Losung eines Systems
von Fredholm-Integralgleichungen erster Ordnung (Gleichung (2.17)), das aus diskreten
Messpunkten des Relaxationsmoduls sowie von Speicher- und Verlustmodulwerten resultiert!*’.
Solche inversen Probleme sind bekanntermallen ,,schlecht gestellt” (engl.: ill-posed), da bereits

kleine Messungenauigkeiten zu groBen Abweichungen im berechneten Spektrum fiithren kdnnen.
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Deshalb werden speziell entwickelte, numerisch stabile Verfahren benétigt, um robuste

Relaxationsspektren zu erhalten, die gegeniiber Messrauschen méglichst unempfindlich sind!'#*.

G (0) = Goy + f RO K (0h)din(A)
- 2.17)

G’ (w) = fh(A)Kgff(w/l)dln(A)

Ein moglicher Losungsansatz besteht in der Anwendung einer Tikhonov-Regularisierung, gefolgt
von einer Datenglittung mit einem Savitzky—Golay-Filter. Im Folgenden werden die Grundziige

dieses Vorgehens skizziert.

Die Kernel-Funktionen der Fredholm-Integralsgleichung (Gleichung (2.18)) enthalten die
diskreten Messpunkte, die aus den Speicher- und Verlustmodulen der oszillatorischen Messungen
gewonnen werden. Da reale Materialien haufig eine unmittelbare elastische Reaktion aufweisen,

wird das Fredholm-Integral um einen zusitzlichen Term G, erginzt'*,

Kolod) = (wA)?
wA .
Ko-(0d) = T2

Da es sich bei den Messungen um hochdimensionale Vektoren iiber den Frequenzbereich handelt,
muss die Berechnung fiir beide Module in Matrixform erfolgen (Gleichung (2.19)).
Kh=G

(2.19)
K'hec

Dabei bezeichnet h die unbekannten Werte des Relaxationszeitspektrums. Die Vektoren G’ und
G'' enthalten die experimentell bestimmten Speicher- bzw. Verlustmoduln. Die Matrizen K’ und
K" stellen die jeweiligen Kernel-Funktionen dar; sie transformieren das Relaxationszeitspektrum

in die theoretisch vorhergesagten Werte fiir Speicher- und Verlustmodul.

In Gleichung (2.20) sind die Vektoren der Komponenten des Relaxationsspektrums h sowie die zu

jedem diskretisierten Relaxationszeitpunkt gehdrenden Messpunkte G'und G "' dargestellt. Ebenso

sind die Matrizen des diskretisierten Systems K'und K" angegeben !4,
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h(1)
n=l }

h(A)

G,(Wl) - Goo
¢ - [ ; }
G,(Wm) - Goo

G”(.wl)

G’ = (2.20)

G”(;Vm)

K’ll es K’ln
K= : =~
K o Kon

K”ll e K"ln
K= i =~
K'mi o K'mn

In der Praxis gibt es meist deutlich mehr Unbekannte (n) als Messpunkte (m). Dadurch sind die
Matrizen K'und K" schlecht konditioniert, sodass bereits geringe Messfehler oder Rauschen zu
groflen Abweichungen in den berechneten Werten von h fithren. Ohne Regularisierung wiirde das
Relaxationsspektrum oft unphysikalische Effekte, wie negative Werte oder starke Schwankungen,
zeigen. Regularisierungsverfahren (Gleichung (2.21)) glédtten das Spektrum, verhindern nicht-
physikalische Losungen und verringern die Empfindlichkeit gegeniiber Messrauschen'4”-!%°. Bei
der Tikhonov-Regularisierung ergibt sich h, als Minimierer einer Funktion, die die Losung

stabilisiert und gleichzeitig mdglichst klein halt!44148,

h, = argmin{||[Kh — G||3} + A% *||Lh||3 (2.21)

Da in dieser Arbeit zur Bestimmung der Relaxationszeitspektren die RheoCompass-Software
verwendet wurde, wird auf die zugrunde liegende Regularisierung nicht weiter eingegangen. Die
Entwicklung des Verfahrens, seine Grenzen sowie detaillierte Beschreibungen sind jedoch

umfassend in der Fachliteratur dokumentiert und kdnnen dort nachgelesen werden!23-140:144.148
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Abbildung 14: Viskositdit und Relaxationszeitspektrum von PS (links); Schematische Relaxationszeitspektren in Abhdngigkeit der
Polymerarchitektur (rechts).

In Abbildung 14 (links) sind die rheologischen Groflen Viskositét, Speicher- und Verlustmodul
dem berechneten Relaxationszeitspektrum von PS gegeniibergestellt. Die FlieBkurve (schwarze
Linie) zeigt das typische Verhalten eines linearen Thermoplastes, einen ausgeprigten
Newtonschen Bereich und einen kaum ausgebildeten Ubergangsbereich in das scherverdiinnende
Verhalten bei hoheren Scherraten. Das resultierende Relaxationszeitspektrum (rote Linie) weist
ein Maximum bei relativ hohen Scherraten bzw. geringen Relaxationszeiten aus. Das Maximum
im Relaxationszeitspektrum entspricht dem Wendepunkt des Ubergangsbereichs in der FlieBkurve.
Generell gilt, je geringer das Molekulargewicht ist, desto schneller konnen sich die Polymerketten
entspannen, wodurch eine geringe Relaxationszeit resultiert'?>!%°, Aus dem Relaxationsmaximum
kann somit das mittlere Molekulargewicht lineare Thermoplasten abgeschitzt werden'?%!43, Mit
zunehmender Molekulargewichtsverteilung wird der Ubergang vom Newtonschen zum
scherverdiinnenden Verhalten diffuser'?®. Dies liegt daran, dass lingere Kettensegmente im
Vergleich zu kiirzeren Ketten deutlich mehr Zeit fiir die Entschlaufung bendtigen und daher erst
bei hoheren Scherraten ungehindert flieBen konnen. Infolgedessen erweitert sich der
Ubergangsbereich, was zu einer breiteren und ausgeprigteren Verteilung der Relaxationzeiten im
Spektrum fiihrt. Verallgemeinert kann aus Lage und Breite des Relaxationspeak Molmasse und
Molmassenverteilung des untersuchten Polymers abgeleitet werden. In der gewichteten und
normierten Auftragung (wie in Abbildung 14 (rechts) dargestellt) ermdglicht die Form des

Relaxationsspektrum Riickschliisse auf die Polymerarchitketur zuziehen. Wihrend lineare

Thermoplaste (schwarze Kurve) einen Relaxationspeak um

=1 aufweisen, zeigen
lin

hochverzweigte Polymersystem (rote und orange Kurve) eine Verschiebung des Relaxationspeaks

T
zu— > 10.
Alin
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Wihrend bei dem untersuchten Polymer mit Baumstruktur (rote Kurve) das Maximum noch
innerhalb der Messgrenzen befindet, ist die Bestimmung der Relaxationszeit fiir das
hochverzweigte Kamm-Polymer (orange Kurve) nicht moglich. Aufgrund des hohen
Verzweigungsgrads ist die Kettenbeweglichkeit bei geringen Scherraten gehindert, wodurch der

abrupte Abfall der Relaxationskurve (rote Linie) zu erkliren ist'?125-140,

KV-modifizierte Thermoplasten konnen hingegen als Blend aus linearen und stern- bzw.
kammartigen Polymeren gesehen werden, was recht gut aus dem Verlauf des Relaxationsspektrum
hervorgeht. Das Relaxationsspektrum des KV-modifizierten Polymers (griine Linie) zeigt ein
bimodales Verhalten auf. Sowohl bei 7/4;;,, = 1 als auch t/1;;;,, > 10 ist ein Peak sichtbar. Die
langere charakteristische Relaxationszeit wird auf die Relaxation der verzweigten Ketten
zuriickgefiihrt. Wéhrend bei t/1;;,, = 1 das Relaxationszeitspektrum des modifizierten Polymers
dhnlich dem der linearen Referenz ist, unterscheidet sich das Relaxationsverhalten der Polymere
bei geringen Scherraten deutlich. Das kann damit begriindet werden, dass unterhalb 7/, = 10
die viskosen Eigenschaften dominieren, welche von den vorhanden unmodifizierten
Polymerketten ausgeht. Da diese identisch zur Referenz sind, ist das Relaxationsverhalten in
diesem Bereich identisch. Oberhalb 7/1;;, = 10 iiberwiegen die elastischen Eigenschaften und
somit das FlieBverhalten der verzweigten/modifizierten Polymerketten. Mit zunehmender KV-
Konzentration nimmt die Intensitit und die Lage von t/4;;, der modifizierten Polymerketten zu.
Solange die Intensitdt der Relaxation der modifizierten Polymerketten geringer ist als die der
linearen, kann der Einfluss der KV-Modifikation kaum aus dem FlieBverhalten abgeleitet werden.
Wihrend das FlieBverhalten weiterhin von den linearen Polymerketten dominiert wird, konnen
hingegen deutliche Unterschiede im elastischen Verhalten (Elongation, Schmelzefestigkeit)

festgestellt werden!?+125:140,

Aus dem Verhiltnis der beiden Relaxationspeaks kann der Verzweigungsindex abgeleitet werden.
Der Verzweigungsindex ist ein MaB fiir die Anzahl an verzweigten C-Atom pro 10* C-Atomen und
kann deshalb auch als MaB fiir die Betrachtung der Effizienz des KVs herangezogen werden. Tian
et al.!?® beschrieben eine Methode zur Berechnung des Verzweigungsindexes basierend auf dem
Verhiltnis der Anteile der linearen und verzweigten Polymerketten der Nullscherviskositdt und
den resultierenden Relaxationszeiten (die genaue Herleitung wird im Methodenteil 5.2.2
aufgefiihrt). Sie konnten zeigen, dass bei der reaktiven Extrusion von PP mit
Pentaerythrittetraacrylat (PETA), sich mit der PETA-Konzentration von 0,13 % und 0,30 %, der
Anteil an verzweigten Ketten von 0,05 auf 0,75 dndert. Dies entspricht einer Effizienz von 2,7

bzw. 17,5. Unter der Annahme, dass jede Hauptkette aus 20.000 C-Atome besteht, liegt der
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berechnete Verzweigungsrad bei 0,025 bis 0,38 / 10* C-Atomen. Vergleichende Messungen mittels

NMR und GPC zeigten dhnliche Werte des Verzweigungsgrads 26,

2.6 Kristallisationsverhalten von KV modifizierten Polyestern

Um das Kristallisationsverhalten von Polymeren und den Einfluss der KV-Modifikation besser
einordnen zu konnen, wird zunichst ein kurzer Uberblick iiber die Nukleationstheorie nach

150,151

Hoffmann gegeben.

Die Kristallisation von Polymeren verlduft in drei aufeinanderfolgenden Schritten: der
Keimbildung, dem Kristallwachstum und der sekundéren Kristallisation. Wie ausgepriagt der
jeweillige Schritt ablduft hdngt einerseits von der chemischen Struktur der Polymerkette und

andererseits von den Prozessbedingungen ab!*2,

Langkettenverzweigungen haben nicht nur Auswirkungen auf das FlieBverhalten von Polyestern,
sondern auch auf deren Kristallisationseigenschaften. Dies ist darin begriindet, dass durch die KV
Modifikation eine Anderung der Polymerarchitektur resultiert, welche sich auf die Keimbildung

sowie das Kristallswachstum auswirkt. Hanley et al.!*3

zeigten, dass PET mit einer linearen
Polymerarchitektur signifikant schneller kristallisieren kann als ein verzweigtes PET mit
vergleichbarer Molmasse. Weiter zeigten sie ,dass die Nuklation des verzweigten Polymers jedoch
schneller erfolgte. Papageorgiou et al."** untersuchten den Einfluss der Verzweigungs- und
Vernetzungdichte auf die Kristallisationskinetik von PET. Sie konnten feststellten, dass mindestens
eine Verzweigungsdichte von 0,25 % bezogen auf das mittlere Molgewicht verhanden sein muss,
um einen messbaren Einfluss auf das Kristallisationsverhalten feststellen zu konnen. Mit
zunehmenden Anteil an Langkettenverzweigungen konnte eine signifikante Abnahme der
Kristallisationsgeschwindigkeit gemessen werden. Vergleichbare Kristallisationseigenschaften fiir

KV-modifizierte Polymere konnten von Nofar et al.>*

gefunden werden. Alle drei Studien zeigten
eine Erhohung der Nukleirungsrate, welche mit der Erhohung der Viskositdt gegeniiber dem
linearen PET begriindet wurde. Gleichzeitig konnte in diesen Studien eine Reduktion der
Kristallisationsgeschwindigkeit mit dem Verzweigungsgrad bzw. KV-Konzentration festgestellt
werden, welche wiederum auf den Viskosititsanstieg?*!>*, die gehinderte Kettenrelaxation'** und
der uneinheitlichen Polymerarchitektur' begriindet wurde. Ahnliche Zusammehiinge wurden auch

fiir PLA 157157 PBT®! und PP 19190 gezeigt.

Damit ein Polymer {iberhaupt eine kristalline Phase ausbildet, muss sich wéhrend des

Abkiihlvorgangs  ein  thermodynamisch  stabiler Keim bilden, von dem das
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Kristallisationswachstum ausgehen kann. Dieser stabile Keim zeichnet sich durch den

sogenannten kritischen Keimradius (r*) aus (vgl Gleichung (2.22)).

.2y (2.22)
~AG,

r

Dabei bezeichnet y die Oberflichenspannung des Keims und AG, die volumetrische freie
Energiednderung wihrend der Kristallisation. Unterschreitet der Keim den kritischen Radius, 10st
er sich wieder auf. Erst oberhalb dieses Radius ist die notwendige Energiebarriere iiberwunden

und das Wachstum kann fortschreiten (vgl. Abbildung 15, links).

/
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Abbildung 15: Thermodynamisch Voraussetzung des kritischer Keimradius (links), Keimbildungs- und Kristallwachstumsrate
(rechts).

Bei homogener Nukleierung geschieht die Keimbildung durch die zufdllige parallele Anordnung
mehrere Ketten oder Kettensegmente. Wéhrend lineare Polymere eine hohe Kettenbeweglichkeit
und gute Diffusion aufweisen, wird diese bei Polymeren mit Langkettenverzweigungen deutlich
eingeschrinkt. Die Verzweigungspunkte wirken dabei als Fixpunkte (vgl. Abbildung 16), welche
die Beweglichkeit der benachbarten Kettensegmente begrenzen. Dadurch werden mogliche
Konformationen reduziert, was die lokale Konformationsumwandlung entlang der

Kettengleitrichtung erleichtert und zu einer gleichmiBigeren Ausrichtung fiihrt!52160,
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Abbildung 16: Schematische Darstellung der Keimbildung an einem Verzweigungspunkt.
Das Kristallwachstum ist neben der thermischen Vorgeschichte, der Kristallisationstemperatur
auch vom Vorhandensein von Additiven beeinflusst. Thermodynamisch kann das lineare
Kristallwachstum nach der Gleichung (2.23) beschrieben werden.

Ko (2.23)
T—ATx*f

G = Gy * exp(—

Dabei ist K, die Nuklationskonstante, T die Kristallisationstemperatur, AT der
Temperaturunterschied zur Gleichgewichtsschmelztemperatur (wird auch als Unterkiihlung

bezeichnet) und f ein Temperaturkorrekturfaktor der freien Energie.

Besonders die Molmasse und der Verzweigungsgrad haben einen entscheidenden Einfluss auf das
Kristallisationsverhalten. Sowohl die Glasiibergangstemperatur (Tg) als auch die
Schmelztemperatur (Tm) werden signifikant von der mittleren Molmasse beeinflusst, wodurch sich
das Kiristallisationsfenster verschiebt. Zudem verringert eine hohere Molmasse die

Kettenbeweglichkeit bei konstanter Temperatur!3216,

Einen vergleichbaren Effekt haben
Langkettenverzweigungen: Die Diffusion der Kettensegmente in Richtung des wachsenden
Kiristalls wird durch die Verzweigungspunkte behindert. Diese fungieren als Fixpunkte, welche die
Segmentbeweglichkeit einschrianken. Infolgedessen ist die Kristallwachstumsrate verzweigter
Polyester im Vergleich zu linearen Polymeren teils deutlich reduziert'**>~1%°. Chen et al.'® zeigten
mit Polarisationsmikroskopie, dass verzweigte Polymere eher zur Nukleiierung tendieren,
wihrend lineare Polymere ein starkes Kristallwachstum aufzeigen. Die Erhdhung der
Keimbildungsrate wurde auf die topologischen Hinderung begriindet, wihrend die Reduktion des

Kristallwachstums iiber die hohere Verschlaufungsdichte begriindet wurde, 3216

Abbildung 15 (rechts) stellt den Zusammenhang zwischen Keimbildung und Kristallwachstum
dar. Die Kristallisation von Polymeren ist unterhalb T, bis zum Ty mdglich. Auch ist deutlich zu
erkennen, dass die Kristallisationsrate nahe T, am hochsten ist, was auf die Kettenbeweglichkeit
zurlickgefiihrt werden kann. Mit fortlaufender Abkiihlung der Polymerschmelze nimmt deren

Viskositdt zu. Dadurch reduziert sich die Kettenbeweglichkeit und somit nimmt die
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Kristallisationsrate ab. Unterhalb von Ty findet keine nennenswerte Kettenbeweglichkeit statt,
wodurch die Kristallisation zum Erliegen kommt. Somit stellt eine zu hohe Viskositdt durch
Molmasse, Temperatur oder Kristallisationsgrad eine kinetische Limitierung dar. Hingegen kann
aus Abbildung 15 (rechts) entnommen werden, dass die Keimbildung eine gewisse Unterkiihlung
benotigt. Je niedriger die Temperatur im Vergleich zu Ty, ist, desto hoher ist die Keimbildungsrate.
Dies ist darauf zurtickzufiihren, dass der kritische Keimradius in einem reziproken Zusammenhang
zur Temperatur steht. Somit setzt die tatsdchliche Kristallisation erst nach einer gewissen
Unterkiihlung der Polymerschmelze ein. Die Keimbildung stellt somit eine thermodynamische

Limitierung fiir die Kristallisation.

Neben chemischer Modifikation kann durch das Blenden von Polymeren deren Materialverhalten
signifikant beeinflusst werden. Durch die Kombination verschiedener Polymere koénnen
Eigenschaften wie die Viskositit, die Schmelzefestigkeit, der Schmelzbereich oder die
Glasiibergangstemperatur optimiert werden, was insbesondere fiir die Anpassung an spezifische

Verarbeitungsprozesse wichtig ist.

Im Folgenden wird der Einfluss von PBT auf die Materialeigenschaften von rPET genauer
erldutert. PBT gilt hierbei, aufgrund seiner sehr &hnlichen chemischen Struktur und dem

Verarbeitungsverhalten als vielversprechender Blendpartner fiir rPET.

2.7  Einfluss von PBT auf die Materialeigenschaften von rPET

Das Blenden von PET mit PBT bietet eine vielversprechende Moglichkeit, die Verarbeitbarkeit
und mechanischen FEigenschaften von PET zu verbessern, ohne neue Polymerstrukturen
synthetisieren zu miissen**'®!. Obwohl PET und PBT strukturell #hnlich sind und in der amorphen
Phase eine gute Mischbarkeit aufweisen, bilden sie aufgrund ihrer unterschiedlichen
Kristallisationsverhalten separate kristalline Phasen, was Zu einzigartigen
Eigenschaftskombinationen fiihrt'®?. PET weist eine hohe Steifigkeit und Temperaturbestindigkeit
auf, jedoch begrenzen seine geringe Schmelzfestigkeit und langsame Kristallisationsrate die
Verarbeitung®’-163-164. PBT hingegen besitzt eine deutlich hohere Kristallisationsgeschwindigkeit
und Kristallinitit, was zu einer besseren Formstabilitit und Prozessfihigkeit fiihrt>!. Die
Kombination beider Polymere kann die Nachteile von PET, insbesondere dessen schlechte
Verarbeitbarkeit und langsame Kristallisation, kompensieren und gleichzeitig die positiven

Eigenschaften beider Komponenten bewahren?.

Mechanisch betrachtet zeigen PET/PBT-Blends eine vergleichbare oder sogar verbesserte Zug-

und Biegefestigkeiten im Vergleich zu den reinen Komponenten, wobei insbesondere das 50:50-
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Verhiltnis eine erhhte Schlagzihigkeit und Steifigkeit aufweist'®!. Rheologisch betrachtet weisen
diese Blends ein komplexes Verhalten auf: Wiahrend geringe PBT-Gehalte zunichst zu einer
erhohten Viskositdt filhren, nimmt diese mit steigendem PBT-Anteil ab. Dies konnte auf
Phasenseparationseffekte zuriickzufiihren sein?*2°. Die thermische Stabilitit der Blends ist stark
von der Zusammensetzung abhingig, wobei hohere PBT-Anteile zu einer Reduktion der

Zersetzungstemperatur fithren kdnnen®*>!,

Ein entscheidender Vorteil der PET/PBT-Blends liegt in ihrer verbesserten Schaumfihigkeit'®.
Durch den Zusatz von KV kann die Schmelzviskositdt erhoht und damit die Schaumstruktur
optimiert werden. Die Reaktivitdt des KV héngt dabei stark von der chemischen Umgebung
innerhalb des Blends ab®. In PET-dominanten Systemen reagieren KV bevorzugt mit den
endstindigen Hydroxylgruppen von PET, wéhrend in PBT-reichen Blends aufgrund der hoheren
Reaktivitit der terminalen Carboxylgruppen von PBT eine verstdrkte Vernetzung zu beobachten
ist. Diese selektive Reaktion beeinflusst die molekulare Architektur des Polymersystems erheblich
und kann gezielt genutzt werden, um die Schmelzviskositdt und Verarbeitbarkeit zu steuern. Die
Kontrolle der Reaktion im Blend erfordert eine prézise Anpassung der Prozessbedingungen,
insbesondere der Temperaturfithrung und der Mischverhéltnisse, um eine gleichméfige Verteilung

der KV-Reaktionsstellen zu gewéhrleisten und unerwiinschte Nebenreaktionen zu minimieren.
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2.8 Zusammenfassung der Literatur

Die Literaturrecherche zeigt, dass PET und rPET den dritthdufigsten Kunststoff darstellen und in
einem breiten Anwendungsspektrum eingesetzt werden. Dies ist auf ihre ausgezeichneten
mechanischen, chemischen und thermischen Eigenschaften zurlickzufiihren, die wiederum aus der
chemischen Struktur von PET resultieren — einem linearen, teilaromatischen Polyester. Diese
Struktur bringt jedoch auch Nachteile mit sich: Die Hauptkette von PET weist aufgrund der
Teilaromatik eine erhohte Steifigkeit auf, wahrend die Esterbindungen anfillig fiir thermische und
hydrolytische Abbaumechanismen sind. Dies fiihrt insbesondere bei der Wiederverarbeitung und
dem mechanischen Recycling zu Kettenspaltungen, wodurch das Molekulargewicht sinkt — ein

entscheidender Faktor fiir die mechanischen und thermischen Eigenschaften von PET.

Die zugrunde liegenden Abbaumechanismen sind bereits umfassend untersucht worden, ebenso
wie der Zusammenhang zwischen Molekulargewichtsabbau und der gezielten sowie
unbeabsichtigten Additivierung. Frithere Studien haben zudem gezeigt, dass die Verweilzeit im
Extruder einen signifikanten Einfluss auf die Abbaumechanismen ausiibt. Dieser Einfluss wiegt

deutlich stirker als die induzierte Scherung durch Erh6hung der Drehzahl oder des Durchsatzes.

Untersuchungen haben weiterhin belegt, dass durch die Zugabe von KV die negativen Effekte des
Materialabbaus kompensiert oder sogar iibertroffen werden konnen. Hierzu wurden verschiedene
KVs in unterschiedlichen Konzentrationen getestet und hinsichtlich der Viskositit, der
Zugfestigkeit sowie der Schaumstruktur analysiert. Neben der KV-Modifizierung wurden auch
Blends mit strukturell dhnlichen Kunststoffen erforscht, um den Abbau von PET durch eine

schonendere Prozessfiihrung zu minimieren.

Mithilfe von Batch-Versuchen in Mikro-Compoundern und Laborknetern konnte die Reaktion
zwischen Polyestern und KV detailliert untersucht und Reaktionskinetiken berechnet werden.
Diese Kinetiken erlauben anhand der Verdnderung von Kraft oder Drehmoment Riickschliisse auf

den Reaktionsfortschritt.

Auch im Bereich der Polymeranalytik, insbesondere der rheologischen Charakterisierung, ist
bekannt, dass das Molekulargewicht und die Polymerarchitektur das FlieBverhalten
unterschiedlich beeinflussen. Wiahrend bei linearen Polymeren die Viskositit mit steigendem
Molekulargewicht zunimmt, iibt bei verzweigten Systemen primér das mittlere Molekulargewicht
der Seitenketten Einfluss auf die Viskositit aus'®. Durch geeignete Modellierungen lassen sich

anhand von FlieBkurven Riickschliisse auf die Polymerarchitektur ziehen.
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Die umfassende Literatur zeigt, dass die Forschung an Polyestern, insbesondere an PET, sowohl
in der Wissenschaft als auch in der Industrie auf grofles Interesse stoft. Viele Bereiche wurden
bereits tiefgehend untersucht, um ein besseres Verstindnis der Polymerverarbeitung, der

thermischen und rheologischen Charakterisierung sowie der KV-Reaktionen zu gewinnen.

Allerdings wurden diese Aspekte bislang iiberwiegend isoliert betrachtet. In bisherigen Studien
wurde héufig die KV-Konzentration erhoht, wenn die gewiinschten Materialeigenschaften nicht
erreicht wurden, ohne dabei die Prozessparameter systematisch zu beriicksichtigen. Ein
umfassendes Verstindnis der zugrundeliegenden Reaktionsmechanismen sowie der Korrelation
zwischen Prozessparametern, Reaktionsfortschritt und Polymerarchitektur konnte bisher nicht

erlangt werden.
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3 Zielsetzung und Struktur der Arbeit

In dieser Arbeit soll besseres Verstindnis der reaktiven Extrusion von rPET sowie rPET/PBT-
Blends geleistet werden. Dabei sollen die zeitlichen Verdnderungen der resultierenden
rheologischen Eigenschaften analysiert und mit den Prozessparametern in Zusammenhang
gebracht werden. Die gewonnenen Erkenntnisse werden der Literatur gegeniibergestellt. Das

iibergeordnete Ziel dieser Arbeit lautet:

Aufklirung der zeitlichen strukturellen Verinderung von rPET und rPET/PBT-Blends
wihrend der reaktiven Extrusion in Abhingigkeit der Prozessparameter und der

Materialzusammensetzung.

Die wihrend der reaktiven Extrusion von rPET ablaufenden chemischen Reaktionen — sowohl die
gezielt herbeigefiihrten Reaktionen als auch die unerwiinschten Nebenreaktionen — hingen vor
allem von den Prozessparametern Durchsatz, Schneckendrehzahl und Temperatur ab. Wéhrend der
Einfluss von Temperatur und KV-Konzentration bereits im Batch-Prozess untersucht wurde, fehlt
bislang eine detaillierte Analyse der scherinduzierenden Parameter auf die chemische Struktur und
die Prozesskinetik. Um eine Korrelation zwischen der Scherrate und der chemischen Modifikation
von rPET herzustellen, ist eine umfassende Untersuchung des Extrusionsprozesses und

rheologischen Eigenschaften erforderlich. Daraus ergibt sich das erste Teilziel:

Teilziel 1: Aufkldrung der Struktur-Eigenschaftsbeziehung von KV modifizierten rPET in
Abhiéngigkeit der Scherrate im Mikrocompounder.

Zur Untersuchung der Struktur-Eigenschaftsbeziehung werden je 12 g rPET mit dem epoxid-
basierenden KV Joncryl ADR 4468 mit einem konstanten Massenanteil von 0,5 % bei variierter
Drehzahl des Mikrocompounder fiir 5 Minuten compoundiert. Anschlieend wird das Extrudat
gesammelt, granuliert und zu Priitkérpern fiir scherrheologische Untersuchung gepresst. Es sollen

folgende Hypothesen gepriift werden:



46 Zielsetzung und Struktur der Arbeit

Hypothese 1:

Eine Erhohung der Scherrate flihrt aufgrund der héheren eingetragenen spezifischen Energie und
der verbesserten Durchmischung zu einer beschleunigten Reaktion zwischen KV und rPET,

wodurch sich eine groflere Prozesskinetikkonstante ergibt.

Auch im kontinuierlichen Prozess wird die zeitliche Verdanderung der chemischen Struktur des K'V-
modifizierten rPET direkt von der Schneckendrehzahl und dem Durchsatz im
Doppelschneckenextruder beeinflusst. Um eine Korrelation zwischen der zeitlichen chemischen
Modifikation und den jeweiligen Prozessparametern abzuleiten, miissen diese gezielt variiert und
die rheologischen sowie spektroskopischen Eigenschaften bis zum Erreichen des
Prozessgleichgewichts untersucht werden. Ein direkter Transfer der Erkenntnisse aus den Mikro-
Compounder-Versuchen ist aufgrund der signifikanten Unterschiede in Schneckengeometrie und
Verweilzeiten nicht moglich. Allerdings sollte eine Korrelation zwischen der spezifischen
mechanischen Energie und der chemischen Struktur bestehen. Daraus leitet sich das zweite Teilziel

ab:

Teilziel 2: Kinetische Beschreibung der Doppelschnekenextrusion in Abhéngigkeit der

Schneckendrehzahl sowie des Durchsatzes.

Zur Untersuchung der zeitlichen Verdnderung der chemischen Struktur wird rPET mit dem epoxid-
basierenden KV Joncryl ADR 4468 bei einem konstanten Massenanteil von 0,5 % bei variierten
Prozesseinstellungen extrudiert. Bis auf den jeweils zu untersuchendem Parameter, werden alle
weiteren Prozessparameter konstant gehalten. Ab der Zugabe des KV wird bis zum Erreichen des
Prozessgleichgewichts miniitlich eine Probe des Extrudats entnommen. Im Anschluss erfolgt eine
Analyse der rheologischen, spektroskopischen und thermischen Eigenschaften. Weiter soll die
Verdnderung der Viskositit wihrend der reaktiven Extrusion mittels eines Inline-Rheometers
untersucht und zur Berechnung der Prozesskinetik herangezogen werden. Es sollen folgende

Hypothesen gepriift werden:

Hypothese 2.1:

Eine Erhohung der scherinduzierenden Prozessparameter, konkret der Drehzahl und des

Durchsatzes, ist direkt proportional zur Verdnderung der Prozesskinetik.

Hypothese 2.2:

Eine Erhohung der scherinduzierenden Prozessparameter ist direkt proportional zur finalen

Viskositdt und somit zur effektiven Nutzung des KVs.
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Die rheologischen und chemischen Eigenschaften des rPET/PBT-Blends sind vom
Mischungsverhéltnis abhédngig. Die Kettenbeweglichkeit von PBT ist gegeniiber jener von rPET
erhoht, wodurch sich unterschiedliche Reaktionsgeschwindigkeiten ergeben. Hieraus folgt sich

das dritte Teilziel:

Teilziel 3: Aufklarung der Korrelation zwischen dem FlieBverhalten und der Prozesskinetik von

KV modifizierten rPET/PBT-Blends in Abhdngigkeit des PBT-Anteils

Zur Aufkldarung des Einflusses des Mischungsverhidltnisses auf das FlieBverhalten und die
Prozesskinetik, werden rPET/PBT-Blends mit variiertem Mischungsverhiltnis bei konstanten
Prozessparametern und Massenanteil von 0,5 % KV extrudiert. Das Extrudat wird bis zum
Erreichen des Prozessgleichgewichts miniitlich gesammelt und anschliefend rheologisch
untersucht. Zur Berechnung der Prozesskinetik werden die Daten eines Inline-Rheometers

herangezogen. Es sollen folgende Hypothesen gepriift werden:

Hypothese 3.1:

Das Mischungsverhiltnis hat keinen signifikanten Einfluss auf die FlieBaktivierungsenergie der

modifizierten rPET/PBT-Blends.

Hypothese 3.2:

Die Prozesskinetik ist reziprok proportional zum PBT-Anteil des KV modifizierte rPET/PBT-
Blends.
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4 Material

4.1 Polymere

Das in dieser Arbeit untersuchte rPET wurde von der Meraxis AG (Muri bei Bern, Schweiz)
bezogen. Der Handelsname lautet Sumilion Eco PET. Es besitzt eine intrinsische Viskositit von
0,81 dl/g, ein Massenmittel der Molmasse von 77.000 g/mol und ein Zahlenmittel von

41.000 g/mol.

Als Blendpartner kam PBT POCAN B1300 der Lanxess AG (Koln, Deutschland) zum Einsatz.
Dieses PBT weist ein Massenmittel der Molmasse von 66.000 g/mol und ein Zahlenmittel von

37.000 g/mol auf.

Die gemessene Molmassenverteilung beider Polymere kann aus Anhang A. 1 entnommen werden.

4.2 Kettenverlangerer

Als Kettenverldngerer wurde Joncryl ADR 4468 der BASF SE (Ludwigshafen, Deutschland)
verwendet. Dabei handelt es sich um ein styrol-acrylbasiertes Oligomer mit Epoxygruppen als
reaktiven Zentren (vgl. Schema 1). Die mittlere Molmasse betrdgt 7.250 g/mol, woraus ein Epoxy-
Aquivalentgewicht von 310 g/mol resultiert. Dies entspricht einer funktionellen Gruppenanzahl
von etwa 24 bezogen auf die Masse, wihrend die Funktionalitit bezogen auf die Molekiilanzahl

bei etwa 9 liegt.

Die Glasiibergangstemperatur des Kettenverldngerers betrdgt 59 °C. Aufgrund des geringen
Glasiibergangpunktes und einer geringen Wasseraufnahme des KV wird dieser nicht getrocknet.
Die Menge an Wasser liegt unterhalb von 50 ppm. Dadurch ist die hydrolytische Spaltung der
rPET-Ketten nicht signifikant. Die angegebene Prozess- und Reaktionstemperatur liegt zwischen
170 und 330 °C. Laut Hersteller eignet sich Joncryl ADR 4468 insbesondere fiir Polyester, was

bereits in mehreren wissenschaftlichen Publikationen bestétigt wurde.
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5 Experimentelle Methoden

Im folgenden Abschnitt werden die eingesetzten préparativen und analytischen Methoden néher

erlautert.
5.1 Probenpraparation

511 Mikrocompounder

Das rPET wird in einer Kryo-Miihle ZM300 (Retsch, Haan, Deutschland) bei 1800 rpm unter
Verwendung eines 1000-pm-Siebs zu Pulver verarbeitet. AnschlieBend wird es 12 Stunden lang
bei 120 °C im Vakuum getrocknet, bevor es fiir die Mikrocompounder-Versuche eingewogen
werden kann. Der KV wird ohne weitere Vorbereitung mit einem StoBel zermahlen und

eingewogen.

Die Versuche werden auf einem Mikrocompounder DSM Xplore (Xplore Instruments B.V.,
Sittard, Niederlande) unter Stickstoffatmosphére bei 280 °C und variierter Schneckendrehzahl
durchgefiihrt. Fiir jeden Versuch werden zundchst 11 g rPET bei einer Drehzahl von 50 rpm
vorgelegt. Nach 2 Minuten wird die Drehzahl auf den fiir die Messung vorgesehenen Wert
angepasst (13, 25, 50 oder 100 rpm). Nach insgesamt 3 Minuten wird ein Gemisch aus 1 g rPET
und 0,06 g KV (0,5 % bezogen auf 12 g rPET) ziigig zugegeben und der Prozess fiir weitere 5

Minuten aufgezeichnet. Jede Versuchsreihe wird mindestens dreimal wiederholt.

51.2 Reaktive Extrusion

Das rPET-Granulat wird vor jedem Versuchstag fiir mindestens 12 h bei 120 °C im Umluftofen
getrocknet. Um den Einfluss der Prozessparameter auf die rheologischen, thermischen und
spektroskopischen Eigenschaften von modifiziertem rPET zu bestimmen, werden alle Versuche

bei einem konstanten Massenanteil von 0,5 % KV durchgefiihrt.

Alle reaktive Extrusionsversuche dieser Arbeit werden auf einer Tandem-Extrusionslinie (Dr.
Collin GmbH, Ebersberg, Deutschland) durchgefiihrt. Der Aufbau umfasst einen
Doppelschneckenextruder (L/D = 42) mit einem Schneckendurchmesser von 25 mm, gefolgt von
einem Einschneckenextruder (L/D = 30) mit einem Schneckendurchmesser von 45 mm. Die
Schneckenkonfigurationen sind im Anhang (Abbildung B. 1, Abbildung B. 2) dargestellt. Zur
Bestimmung der Viskosititsainderungen wihrend der Versuchsdauer wird die Tandem-

Extrusionslinie mit einem Inline-Rheometer (Leistritz, Niirnberg, Deutschland) ausgestattet. Die
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austretende Schmelze wird anschlieBend in Wasser abgeschreckt, als Strang abgezogen und fiir die

weitere Charakterisierung zu Granulat zerkleinert.

Die Probenahme beginnt jeweils sieben Minuten nach Beginn der kontinuierlichen Zugabe des
KV. Um eine zeitlich aufgeloste Analyse der rheologischen, thermischen und spektroskopischen
Eigenschaften zu gewéhrleisten, werden jeweils fiir die Dauer von 60 Sekunden eine Probe
entnommen. Die entnommenen Proben werden fortlaufend von 1 bis 19 nummeriert. Nach 26
Minuten wird die Zugabe des KV gestoppt, und eine weitere Probe (Probe 20) fiir eine Dauer von
6 Minuten entnommen. Die Tandem-Extrusionslinie wird vor jedem neuen Versuch fiir mindestens
30 Minuten mit rPET gespiilt, um sicherzustellen, dass zu Beginn des folgenden Versuchs kein KV
aus dem vorherigen Versuch in der Tandem-Extrusionslinie verblieben ist. Die notwendigen Zeiten

fiir das beschriebene Vorgehen werden mit Hilfe eines Farbzusatzes in Vorversuchen bestimmt.

Um den Einfluss der Schneckendrehzahl des Doppelschneckenextruders (A-Extruder) sowie des
Durchsatzes (Massestroms) zu bestimmen, wird dieser Parameter systematisch variiert. Alle
weiteren Prozessparameter werden konstant gehalten. Die Einstellungen der beiden daraus

resultierenden Messreihen sind in Tabelle 1 aufgefiihrt.

Tabelle 1: Gewdhlte Extrusionsparameter fiir die Versuchsdurchfiihrung in Abhdngikeit von Drehzahl und Durchsatz.

Durchsatz Drehzahl Drehzahl Temperatur Temperatur
A-Extruder B-Extruder A-Extruder B-Extruder
kg-h™! 1/min I/min °C °C
Drehzahl 6 118-1289 10 270 2659
Durchsatz 5-89 122 10 270" 2659

a) 118 bis 128 min'! mit 2 min''; b) A-Extruder 190-210-270-270-270-270 °C; ¢) B-Extruder: 190-210-265-265-265-265 °C;
d) 5 bis 8 kg-h™ mit 1kg-h™!

In einer dritten Messreihe wird bei konstanten Prozessparametern das Blendverhéltnis zwischen
rPET und PBT variiert, um den Einfluss von PBT auf die reaktive Extrusion von rPET zu

bestimmen. Die gewihlten Parameter konnen Tabelle 2 entnommen werden.
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Tabelle 2: Gewdhlite Extrusionsparameter fiir die Versuchsdurchfiihrung in Abhdngigkeit der Blendzusammensetzung.

Durchsatz ~ Drehzahl =~ Drehzahl = Temperatur Temperatur PBT-Anteil

A- B- A-Extruder B-Extruder
kg-h™! Extruder Extruder °C °C
%
1/min 1/min °
Drehzahl 6 122 10 270% 265 0 — 40°

a) A-Extruder 190-210-270-270-270-270 °C; b) B-Extruder: 190-210-265-265-265-265 °C; ¢) 0 bis 40 % in 10 % Schritten.

5.1.3 Formpressen

Vor dem Formpressen mit einer hydraulischen Laborpresse PWI10 (Weber, Remshalden,
Deutschland) werden alle Proben (Granulate aus dem Extrusionsprozess) mindestens 12 Stunden
bei 120 °C im Vakuum getrocknet, um Restfeuchte aus dem Granulat zu entfernen. Das aus dem
Trockenschrank VO 400 (Memmert GmbH, Biichenbach, Deutschland) entnommenen Granulat
wird innerhalb von maximal 15 Minuten verarbeitet, um die Wasseraufnahme aus der

Umgebungsluft zu minimieren.

Fiir die Oszillationsrheometrie werden Scheiben mit einem Durchmesser von 25 mm und einer
Dicke von 2 mm hergestellt. Zur spektroskopischen Charakterisierung mittels FTIR werden

Platten mit den Abmessungen 120 x 120 mm und einer Dicke von 100 pm gepresst.

Die Formtemperatur betrégt fiir alle Proben 270 °C. Zunéchst wird das Granulat 30 Sekunden lang
mit 5 kN gepresst, um es gleichmiBig aufzuschmelzen und in der Kavitit zu verteilen.
AnschlieBend erfolgt eine weitere Pressphase von 90 Sekunden mit 50 kN. Zur Minimierung
thermischer Schidigung werden die Proben nach insgesamt 2 Minuten mit einer Kaltpresse PW10

(Weber, Remshalden, Deutschland) abgeschreckt und auf Raumtemperatur abgekiihlt.

5.2 Rheologische Charakterisierung
5.2.1 Inline-Rheometrie

Zur Untersuchung der zeitlichen Verdnderung der Viskositdt wahrend des Extrusionsversuchs
kommt ein Inline-Rheometer (Leistritz, Niirnberg, Deutschland) im Anschluss an die Tandem-
Extrusionsanlage zum Einsatz. Das Inline-Rheometer leitet abhingig von der eingestellten

Schmelzepumpendrehzahl einen konstanten Volumenstrom ab. Dieser Volumenstrom wird durch
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einen Messkanal mit zwei Kapillaren unterschiedlicher Durchmesser gefiihrt (siche Abbildung
17). Drucksensoren vor und nach jeder Kapillare erfassen die Druckdifferenzen. Aus P1 und P2
kann die Viskositit der Schmelze bestimmt werden. AnschlieBend wird der abgezweigte
Volumenstrom dem Hauptstrom wieder zugefiihrt. Der abgezweigte Volumenstrom ist im
Verhiltnis zum gesamten Durchsatz vernachldssigbar klein und hat daher keinen signifikanten

Einfluss auf die Bestimmung der Kinetik.

—0

004
Gii=

Dise Rheometer Extruder

Abbildung 17: Schematischer Aufbau eines Inline-Rheometers.

Fiir die Messungen wird eine Pumpendrehzahl von 5 min™' eingestellt, die sowohl fiir die
unmodifizierte als auch die modifizierte Schmelze geeignet ist. Die Messtemperatur betrigt

270 °C.

Unter Berticksichtigung der Abmessungen der Schlitzkapillare (Hohe H, Weite W, Liange L) ergibt
sich die Schubspannung t (Gleichung (5.1)) und die scheinbare Scherrate (Gleichung (5.2)) im

Rheometer wie folgt:

L ApH (5.1)
2L
, 6V (5.2)

Ausgehend von den in den beiden Schlitzkapillaren gemessenen Werten fiir Schubspannung und
scheinbare Scherrate y,, wird die Weissenberg-Rabinowitsch-Korrektur (Gleichung (5.3))
angewendet. Diese Korrektur beriicksichtigt das scherverdiinnende FlieBverhalten realer
Polymerschmelzen, bei dem das Geschwindigkeitsprofil stirker gekriimmt ist und die tatsidchliche
Wandschergeschwindigkeit iiber der scheinbaren liegt. Der FlieBindex m ergibt sich dabei aus der

Steigung der FlieBkurve.
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. 2+m (5.3)
Yirue = Tyap

Die Viskositit n (Gleichung (5.4)) ergibt sich schlieBlich aus dem Quotienten aus der

Schubspannung 7 und der tatsidchlichen Scherrate ¥, in der jeweiligen Kapillare.

T (5.4)

Vtrue

T]:

Die erhaltenen Viskosititen werden zur weiteren Auswertung mit dem sigmoidalen
Logistik-Model (Gleichung (5.5)) gefittet. Das Ausgangsniveau A beschreibt die Viskositdt des
unmodifizierten rPET bei den gewihlten Parametern, wihrend das finale Niveau A die Viskositét

des modifizierten rPET wiedergibt.

A1 - AZ (5‘5)

=1 "2 14
Y= T G/ngyr 2

Die Prozesskinetik wird anschlieBend aus der gefitteten Kurve mittels des Avrami-Models

berechnet. 9267

5.2.2 Oszillationsrheometrie

Die oszillierende scherrheologische Untersuchung erfolgt mit einem Modular Compact Rheometer
des Typs MCR 702 Multidrive (Anton Paar, Graz, Osterreich) unter Stickstoffatmosphire isotherm
bei 265 °C. Die FlieBkurven werden mit der RheoCompass-Software (Anton Paar, Graz,
Osterreich) aufgezeichnet und aufbereitet. Fiir alle Messungen kommt ein Platte-Platte-Werkzeug
mit einem Durchmesser von 25 mm zum Einsatz. Die Proben werden iiber Nacht bei 120 °C im
Vakuum getrocknet. Anschlieend werden die Proben in das vorgeheizte Werkzeug eingelegt, auf

einen Messspalt von 1 mm komprimiert und das tiberschiissige Polymer entfernt.

Es werden Frequenzsweeps zwischen 0,3 und 500 rad*s™' mit einer konstanten Dehnung von 10 %
durchgefiihrt. Der Messbereich wird so gewihlt, um Ab- und Aufbaueffekte wihrend der Messung
zu minimieren und so mdglichst verldssliche Werte zu erhalten. Die Giiltigkeit des Messbereiches

wird vorab mittels Strainsweeps am Ausgangsmaterial {iberpriift.

Aus dem gemessenen Drehmoment konnen die rheologischen KenngroBen, die komplexe
Viskositit n*, der Speichermodul G’ sowie der Verlustmodul G bestimmt werden. In Abbildung

18 ist der Ablauf von der Messung zur ausgegeben FlieBkurve schematisch dargestellt. Bei
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gegebener Frequenz und Auslenkung ergeben sich somit die Scherspannung 7 (Gleichung (5.6))

und die mittlere Scherspannung 7, (Gleichung (5.7)) iiber den Radius im Messspalt.

(2M) (5.6)

T(R) = TR3
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Abbildung 18: Schematische Darstellung des in der Software ablaufenden Prozesses von der Messdatenerfassung bis zur
Fliefkurve. Die Parameter n und a beschreiben die Anderung der Viskositit im scherverdiinnenden Bereich und im
Ubergangsbereich.

Hierbei beschreibt M das bendtigte Drehmoment und R den Radius des verwendeten Platte-Platte-
Werkzeugs. Weiter wird die mittlere Scherrate ¥, (Gleichung (5.8)) und die Randscherrate y (R)
(Gleichung (5.9)) zur Bestimmung der komplexen Viskositdt benotigt. Diese lassen sich unter

Berticksichtigung der Messpalthohe H und der Drehzahl n wie folgt berechnen:

) _ 2R *n (5.8)
y(R) = T
i = 3V(R) 2

mT3
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Aus dem Quotienten der mittleren Scherspannung und der mittleren Scherrate bildet sich
schlieBlich die komplexe Viskositit 1 (Gleichung (5.10)).

_Im (5.10)

"
Zur Berechnung der Nullscherviskositdt eignet sich fiir verzweigte Thermoplasten das nach
Yasuda erweiterte Carreau-Modell (Gleichung (5.11)). Dieses Model beriicksichtig durch einen
weiteren Parameter a den fiir verzweigte Thermoplasten typischen Ubergangsbereich zwischen
der Null-Scherviskositidt und dem pseudoplastischen Bereich. Die Null-Scherviskositét lasst sich
wie folgt berechnen:
1 (5.11)

n="no 1-n,
[1+@y)e] e«

Dabei ist 1y die Null-Scherviskositit, y die Scherrate, 4 die Relaxationszeit, n,, der FlieBindex

und a der Anpassungsparameter im Ubergangsbereich. Die beiden Parameter a und n beschreiben
die Verinderung der Viskositit iiber die Scherrate im Ubergangsbereich sowie im
pseuodplastischen Bereich. Das mittlere Molekulargewicht kann mittels der Mark-Houwink-

Gleichung (Gleichung (5.12)) aus der Null-Scherviskositit berechnet werden.
no = KMy, (5.12)

Dabei ist K ein material- und temperaturabhingiger Proportionalititsfaktor und a ein topologisch
abhéingiger Skalierungsfaktor. In dieser Arbeit wird a als Literaturwert von 3,4 angenommen. Fiir
den Proportionalitdtsfaktor K konnte in Vorversuchen mit verschiedenen PETs unterschiedlicher
Molmasse ein Wert von 1,53*107'4 Pa-s*(g*mol!)? bestimmt werden. Da die Mark-Houwink-
Gleichung nur fiir lineare Thermoplasten giiltig ist, wird in dieser Arbeit die Molmasse

ausschlieBlich vergleichend und relativ zum Ausgangsmaterial betrachtet.

Da die Messungen in Oszillation durchgefithrt werden, folgt die Auslenkung 7y einem
sinusformigen Verlauf in Abhingigkeit von der Zeit t (vgl. auch Abbildung 18). Daraus lassen sich
die rheologischen KenngroBen Speicher- (G") (Gleichung (5.13)) und Verlustmodul (G™)
(Gleichung (5.14)) ableiten:

,_Ta

G = ” cos(6) (5.13)
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¢ = Asin(s) (5.14)
Ya

Aus diesen beiden Kenngrof8en kénnen sowohl der komplexe Modul G* (Gleichung (5.15)) als
auch der Verlustfaktor tand (Gleichung (5.16)) berechnet werden, welche eine rheologische

Betrachtung der Molekiilstruktur erméglichen.

G* =+/(G)2 + (G")? (5.15)

G (5.16)
t —_——
and = %

Eine weitere Methode zur rheologischen Strukturaufkldrung stellt das Relaxationszeitspektrum
dar, das aus dem Speicher- und Verlustmodul berechnet wird. Basierend auf einer Zerlegung in
Maxwell-Moden ldsst sich die Beziehung zwischen dem Scherrelaxationsmodul G(t) und dem

Relaxationszeitspektrum h(t) fiir eine viskoelastische Fliissigkeit wie folgt herleiten:

d 5.17
G'(w) = f h(D) < v Tsz ° G-I

dr (5.18)
@ = [ T

Die Berechnung der Relaxationszeitspektren aus den Messdaten erfolgt mittels der RheoCompass-

Software (Anton Paar, Graz, Osterreich).

Dabei ist y die Kreisfrequenz und T die Relaxationszeit. Das Relaxationszeitspektrum /(7) l1dsst
sich als ein Spektrum des Molekulargewichts interpretieren, da die Relaxationszeit 7 iiber eine

Skalierungsbeziehung mit dem normierten Molekulargewicht M verkniipft ist (Gleichung (5.19)).
T(M) = kM%visc (5.19)

Die beiden Konstanten auise und k& sind materialabhéngige Konstanten, welche experimentell

bestimmt werden miissen. Fiir auisc kann jedoch ein Wert von ungeféahr 3,4 angenommen werden.

Weiter kann der Verzweigungsgrad eines Polymers aus dem Verhéltnis der Relaxationszeiten und
der Nullscherviskosititen der linearen und verzweigten Kettensegmente ermittelt werden.!'?®
Basierend auf dem Reptationsmodell fiir lineare Polymere ergibt sich der Zusammenhang

zwischen der Relaxationszeit und der Nullscherviskositit wie folgt:
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7, = 3t*(a)N3(1 — 1,47N~1/?)? (5.20)

(5.21)

1
m2Gy(1 — 1,47N"2)
NoL = 12 7L

Hierbei ist 7*(a) die innere Relaxationszeit eines einzelnen Kettensegments, Gy der Plateau-Modul
der verschlauften Kettensegmente, N gibt das Verhiltnis der molaren Masse der linearen

Kettensegmente zur kritischen molaren Masse wiedergibt (N=M/Mz).

Fiir verzweigte Polymerketten ldsst sich ein dhnlicher Zusammenhang auf Grundlage des Modells

nach Ball und McLeish formulieren'2°:

vN
05 = T (@exp(5Y) (22
Mo = Gy(VN,) 113 (5.23)

Dabei sind 1*(a) und Gn dieselben Materialkennwerte wie bei linearen Polymeren, N, représentiert
das Verhiéltnis der molaren Masse der verzweigten Kettensegmente zur kritischen molaren Masse

und v ist ein Korrekturfaktor mit dem Wert 15/8'%.

Um N, zu bestimmen, wird zunichst die Gleichung (5.22) nach 1*(a) umgestellt und in Gleichung
(5.20) eingesetzt. Die beiden Relaxationszeiten werden dem gewichteten Relaxationszeitspektrum
(h(t)*1) entnommen. Das Verhéltnis der linearen Kettensegmente zur kritischen molaren Masse

ist aus den GPC-Messungen des Ausgangsmaterials bekannt.

UN,
5 exp(“3%) 623

7, 3N3(1— 1,47N-1/2)2

Anschliefen wird der Anteil der verzweigten Kettensegmente der Nullscherviskositit berechnet.

Dazu wird Gleichung (5.23) nach Gy umgestellt und in Gleichung (5.21) eingesetzt:

12(wN,) 1 (5.24)

No,s8 = No,L 1
m?(1 —1,47N 2)t,
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Der Anteil der linearen Kettensegmente an der Nullscherviskositit entspricht dabei dem des
unmodifizierten, linearen Ausgangsmaterials. AbschlieBend wird der Verzweigungsgrad ¥
(Gleichung (5.25)) durch den Zusammenhang der gemessenen Nullscherviskositidt mit ihren

einzelnen Komponenten berechnet.

No,BL = r]é'zx * 77())(’3 (5.25)

5.2.3 Kapillarrheometrie

Die Bestimmung des FlieBverhaltens bei hohen Scherraten erfolgt im Hochdruck-
Kapillarrheometer des Typ RG75 (Géttfert, Buchen, Deutschland) isotherm bei 265 °C. Vor der
Messung wird das Granulat bei 120 °C im Vakuum iiber Nacht getrocknet, um den Einfluss der
Restfeuchte zu minimieren. Das getrocknete Granulat wird gleichméBig in drei Priifkanile gefiillt,
welche mit unterschiedlichen Diisen bestiickt sind (Priitkanallinge/-durchmesser: 30/1, 20/1 und
10/1 mm/mm). Auf Grund des groflen Materialbedarf (etwa 210 g) erfolgen Einzelmessungen.
Nach einer Aufschmelzphase von 3 Minuten wird das FlieBverhalten zwischen 10 und 2000 s!
bestimmt. Sobald der Druck vor der Kapillare einen konstanten Wert annimmt, wird die Scherrate
erhoht. Da rPET thermisch instabil ist, wird eine Toleranz von 3 % zur Datenpunktiibernahme

festgelegt. Aus den Messungen werden die scheinbare Viskositét 74, (Gleichung (5.27)) und

scheinbare Schubspannung 7,4, (Gleichung (5.26)) erhalten.

, 4V (5.26)
Yap = ﬁ
— (5.27)
a2l
_Tap (5.28)
Nap = 7 —
Vap

Dabei ist V der scherratenabhingige Volumenstrom, p der gemessene Druck, r der Radius der
Kapillare und L die Lénge der Kapillare. AnschlieBend werden die experimentellen Daten mithilfe
der Weissenberg-Rabinowitsch- (Gleichung (5.28)) und Bagley-Methoden (Gleichung (5.29))
korrigiert, um die wahre Scherviskositét in Abhéngigkeit von der wahren Scherrate zu bestimmen.
Die Weissenberg-Rabinowitsch-Methode berticksichtigt das pseudoplastische FlieBverhalten, das
in der Ndhe der Wand zu hoheren Schergeschwindigkeiten fiihrt.
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.3 1 dvap (5.29)
V=g T g,

Weiter kommt es im Einlaufbereich der Rundkapillaren zu konvergenten Strémungen, weshalb ein
zusitzlicher Druckverlust in den Priifkanélen entsteht. Vor allem bei hoheren Scherraten ist dieser

Effekt besonders ausgeprigt. Die Bagley-Korrektur korrigiert diesen Druckverlust.

In diesem Zusammenhang beschreiben p,,, und p,,; den Ein- und Auslaufdruckverlust, wiahrend

Pac den Druck reprisentiert, der durch die Viskositdt der Polymerschmelze erzeugt wird.

Pap = Pon t Pac t Pout (5.30)

Um die FlieBaktivierungsenergie und die Masterkurve zu bestimmen, werden weitere FlieBkurven
isotherm bei 260, 265, 270 und 275 °C aufgenommen. Der Scherratenbereich fiir diese Messungen
wird auf 4 bis 1000 s™* festgelegt. Der Messbereich wurde so gewihlt, um Ab- und Aufbaueffekte
wihrend der Messung zu minimieren und so moglichst verldssliche Werte zu erhalten. Bei hoheren
Temperaturen nimmt die thermische Stabilitit des rPET signifikant ab, weshalb die Toleranz fiir

die Datenpunktiibernahme auf 5 % erhoht wird, was die Messdauer signifikant reduziert.

Die Messungen werden ausschlieBlich mit der 30/1-mm-Runddiise durchgefiihrt, da die Viskositit

des Materials insbesondere bei Temperaturen tiber 270 °C relativ gering ist.

Mit der 10/1-mm-Runddiise konnte daher kein stabiler Messdruck erreicht werden, sodass keine

verldsslichen Messwerte erzielt werden konnten.
AnschlieBend kann iiber einen Arrhenius-Ansatz (Gleichung (5.30)) die FlieBaktivierungsenergie

berechnet werden.

EaFl (5.31)
Nr = Noe RT

Dabei ist E4m die FlieBaktivierungsenergie, R die allgemeine Gaskonstante und 7' die

Referenztemperatur in Kelvin.

5.24 Schmelzefestigkeitsbestimmung

Die dehnrheologischen Eigenschaften der Polymerschmelze werden mit einem Rheotensgerét des

Typs Rheotens 702 (Géttfert, Buchen, Deutschland) untersucht.

Das Rheotensgerit ist mit vier gegenldufigen Rédern ausgestattet, die paarweise libereinander

angeordnet sind. Diese Réder sind an einem Arm einer Hebelwaage montiert. Abhéngig von der
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Schmelzefestigkeit wird der Arm durch das Extrudat nach oben gezogen, wodurch eine
Masseédnderung entsteht, die in eine Zugkraft umgerechnet wird. Fiir die Messung sind dabei
ausschlieBlich die oberen Réder relevant, wihrend das untere Rdderpaar ohne Krafteinwirkung

mitlduft, um eine saubere Ableitung des Extrudats zu gewahrleisten.

Die Messung setzt eine konstante Schmelzezufuhr voraus, weshalb das Rheotensgerét unterhalb

des Rheograph RG75 (Géttfert, Buchen, Deutschland) installiert ist.

Fiir die Messung wird das zuvor getrocknete Granulat in der Kavitit des Rheographen isotherm
bei 265 °C iiber einen Zeitraum von 3 Minuten aufgeschmolzen. AnschlieBend erfolgt die
Extrusion der Schmelze mit einer konstanten Stempelgeschwindigkeit von 0,174 mm*s™' durch
eine Rundkapillare mit den MaBen 30/2 mm. Der Abstand zwischen der Kapillare und den Rédern

betrdgt 96 mm.

Wihrend der Messung wird der extrudierte Schmelzestrang zwischen die rotierenden Réder
eingefidelt. Die Abzugsgeschwindigkeit wird vom Startwert von 25 mm/s mit einer konstanten
Beschleunigung von 12 mm*s kontinuierlich erhdht, bis der Schmelzestrang reiit. Zur Erstellung

einer Mittelwertskurve werden pro Formulierung fiinf Messungen durchgefiihrt.

Die zur Betrachtung der Dehnbarkeitseigenschaften von Polymerschmelzen relevanten
KenngroBen werden im Folgenden genauer erldutert. Das Verhdltnis zur Abzugsrate ist eine
dimensionslose Geschwindigkeit V' (Abzugsgeschwindigkeit), die sich aus dem Quotienten der
tatsdchlichen Geschwindigkeit der Rdder v zur Austrittsgeschwindigkeit der Polymerschmelze der
Kapillare v, bildet. Das Abzugsratenverhéltnis (Gleichung (5.32)) gibt somit an, wie stark ein

extrudierter Schmelzestrang gedehnt wird.
-V
V= /Vo (5.32)

Die Abzugskraft F(x) (Gleichung (5.33)) bei einer bestimmten Abzugsgeschwindigkeit V wird
durch das Verhédltnis der aktuellen Abzugsgeschwindigkeit V  zur  kritischen
Abzugsgeschwindigkeit V. berechnet. Beide Geschwindigkeiten werden dabei relativ zur
Startgeschwindigkeit Vs betrachtet und auf die kritische Abzugskraft F skaliert.
V=TV (5.33)
F(x) =F,———
(x) cr ‘/CT _ Vs
Die Schmelzefestigkeit o., (Gleichung (5.34)) setzt sich schlielich aus beiden Messgrofen der
kritischen Abzugskraft und der kritischen Abzugsgeschwindigkeit in Abhdngigkeit des

Durchmessers der verwendeten Kapillare. Die entsprechende Formel lautet wie folgt.
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_ ForVer (5.34)
mr?

5.3 Spektroskopische Charakterisierung
5.3.1 Infrarotspektroskopie

Zur Analyse der chemischen Verdnderungen im Polymer wird ein FT-IR-Spektrometer des Typs
Nicolet iS 50 (Thermo Fischer, Dreieich, Deutschland) in Kombination mit einem ATR-Kristall
eingesetzt. Die Messungen erfolgen im Wellenlingenbereich von 4000 bis 600 cm™! bei einer
Aufldsung von 1 cm™!. Um ein verbessertes Signal-Rausch-Verhiltnis zu gewihrleisten, werden
fiir jede Messung 64 Scans aufgezeichnet. Die Auswertung der Spektren erfolgt mit der Software

OMNIC (Thermo Fisher Scientific, Darmstadt, Deutschland).

5.3.2 Kernspinresonanzspektroskopie

Zur Aufklirung der chemischen Struktur und Analyse etwaiger Nebenprodukte wird das
Spektrometer Bruker Avance II1 400 (Magnetfeld 9,4 T) (Bruker, Billerica, MA, USA) verwendet.
Die '3C-NMR-Spektren werden mit einer rampenfdrmigen Kreuzpolarisationsexperimenten
aufgenommen, bei dem die Nutationsfrequenz im Protonenkanal linear um 50 % variiert wird. Die
Proben werden mit 16 kHz in einer 3,2 mm-MAS-Dreifachresonanzsonde gesponnen. Die
entsprechende Nutationsfrequenz auf dem '*C-Kanal und die Kontaktzeit werden auf 60 kHz bzw.
3 ms eingestellt. Wahrend der Akquisition wird eine breitbandige Protonenentkopplung mit einer
spinal 64-Sequenz bei einer Nutationsfreqeunz von 60 kHz durchgefiihrt. Die '3C-Spektren sind
indirekt auf Tetramethylsilan bezogen, wobei Adamantan als sekundéire Referenz verwendet wird.

Zur Auswertung der gemessenen Spektren wird die Software Topspin 3.6.4 von Bruker verwendet.

5.3.3 Gelpermeationschromatographie

Die Molmassen und Molmassenverteilungen werden mittels GPC 1200 Infinity (Agilent
Technologies, Santa Clara, USA) gemessen. Der Aufbau besteht aus einer Vorsdule PFG 7 pm,
einer Hauptsiule PFG 7 pum 300 A (PSS, Mainz, Deutschland) und einem Brechungsindexdetektor
(RI) (Gynotek SE-61). Proben von 20 pL werden mit einem Autosampler mit einer Flussrate von
0,5 ml*min! bei 23 °C injiziert. Die Kalibrierung erfolgt mit Poly(methylmethacrylat) (PPS
Calibration Kit, PSS, Mainz, Deutschland) als Standard fiir den Bereich 720-189.000 Da.
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Hexafluorisopropanol (HFIP, HPLC-Qualitit) mit Kaliumtrifluoracetat (8 mg*mL™) wird zum
Losen der Proben verwendet. Toluol (HPLC-Qualitit) wird in einer Konzentration von 2 mg*mL™!
als interner Standard verwendet. Die Proben werden vor der Injektion durch einen 0,22 um PTFE-
Filter filtriert. Fiir die Datenverarbeitung und -analyse wird die Software PSS WinGPC Unity

verwendet.

5.4 Thermische Charakterisierung
5.4.1 Isotherme Kristallisationskinetik

Das Kristallisationsverhalten der modifizierten rPET-Proben wird mithilfe eines dynamischen
Differenzkalorimeters (Typ DSCI1, Mettler Toledo, Greifensee, Schweiz) untersucht und mit der
Software STARe ausgewertet. Sdmtliche Experimente wird unter einer Stickstoffatmosphire
durchgefiihrt. Um eine Vergleichbarkeit der Messsignale sicherzustellen, werden jeweils 5—10 mg
Probenmaterial abgewogen. Die getrockneten Proben (120 °C, 12 h im Vakuum) werden zunichst
mit einer Auftheizrate von 10 K/min von 25 °C auf 270 °C erhitzt, bei dieser Temperatur fiir 1
Minute gehalten und anschlieBend mit 40 K/min auf die gewiinschte Kristallisationstemperatur
abgekiihlt. Die isotherme Kristallisationskinetik wird bei drei verschiedenen Temperaturen (210
°C, 215 °C und 220 °C) jeweils dreimal pro Formulierung analysiert. Bei der jeweiligen
Kristallisationstemperatur werden die Proben anschlieend fiir 30 Minuten isotherm gehalten. Um
mogliche thermische Schiadigungen durch die vorangegangenen Heizzyklen zu vermeiden, wird

fiir jede Messung eine neue Probe verwendet.

Die Kiristallisationskinetik wird unter isothermen Bedingungen nach dem Avrami-Model
(Gleichung (5.35)) beschrieben. Die zeitliche Verdnderung der Kristallinitit wird wie folgt

berechnet.

1 5.35
200 = 1 — exp(—keyRert)er (5:33)

Die beiden Konstanten sind die Kristallisationskonstante k.- und der Avrami-Parameter n.-. Nach

dem Avrami-Parameter aufgelost ergibt sich:

In(—In(1 = x(®)) = neIn(t) + In(k) (5.36)
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Die zeitabhéngige Kristallinitit wird logarithmisch transformiert und grafisch dargestellt, um die
Avrami-Parameter n und k zu bestimmen (vgl. Abbildung 19). Ausgehend vom jeweiligen
Thermogram, wird die relative Kristallisation {iber die Messdauer kumuliert. Sobald das
Kristallwachstum dominiert, nimmt die Kristallinitdt konstant mit der Messdauer zu, dieser
Bereich wird abschlieBend fiir die Bestimmung der Kristallisationsparameter herangezogen. Fiir
PET liegt dieser lineare Bereich zwischen 20 und 70 %.°! Dabei entspricht der Avrami-Exponent
n der Steigung der resultierenden Kurve im linearen Kristallwachstum, wihrend die

Kristallisationskonstante k aus dem Y-Achsenabschnitt abgeleitet wird.

1 ) LA
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sekundare ® , ” s
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Abbildung 19: Schematische Dartstellung der Datenaufbereitung zur Bestimmung der Kristallisationskinetik.
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6 Ergebnisse und Diskussion

6.1 Untersuchung der Reaktionskinetik im Batchbetrieb

Um den Einfluss der eingebrachten Scherrate auf die Reaktion zwischen rPET und dem KV zu
untersuchen, werden Extrusionsversuche im Batchverfahren auf einem Mikrocompounder
durchgefiihrt. Dazu wird jeweils 11 g des rPET vorgelegt, vollstindig aufgeschmolzen und nach 3
Minuten ein Gemisch aus rPET und KV hinzugegeben. In Abbildung 20 (links) ist der Verlauf der
Kraft nach Zugabe des KV fiir drei ausgewihlte Drehzahlen bzw. Scherraten dargestellt. Die mit
100 rpm aufgenommenen Messreihe ist aufgrund der begrenzten Achsenauflésung nicht mit

aufgefiihrt. Vollstdndige Verldufe aller Messungen und Drehzahlen sind im Anhang F dargestellt.

Reaktive Extrusion von rPET mit 0,5 % KV Einfluss der Scherrate auf die Reaktionskinetikkonstante

2500

0,025

Prozesstemperatur: 280 °C
Schmelzetemperatur: 265 °C
Drehzahl: variiert

2000

o
[=}
)
o

1500 0,015+

Kraft / N
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Abbildung 20: Kraft-Zeit-Diagramm in Abhdngigkeit der Scherrate (links); Reaktionskinetikkonstante in Abhdngigkeit der
Scherrate (rechts).

Der Verlauf der Kraft-Kurven zeigt deutlich, dass die erforderliche axiale Kraft selbst fiir das
unmodifizierte tPET von der eingestellten Drehzahl abhédngig ist (siehe erste 30 Sekunden in
Abbildung 20 (links)). Zudem ist aus der Abbildung 20 (links) ersichtlich, dass der Kraftanstieg —

welcher in direktem Zusammenhang mit der KV-Reaktion steht!%66

— umso ausgeprégter ist, je
hoher die Drehzahl gewihlt wird. Bei einer Drehzahl von 50 rpm sind in der Kraft-Kurve vier
Maxima zu erkennen, wihrend bei 25 rpm drei und bei 13 rpm lediglich ein Maximum sichtbar
ist. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass eine erh6hte Scherung die Diffusion des KV sowie der
Kettenenden begiinstigt, wodurch die Reaktion zusétzlicher Epoxid-Gruppen erleichtert wird und
verzweigte Polymerarchitekturen entstehen. Bei niedrigen Scherraten verlduft der Prozess
kontrollierter, was sich daran zeigt, dass die aufgebrachte Kraft nach Erreichen des Maximums
weniger stark abnimmt. Uberschreitet die Schmelze jedoch eine bestimmte Viskositit, reicht die

aufgebrachte Scherung nicht mehr aus, um weitere reaktive Zentren zur Reaktion zu bringen.

Dieser Effekt lasst sich dadurch erkldren, dass mit zunehmender Viskositit die molekulare



68

Ergebnisse und Diskussion

Diffusion eingeschrénkt wird und damit die Wahrscheinlichkeit sinkt, dass reaktive Zentren in

Kontakt treten und reagieren knnen®6166,

Abbildung 21 zeigt schematisch den Zusammenhang zwischen der KV-Reaktion und ihrem
Einfluss auf die Viskositét der resultierenden Polymerschmelze sowie auf die sterische Hinderung,
die Kettenbeweglichkeit und damit auf die weitere Reaktivitit. Mit jeder Reaktionsstufe nimmt
die Beweglichkeit der KV-Ketten kontinuierlich ab, wodurch die Viskositét der Polymerschmelze
steigt. Gleichzeitig flihrt die Langkettenverzweigung zu einer zunehmenden sterischen Hinderung.
Beide Effekte erschweren die weitere Reaktion der KV-Molekiile, sodass deren Reaktivitit
abnimmt. Eine gute Durchmischung des Reaktionssystems, zum Beispiel durch hohere

Drehzahlen, erhoht die Diffusion und ermdglicht so das Erreichen hoherer Reaktionsstufen.

e el R e

rPET KV

Sterische Hinderung

Kettenbeweglichkeit

Abbildung 21: Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen Polymerarchitektur, Viskositdt und Reaktivitit des KVs.

Da die Reaktionen nach 300 Sekunden unterschiedlich weit fortgeschritten sind und die
Gesamtreaktionsgeschwindigkeit mit jeder weiteren Stufe — insbesondere mit jeder zusétzlichen
Ringoéffnung einer Epoxygruppe des KVs — abnimmt, wird die Reaktionsgeschwindigkeit in

Abhingigkeit der Scherrate ausschlieBlich bis zum ersten Maximum betrachtet®?,

Wie in Abschnitt 2.3.1 beschrieben, wird die Kraft vor der Zugabe des KV als Ausgangspunkt
betrachtet, da zu diesem Zeitpunkt noch keine Reaktion stattgefunden hat. Als Endpunkt dient die
Kraft, die aus dem Fit der sigmoidalen Kurven ermittelt wird. Dabei wird angenommen, dass sich
das System im chemischen Gleichgewicht befindet, sodass keine messbaren Verdnderungen mehr
auftreten. Allerdings zeigt der Verlauf der Kraft-Kurven in Abbildung 20 (links) deutlich, dass
diese Annahme nicht zutrifft. Die kontinuierliche Abnahme der Kraft, insbesondere bei hoheren
Scherraten, ldsst sich auf die Ausrichtung der Polymerketten und das eintretende
scherverdiinnende Verhalten sowie Abbaureaktionen zuriickfiihren. Damit eine kinetische
Betrachtung des Prozesses moglich ist, muss das chemische Gleichgewicht dennoch als gegeben

angenommen werden. Die aus der logistischen Funktion berechneten Reaktionskinetikkonstanten
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sind in Abbildung 20 (rechts) als Funktion der anliegenden Scherrate dargestellt. Die gemessenen
Prozesskinetikkonstante folgen der exponentiellen Funktion (Gleichung (6.1)) in Abhingigkeit der
vorliegenden Scherrate:
/ 6.1
ky(7) = —0,021 * exp (— 9’/—7) +0,018 ©6.1)
Dieses konsistente Verhalten wird durch die hohen Bestimmungskoeffizienten (R? > 0,99) der

entsprechenden Regressionen bestétigt.

Die Prozesskinetikkonstante erhoht sich bei einer Verdopplung der Scherrate zunichst um
0,005 s7. Dieser nahezu lineare Zusammenhang ist jedoch nur bis zu einer Scherrate von 22 s zu
beobachten; eine weitere Verdopplung fiihrt lediglich zu einer Zunahme um 0,002 s™'. Es ist dabei
zu berilicksichtigen, dass die ermittelten Werte stark vom eingesetzten System (Mikro-
Compounder und Schneckengeometrie) beeinflusst werden und nicht unmittelbar auf die reine
Reaktion zwischen rPET und KV iibertragbar sind'®®. Dass die Scherrate einen groBen Einfluss
auf die Prozesskinetikkonstante bei KV Reaktionen hat, konnte bereits durch Mikro-Compounder-
Versuche mit PBT nachgewiesen werden'®. Allerdings wurde bisher kein mathematischer
Zusammenhang formuliert. Die Zunahme der Reaktionsgeschwindigkeit ldsst sich einerseits auf
die steigende eingebrachte spezifische mechanische Energie zuriickfiihren, andererseits auf die
verbesserte Durchmischung, die die Wahrscheinlichkeit einer Reaktion erhoht. Dass eine
Verdoppelung der Scherrate von 22 auf 44 s nur eine vergleichsweise geringe Zunahme der
Reaktionskinetikkonstante zur Folge hat, konnte darauf hindeuten, dass die Auflosung bzw. die
Grenze des Kraftmessdose erreicht ist. Es ist hervorzuheben, dass es sich bei der verwendeten
Methodik um einen technischen Test handelt, der nicht ausschlieBlich die ablaufende Reaktion
abbildet, sondern  den  Prozess  gesamtheitlich  beschreibt.  Die  ermittelten
Reaktionskinetikkonstanten sind daher nicht direkt mit in der chemischen Verfahrenstechnik

bestimmten Werten vergleichbar.

Der aufgezeigte Zusammenhang zwischen der anliegenden Scherrate und der resultierenden
Reaktionskinetikkonstante folgt der in Hypothese 1 getroffene Annahme, dass die
Reaktionskinetik proportional zur Scherrate ist. Allerdings wird dieser Effekt durch die
konstruktiven und prozesstechnischen Grenzen des Extruders begrenzt, sodass ab einer Scherrate

von 22 s7! keine signifikante Steigerung der Reaktionsgeschwindigkeit mehr beobachtet wird.

Um den Einfluss der Scherrate auf die Polymerarchitektur zu untersuchen und weitere

Riickschliisse auf die Reaktionskinetikkonstante zu ziehen, werden die gewonnenen Extrudate zu
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Priitkorpern gepresst und rheologisch charakterisiert. Die FlieBkurven in Abhingigkeit der im

Extrusionsprozess anliegenden Scherrate sind in Abbildung 22 (links) dargestellt.
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Abbildung 22: Fliesverhalten in Abhdngigkeit der Scherrate (links), Relaxationsspektrum in Abhdngigkeit der Scherrate (rechts),
der Extrudate aus den Mikrocompounderversuchen.

Wie in Abbildung 22 (links) zu sehen ist, steigt die Nullscherviskositit mit zunehmender Drehzahl
des Mikrocompounders signifikant an. Nach fiinf Minuten betrdgt die Nullscherviskositit bei
13 rpm 1356 Pa-s, wihrend sie bei 25 rpm auf 2510 Pa-s und bei 50 rpm auf 3379 Pa-s ansteigt.
Dieser Anstieg folgt dem Trend der Prozesskinetikkonstante. Eine hohere Drehzahl fiihrt zu einer
verstirkten Energieeinbringung in das System, wodurch die Durchmischung der Polymerschmelze
verbessert wird. Dies erhidlt die Diffusion der reaktiven Kettenenden langer aufrecht und

begiinstigt somit die Reaktion.

In Abbildung 20 (links) ist ein Abfall der vertikalen Kraft iiber die Zeit zu erkennen, der zwar als
Hinweis auf einen scherinduzierten Abbau gedeutet werden konnte, sich jedoch nicht durch das
rheologische Verhalten der modifizierten rPETs bestétigen ldsst. Da die Nullscherviskositat
verzweigter Polymersysteme primir vom Verzweigungsgrad und der Molmasse der Seitenketten
bestimmt wird'®®, lassen sich daraus keine eindeutigen Aussagen zu mdglichen
Abbaumechanismen ableiten. Die Konvergenz der FlieBkurven bei héheren Scherraten spricht
hingegen vielmehr gegen einen scherinduzierten Abbau. Die Abnahme der vertikalen Kraft iiber
die Zeit ist primdr auf das scherverdiinnende Verhalten zuriickzufithren, das durch die
Kettenmodifikation zusétzlich verstirkt wird. Ein Vergleich der Steigungen der FlieBkurven im
scherverdiinnenden Bereich (betrachtete Scherraten: 10—100 rad-s™) zeigt, dass der Betrag der

Steigung von 0,24 bei 13 rpm auf 0,33 bei 50 rpm zunimmt.

Die in Abbildung 22 (rechts) dargestellten Relaxationsspektren stiitzen die aus den Kraft-Zeit-
Kurven abgeleitete Annahme, dass mit steigender Scherrate eine zunehmend verzweigte

Polymerarchitektur entsteht. Dies zeigt sich im Anstieg des Verzweigungsindex von 1,1 bei 13 rpm
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auf 1,7 bei 50 rpm (siehe Gleichung (5.19) — (5.25)). Sowohl die héhere Nullscherviskositét als

auch die Zunahme des Verzweigungsgrads deuten darauf hin, dass durch eine Variation der

Scherrate eine gesteigerte Effizienz des K'Vs erzielt werden kann

6.2

6.2.1

Untersuchung der Prozesskinetikkonstante

22,26,133,135

Vorversuche zur Einschatzung der Reproduzierbarkeit

Um die Reproduzierbarkeit des Inline-Rheometers und des Extrusionprozesses zu untersuchen,

wird der Versuch in einer Tandem-Extrusionsanlage mit den Prozesseinstellungen 122 rpm im

Doppelschneckenextruder und 10 rpm im Einschneckenextruder an drei verschiedenen

Prozesstagen jeweils als erster Versuch des Tages durchgefiihrt. Der Verlauf der Viskositit

wihrend der reaktiven Extrusion von rPET mit 0,5 % KV ist in Abbildung 23 (links) aufgetragen.
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Abbildung 23: Zeitliche Verdnderung der Viskositit wdihrend der Extrusion, gemessen mit dem Inline-Rheometer (links);
Fliefkurven der Proben aus dem Prozessgleichgewicht bei 265 °C (rechts).

Aus Abbildung 23 (links) geht hervor, dass die Viskositdt des unmodifizierten rPET unter den

gewihlten Prozessbedingungen unabhédngig vom Prozesstag bei 678 = 16 Pa-s liegt. Der Verlauf

der Viskositdt in den ersten 20 Minuten ist deckungsgleich, was angesichts der angenommenen

Reproduzierbarkeit des Extrusionsprozesses zu erwarten ist. Im Prozessgleichgewicht jedoch

pendeln sich die Viskosititen auf drei unterschiedlichen Niveaus ein. Der gemittelte

Viskosititswert im Prozessgleichgewicht, ermittelt mittels Inline-Rheometer, betragt 2480 + 349

Pa-s. Die relative Schwankung der Viskositit iiber die drei durchgefiihrten Versuche liegt vor der

Zugabe des KV bei 2,4 % und im Prozessgleichgewicht bei 14 %.

Die Berechnung der Prozesskinetik, basierend auf den Viskosititsdnderungen zwischen 20 % und

70 % der Gesamtinderung, ergibt einen Wert von 4,99 + 0,18 x 107 min™'. Die geringe

Schwankung der Prozesskinetik wird als Bestatigung der Reproduzierbarkeit gesehen.
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Um zu {berprifen, ob die gemessene Viskositit im Prozessgleichgewicht auf die
Polymerarchitektur und das Molekulargewicht zuriickzufiihren ist, werden oszillatorische
Viskositdtsmessungen an den jeweiligen Proben durchgefiihrt. Die gemittelten FlieBkurven bei
265 °C sind in Abbildung 23 (rechts) dargestellt. Die mittlere Nullscherviskositit betragt 1754 +
55 Pa-s, was einer relativen Schwankung von 3,7 % entspricht — vergleichbar mit der Schwankung

in der Inline-Rheologie zu Beginn des Extrusionsprozesses.

Daraus lésst sich ableiten, dass prozessbedingte Schwankungen bei hoheren Viskosititen einen
signifikanten Einfluss auf die im Inline-Rheometer gemessene Viskositit haben. Eine unabhingige
rheologische Charakterisierung des Materials erscheint daher unerldsslich. Zudem zeigt Abbildung
23 (rechts), dass das scherverdiinnende Verhalten iiber alle Messungen hinweg iibereinstimmt.
Dies deutet darauf hin, dass mit den gewédhlten Prozessbedingungen eine vergleichbare

Polymerarchitektur erreicht werden kann.

Da die signifikanten Schwankungen ausschlielich im Inline-Rheometer im Prozessgleichgewicht
auftreten und nicht in der Materialcharakterisierung nachweisbar sind, kann davon ausgegangen

werden, dass der Extrusionsprozess reproduzierbar ist.

6.2.2 Einfluss des Massestroms auf die Prozesskinetikkonstante

Um den Einfluss des Massestroms auf die Prozesskinetikkonstante zu untersuchen, welche durch
die Verweilzeit sowie durch die Reaktionsgeschwindigkeit beeinflusst wird, wird bei der reaktiven
Extrusion von rPET mit 0,5 % KV die Viskositdtsdnderung in Abhéngigkeit von der Prozessdauer

bei verschiedenen Massestromen analysiert.
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Abbildung 24: Zeitliche Verdnderung der Viskositit wihrend der Extrusion (links); Prozesskinetikkonstante in Abhdngigkeit des
Massestrom (rechts)
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Die gemessenen Viskositéten iiber die Prozessdauer sind in Abbildung 24 (links) in Abhéngigkeit
des Massestroms aufgetragen. Wie aus der Gleichung (6.2) abzuleiten ist, hat der gewéhlte
Massestrom einen wesentlichen Einfluss auf die Verweilzeit t,,;. Mit steigendem Massestrom m
nimmt die mittlere Verweilzeit ab'**1%1% wodurch die Viskosititsinderung nach einer kiirzeren
Prozessdauer einsetzt. Yeh et al.!®” konnten dariiber hinaus zeigen, dass mit zunehmendem
Massestrom nicht nur die mittlere Verweilzeit abnimmt, sondern auch die Verweilzeitverteilung
enger wird. Sie fiihrten dies darauf zuriick, dass Riickstromungen und axiale Vermischung mit
steigendem Massestrom einen geringeren Einfluss auf das Stromungsverhalten haben'¢”-16,
Wodurch sich das Stromungsprofil von einer Mischstromung zunehmend hin zu einer

Pfropfenstromung dndert!®’.

Vext * p (6.2)
m

Text =

Die Halbwertszeit des Extrusionsprozesses nimmt von 22 Minuten bei 5 kg-h™' auf 16 Minuten
bei 8 kg-h™ um je 2 Minuten pro zusdtzlichem Kilogramm Material ab. Weiter geht aus der
Abbildung hervor, dass die Ausgangsviskositit der Polymerschmelze von 594 Pa-s bei 5 kg-h™!
auf 752 Pas bei 8 kg-h™' ansteigt. Dieser Unterschied in den Viskosititen der unmodifizierten
Materialien kann vor allem auf die Messmethodik an sich zuriickgefiihrt werden. Die
Schubspannung im Priifkanal wird aus dem Druckunterschied berechnet!®>!”’. Eine mdogliche
Erklarung fiir den beobachteten Zusammenhang konnte im thermischen Verhalten der Schmelze
liegen. Bei hoheren Massenstromen ist eine geringere Nachregelung der Zahnradpumpe
erforderlich. Dadurch kann die Schmelze geringeren scherinduzierten Reibungseffekten
ausgesetzt sein, was eine reduzierte Eigenerwidrmung zur Folge hat. Aufgrund der ausgeprigten
Temperaturabhiangigkeit der Viskositit wiirde eine geringere Temperaturerhdhung zu einer
tendenziell hoheren gemessenen Viskositit fithren. Ergéinzend dazu scheint der Prozessdruck einen
Einfluss auszuiiben. Mit steigendem Massenstrom erhdht sich der Prozessdruck, wodurch
ebenfalls der Vordruck im Inline-Rheometer zunimmt. Dies fiihrt zu einer Vergroferung des
Druckunterschieds im Messsystem. Infolgedessen wird bei hoheren Massenstromen tendenziell
eine erhohte Viskositét erfasst. Die Auftragung der gemessenen Ausgangsviskositéten liber dem
Massenstrom ergibt einen linearen Zusammenhang. Im stationéren Prozessgleichgewicht ldsst sich
jedoch kein eindeutig linearer Zusammenhang zwischen Massenstrom und Viskositét feststellen,

was auf das Zusammenwirken mehrerer liberlagerter Einflussgrof3en schlieBen 14sst

Bei einem Massestrom von 6 kg-h™ wurde eine Viskositdt der Schmelze von 2614 Pa-s gemessen,

was einer Verdreifachung der urspriinglichen Viskositét darstellt. Mit steigendem Massestrom



74 Ergebnisse und Diskussion

nimmt die Viskositdt auf 2460 Pa's bei 7 kg-h™' und auf 2330 Pa's bei 8 kg-h™' ab. Dies kann
primédr darauf zuriickgefiihrt werden, dass die mittlere Verweilzeit mit steigendem Massestrom

104105108 \wodurch auch die effektive Reaktionszeit verkiirzt wird. Eine

signifikant abnimm
weitere Moglichkeit ist, dass mit dem Massestrom die eingebrachte Energie zunimmt, was
wiederrum zu scherinduzierten Abbau fiihren kann®!. Jedoch werden thermo-mechanische
Prozesse sowie Hydrolyse in der Literatur als Hauptursuchen fiir prozessbedingten Kettenabbau
bei Polyestern angefiihrt!7>%!"1172_So konnte aufgezeigt werden, dass eine verldngerte Verweilzeit
im Extruder bei geringer Scherbeanspruchung einen deutlich stirkeren Einfluss auf die Abnahme
des mittleren Molekulargewichts ausiibt als hohe Scherkrifte allein'’>. Die durch Hydrolyse
verursachte Degradation kann hingegen durch eine hinreichende Trocknung des Granulats
vollstindig unterbunden werden®®!”!. AbschlieBend kann aus Abbildung 24 (links) entnommen
werden, dass mit einem Massestrom von 5kg-h™ eine Viskositit von 2034 Pa's im

Prozessgleichgewicht erzielt werden kann, was bezogen auf die Ausgangsviskositit eine Zunahme

um das 2,4-fache entspricht.

Die Reaktion im Extruder kann aufgrund der Konzentrationsunterschiede zwischen rPET und dem
KV als pseudo-erster Ordnung angesehen werden'®”. Shishuang et al** beschreiben die Stromung
der Polymerschmelze im Extruder nach dem Modell eines idealen Pfropfenstromungsreaktors.

Ahnliche Annahmen treffen auch Zhao et al.’!

in Abhéngigkeit des Fiillgrads des jeweiligen
Schneckenelements. Dabei wird vorausgesetzt, dass alle Makromolekiile dieselbe Verweilzeit
besitzen, wodurch die lokale Umsatzrate an jeder Stelle der mittleren Umsatzrate dX/dt
entspricht. Der Umsatz X wird aus der Anderung der Viskositit abgeleitet, wobei angenommen
wird, dass die zum Zeitpunkt t = 0 min gemessene Viskositit einem Zustand ohne Umsatz
entspricht, wihrend die im Prozessgleichgewicht gemessene Viskositdt einem Zustand mit
vollstindigem Umsatz gleichzusetzen ist!®. Dieser Zusammenhang wird in Gleichung (6.3)
beschrieben:

dX

ko * (1 —X) ( EA)
—_— = * — * -
dr o P\ rT

(6.3)

Hierbei entspricht E, der Aktivierungsenergie der Reaktion, T der Prozesstemperatur in Kelvin

und R der allgemeinen Gaskonstante.

Aus den in Abbildung 24 (links) gemessenen Viskositdtsdaten wird mittels eines Avrami-Models
die jeweiligen Prozesskinetikkonstante fiir die unterschiedlichen Massenstrome berechnet. Der
Zusammenhang zwischen der Prozesskinetikkonstante Kkprozess und dem Massestrom wird in

Abbildung 24 (rechts) dargestellt. Im untersuchten Bereich nimmt die Prozesskinetikkonstante von
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0,041 min! bei 5 kg-h™' auf 0,060 min! bei 8 kg-h™' entsprechend einem exponentiellen Ansatz
(Gleichung (6.4)) zu.
(6.4)

m
>+3’0

y =4 *eXp(——
ty

Dabei ist A; ein Vorfaktor, der die Kriimmung der Kurve beschreibt und t; eine Zeitkonstante.
Gleichung (6.4) beschreibt einen empirisch ermittelten Zusammenhang, der unter der Annahme
einer Blockstromung und wunter Ausschluss von Riickvermischungen wéhrend des
Extrusionsprozesses hergeleitet wurde. Sie erhebt keinen Anspruch auf allgemeine Giiltigkeit und
ist nicht als universelle Korrelation zu verstehen. Daher entspricht zwar y der

Prozesskinetikkonstanten Kprozess, Yo jedoch nicht der Reaktionskinetikkonstante k.

Die berechnete Prozesskinetikkonstante kprozess beschreibt den Anstieg der Viskositit pro
Zeitintervall unter den gewdhlten Prozessparametern. Dabei wird angenommen, dass die
Verweilzeit jedes Teilchens bei identischen Prozessparametern gleich ist. Aus dem daraus
abgeleiteten Zusammenhang zwischen lokalem und durchschnittlichem Umsatz folgt, dass ein
hoherer Massestrom das Prozessgleichgewicht in kiirzerer Zeit erreicht, obwohl die Reaktion zu
diesem Zeitpunkt noch nicht vollstindig abgeschlossen ist. Was mit der geringeren
Nullscherviskositidt im Prozessgleichgewicht bei 7 kg-h™ bzw. 8 kg-h™' gegeniiber 6 kg-h™
begriindet ist. Durch die definierte Festlegung des Start- und Endpunkts der Reaktion wird die
Verweilzeit in die Messung einbezogen, was zu einer Uberschiitzung der Prozesskinetik fiihrt.
Diese Uberlagerung kann jedoch unter Beriicksichtigung der mittleren Verweilzeit fiir jeden

Massestrom korrigiert werden.
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Abbildung 25: Verdnderung der Viskositit (links) und der Prozesskinetikkonstante (vechts) wdhrend der Extrusion unter
Beriicksichtigung des Massestroms, gemessen im Inline-Rheometer.
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In Abbildung 25 (links) ist der Verlauf der Viskositét {iber die relative Prozessdauer dargestellt. Es
zeigt sich, dass der Viskositétsanstieg zu denselben relativen Zeitpunkten beginnt und bis zum
Erreichen des Prozessgleichgewichts libereinstimmt. Eine Ausnahme bildet hierbei der Verlauf der
Viskositdt bei einem Massestrom von 5 kg-h™'. Die korrigierten Messdaten ergeben eine
Prozesskinetikkonstante unabhingig des gewihlten Massestroms von 0,59 + 0,04 min'. Der
Massestrom hat somit keinen messbaren Einfluss auf die ablaufende Reaktion, jedoch einen
signifikanten auf die Verweilzeit und somit auf die gegebene Reaktionsdauer. Je hoher der
Massestrom, desto geringer ist die fiir die KV-Reaktion zur Verfligung stehende Zeit. Weshalb bei

geringerem Massestrom die Viskositdt im Prozessgleichgewicht zunimmt.

Um eine genauere Aussage liber die eingebrachte Energie in Abhingigkeit des Massestrom zu

machen, kann die spezifische mechanische Energie (SME) fiir beide Extruder vereinfacht aus den

Drehmomenten berechnet werden'%*!73,
2nNM
SME = . (6.5)
m

Bei gleichbleibender Drehzahl N wird die SME durch das Verhéltnis von Drehmoment M zu

Massestrom bestimmt'%

. Das Drehmoment im Extruder ist proportional zur Energiemenge, die
bendtigt wird, um das Material zu fordern, zu schmelzen und zu verarbeiten und somit proportional
zum Massestrom!!'>!3. Da der verwendete Extruder das Drehmoment nicht zeitlich aufgeldst
aufzeichnet und ausgibt, wird im Folgenden auf die Stromstirke / und deren Anderung

eingegangen. Da Stromstirke und Drehmoment wie in Gleichung (6.6)!™

gegeben, direkt
proportional sind, wird die Betrachtung der Stromstérke als zielfiihrend erachtet. Dabei ist k), eine
motor- und bauabhédngige Konstante und /) die Stromstérke im Leerlauf. Da die Gerétekonstante
nicht gegeben ist, kann eine Umrechnung der Stromstérke nicht erfolgen. Jedoch ergibt sich durch
daseinsetzen von Gleichung (6.6) in Gleichung (6.5) ein direkt proportionaler Zusammenhang

zwischen der SME und der Stromstéarke.

21tNky (I — 1) (6.7)
mh

SME =

Die spezifische Stromstirke ist in Abbildung 26 (links) fiir den Doppelschneckenextruder
(Extruder A) sowie den Einschneckenextruder (Extruder B) {iber die Prozessdauer aufgetragen.
Die Verteilung der spezifischen Stromstérke wihrend des Prozessgleichgewichts ist als Box-Plot

in Abbildung 26 (rechts) gegeben.
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Motorstrom - Reaktivextrusion von rPET mit 0,5 % KV

Verteilung Motorstrom - Reaktivextrusion von rPET mit 0,5 % KV
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Abbildung 26: Zeitliche Verdnderung der spezifischen mechanische Energie im A- und B-Extruder wihrend des Prozesses (links);
Verteilung des Motorstroms im A- und B-Extruders im Prozessgleichgewicht (vechts).

Mit steigendem Massestrom sinkt geméf Gleichung (6.7) die eingebrachte Energie, was auf eine
kiirzere Verweilzeit im Extruder zuriickzufiihren ist'®!!*, Die geringere Nullscherviskositit im
Prozessgleichgewicht bei Massestromen von 7 kg-h™ und 8 kg-h™! ist daher nicht eindeutig auf
scherinduzierte Abbaumechanismen infolge hoherer eingebrachter Energien im Extrusionsprozess
zurlickzufiihren. Zwar zeigen die NMR- und FT-IR-Spektren keine nachweisbaren Banden fiir
PET-typische Abbauprodukte®® (siche Anhang D. 1, Anhang D. 2 und Anhang E. 1) ein Abbau
kann jedoch nicht vollstindig ausgeschlossen werden, da er unterhalb der Nachweisgrenze der
eingesetzten Methoden liegen konnte. Zur eindeutigen Klidrung wéren weiterfiihrende

Untersuchungen erforderlich beispielsweise mit ldngeren Scanzeiten oder unter Verwendung

geeigneter Losemittel.

Abbildung 26 (rechts) zeigt, dass im Extruder A bei Massestromen von 5 kg-h™ und 6 kg-h™' eine
spezifische Stromstirke von 1,24 + 0,04 bzw. 1,23 + 0,03 A*kg! in das Polymersystem
eingebracht werden. Bei hoheren Massestromen sinkt die eingebrachte spezifische Stromstérke
jedoch auf 1,10 + 0,03 bzw. 1,13 + 0,03 A*kg'l. Im Gegensatz dazu weist der Extruder B ein
bei

Maximum der spezifischen Stromstirke

0,36 + 0,01 A*kg ! auf.

einem Massestrom von 8kg-h™?' mit
Die Messergebnisse und die berechneten Daten aus den Extrusionsversuchen bei unterschiedlichen
Massestromen sind in Tabelle 3 zusammengefasst. Die Variation des Massestroms zeigt, dass bei

einem Massestrom von 6 kg-h™! die hochste Nullscherviskositit von 2614 Pa-s fiir rPET mit einem

Massenanteil von 0,5 % KV erreicht wird.

Die Abnahme der Nullscherviskositét bei steigendem Massestrom ist auf die geringere SME sowie
die deutlich verkiirzte Verweilzeit zuriickzufithren. Die Zunahme der Prozesskinetikkonstante von

0,041 min™ bei 5 kg-h™? auf 0,060 min' bei 8 kg-h™ ldsst sich ebenfalls durch diesen
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Zusammenhang erkldren. Mit hoherem Massestrom verkiirzen sich sowohl die mittlere Verweilzeit
als auch die Verweilzeitverteilung, wodurch der Viskosititsanstieg friiher und stirker einsetzt!®’.
Jedoch endet aufgrund der verkiirzten Reaktionszeit das Prozessgleichgewicht auf einen

niedrigeren Viskositdtsniveau.

Tabelle 3: Ubersicht der Messdaten aus den Extrusionsversuchen bei variiertem Massestrom.

m Toxt: Ni=0 n k Strom A Strom B
kg-h™! min Pa's Pa's min’! A/kg A/kg

5 13 594 +£7 2032 + 39 0,0410 1,24 0,26

6 11 65517 2614 +22 0,0453 1,23 0,30

7 9 672£9 2460 + 16 0,0525 1,10 0,34

8 8 752 +£9 2330+ 15 0,0595 1,13 0,36

“Die Berechnung der Verweilzeiten erfolgt unter der Annahme, dass Anderungen der Viskositit der Polymerschmelze keinen

Einfluss auf die Verweilzeit sowie auf die Dichte der Schmelze haben. Weiterhin wird angenommen, dass entlang des Extruders
keine Riickvermischung stattfindet, keine Temperaturdinderungen aufireten und eine Blockstromung vorliegt. Fiir den
Einschneckenextruder kann daher Gleichung (6.2) angewandt werden, wobei eine Dichte der PET-Schmelze von 1,18 g-cm™ (vgl.

Kruse et al. ') angenommen wird.

Zudem wird vorausgesetzt, dass der Doppelschneckenextruder ausschlieflich mit identischen Férderelementen (GL 25/25/50)

ausgestattet ist und bei den gewdhlten Durchsdtzen eine Teilfiillung vorliegt. Unter diesen Bedingungen iibt der Massestrom im

Doppelschneckenextruder keinen nennenswerten Einfluss auf die Verweilzeit aus'™®.

2 L (6.8)

Tteil = 7_l*§

Gleichung (6.8) beschreibt die Verweilzeit in einem teilgefiillten gleichlaufenden Doppelschneckenextruder. Dabei entspricht n der
Drehzahl, L der Extruderlinge und S der Steigung der verwendeten Forderelemente. Fiir den eingesetzten
Doppelschneckenextruder ergibt sich daraus eine mittlere Verweilzeit von 42s, die auf die Verweilzeiten berechnet nach

Gleichung (6.2) addiert wird.

Um die Unterschiede in der Nullscherviskositit in Abhéngigkeit des Massestroms genauer zu
analysieren, wird die zeitliche Verdnderung der Polymerarchitektur durch scherrheologische
Messungen unter oszillierender Belastung untersucht. Dabei werden FlieBkurven bei einer
Temperatur von 265 °C und einer Deformation von 10 % aufgezeichnet. In Abbildung 27 sind die
FlieBkurven entsprechend den Massestromen nach definierten Zeiten dargestellt. Aus der
Probenbezeichnung DS x ymin kann der Massestrom (x) sowie der Zeitpunkt der Probenahme (y)

nach Zugabe des KVs entnommen werden.
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Abbildung 27: Zeitliche Verdnderung der Fliefeigenschafien in Abhdngigkeit des Massestroms.

0,3 — 500 rad*s"'; Auslenkung:

10 %

Unabhéngig vom Massestrom zeigen alle Formulierungen nach 9 Minuten einen, fiir lineare

Thermoplaste, typischen Verlauf der komplexen Viskositdt liber die Scherrate

22,26,103,135 Im

niedrigen Frequenzbereich weisen alle Proben (DS _x 9min) ein Newtonsches Plateau auf, das
durch eine konstante, scherratenunabhédngige Viskositit gekennzeichnet ist. Mit zunehmender
Scherrate erfolgt ein deutlicher Ubergang zu einem scherverdiinnenden FlieBverhalten. Die
Nullscherviskositit variiert prozessbedingt je nach Massestrom zwischen 396 und 457 Pa-s, ohne
dass ein klarer Trend ableitbar ist. Allerdings liegen alle gemessenen Nullscherviskositdten
deutlich unterhalb des Ausgangsmaterials rPET (691 + 20 Pa-s). Da bei linearen Thermoplasten
nur das Molekulargewicht und die Molmassenverteilung die Nullscherviskositit bestimmen'®,
lassen sich Abweichungen auf unerwiinschte Reaktionen wie Kettenspaltung, Umesterung oder
anaerobe Abbauprozesse zuriickfiihren?*%135177 " die durch die eingebrachte Scherung und/oder
die Prozesstemperatur initiiert werden. Mit steigendem Massestrom nimmt die Verweilzeit

reziprok ab!®+1% wodurch der Anteil der unerwiinschten Reaktionen reduziert wird. Der Trend in

den gemessenen Nullscherviskositdten ldsst sich somit {iber die mittlere Verweilzeit ableiten.
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Das Extrudat kann als Blend aus unmodifiziertem und KV-modifiziertem rPET betrachtet
werden'3!. Im Verlauf des Prozesses verschiebt sich das Blendverhiltnis zugunsten eines hoheren

Anteils an KV-modifizierten Polymerketten.

Uber die Prozessdauer ist eine signifikante Zunahme der Nullscherviskositit sowie eine
Verbreiterung des Ubergangsbereichs zwischen dem Newtonschen Plateau und dem
scherverdiinnenden Verhalten zu beobachten (sieche Abbildung 27). Wihrend sich bei linearen
Thermoplasten die Zunahme der Nullscherviskositit direkt aus der Erhohung des
Molekulargewichts ableitet', ldsst sich dieser Zusammenhang nicht direkt auf verzweigte
Systeme libertragen. Bei verzweigten Systemen ist neben der mittleren Molmasse primir die
mittlere Kettenlinge der Verzweigung fiir das Niveau der Nullscherviskositit ausschlaggebend'*.
Dies liegt an den unterschiedlichen Relaxationsmechanismen. Wahrend bei linearen Polymeren
die Hauptketten dominieren, wird die Relaxation bei verzweigten Systemen durch die Seitenketten
bestimmt!'>!34 Da in verzweigten Systeme erst die Nebenketten entschlaufen miissen, bevor die
Hauptkette sich vollstindig relaxieren kann'®®, nimmt die Relaxationszeit zu. Aufgrund der hohen
Empfindlichkeit der Scherrheologie gegeniiber der topologischen Struktur von Makromolekiilen
steigt die Nullscherviskositdt bereits bei geringen Anteilen langkettenverzweigter Strukturen
signifikant an'?®. Bei hohen Frequenzen konvergieren die FlieBkurven jedoch aufgrund der

chemischen Konsistenz der im Blend vorhandenen, unmodifizierten rPET-Molekiile'?’ .

Tabelle 4: Zeitliche Verinderung des Ubergangsparameters in Abhingigkeit des Massestroms.

5kgh! 6 kgh! 7kgh! 8 kgh
9 min 1,3+0,01 1,3£0,02 1,24 0,01 1,2 40,04
13 min 1,3 40,02 1,3 + 0,04 0,8 +0,02 0,7 £0,01
17 min 0,9 +0,01 0,9 +0,01 0,6 + 0,01 0,5+ 0,02
21 min 0,7 +0,01 0,6 0,03 0,6 + 0,05 0,5+ 0,03
25 min 0,7 +0,02 0,5 + 0,04 0,6 + 0,07 0,6 + 0,02

Die zunehmende Verzweigung und Polydispersitéit der Polymerarchitektur spiegelt sich vor allem
in der Kriimmung des Ubergangsbereichs wider: Je homogener das Polymersystem ist, desto

gleichmiBiger relaxieren die einzelnen Kettensegmente, was zu einem schirferen Ubergang
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fiihrt!2122, Die zeitliche Verinderung der gemittelten Ubergangsparameter a (siehe Gleichung
5.11) sind in Tabelle 4 in Abhédngigkeit des Massestroms gegeben. Unabhéngig des gewihlten
Massestroms kann ein Ubergangsparameter von 1,2 bzw. 1,3 ermittelt werden. Angesichts der
oben getroffenen Erkenntnis, dass zum Zeitpunkt der Probenahme (nach 9 Minuten) noch keine
Kettenmodifikation stattgefunden hat, liegt in allen Versuchen ein linearer Thermoplast vor. Im
weiteren Prozessverlauf halbiert sich der Ubergangsparameter, da sich die Relaxationszeiten
infolge der Kettenmodifikation erhoht. Dies fiihrt einerseits zu einer Zunahme der Viskositidt und
verschiebt andererseits die kritische Scherrate zu niedrigeren Werten. Dieses Verhalten ist
charakteristisch fiir verzweigte Polymersysteme!?'12?, Je hoher der gew#hlte Massestrom ist, desto
frither ist die Veranderung im FlieBverhalten gegeben (vgl. Tabelle 4 und Abbildung 27). Jedoch
konnte der geringste Ubergangsparameter bei einem Massestrom von 6 kg-h™' mit 0,5 bestimmt
werden. Somit kann der Ubergangsparameter auf Uneinheitlichkeit wie eine breite
Molmassenverteilung hinweisen, erfasst jedoch nur einen Aspekt und ist kein verldssliches Maf3

fiir die Komplexitdt der Polymerarchitektur.

Tabelle 5: Zeitliche Verdnderung der Nullscherviskositdt in Abhdngigkeit des Massestroms.

5kgh/ 6 kg-h™'/ 7 kg-h™/ 8kg-h™/
Pa-s Pa-s Pa-s Pa-s
9 min 395+ 1 352 +£2 457 £ 27 436 + 37
13 min 3757 3472 539+7 614 £ 11
17 min 450+9 5547 848 £ 29 901 £ 113
21 min 640 + 48 1047 + 47 953 + 64 979 £ 63
25 min 636 + 32 1239 + 63 955+ 11 944 + 37

Die Nullscherviskositdten in Abhingigkeit des Massestroms sind in Tabelle 5 dargestellt. Es zeigt
sich, dass bei einem Massestrom von 5 kg-h™' die eingesetzten 0,5 % KV den Einfluss der
thermischen Abbauprozesse auf die Viskositit nicht ausreichend kompensieren konnen, da die
Nullscherviskositdten aller Proben deutlich unter der des Ausgangsmaterials (716 Pa-s) liegen.
Dennoch weist die Polymerarchitektur eine deutliche Verzweigung auf, wie aus dem van-Gurp-
Palmen-Plot (Abbildung 31) hervorgeht. Dies deutet darauf hin, dass die eingebrachte Energie fiir
die Reaktion ausreichend ist, die Reaktion jedoch ab einem gewissen Fortschritt zum Erliegen

kommen muss. Die Abnahme der Viskositiat wird mit scherinduzierten oder thermischen Abbau in
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der Literatur erklrt'-*!*8, jedoch sind im Festkdrper-NMR keine fiir diese Mechanismen typischen

Abbauprodukte detektierbar.

Bei einem Massestrom von 6 kg-h™' wird im Prozessgleichgewicht eine Nullscherviskositidt von
1239 Pa-s erreicht, was einer 1,6-fachen Erhohung im Vergleich zur Nullscherviskositdt des
Ausgangsmaterials entspricht. Dieser Massestrom stellt im Vergleich zu allen untersuchten Werten

ein Optimum fiir die Viskosititserhdhung dar.

Bei hoheren Massestromen von 7 und 8 kg-h™' steigt die Nullscherviskositdt wéhrend der
untersuchten Prozessdauer signifikant schneller an, was erneut auf die kiirzere Verweilzeit
zurlickzufiihren ist. Aus Tabelle 5 geht hervor, dass das Viskositdtsoptimum bei 7 und 8 kg-h™!

bereits nach 21 Minuten erreicht wird.

Die Auftragung der Nullscherviskositit iiber die Prozessdauer zeigt einen sigmoidalen
Kurvenverlauf (Abbildung 29 (links)), der dem Verlauf der Prozessiiberwachung mittels Inline-
Rheometers (Abbildung 24 (links)) dhnelt. Die Abhéngigkeit der Nullscherviskositit vom
gewihlten Massestrom ist aus den Daten klar ersichtlich. Ein zeitlich fritherer Anstieg sowie ein

fritheres Erreichen des Prozessgleichgewichts treten bei hoheren Massestromen auf.

Beide Phinomene sind jedoch dem kontinuierlichen Prozess geschuldet und erlauben keine direkte
Aussage liber die ablaufende chemische Reaktion (siche Abbildung 28). Der frithere Anstieg der
Nullscherviskositit ist ausschlieBlich auf die kiirzere Verweilzeit bei hoheren Durchsitzen
zurlickzufiihren. Ebenso wird das frithere Erreichen des Prozessgleichgewichts durch die

durchsatzabhéngige mittlere Verweilzeit bedingt.

Da mit einem Massestrom von 6 kg-h™' die hochste Nullscherviskositit erzielt wird, ist
anzunehmen, dass hohere Durchsétze (7 und 8 kg-h™') die erforderliche Reaktionszeit im Extruder
nicht gewihrleisten konnen. Das gemessene Gleichgewicht reprédsentiert daher ausschlie8lich das
Prozessgleichgewicht und nicht das Gleichgewicht der chemischen Reaktion. In Abbildung 28 ist
modellhaft die Verdnderung der Polymerstruktur im Verlauf des Prozesses dargestellt. Der
verwendete KV weist im Mittel neun Epoxy-Gruppen pro Molekiil auf. Bezogen auf die
Stoffmenge liegt ein Aquivalenzverhiltnis von KV zu rPET von 1 zu 37,8 vor, im Fall
Funktionalitét entspricht dies einem Verhéltnis von 1 zu 4,2. Theoretisch konnte somit jedes KV-
Molekiil mit bis zu neun rPET-Molekiilen reagieren, wodurch sich schrittweise eine Kamm-

Polymerstruktur bildet.

Mit jeder Reaktion steigen jedoch sowohl die Viskositit des Systems als auch die sterische

Hinderung des KV-Molekiils an, sodass fiir jede weitere Reaktionsstufe mehr Zeit
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beziehungsweise ein hoherer Energieeintrag erforderlich ist. Dies konnte bereits in den Mikro-

Compounderversuchen gezeigt werden.

Strukturmodel

Viskositat

Prozessdauer / min

Abbildung 28: Schematische Darstellung der Verdnderung der Polymerstruktur und deren Einfluss auf die Viskositdt iiber die
Prozessdauer.

Da die Reaktionszeit im Extrusionsprozess maB3geblich vom gewéhlten Massestrom abhéngt, kann
die Reaktion nicht vollstindig ablaufen, da die Schmelze den Extruder bereits vor Abschluss der
Reaktion verldsst. In Abbildung 28 wird dies fiir die zwei Massenstrdome y bzw. x kg*h’!
veranschaulicht, wobei der Massenstrom y kleiner ist als der Massenstrom x. In der gewéhlten
Darstellung verlédsst die Schmelze bei einem Massenstrom von x kg-h™' den Extruder deutlich
frither als die Schmelze mit einem Massenstrom von y kg-h™'. Dadurch ist die Verweil- bzw.
Reaktionszeit nicht ausreichend, um die dritte Reaktionsstufe zu erreichen. Dies resultiert in einer

geringeren Viskositédt im Vergleich zur Schmelze bei einem Massenstrom von y kg-h™.

Es konnte gezeigt werden, dass der gewihlte Massestrom einen signifikanten Einfluss auf die
Nullscherviskositdt, die Prozesskinetikkonstante und somit auf den Zeitpunkt des Erreichens des

Prozessgleichgewichts hat.

Daher ermdglicht eine erneute Betrachtung der Prozesskinetik anhand der zeitlichen Anderung der
Nullscherviskositdt eine Analyse dieses Kennwerts unabhingig von Strdomungsphédnomenen und

eine direkte Bezugnahme auf die Materialeigenschaft, die Nullscherviskositit.
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. Zeitliche Veranderung der Nullscherviskositét 0.10 Prozessreaktionskinetikkonstante aus Nullscherviskositat
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Abbildung 29: Zeitliche Verdnderung der Nullscherrviskositdt (links); Prozesskinetikkonstante in Abhdngigkeit des Massestroms
(rechts)

Die aus den sigmoidalen Kurven berechneten Prozesskinetikkonstanten sind in Abbildung 29
(rechts) liber den Massestrom und in Tabelle 6 im Vergleich zu den durch die Inline-Messung

berechneten Werte gegeniibergestellt.

Aus den Prozesskinetikkonstanten knui vise (Abbildung 29 (rechts)) geht hervor, dass die Zunahme
der Viskositdt bei einem Massestrom von 8 kg-h™ am schnellsten abléuft. Jedoch sind die
Unterschiede zwischen den untersuchten Massenstromen zu gering, um einen deutlichen Trend zu
deuten. Unter Berticksichtigung der absoluten Viskosititsinderung, konnen folgende Erkenntnisse

gezogen werden:

Bei geniligend hohem Energieeintrag lduft die Reaktion zwischen rPET und dem KV mit einer
Prozesskinetikkonstante von 5,9 + 0,7*102 min™! ab. Dieser Kennwert ist sehr von dem gewihlten
Aufbau, der Schneckengeometrie und den Prozessparametern abhéngig. Die Viskositét, welche im
Prozessgleichgewicht vorliegt, ist somit primér von der Verweilzeit abhidngig, weshalb mit einem

Massestrom von 6 kg-h™' die hochste Nullscherviskositit gemessen werden kann.

Wenn der Energieeintrag nicht ausreichend hoch ist, wie bei den Versuchen mit 5 kg-h™ gegeben,
verlduft die Reaktion scheinbar &hnlich schnell. Dies liegt jedoch daran, dass das Viskositétsniveau
deutlich geringer liegt und das Prozessgleichgewicht somit schneller erreicht wird. Da zur
Berechnung der Prozesskinetikkonstanten die Ausgangsviskositit und die Viskositit im
Prozessgleichgewicht herangezogen werden, kommt es hier zu einer Uberschiitzung des
Kennwertes. Die Reaktion zwischen rPET und dem KV folgt dem Ringdffnungsmechanismus der
Epoxy-Gruppe'®, welche aufgrund der Ringspannung relativ schnell bei geringen
Aktivierungsenergien ablauft. Mit steigender Viskositdt nimmt jedoch die Beweglichkeit und
somit die Transportfahigkeit der Kettensegmente ab, was die Reaktion kinetisch hemmt. Wenn

nicht geniigen Scherung in das System eingetragen wird, reagieren nicht alle vorhandenen Epoxy-
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Gruppen des KVs®. Das nur teilweise ausreagierte System kommt jedoch in ein

Prozessgleichgewicht, was eine Vollstdndigkeit der Reaktion vorgibt.

Tabelle 6: Prozesskinetikkonstanten aus der Nullscherviskositdten und der Inline-Rheologie Messung.

Kintine visc / Kintine visc_corr/ KNutt vise /

102 min! 102 min! 102 min!
5 kg-h™! 4,1£ 0,33 66 + 0,00 5,5+0,14
6 kg-h™! 4,52 +£0,15 55+£0,00 5,210,10
7 kg-h! 5254025 56 + 0,00 6,2+0,12
8 kg-h! 5,96 + 0,34 57 + 0,00 6,9+ 0,13

Der Unterschied zwischen den ermittelten Kennwerten (Tabelle 6) 14sst sich damit erkldren, dass
wihrend der Inline-Rheologie Messung die Polymerschmelze im scherverdiinnenden
FlieBverhalten vorliegt. Daher iiberlagert der Massestrom und der damit einhergehende
Prozessdruck die Viskosititsinderung. Die Scherrate in der Kapillare liegt bei 8 und 9 s! (50-57
rad*s™) und im Einschneckenextruder bei 283 s!, was deutlich im scherverdiinnden FlieBverhalten
von rPET liegt***%13%  In Abbildung 30 sind die FlieBkurven der nach 9, 17 und 25 min gezogenen
Proben bei einem Massestrom von 6 kg*h™! aufgetragen. Die Messpunkte kénnen aus Abbildung
27 entnommen werden. Die griinen Markierungen verdeutlichen ndherungsweise, wie sich die
kritische Kreisfrequenz im Verlauf des Prozesses verdndert hat. Es ist erkennbar, dass sich das
Newtonsche Plateau, aus dem die Nullscherviskositit abgeleitet werden kann, zu niedrigeren
Frequenzen hin verschiebt. Zudem zeigt die Abbildung, dass die Scherrate, bei der die Viskositét
wihrend der Inline-Messung ermittelt wird, deutlich im Bereich des scherverdiinnenden
FlieBverhaltens liegt. Der Zusammenhang zwischen der komplexen Viskositit n*(w) aus den
oszillatorischen Messungen und der Viskositdt n(y) aus den Inline-Messungen wird durch die

Cox-Merz-Regel (Gleichung (6.9)) beschrieben.

n@) =n"(w) (6.9)

Der Vergleich zwischen den Inline-Prozesskinetikkonstanten und jener aus den
Nullscherviskosititen zeigt, dass die Prozesseinfliisse den Messeffekt iiberlagern, weshalb eine

kinetische Betrachtung inline als nicht zielfithrend erachtet wird. Eine Verweilzeit und Verteilung
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der Verweilzeit hingegen kann aus den Viskositdtsdaten abgeleitet werden. Diese Aussage wird
dadurch untermauert, dass die Prozesskinetikkonstanten im Gegensatz zur Viskositit im
Prozessgleichgewicht nicht mit dem Massestrom geméll der exponentiellen Abhingigkeit der

Verweilzeit ansteigen.

Temperatur: 265 °C Temperatur: 270 °C
Frequenzbereich 0,3 -500 rad*s™' Umdrehung: 5 min™*
Auslenkung: 10 % Scherrate: 8 s
25 min
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Abbildung 30: Skizzenhafte Darstellung der Flieskurven bei konstantem Massestrom. Die blauen Punkte markieren die Messpunkte
fiir die Inline-Viskositdtsmessung. Die griinen Punkte geben die jeweiligen kritischen Kreisfrequenzen an.

Die aufgestellte These, dass scherinduzierende Prozessparameter, insbesondere der gewdhlte
Massestrom, in direkter Proportionalitit zur Prozesskinetik steht, kann auf Grundlage der
vorliegenden Ergebnisse nicht bestitigt werden. Dies ist auf die gewihlte Messmethodik
zuriickzufilhren, welche primdr die Verweilzeit im B-Extruder erfasst. Eine belastbare
Bestimmung der Prozesskinetik erfordert hingegen eine gezielte Prozessunterbrechung sowie eine
positionsabhingige Probeentnahme entlang der Extrusionsschnecke, wie sie in den Arbeiten von
Venges et al.’*81%% beschrieben wurden. Allerdings ist diese Methodik aufgrund der notwendigen
Prozessunterbrechungen duflerst zeitintensiv und bietet nur eine geringe experimentelle
Flexibilitdt. Weshalb in der vorliegenden Arbeit untersucht wurde, ob die Inline-Rheologie eine
geeignete Alternative zur etablierten Methodik darstellen kann, um prozessrelevante kinetische

Informationen ohne Prozessunterbrechung zu erfassen.

Obwohl aus der Inline-Rheologie keine direkten kinetischen Informationen gewonnen werden
konnen, ist eine zeitliche Verdnderung der Viskositéit deutlich sichtbar, die auf eine verdnderte
Polymerarchitektur beziehungsweise ein verdndertes Mischungsverhéltnis des Blends aus linearen

und modifizierten Polymerketten zuriickzufithren ist. Zur genaueren Untersuchung der
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Verdnderung in der Polymerarchitektur des

van Gurp- Palmen-Plots (Abbildung 31) herangezogen'?"'?2, Dazu wird der Verlustfaktor iiber

in Abhingigkeit Massestroms  werden
dem komplexen Modul aufgetragen. Beide Kennwerte lassen sich aus dem Speicher- und
Verlustmodul berechnen. Dabei ist der Verlustfaktor der Tangens aus dem Quotient von Speicher-
und Verlustmodul (siehe auch Gleichung 5.16). Da das viskose Verhalten des Polymers iiber den
Verlustmodul und die elastischen/plastischen {iber den Speichermodul beschrieben werden, stellt

der Verlustfaktor ein MaB fiir die Schmelzelastizitit dar®®>'’®. Durch die langkettigen

Verzweigungen nehmen die elastischen Eigenschafen des Materials zu, wodurch der Verlustfaktor

abnimmt.
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Messbedingungen: Temperatur: 265 °C; Kreisfrequenz: 0,3 — 500 rad*s™"; Auslenkung: 10 %

Abbildung 31: Zeitliche Verdnderung des Verlustfaktors in Abhdngigkeit des Massestroms

Unabhingig des Massestroms zeigen alle nach 9 Minuten gezogenen Proben (DS _x 9min) einen
konvexen Kurvenverlauf, welcher typisch fiir lineare Thermoplasten ist. Mit fortlaufender
Prozessdauer nimmt der Verlustfaktor bei geringen Scherraten ab, was einem geringen komplexen
Modul entspricht. Dies ist auf die Anwesenheit von Langkettenverzweigungen in der

Polymerarchitektur zuriickzufiihren!?>!>>. Mit steigendem Anteil an langkettenverzweigten
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Kettensegmenten, bildet sich der typisch konkave Kurvenverlauf aus. Dieser ist durch die
Frequenzabhingigkeit des Speicher- (G oc®?) und Verlustmoduls (G* ocw), sowie auf die Zunahme
der Verschlaufungsdichte durch die KV-Modifizierung und der damit verbundenen Zunahme der
Elastizitit bedingt®®!?>!*7. Aus den Kurvenverldufen in Abbildung 31 geht hervor, dass ab einem
Massestrom von 6 kg-h™' die eingebrachte Energie ausreicht, um in der zur Verfiigung stehenden
Zeit, dasselbe Niveau des Reaktionsgleichgewicht zu erreichen. Lediglich die notwendige
Prozessdauer zum Erreichen dieses Gleichgewichtswerts variiert mit dem Massestrom.

Eine noch genauere Aufklarung der Polymerarchitektur bieten die Relaxationszeitspektren, welche
aus den Speicher- und Verlustmodulen der jeweiligen Messungen berechnet werden konnen!'#!7°,
Das Relaxationszeitspektrum reflektiert sowohl die Primér- als auch die Sekundarstruktur des
Polymers. Auf molekularer Ebene besteht ein Zusammenhang der Linge der Molekiilkette und
dem Verzweigungsgrad mit ihrer Flexibilitit und der mittleren Relaxationszeit'?*!?’. Lingere
Molekiile mit einem hoheren Verzweigungsgrad zeigen eine hohere Steifigkeit und fiihren zu
langeren Relaxationszeiten. Durch das Einbringen von Langkettenverzweigungen in die
Polymerarchitektur nimmt der Anteil langsamer Relaxationsmoden zu. Wihrend die
Relaxationsmoden der nicht modifizierten Kettensegmente annihernd unveriindert bleiben!?>14,
weshalb zwei unterschiedliche mittlere Relaxationszeiten im Relaxationszeitspektrum detektierbar

sind. In Abbildung 32 sind die Relaxationszeitspektren in Abhédngigkeit des Massestroms und der

jeweiligen Prozessdauer aufgefiihrt.
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Messbedingungen: Temperatur: 265 °C; Kreisfrequenz: 0,3 — 500 rad*s™; Auslenkung: 10 %

Abbildung 32: Zeitliche Verdnderung der Relaxationszeit in Abhdngigkeit des Massestroms

Unabhéngig vom Massestrom zeigt das Spektrum der nach 9 Minuten genommenen Proben ein
Maximum bei 0,06 bis 0,07 s, gefolgt von einem deutlichen Abfall. Im Relaxationszeitspektrum
weisen lineare Polymere typischerweise, abhingig von der mittleren Molmasse und der
Molmassenverteilung, eine GauBverteilung auf'”. Die Schulter oberhalb von 0,1 s~ deutet jedoch
darauf hin, dass bereits verzweigte Kettensegmente und somit modifiziertes rPET vorliegen'?’.
Der Anteil dieser langkettenverzweigten Polymere ist in DS_x 9min jedoch so gering, dass sie als
FlieBverbesserer wirken'®®. Da weder im FTIR- noch im NMR-Spektrum Banden typischer
Abbauprodukte nachweisbar sind, konnte dies die Abnahme der Nullscherviskositét erkldren. Mit
steigendem Anteil langkettenverzweigten rPET nimmt sowohl die Intensitdt als auch die
Relaxationszeit der Schulter im Spektrum zu. Die Proben im Prozessgleichgewicht zeigen

schlieBlich eine klare bimodale Verteilung.

Die Relaxationszeit ;.4 der unmodifizierten Kettensegmente weist keine oder ausschlieBlich
minimale Verdnderungen auf. Da ob der gewéhlten Konzentration des KV nicht alle Polymerketten

modifiziert werden, liegt der liberwiegende Teil aller Polymerketten nach dem Prozess unverdndert
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vor. Dadurch liegen die Relaxationszeitspektren in Abbildung 32 bei allen Massenstromen dhnlich

Vor.

Der zeitliche Anstieg der Relaxationszeit Tyerzweige folgt dem zuvor anhand der
Nullscherviskositét erldutertem Verlauf. Der Einfluss des Massestroms ist im Vergleich der
Relaxationszeitspektren der Proben DS x 17min am deutlichsten sichtbar. Wihrend bei einem
Massestrom von 5 kg-h™ eine Auswertung der Tyeyzweige €rstmals gegeben ist, dhneln die Spektren

einem Massenstrom von 7 und 8 kg-h™ bereits dem Spektrum im Prozessgleichgewicht.

Mittels dem von Tian et al.'?® beschriebenen Vorgehen (siehe auch Gleichung (5.19)- (5.25)), kann
aus den Relaxationszeiten in Bezug auf die Nullscherviskosititen eine qualitative Aussage liber
den Anteil an verzweigten Kettensegmenten getroffen werden. Der Verzweigungsindex y gibt an,
wie viele Verzweigungen pro 10°C-Atome vorhanden sind'*!. In Tabelle 7 ist y zusammen mit den
Relaxationszeiten fiir die unmodifizierten t; und modifizierten 7, Kettensegmenten sowie den
Nullscherviskosititen aufgefiihrt. Weiter ist 1qy, die gemessene Nullscherviskositit, 1o, die
berechnete Nullscherviskositit des entsprechenden linearen Molekiils und 7, die theoretische

Nullscherviskositit des verzweigten Molekiils.

Tabelle 7: Rheologische Kennwerte zur Bestimmung des Verzweigungsgrades in Abhdngigkeit des Massestroms.

T Ty No,L No,vL No,v X
sl st Pa's Pa‘s Pa's
5 kg*h‘l 0,0067 0,7854 352 643 4028 0,25
6 kg"‘h‘1 0,0067 0,7084 352 1233 3664 0,54
7 kg"‘h‘1 0,0067 0,6833 352 956 4326 0,43
8 kg*h‘l 0,0067 0,6783 352 939 3521 0,43

Ausgehend von der zuvor getroffenen Aussage, dass der Verzweigungsindex y die Anzahl der
Verzweigungen pro 10.000 C-Atome angibt, und unter Beriicksichtigung der Erkenntnis, dass eine
PET-Kette mit einer Molmasse von etwa 77.000 g-mol™" rund 4.000 C-Atome besitzt, ldsst sich

der Finfluss des gewdhlten Massestroms auf die Polymerarchitektur ableiten.

Bei einem Massestrom von 5 kg-h™' weist eine Polymerkette durchschnittlich 0,12
Langkettenverzweigungen auf. Mit einer Erh6hung des Massestroms auf 6 kg-h™' steigt dieser

Wert auf 0,20 Verzweigungen pro Polymerkette an. Eine weitere Erh6hung des Massestroms fiihrt
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hingegen zu einer Abnahme des Verzweigungsgrades. Bei Massestromen von 7 und 8 kg-h™'
betrdgt die durchschnittliche Anzahl der Langkettenverzweigungen 0,16 pro Polymerkette. Somit
zeigt sich kein linearer Zusammenhang zwischen Massestrom und Verzweigungsgrad, sondern
zunéchst eine Zunahme des Verzweigungsgrades bis zu einem Massestrom von 6 kg-h™', gefolgt

von einer Abnahme bei hoheren Massestromen.

Die zuvor getroffene Annahme, dass ein Massestrom von 5 kg-h™" nicht ausreichende Energie in
das System einbringt, um die chemische Modifikation der rPET-Ketten zu starten, liegt im
Wiederspruch mit den neuen Erkenntnissen. Jedoch zeigt sich, dass ab einer bestimmten Viskositét
die Diffusion des KV durch den Massestrom zu gering sein muss, um weitere Polymerketten zu
verzweigen. Der verwendete KV besitzt eine Funktionalitit von neun, womit theoretisch die
entsprechende Anzahl an rPET-Molekiilen an ein KV binden kénnen. Mit jeder Bindung nimmt
jedoch die sterische Hinderung zu, was nachfolgende Reaktionen negativ beeinflusst. Diesem kann
mit hoherer Scherung bis zu einem gewissen Grad entgegengewirkt werden. Was daraus
hervorgeht, dass bei einem Massestrom von 6 kg-h™' durchschnittlich jede fiinfte Polymerkette an
der Verzweigungsreaktion beteiligt ist, wiahrend dies bei einem Massestrom von 5 kg-h™' lediglich
auf etwa jede achte Kette zutrifft. Neben der Viskositit stellt auch die verfiigbare Prozessdauer
eine wesentliche Limitierung der Prozesseffizienz dar. Dies wird insbesondere durch den
vergleichbaren Verzweigungsindex bei Massestromen von 7 und 8 kg-h™' deutlich, der darauf
hindeutet, dass eine weitere Erhchung des Massestroms aufgrund der verkiirzten Reaktionszeit

nicht zu einer hoheren Anzahl an Langkettenverzweigungen fiihrt (vgl Abbildung 28).

Im Folgenden werden die Auswirkungen der Polymerarchitektur auf die Schmelzefestigkeit und
die Kiristallisationsgeschwindigkeit untersucht. Mit steigendem Verzweigungsgrad sollte die

Schmelzefestigkeit signifikant zunehmen?!:!81:182" wihrend die Kristallisation durch die

Seitenketten gehemmt werden sollte!3%184,

Aus den berechneten rheologischen Masterkurven bei 265 °C (Abbildung 33, links) ldsst sich der
Einfluss der Polymerarchitektur in Abhéngigkeit vom Massestrom nicht eindeutig erkennen. Dies
ist vermutlich darauf zuriickzufiihren, dass der gewihlte Scherratenbereich nicht ausreicht, um das
Newtonsche Plateau der Proben vollstindig abzubilden. Da bereits im Ubergangsbereich die
Polymerarchitektur nur einen geringen Einfluss auf das FlieBverhalten ausiibt, verlaufen die
FlieBkurven — unter Annahme der Reprisentativitit der mit einem Massestrom von 5kg-h™!
hergestellten Probe — nahezu deckungsgleich. Die nach dem Carreau-Winter-Modell berechnete

Nullscherviskositit iiber die Massenstrdme von 6, 7, und 8 kg*h™! betréigt 550 + 6 Pa-s bei 265 °C.
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Ein Vergleich zum unmodifizierten rPET kann an dieser Stelle nicht vorgenommen werden, da

infolge der geringen Viskositét keine Messpunkte ermittelt werden konnten.

Einfluss Massestrom auf die Viskositat von rPET mit 0,5 % KV
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Abbildung 33: Einfluss Massestrom auf die Viskositdt (links) gemessen im Kapillarrheometer und die Schmelzefestigkeit (rechts).

Die Schmelzefestigkeit bei 265 °C in Abhéngigkeit vom Massestrom ist in Abbildung 33 (rechts)
dargestellt. Der Verlauf der Abzugskraft des mit 5 kg-h™! verarbeiteten rPET in Abhangigkeit von
der relativen Abzugsgeschwindigkeit dhnelt dem Verhalten unmodifizierter Polyester. Die
Schmelze zeigt kaum Widerstand, was in einer geringen Schmelzefestigkeit von 0,0084 N
resultiert. Die Ursache fiir die niedrige Schmelzefestigkeit 1dsst sich mit dem zuvor berechneten
Verzweigungsindex erkldren. Die Modifikation mit dem KV resultiert bei den gewihlten
Prozesseinstellungen in einem niedrigen Verzweigungsgrad, was einer linearen
Kettenverlangerung entspricht. Aus diesem Grund verdndern sich die elastischen Eigenschaften

des Polymersystems kaum.

Bei hoheren Massestromen ist hingegen eine signifikante Zunahme der Schmelzefestigkeit
festzustellen. Das Plateau der Abzugskraft folgt demselben Trend wie der Verzweigungsindex. Bei
einem Massestrom von 6 kg-h™' wird eine Schmelzefestigkeit von 0,041 N erreicht, wiahrend bei
7 bzw. 8 kg-h™' Werte von 0,036 N bzw. 0,035 N gemessen werden. Die bei 7 und 8 kg-h™!
modifizierten rPET-Proben weisen vergleichbare Schmelzefestigkeiten sowie einen identischen
Verzweigungsindex auf. Odet et al.'*
Zugabe von 0,6 % Joncryl ADR® auf 0,030 N und bei 0,8 % auf 0,070 N steigern ldsst. Forsythe

et al.'®¢ modifizierten PET mit 0,4 % PMDA und erzielten dadurch eine Schmelzefestigkeit von

zeigten, dass sich die Schmelzefestigkeit von PET durch die

0,04 N. Die in der vorliegenden Arbeit durch Variation des Massestroms erreichten
Schmelzefestigkeiten von KV-modifiziertem rPET liegen im erwarteten Bereich bzw. iibertreffen

diesen geringfiigig.
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Um das Kristallisationsverhalten der modifizierten rPET-Proben (DS _x 27min) im jeweiligen
Prozessgleichgewicht zu untersuchen, werden aus isothermen Thermogrammen, die
Kristallisationshalbwertszeit (Abbildung 34 (links) bei 210 °C) und Kristallisationskonstanten
(Abbildung 34 (rechts)) bestimmt. Isotherme Kristallisationsversuche bilden zwar das
Materialverhalten im Extrusionsprozess nicht ab, jedoch hat sich gezeigt, dass PET bzw. rPET
aufgrund der relativ langsamen Kristallisationsgeschwindigkeit®”-!>*!187 bei nicht-isothermen
Kristallisationsversuchen primédr von der Abkiihlrate und nicht von der Polymerarchitektur

beeinflussen lasst’!.
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Abbildung 34: Einfluss des gewdhlten Massestroms auf das isotherme Kristallisationsverhalten: Relative Kristallisation (links),
Kristallisationskonstanten (vechts).

Aus Abbildung 34 (links) geht hervor, dass mit steigendem Verzweigungsindex die Nukleation
und somit der Beginn der Kristallisation zunehmend verzogert wird. Das rPET, das bei einem
Massestrom von 5 kg-h™' prozessiert wurde und mit einem Verzweigungsindex von 0,25 den
geringsten Wert aufweist, beginnt bei 210 °C nach 61 s zu kristallisieren. Demgegentiber bendtigt
das rPET, das bei 6 kg-h™! verarbeitet und mit einem Verzweigungsindex von 0,57 den hochsten
Wert aufweist, 87 s bis zum Kristallisationsbeginn. Weiter geht deutlich hervor, dass nicht nur die
Nukleation, sondern vor allem die Kristallisationshalbwertzeit mit dem Verzweigungsgrad
korreliert. Vergleicht man die Kristallisationshalbwertszeiten der beiden Extremen (5 kg-h™ und 6
kg-h™) betrdgt der Unterschied 44 s bei 210 °C. Durch die Verdoppelung des Verzweigungsgrads
nimmt die benétigte Zeit der isothermen Kristallisation bei 210 °C um das 1,4-fach zu. Die
Kristallisationshalbwertszeit korreliert insbesondere bei hoheren Temperaturen deutlich mit dem
Verzweigungsgrad der Proben (Abbildung 34 (rechts)). Wie in der Literatur

beschrieben154,183,184,187,188

, fuhrt ein hoherer Anteil an Langkettenverzweigungen zu einer
signifikanten Abnahme der Kristallisationsrate von rPET. Diese lédngere Kristallisationsdauer liegt
an der Kettenbeweglichkeit, die durch eine hohere Verschlaufungsdichte sowie topologischen

Fixpunkten (siche Abbildung 16) begriindet ist'>%!%, Dieses Verhalten spiegelt sich deutlich in der
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Zunahme der Kiristallisationshalbwertszeiten wieder. Fiir DS 5 27min erhoht sich die
Kristallisationshalbwertszeit auf 326 s, wiahrend sie fiir DS 6 27min 467 s betrdgt, wodurch sich
der Unterschied auf 141 s vergrofert. Die in der Literatur!>%!5>!5% beschriebene Zunahme der
Keimbildungsrate und der damit einhergehende frithere Kristallisationsbeginn kann aus den
durchgefiihrten Versuchen nicht abgeleitet werden. Dies kann aber auch auf die geringere Anzahl
an eingebrachten Verzweigungen zuriickgefiihrt werden®’->!. Die kinetische Hinderung!3%15313.189
des Kristallwachstums ist hingegen aus der isothermen Kristallisationsversuchen bei 210 °C

abzuleiten.

Bei stirkerer Unterkithlung weisen hingegen alle Proben nahezu identische
Kristallisationshalbwertszeiten auf (siche Abbildung 34 (rechts), 205 °C). Dies deutet darauf hin,
dass unter diesen Bedingungen die experimentelle Methodik einen deutlich groBeren Einfluss auf

das Kristallisationsverhalten ausubt als die Materialverhalten selbst.

Zusammenfassend ldsst sich festhalten, dass der gewihlte Massestrom einen signifikanten Einfluss
auf die Polymerarchitektur bei der Reaktivextrusion und in der Folge auf das Materialverhalten
ausiibt. Jedoch konnte kein direkter Zusammenhang zwischen den Prozessparametern und der
Prozesskinetik nachgewiesen werden. Hypothese 2.1, welche einen direkten Zusammenhang

postuliert, kann nicht bestitigt werden.

Einfluss des Durchsatz auf die KV-Nutzung
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Abbildung 35: Einfluss des Durchsatzes auf die Viskositdt und den Verzweigungsindex.

Ebenso konnte die in Hypothese 2.2 postulierte direkte Proportionalitit zwischen Massestrom und
Viskositdt im Prozessgleichgewicht nicht bestétigt werden (vgl. Abbildung 35). Dies ist darauf
zuriickzufiihren, dass die eingebrachte mechanische Energie mit der Verweilzeit in den jeweiligen
Schneckenelementen in Wechselwirkung steht. Zwar steigt mit zunehmendem Massestrom die

mittlerer SME, was grundsitzlich reaktionsfordernd wirkt, jedoch verkiirzt sich dadurch die
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Verweilzeit, wodurch die Reaktionsdauer mitunter erheblich limitiert wird. Eine
materialspezifische Anpassung des Massestroms ermoglicht jedoch eine effizientere Nutzung des
KVs und somit eine gezieltere Steuerung der Reaktivextrusion. Wie in Abbildung 35 dargestellt,
konnte bei einem Durchsatz von 6 kg*h! die effektivste KV-Nutzung, hinsichtlich
Viskosititsanderung, erzielt werden. Sowohl eine Reduktion wie auch eine Erhohung des
Durchsatzes resultiert in einer weniger effektiven KV-Nutzung. Weiter kann der Abbildung
entnommen werden, dass die KV-Nutzung bei 7 kg*h™' und 8 kg*h™! anniihernd gleich effektiv ist.
Sowohl die Zunahme der Viskositit als auch der Verzweigungsindex weisen keinen signifikanten
Unterschied auf. Daraus lésst sich ableiten, dass sobald die eingebrachte Energie fiir das Starten
der KV-Reaktion ausreicht, eine Erhohung des Durchsatzes lediglich die Qualitit des
modifizierten Materials mindert. Auch kann davon, ausgegangen werden, dass die KV-Reaktion
vorwiegend im A-Extruder stattfinden muss, da ansonsten eine héhere Viskositit bei 7 kg*h’!

gegeniiber 8 kg*h'! gegeben sein miisste, aufgrund der geringfiigig lingeren Verweilzeit.

Neben dem Massestrom hat die Drehzahl des Doppelschneckenextruder einen signifikanten
Einfluss auf die eingebrachte Energie!**1%%1% Deshalb wird im Folgenden die aufgestellten

Thesen erneut mit dem Prozessparameter Drehzahl liberpriift.

6.2.3 Einfluss der Drehzahl des Doppelschneckenextruder

Um den Einfluss der Drehzahl des Doppelschneckenextruder auf die Prozesskinetikkonstante zu
untersuchen, werden Extrusionsversuche zwischen 118 rpm und 128 rpm mit einer Schrittweite
von 2 rpm durchgefiihrt. Der zu untersuchende Drehzahlbereich ergibt sich aus einer zuvor
durchgefiihrten Parameterstudie mittels Bayes'sche Optimierung, welche starke Verdnderungen

der Viskositdt in diesem Drehzahlbereich erwarten ldsst (vgl. Anhang G.).

Der Verlauf der Viskositit in Abhdngigkeit von der gewidhlten Drehzahl des
Doppelschneckenextruder ist in Abbildung 36 (links) iiber die Prozessdauer dargestellt. Alle
Versuche zeigen den charakteristischen sigmoidalen Verlauf der Viskosititsdanderung aufgrund der
Verweilzeit im B-Extruder. Auf molekularer Ebene lésst sich die Zunahme der Viskositdt durch
die steigende Anzahl modifizierter Polymerketten erkldren. Zu Beginn des Prozesses liegen
ausschlieBlich unmodifizierte Polymerketten vor, da zu diesem Zeitpunkt noch keine
Additivierung mit dem KV erfolgt. Mit der Zugabe des KV entstehen langkettige Verzweigungen
einzelner Polymerketten, die als hoch- bzw. héher viskose Blendpartner fungieren'®!. Im Verlauf
des Prozesses erhoht sich der Anteil dieser modifizierten Polymerketten im Blend kontinuierlich,

wodurch die Viskositdt bis zum Erreichen eines Plateaus ansteigt. Dieses Plateau markiert das
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Prozessgleichgewicht!®”, das primir durch die Verweilzeit im Extruder bestimmt wird. Es sei

darauf hingewiesen, dass das Prozessgleichgewicht nicht zwangsldufig dem chemischen

Reaktionsgleichgewicht entspricht, wie in 6.2.2 gezeigt.

Viskositat - Reaktivextrusion von rPET mit 0,5 % KV

Prozesskinetikkonstant - Reaktivextrusion von rPET mit 0,5 % KV
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Abbildung 36: Zeitliche Verdnderung der Viskositit wihrend der Extrusion bei variierter Drehzahl A-Extruder (links);
Prozesskinetikkonstante in Abhdngigkeit des Drehzahl A-Extruder (rechts)

Die Auswertung des Viskositétsverlaufs zeigt, dass die Variation der Drehzahl des untersuchten
Bereichs keinen signifikanten Einfluss auf die Viskositit des unmodifizierten rPET hat (Abbildung
36 (links)). Die gemessenen Viskosititswerte im untersuchten Scherratenbereich von 118 rpm bis
128 rpm bewegen sich im Bereich von 531 Pa-s bis 654 Pa‘s. Diese Schwankungen sind auf die
Genauigkeit der Inline-Messung sowie auf prozessbedingte Variationen zuriickzufiihren (siehe
6.2.1). Unbeabsichtigte Abbaureaktionen oder Umesterungsreaktionen koénnen daher
ausgeschlossen bzw. vernachlissigt werden. Aus Abbildung 36 (links) geht zudem hervor, dass die
Drehzahl keinen signifikanten Einfluss auf die Verweilzeit im Extruder ausiibt, im Gegensatz zur
Literatur'®!8, Der Anstieg der Viskositit setzt nach etwa 10 Minuten ein, unabhiingig von der
gewihlten Drehzahl des A-Extruders. Alle Kurven erreichen nach ungefdhr 26 Minuten ein
Prozessgleichgewicht. Daraus lasst sich schlieBen, dass die Viskositidtsdnderung primér von der
Verweilzeit im B-Extruder beeinflusst wird, welche in allen hier verglichenen Experimenten

aufgrund identischer Prozessparameter konstant bleibt.

Das Viskositétsplateau vor der Zugabe des KV kann als Ausgangszustand ohne jeglichen Umsatz
betrachtet werden, wéhrend die Viskositit im Prozessgleichgewicht als Endzustand bei
vollstindigem Umsatz angenommen wird®>°%”_ Die Reaktion im Extruder lisst sich aufgrund der
Konzentrationsunterschiede zwischen rPET und KV als pseudo-erster Ordnung beschreiben.
Hierbei wird ein Modell eines idealen Pfropfenstromungsreaktors verwendet, das annimmt, dass
alle Polymerteilchen dieselbe Verweilzeit aufweisen. Dadurch entspricht die lokale Reaktionsrate

an jeder Position im Extruder der durchschnittlichen Reaktionsrate®>. Die Verinderung der
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Viskositit dient folglich als MaB fiir den Fortschritt der Reaktion!®31%°, Mit einem Avrami-Modell
kann die Prozesskinetikkonstante in Abhingigkeit von der Drehzahl bestimmt werden”. Der
Zusammenhang zwischen der berechneten Prozesskinetikkonstante und der gewéhlten Drehzahl
ist in Abbildung 36 (rechts) dargestellt. Die berechneten Werte variieren in Abhéngigkeit von der
Drehzahl lediglich minimal und liegen alle bei 0,045 + 0,002 min~'. Wie aus der vorherigen
Messreihe bei variiertem Durchsatz gezeigt wurde, hat die Verweilzeit im B-Extruder einen
signifikanten Einfluss auf die Prozesskinetikkonstante. Wenn die Prozessdauer ausreichend lang
ist, um das Reaktionsgleichgewicht zu erreichen, hiangt die Zunahme der Viskositdt an der Diise
fast ausschlieflich von der Verweilzeit und somit vom Durchsatz ab. Eine relative Betrachtung der
Viskosititszunahme, unter Beriicksichtigung der Verweilzeit, ergibt einen Mittelwert liber alle
Versuche von 0,56 = 0,02 min'. Dieser Wert entspricht dem gefundenen Wert bei einem Durchsatz
von 6 kg*h™' in der vorherigen Messreihe (sieche Tabelle 6). Da eine detaillierte Analyse der
relativen Prozesskinetikkonstanten keinen signifikanten Erkenntnisgewinn liefert, wird an dieser
Stelle lediglich der berechnete Wert angegeben. Innerhalb des betrachteten Bereichs ldsst sich kein
signifikanter Einfluss der Drehzahl des A-Extruder auf die Prozesskinetikkonstante nachweisen.
Die verwendete Methodik erweist sich als nicht geeignet, um die Prozesskinetik inline zu erfassen;
folglich kann die aufgestellte Hypothese 2.1 mit den vorliegenden Messdaten nicht bestétigt

werden.

Jedoch ist ein signifikanter Unterschied der Viskosititen im Prozessgleichgewicht in Abhéngigkeit
der Drehzahl des A-Extruder gegeben. Die hochste Viskositit von 2614 Pa-s wird bei einer
Drehzahl von 122 rpm erzielt. Sowohl die Erhohung als auch Reduktion der Drehzahl resultiert zu
einer Abnahme der Viskositéit im Prozessgleichgewicht. Wiahrend zu niedrigeren Drehzahlen eine
stetige Abnahme der Viskositdt mit der Drehzahl gefunden wird, nimmt die Viskositét nach einem
starken Abfall bei 124 rpm wieder stetig mit der Drehzahl des A-Extruder zu. Die Abnahme der
Viskositit im Prozessgleichgewicht bei geringeren Drehzahlen kann auf eine geringere,
eingebrachte Energie (siehe Abbildung 37) zuriickgefiihrt werden. Hingegen kann es bei zu hohen
Drehzahlen zu Abbauprozessen oder zum Temperaturanstieg der Polymerschmelze kommen,
wodurch die Viskositit féllt und dadurch auch der weitere Energieeintrag in die Schmelze!*% 12,
Weder konnen Abbauprodukte in NMR- und FTIR-Messungen (sieche Anhang D. 2) nachgewiesen
werden, noch ist ein Temperaturanstieg (siche Tabelle 8) wihrend der Extrusion verzeichnet. Tuna

et al.'"” erklirten dieses Phinomen mit der Verweilzeit in den einzelnen Schneckenelementen,

welche mit der Drehzahl abnimmt, wodurch zu wenig Zeit fiir die KV-Reaktion gegeben ist.
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Tabelle 8: Ubersicht iiber die Temperaturen der Polymerschmelzen in Abhdngigkeit der A-Extruder Drehzahl.

Drehzahlen / rpm T A-Extruder/ °C TB-Extruder / °C
118/10 280 258
120/10 280 258
122/10 281 259
124 /10 280 259
126 /10 280 258
128 /10 281 258

Um die Unterschiede der Viskosititen im Prozessgleichgewicht genauer zu betrachten, wird die
eingebrachte SME herangezogen. Da wie im vorherigen Kapitel angefiihrt, die notwendigen
Messdaten sowie Gerdtekonstanten nicht gegeben sind, wird im Folgenden auf den spezifischen
Strom eingegangen. Dieser ist wie Gleichung (6.6) anfiihrt, direkt proportional zur SME und lésst
somit vergleichbare Riickschliisse ziehen. Der Verlauf des spezifischen Stroms in Abhéngigkeit
der gewdhlten Drehzahl ist in Abbildung 37 (links) tiber die Prozessdauer fiir beide Extruder
aufgetragen. Die Verteilung im Prozessgleichgewicht wird als Box-Plot in Abbildung 37 (rechts)

dargestellt.
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Abbildung 37: Zeitliche Verdnderung der spezifischen mechanische Energie im A- und B-Extruder wihrend des Prozesses (links);
Verteilung des Motorstroms im A- und B-Extruders im Prozessgleichgewicht (rechts).

Bei einer Drehzahl des A-Extruder zwischen 118 rpm und 122 rpm steigt der spezifische Strom
kontinuierlich an, bis ein Prozessgleichgewicht erreicht wird. Dieser Anstieg ist auf die Zunahme

der Viskositit zurlickzufiihren. Zudem nimmt der spezifische Strom in diesem Drehzahlbereich
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mit steigender Drehzahl zu, was bei konstantem Massenstrom zu erwarten ist, da die Drehzahl
proportional in die SME und somit in den spezifischen Strom eingeht (siehe auch Gleichung (6.5)

und Gleichung (6.7))!04106:.193,

Im Gegensatz dazu startet der Prozess bei Drehzahlen im A-Extruder zwischen 124 rpm und
128 rpm mit leicht hoheren Stromstiarke-Werten, die jedoch nach der Zugabe des KV signifikant
abfallen. Anschliefend steigt der spezifische Strom teils sprunghaft an, bevor er dem erwarteten
Trend folgt'+1%5:198  Jedoch bleibt die eingebrachte Energie bei allen Versuchen mit Drehzahlen
grofler 122 rpm unter jener der Versuche mit geringeren Drehzahlen. Dies kann darauf
zuriickgefiihrt werden, dass mit steigender Drehzahl die einwirkende Scherrate zunimmt, wodurch
die Viskositét lokal aufgrund scherverdiinnender Effekte abnimmt (vgl. Abbildung 30). Dies fiihrt
wiederum zu einem Riickgang des Drehmoments!®. Zudem reduziert eine héhere Drehzahl die
Verweilzeit in den einzelnen Schneckenelementen, vorausgesetzt, diese sind nicht vollstindig
gefiillt'**!%” Durch die verkiirzte Verweilzeit hat die Polymerschmelze weniger Zeit fiir die
Reaktion des K'Vs. Dies bedingt ein niedrigeres Viskositdtsniveau im Prozessgleichgewicht, da die

Reaktionen nicht vollstdndig ablaufen koénnen.

Mit hoheren Drehzahlen wird zwar die Verweilzeit reduziert!®+1%  gleichzeitig jedoch die
Durchmischung und die eingebrachte Energie in das System erhoht!%1®° Fiir das vollstindige
Ablaufen der chemischen Reaktion zwischen rPET und KV sind jedoch beide Faktoren
erforderlich: Es muss sowohl ausreichend Zeit fiir die Reaktion vorhanden sein als auch die
notwendige Aktivierungsenergie und Diffusion sichergestellt werden. Insbesondere die Diffusion
spielt bei hochviskosen Systemen eine dominante Rolle.'® Es konnte gezeigt werden, dass die
Viskositit im Prozessgleichgewicht von 2160 Pa-s auf 2640 Pa-s ansteigt, wenn die Drehzahl von
118 rpm auf 122 rpm erhdht wird. Dieser Anstieg ldsst sich durch die Zunahme der eingebrachten
Energie erkldren. Die Abnahme der Viskositit bei 124 rpm hingegen kann auf die reduzierte
Verweilzeit zuriickgefiihrt werden. Der anschlieBende erneute Anstieg der Viskositét mit weiterer
Erhohung der Drehzahl kann durch die verstirkte Diffusion begriindet werden, die in einem

Wechselspiel mit der Verweilzeit steht.

Um die Unterschiede in der Viskositdt im Prozessgleichgewicht in Abhdngigkeit der Drehzahl um
A-Extruder genauer zu analysieren, wird die zeitliche Verdnderung der Polymerarchitektur durch
scherrheologische Messungen unter oszillierender Belastung untersucht. Dabei werden
FlieBkurven bei einer Temperatur von 265 °C und einer Belastung von 10 % aufgezeichnet. In

Abbildung 38 sind die FlieBkurven entsprechend den verschiedenen Drehzahlen dargestellt.
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Zur besseren Zuordnung folgt die Probenbezeichnung nachstehender Logik: DZ x ymin, wobei

DZ fiir Durchsatz, x die jeweilige Drehzahl in rpm und y die Zeit in Minuten ab der

kontinuierlichen Zugabe des KV wiedergibt. Die Probe DZ 118 9min wird somit 9 Minuten nach

Beginn der KV-Zugabe bei einer Drehzahl des A-Extruders von 118 rpm genommen.
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Abbildung 38: Zeitliche Verdnderung der Fliefleigenschafien in Abhdngigkeit der Drehzahl des Doppelschneckenextruders.

In Tabelle 9 sind die kritischen Relaxationszeiten in Abhédngigkeit von der Drehzahl des A-

Extruder aufgefiihrt. Die kritische Relaxationszeit entspricht dem Kehrwert jener Kreisfrequenz,
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die den Newtonschen Bereich begrenzt. Unterhalb dieser kritischen Relaxationszeit ist die
Viskositit unabhingig von der Scherrate. Der Ubergangsparameter beschreibt die Kriimmung der
FlieBkurve oberhalb der kritischen Relaxationszeit. Je ausgeprigter der Ubergang zum
scherverdiinnenden Verhalten ist, desto groBer ist der Ubergangsparameter. Fiir die in Abbildung

38 dargestellten FlieBkurven sind die zugehdrigen Ubergangsparameter Tabelle 10 angegeben.

Unabhingig von der Drehzahl des Doppelschneckenextruder zeigen sowohl alle Proben nach 9
bzw. 13 Minuten das fiir lineare Thermoplaste typische FlieBverhalten®>?%!13°. Die FlieBkurven
dieser Proben weisen einen ausgeprigten Newtonschen Bereich und anschlieBend ein stark
scherverdiinnendes Verhalten auf (vgl. Abbildung 18). Es konnte kein signifikanter Unterschied in
der Lage der Nullscherviskositét festgestellt werden. Dies bestétigt die Annahme aus der Inline-
Messung, dass die gewéhlte Drehzahl des A-Extruder keinen Einfluss auf eine Schidigung des

verwendeten rPETs hat.

Tabelle 9: Zeitliche Verdnderung der kritischen Relaxationszeit in Abhdngigkeit der Drehzahl.

118 rpm 120 rpm 122 rpm 124 rpm 126 rpm 128 rpm

S S S S S S
9 min 0,0034 0,0036 0,0037 0,0034 0,0058 0,0045
13 min 0,0029 0,0035 0,0036 0,0037 0,0058 0,0059
17 min 0,0047 0,0069 0,00487 0,0044 0,0449 0,0062
21 min 0,0091 0,0247 0,0464 0,0164 0,0108 0,0124
25 min 0,0141 0,1150 0,1110 0,0208 0,0227 0,0484

Im Gegensatz dazu zeigen die Proben nach 17 Minuten (siehe Abbildung 38) erste Anzeichen
struktureller Verdnderungen in der Polymerarchitektur. Zum einen ist ein signifikanter Anstieg der
Nullscherviskositdt erkennbar, was auf das Vorhandensein von Langkettenverzweigungen
hindeutet>>613413  Weiterhin ldsst sich aus den FlieBkurvendaten entnehmen, dass mit
fortschreitender Prozessdauer die kritische Relaxationszeit in allen Messreihen zunimmt. Diese
Zunahme korreliert mit der Erhohung der Verschlaufungsdichte, die aus der Anwesenheit
verzweigter Polymere resultiert. Infolgedessen ist der Newtonsche Bereich nur schwach
beziehungsweise nicht signifikant ausgepriigt. Gleichzeitig nimmt der Ubergangsparameter

deutlich ab. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass unterschiedliche Kettenarchitekturen erst bei
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jeweils unterschiedlichen Scherraten in ein freies Fliefen iibergehen. Beides sind typischen

FlieBeigenschaften von verzweigten Polymeren!%:12,

Tabelle 10: Zeitliche Verinderung des Ubergangsparameters in Abhdingigkeit der Drehzahl.

118 rpm 120 rpm 122 rpm 124 rpm 126 rpm 128 rpm

9 min 1,27 1,21 1,30 1,30 1,40 1,35
13 min 1,1 1,17 1,34 1,23 1,27 1,29
17 min 0,72 0,64 0,73 0,76 0,74 0,71
21 min 0,60 0,54 0,56 0,60 0,58 0,62
25 min 0,61 0,52 0,58 0,56 0,62 0,66

Unabhéngig von der Drehzahl des A-Extruder liegen die berechneten Nullscherviskosititen der
ersten 17 Minuten nach Beginn der KV-Zugabe anndhernd auf gleichem Niveau. Wie bereits aus
den Inline-Rheologie Messungen hervorgegangen ist, spielt die Drehzahl des A-Extruder nur eine
untergeordnete Rolle fiir die Prozessreaktionskinetik. Die Reaktion verlduft in allen Versuchen mit
vergleichbarer Geschwindigkeit, wodurch nach derselben Prozessdauer eine &hnliche
Nullscherviskositdt resultieren miisste. Mit fortlaufender Prozessdauer ergeben sich jedoch
signifikante Unterschiede in der Lage der Nullscherviskositdt in Abhédngigkeit der Drehzahl des
A-Extruder. Wihrend sich die Nullscherviskosititen der Versuchsreihen bei 118 rpm sowie alle
oberhalb von 124 rpm bei 800Pas im Prozessgleichgewicht befinden, steigen die
Nullscherviskositidten bei den Versuchen 120 rpm und 122 rpm auf 1741 Pa's bzw 1147 Pa-s weiter

an. In Tabelle 11 sind die berechneten Nullscherviskosititen vergleichend gegeniibergestellt.

Aus den Inline-Rheologie Messungen geht hervor, dass alle Prozesse das jeweilige
Prozessgleichgewicht erreicht haben (siehe Abbildung 36). Daraus kann geschlossen werden, dass
das jeweilige Prozessoptimum erreicht wurde. Das niedrigere Niveau der Nullscherviskositit bei
118 rpm ldsst sich darauf zuriickfiihren, dass die geringere Drehzahl zu keiner ausreichenden

Durchmischung gefiihrt hat!6-66:102,

Wie zuvor in den Mikro-Compounder Experimenten gezeigt, bleibt die Reaktion je nach
Schneckendrehzahl, auf einer anderen Reaktionsstufe stehen. Dies fiihrte dazu, dass der KV
weniger effizient genutzt wurde. Mit jeder gedffneten Epoxidgruppe nimmt die
Kettenbeweglichkeit teils signifikant ab, wodurch die Viskositit ansteigt’>!?. Dies fiihrt dazu,

dass die verbleibenden Epoxidgruppen durch die gebundenen Polymerketten sterisch gehindert
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werden. Folglich muss der bendtigte Energieeintrag mit jeder gebundenen Polymerkette
zunehmen, um weitere Reaktionen zu ermoglichen. Aus der vorherigen Betrachtung der
spezifischen Stromstiarke bzw. SME wird ersichtlich, dass ab einer Drehzahl von 124 rpm im
A-Extruder die eingebrachte SME geringer ist als bei 120 rpm bzw. 122 rpm. Es ist anzunehmen,
dass die eingebrachte Energie nicht ausreicht, um weitere Polymerketten an den KV zu binden.
Mittels FT-IR- und NMR-Messungen konnten noch vorhandene Epoxid-Gruppen nachgewiesen
werden, um diese Aussage zu stiitzen. Jedoch war die Auflosung beider Messsysteme zu gering,

um eine quantitative Aussage treffen zu konnen (siche Anhang D. 2).

In beiden Fillen — bei den Versuchen oberhalb von 124 rpm sowie bei 118 rpm — sollte die
Polymerarchitektur somit weniger Verzweigungen aufweisen. Aus den FlieBkurven und den daraus
abgeleiteten kritischen Relaxationszeiten (siche Tabelle 9) der jeweils im Gleichgewicht
befindlichen Prozesse lassen sich erste Hinweise auf Unterschiede in der Polymerarchitektur
ableiten. Zur genaueren Bestimmung der Polymerarchitektur werden Relaxationszeitspektren

herangezogen.

Tabelle 11: Zeitliche Verdnderung der Nullscherviskositdt in Abhdngigkeit der Drehzahl des Doppelschneckenextruder.

118rpm/  120rpm/  122rpm/  124rpm/ 126 rpm/ 128 rpm/

Pa-s Pas Pa‘s Pa‘s Pa-s Pa‘s

9 Minuten 371 +7 384 +2 354 + 1 382+9 3838 3500

13 Minuten 394 + 11 437 £ 17 361 + 14 410+ 24 338+8 3819

17 Minuten 593 + 15 710 £ 62 537+ 12 642+ 0 558+ 16 5578

21 Minuten 713 +12 1412 £40 948 £59 763 + 62 744 + 30 896 £ 6

25 Minuten 779 + 22 1741 £43 114759 837+ 62 665 + 51 883 = 1

Die zeitliche Entwicklung der Nullscherviskositit in Abhdngigkeit der Drehzahl des A-Extruder
ist in Abbildung 39 (links) liber die Prozessdauer dargestellt. Der Verlauf zeigt, dass die Viskositét
bei hoheren Drehzahlen (>124 rpm) bereits nach 13 Minuten zu steigen beginnt, was auf die leicht
verkiirzte Verweilzeit im A-Extruder zurlickgefiihrt werden kann. Im Gegensatz dazu tritt der

Viskositétsanstieg bei geringeren Drehzahlen erst nach 15 Minuten ein.

Ein signifikanter Unterschied zeigt sich nach 21 Minuten Prozessdauer. Wéhrend bei den hoheren

Drehzahlen das Prozessgleichgewicht bereits erreicht ist, steigt die Viskositdt bei den niedrigeren
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Drehzahlen weiter an. Besonders auftillig ist der gemédchliche Anstieg der Viskositét bei 118 rpm
im Vergleich zur deutlicheren Zunahme bei 120 rpm und 122 rpm. Dies konnte darauf hindeuten,
dass bei 118 rpm nicht ausreichend Energie in das Polymersystem eingebracht wurde, wodurch
der KV weniger effizient genutzt wurde und die Reaktion unvollstindig blieb (vgl. 6.1). Ein
unerwartet signifikanter Abfall der Viskositit in der nach 23 Minuten gezogenen Proben konnte
weder durch die Inline-Rheologiedaten noch durch die Prozessdaten erklidrt werden. Aufgrund

mehrfacher Messungen kann jedoch ein Messfehler ausgeschlossen werden.

2000 Zeitliche Veranderung der Nullscherviskositéat 0.10 Prozessinetikkonstante aus Nullscherviskositét
Messtemperatur: 265 °C ' Messtemperatur: 265 °C
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Abbildung 39: Zeitliche Verdnderung der Nullscherviskositit in Abhdngigkeit der Drehzahl des A-Extruders (links);
Prozesskinetikkonstante berechnet aus Nullscherviskositdt iiber die Drehzahl A-Extruder (vechts).

In Abbildung 39 (rechts) sind die aus den sigmoidalen Verldufen der Nullscherviskositit
berechneten Prozesskinetikkonstanten dargestellt. Unabhédngig der Drehzahl des A-Extruder
schwankt die Prozesskinetikkonstante im untersuchten Bereich um den Mittelwert von 0,05 *
0,005 min™! und ist somit mit dem Wert der vorherigen Versuchsreihe vergleichbar. Auch ohne die
Uberlagerung der Effekte des Massenstroms und der damit verbundenen Verweilzeit, die die
Betrachtung der Prozesskinetikkonstanten in der Inline-Messung dominieren, wird kein

signifikanter Unterschied deutlich.

Jedoch fiihrt der vergleichsweise geringer Drehzahlunterschied von 6 rpm im A-Extruder zu einer
Differenz von mehr als 1000 Pa's in der Nullscherviskositit im Prozessgleichgewicht. Die
geringere Drehzahl des Doppelschneckenextruder ermoglicht eine effektivere Nutzung der
zugegebenen KV-Menge, wodurch eine ausgeprigtere verzweigte Polymerarchitektur entsteht, die

die Produktviskositét und letztlich die Materialeigenschaften maB3geblich beeinflusst.

Weiter zeigt Abbildung 39 (rechts), dass die Versuche mit 118 rpm, 120 rpm und 128 rpm eine
Prozesskinetikkonstanten von etwa 0,05 min' aufweisen, obwohl die Viskosititen im
Prozessgleichgewicht mit 783 Pa-s, 1703 Pa-s und 837 Pa-s signifikant unterschiedlich sind. Dies

kann darauf hindeuten, dass in allen Fillen das chemische Gleichgewicht innerhalb der
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Prozessdauer nicht erreicht wurde. Bei 118 rpm konnte dies auf eine unzureichende
Energieeinbringung zuriickzufithren sein, wéhrend bei 128 rpm die vergleichsweise kurze

Verweilzeit die entscheidende Rolle spielt.

Zur Aufklarung der Polymerarchitektur in Abhéngigkeit der Drehzahl des A-Extruder werden
Relaxationszeitspektren (Abbildung 40) herangezogen. Diese sind aus den bereits diskutierten
FlieBkurven berechnet und bieten die Moglichkeit eine fundierte Aussage iiber den
Verzweigungsgrad zu geben'?>!43. Zur besseren Ubersicht sind die Relaxationszeitspektren der
DZ x 9min und DZ X 13min nicht mit aufgefiihrt, da diese keinen Mehrwert fiir die
Strukturaufklarung bieten. Aus den FlieBkurven beider Proben (Abbildung 38) geht hervor, dass

kein bis kaum KV modifiziertes Polymer vorhanden sein kann.

Alle Relaxationszeitspektren zeigen eine bimodale Verteilung, die zwangsldufig auf die beiden
vorhandenen Polymerarchitekturen (linear und verzweigt) zuriickzufiihren sind'?’. Das Maximum
bei etwa 0,07 s représentiert die mittlere Relaxationszeit der unmodifizierten und {iberwiegend
linearen rPET-Ketten. Weder die gewéhlte Drehzahl noch die Prozessdauer haben einen Einfluss
auf die Position oder die Intensitit dieses Maximums. Da die Modifikation mit dem KV nur wenige
einzelne Polymerketten betrifft, kann das Polymersystem als Blend betrachtet werden'3!, das aus
KV-modifizierten und unmodifizierten, iiberwiegend linearen Polymerketten besteht. Im
Gegensatz dazu verschiebt sich die Verteilung mit zunehmender Prozessdauer hin zu ldngeren
Relaxationszeiten. Dieser Effekt ist darauf zuriickzufiihren, dass die Relaxationszeit einer
einzelnen Polymerkette von ihrer chemischen Umgebung beeinflusst wird. In Anwesenheit eines
verzweigten Systems erhoht sich die Relaxationszeit eines linearen Polymers leicht, da die

reduzierte Beweglichkeit die molekulare Dynamik hemmt!23125:127:140,
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Abbildung 40: Zeitliche Verinderung der Relaxationszeit in Abhdngigkeit der Drehzahl des Doppelschneckenextruders.

Um die Effektivitit des KV in Abhédngigkeit der Drehzahl zu bewerten, ist insbesondere die
Relaxationszeit der modifizierten Polymerketten entscheidend. Wie aus allen
Relaxationszeitspektren ersichtlich, liegt die Intensitdt der modifizierten Polymerketten in den
nach 17 Minuten gezogenen Proben auf einem dhnlichen Niveau und deutlich unterhalb jener der
linearen Polymerketten. Das FlieBverhalten dieser Proben wird daher {iberwiegend von den
unmodifizierten Polymerketten bestimmt, was erklart, warum lediglich minimale Unterschiede in

der Viskositit bei einer Variation der Drehzahl beobachtet werden.
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Mit zunehmender Prozessdauer steigt jedoch der Anteil der modifizierten Polymerketten im Blend.
Dies flihrt zu einer Erh6hung der Intensitit der Relaxationszeit der verzweigten Systeme, da diese
durch die wachsende Anzahl an modifizierten Ketten zunehmend das rheologische Verhalten
beeinflussen. Die Intensitidt der Relaxationszeit bei 120 rpm und 122 rpm steigt, wie aus den
Spektren ersichtlich, auf das 3- bzw. 2-fache der Intensitét der dazugehorigen unmodifizierten
Polymerketten an. Weiter ist zu erkennen, dass der Anstieg nicht stetig, sondern sprunghaft erfolgt.
Hingegen erreicht die Intensitét der langkettenverzweigten Polymerketten bei hoheren Drehzahlen
lediglich das gleiche Niveau wie die unmodifizierten Polymerketten. Das konnte erklaren, weshalb
sich die Viskositit des modifizierten rPET auf einem vergleichbaren Niveau wie die Viskositit des

Ausgangsmaterials von 670 Pa-s befindet.

Aus dem Verhiltnis der Nullscherviskositdten und den Maxima der jeweiligen Relaxationszeiten
kann der Verzweigungsindex berechnet werden, der als MaB fiir die Effektivitit der KV-Nutzung

herangezogen werden kann'?*!26,

Der Verzweigungsindex beschreibt die Anzahl der
Verzweigungspunkte pro 10* C-Atome'?®. In Tabelle 12 sind die berechneten Verzweigungsindizes
iiber die Prozessdauer in Abhédngigkeit von der Drehzahl des A-Extruder aufgefiihrt. Diese Werte
liefern wichtige Einblicke in die Effizienz der Verzweigungsbildung und den Einfluss der

Prozessparameter auf die molekulare Architektur des Polymers.

Aus dem Verzweigungsindex in Tabelle 12 ist kein klarer Trend in Abhéngigkeit der Drehzahl des
A-Extruder abzuleiten. Lediglich zeigt sich, dass die Versuche mit den Drehzahlen von 120 rpm
und 122 rpm iiber die gesamte Prozessdauer einen hoheren Verzweigungsindex gegeniiber allen
anderen Drehzahlen aufweisen. Aus den Ergebnissen ist ersichtlich, dass der Verzweigungsindex
und damit der Verzweigungsgrad bei den Versuchen mit Drehzahlen zwischen 118 rpm und
122 rpm kontinuierlich ansteigt. Im Gegensatz dazu zeichnet sich bei den Versuchen mit héheren

Drehzahlen (> 122 rpm) bereits nach einer Prozessdauer von 21 Minuten ein Plateau ab.
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Tabelle 12: Zeitliche Verinderung des Verzweigungsindex in Abhdngigkeit der Drehzahl des Doppelschneckenextruder.

118 rpm 120 rpm 122 rpm 124 rpm 126 rpm 128 rpm

17 Minuten 0,24 0,40 0,25 0,22 0,20 0,32
19 Minuten 0,23 0,52 0,46 0,25 0,28 0,32
21 Minuten 0,30 0,62 0,52 0,42 0,33 0,35
23 Minuten 0,31 0,60 0,44 0,40 0,27 0,35
25 Minuten 0,34 0,69 0,60 0,40 0,32 0,40

Der Verzweigungsindex des Versuchs mit einer Drehzahl von 118 rpm ist im Prozessgleichgewicht
mit einem Wert von 0,34 signifikant geringer als bei den Versuchen mit 120 rpm und 122 rpm, die
Werte von 0,69 bzw. 0,60 aufweisen. Diese Beobachtung unterstiitzt die bisherige Annahme, dass
bei 118 rpm nicht ausreichend Energie eingebracht wurde, um den KV vollstindig zu nutzen.
Zudem konnte festgestellt werden, dass die Verzweigungsindizes der Versuche mit Drehzahlen
iiber 122 rpm im Prozessgleichgewicht auf 0,40 bzw. 0,32 absinken. Eine mogliche Erkldrung
hierfir ist, dass bei hoheren Drehzahlen die Verweilzeit nicht ausreicht, um das chemische
Gleichgewicht zwischen dem KV und dem rPET zu erreichen. Dariiber hinaus konnte
thermomechanische Degradation eine Rolle spielen. Die typischen Abbauprodukte sind jedoch

mittels NMR nicht nachweisbar.

Zur weiteren Analyse der Polymerarchitektur werden die Schmelzefestigkeit und die
Kristallisationsgeschwindigkeit untersucht. Es wird erwartet, dass mit steigendem
Verzweigungsgrad  die  Schmelzefestigkeit  signifikant  zunimmt,  wihrend  die
Kristallisationsgeschwindigkeit durch die Seitenketten der verzweigten Polymerstrukturen
gehemmt wird. Da die molekulare Struktur diese Eigenschaften beeinflusst, werden diese

nachfolgend untersucht.

Zur Untersuchung der FlieBaktivierungsenergie wurden rheologische Masterkurven aus den
Messungen am Hochdruck-Kapillarrheometer bei 265 °C herangezogen. In Abbildung 41 (links)
ist erkennbar, dass sich bei hohen Scherraten (> 50 s7!) alle FlieBkurven iiberlagern. Dies weist auf

eine dhnliche chemische Struktur der Polymerproben hin'??

. Obwohl gezeigt werden konnte, dass
die Effizienz der KV-Nutzung durch die Drehzahl des Doppelschneckenextruder beeinflusst
werden kann, bleibt ein Teil der Polymerketten unmodifiziert. Dies fiihrt zu einer konvergenten

chemischen Struktur der untersuchten Systeme. Bei geringen Scherraten divergiert jedoch der
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Verlauf der FlieBkurven, was zu Unterschieden in den Nullscherviskositdten flihrt. Dabei zeigt
sich, dass mit Ausnahme der Viskositdten der Versuche bei 122 rpm keine Vergleichbarkeit
zwischen den Ergebnissen der oszillatorischen Messungen (vgl. Abbildung 38 und Tabelle 11) und
den kapillarrheometrischen Messungen (sieche Abbildung 41) besteht. Die Abweichungen in den
Viskositdten konnten auf die unterschiedlichen Messverfahren zuriickzufiihren sein. Wéhrend bei
den oszillatorischen Messungen die Scherrate kontinuierlich erhdht wird, erfolgt die Messung im
Hochdruck-Kapillarrheometer von hohen zu niedrigen Scherraten. Diese Unterschiede in den
Messmethoden konnten die beobachteten Diskrepanzen zwischen den Viskosititen erkliren.
Zudem gilt die Cox-Merz-Regel ausschlieBlich fiir lineare Thermoplaste, weshalb eine direkte

Abschitzung nicht moglich ist.

Eine weitere Kenngrdfe ist die FlieBaktivierungsenergie, welche ein Mal} dafiir ist, wie stark die
Viskositit eines Materials von der Temperatur abhéngt. Sie beschreibt die energetische Barriere,
die Uberwunden werden muss, damit das Polymer flieBen kann. Generell nimmt die
FlieBaktivierungsenergie zu, wenn der Verzweigungsgrad des Polymers zunimmt'®"1%* Dieser
Zusammenhang liegt daran, dass das Gleiten der Polymerketten gegeneinander erschwert wird'®.,
Wie aus Abbildung 41 (links) jedoch zu entnehmen ist, kann kein klarer Trend aus den berechneten
FlieBaktivierungsenergien in Abhdngigkeit der Drehzahl abgeleitet werden. Obwohl in den
Versuchen bei 120 rpm der hochste Verzweigungsgrad von 0,69 ermittelt wurde, zeigt sich
gleichzeitig die geringste FlieBaktivierungsenergie mit 21,4 kJ-mol™'. Dies widerspricht der
allgemeinen Erwartung, dass eine Erhohung der Verschlaufungs- und Verzweigungsdichte zu einer
Zunahme der FlieBaktivierungsenergie fiihrt. Die Abweichung der Ergebnisse vom erwarteten
Trend ldsst sich jedoch durch die Methode zur Berechnung der FlieBaktivierungsenergie erklaren.
Diese basiert auf der Temperaturabhingigkeit der jeweiligen Nullscherviskositdt, wobei der
gewihlte Messbereich — insbesondere bei 265 °C — nicht vollstindig im Newtonschen Bereich
liegt. Ursache hierfiir ist die Verdnderung der Polymerarchitektur von iiberwiegend linearen zu
starker verzweigten Ketten, wodurch die kritische Relaxationszeit zunimmt. Infolgedessen
verschiebt sich der Newtonsche Bereich zu geringeren Scherraten. Da die Auswertesoftware
diesen Bereich dennoch als gegeben annimmt, kommt es bei der Berechnung der

Nullscherviskositit zu Messfehlern und damit zu einer Uberschitzung der Viskosititswerte.

Aufgrund dieser Unsicherheiten und methodischen Einschrinkungen wird von einer weiteren

Diskussion der FlieBaktivierungsenergie abgesehen.
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Abbildung 41: Rheologische Masterkurve bei 265 °C (links); Schmelzefestigkeit bei 265 °C (rechts).

Wie in Abbildung 41 (rechts) ersichtlich, variiert die Schmelzefestigkeit bei 265 °C signifikant in
Abhingigkeit der Drehzahl des A-Extruders. Die geringste Schmelzefestigkeit wird in den
Versuchen mit 118 rpm (0,141 N) erreicht, obwohl die gemessene Viskositit (im
Kapillarrheometer) vergleichbar mit den Werten der Versuche bei 120 rpm und 126 rpm ist. Dieser
Unterschied lésst sich dadurch erkldren, dass die Schmelzefestigkeit priméir von den elastischen
bzw. plastischen Eigenschaften des Materials und weniger von dessen viskosen Eigenschaften
bestimmt wird. Die Analyse des Verzweigungsindexes der Versuche mit 118 rpm zeigt, dass die
Relaxationszeit noch stark durch die unmodifizierten rPET-Ketten beeinflusst wird. Der geringe
Verzweigungsgrad von 0,34 bedingt durch die ineffiziente KV-Nutzung, resultiert in einer
niedrigen Schmelzefestigkeit. Aus Abbildung 41 (rechts) wird zudem ersichtlich, dass die drei
Versuche mit hoheren Drehzahlen (124 rpm, 126 rpm, 128 rpm) ein vergleichbares Niveau der
Schmelzefestigkeit — aufweisen, was in  Ubereinstimmung mit den berechneten
Verzweigungsindizes (siche Tabelle 12) steht. Die Versuche bei 124 rpm und 128 rpm zeigen mit
einem Verzweigungsindizes von 0,40 leicht hohere Werte als die Versuche bei 126 rpm mit 0,32.
Dieses Verhiltnis spiegelt sich im Verlauf der Schmelzefestigkeit wider: 118 rpm <126 rpm = 128
rpm < 124 rpm < 120 rpm < 122 rpm.

In den Relaxationsspektren konnte nachgewiesen werden, dass das Materialverhalten zunehmend
von verzweigten Kettensegmenten dominiert wird. Dies zeigt sich sowohl in den Werten der

Nullscherviskositit aus den oszillatorischen FlieBkurven als auch in der Schmelzefestigkeit wider.

Mit  zunehmender  Viskositit bzw. steigendem  Verzweigungsgrad nimmt die
Kristallisationsgeschwindigkeit von PET generell ab'®*. Dies kann auf die reduzierte
Kettenbeweglichkeit und eingebrachte Fehlstellen durch die reaktive Extrusion zuriickgefiihrt

155,195

werden. Jedoch konnen Verzweigungspunkte nukleierend wirken , weshalb zu erwarten ist,

dass mit steigendem Verzweigungsgrad die Kristallisation frither starten sollte. In Abbildung
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42 (links) ist die relative Kristallisation iiber die Messdauer im isothermen Zustand bei 220 °C fiir

die Probe mit unterschiedlicher Drehzahl des Doppelschneckenextruder aufgefiihrt.

10 Einfluss Drehzahl auf Kristallisationsrate von rPET mit 0,5 % KV 800 Isotherme Kristallisation von rPET mit 0,5 % KV
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Abbildung 42: Mittlere relative Kristallinitdt in Abhdngigkeit der Drehzahl A-Extruder bei 220 °C (links);
Kristallisationshalbwertszeiten bei variierter Isotherme (rechts).

Wie aus Abbildung 42 (links) ersichtlich ist, zeigt dass bei 118 rpm modifizierte rPET die
schnellste Nukleierung aufweist. Alle anderen Proben weisen hingegen bei einer relativen
Kristallinitdt von 10 % nahezu identische Geschwindigkeiten auf. Dieses Verhalten kann darauf
zuriickgefiihrt werden, dass das bei 118 rpm modifizierte rPET einen vergleichsweise niedrigen

Verzweigungsgrad besitzt.

Mit steigendem Verzweigungsindex und hoherer Schmelzefestigkeit wird eine kontinuierliche
Abnahme der Kristallisationsgeschwindigkeit beobachtet. Eine Ausnahme bildet jedoch das bei
122 rpm modifizierte rPET. Diese Abweichung lésst sich auf die Messungenauigkeit zuriickfiihren,
da die in Abbildung 42 (links) dargestellten Kristallisationskurven Mittelwerte aus jeweils drei
einzelnen Messungen sind. Wie aus der mittleren Kristallisationshalbwertszeit (Abbildung 42,
rechts) hervorgeht, ist dieser Wert mit einer groBen Unsicherheit behaftet. Dennoch zeigt das bei
122 rpm modifizierte rPET die langsamste Kristallisation, was aufgrund der hdchsten

Schmelzefestigkeit und des grofiten Verzweigungsgrads plausibel ist.

Die Versuche bei 124 rpm und 128 rpm weisen einen vergleichbaren Verzweigungsgrad auf und
zeigen dementsprechend dhnliche Kristallisationsgeschwindigkeiten. In Abbildung 42 (rechts)
sind die mittleren Kristallisationshalbwertszeiten in Abhdngigkeit von der Drehzahl des A-
Extruder bei drei verschiedenen Isothermen dargestellt. Hier wird deutlich, dass mit steigender
Kristallisationstemperatur die Kristallisationsgeschwindigkeit abnimmt. Gleichzeitig sind keine
signifikanten Unterschiede zwischen den bei variierter Drehzahl modifizierten Proben zu
erkennen. Dies liegt vor allem daran, dass die Modifikation nur einen kleinen Anteil der

Polymerketten betrifft und die Proben daher in ihrer Gesamtheit weitgehend identisch bleiben.
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Der im Verzweigungsgrad beobachtete Trend spiegelt sich jedoch auch in der Kristallisation wider:
Mit steigender Effizienz der KV-Nutzung nimmt die Kristallisationsgeschwindigkeit leicht ab, was

auf die reduzierte Kettenbeweglichkeit zuriickzufiihren ist.

Die Hypothese 2.1 wurde gepriift und konnte nicht bestétigt werden. Die Prozesskinetik gibt
primdr die Verweilzeit im B-Extruder wieder und ist somit eher vom Durchsatz als von der
gewihlten Drehzahl des A-Extruder abhéngig. Weiter spiegeln die Prozesskinetikkonstanten nicht

das jeweilige chemische Gleichgewicht wider, sondern das Prozessgleichgewicht.

Die in Hypothese 2.2 angenommene direkte Proportionalitdt zwischen Drehzahl und Viskositét
konnte nicht bestatigt werden. Vielmehr konnte ein Viskositdtsmaximum gefunden werden, von
dem aus sowohl eine Erhohung als auch eine Verringerung der Drehzahl zu geringeren
Viskositéten fiihrt. Wie aus Abbildung 43 entnommen werden kann, kann die hochste Viskositit
und somit effektivste KV-Nutzung (bezogen auf den Verzweigungsindex) im untersuchten
Parameterbereich bei einer Drehzahl von 120 rpm im A-Extruder erzielt werden. Es zeigte sich,
dass das Verhiltnis von Verweilzeit und Durchmischung im A-Extruder ausschlaggebend fiir eine
effektive Nutzung des K'Vs ist. Auch zeigt das relativ enge Parameterfenster, dass dieses Verhéltnis
sehr empfindlich ist, wodurch geringe Anderungen bereits signifikante Einfliisse auf die KV-

Reaktion zeigen.

Einfluss der A-Extruder Drehzahl auf die KV-Nutzung
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Abbildung 43: Verdnderung der Viskositdt in Abhdngigkeit der Drehzahl des A-Extruders.
Wie zuvor bei einem Durchsatz von 5kg*h™!, lassen die Ergebnisse bei einer Drehzahl von 118 rpm
darauf schlieBen, dass eine lingere Verweilzeit, keinen positiven Einfluss auf die Viskositét hat.

Dies liegt daran, dass die eingebrachte Energie nicht ausreicht, um die Reaktion zu starten bzw.
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aufrechtzuerhalten. Gleichzeitig geht aus Abbildung 43 hervor, dass ein hoherer Energieeintrag
(mit steigender Drehzahl) ohne eine ausreichende Reaktionszeit auch nicht zielfiihrend ist. Auch
lassen die abfallenden Verzweigungsindizes hin zu hoheren Drehzahlen darauf schlieBen, dass die

KV-Reaktion primér, wenn nicht ausschlieBlich, im A-Extruder stattfinden.

6.3 Untersuchung des Einflusses von PBT auf den Extrusionsprozess von rPET

Um den Einfluss von PBT auf die Prozesskinetik zu untersuchen, wird die Konzentration an PBT
im Blend systematisch von 0 auf 40 % erhoht. Die Verdnderung der Viskositéit iiber die

Prozessdauer ist in Abbildung 44 (links) fiir alle Blendvariationen aufgefiihrt.

Viskositat - Reaktivextrusion von rPET-PBT Blends mit 0,5 % KV Prozesskinelikkonstante - Reaktivextrusion von rPET-PBT Blends mit 0,5 % KV
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Abbildung 44: Zeitlicher Verlauf der Viskositdt in Abhdngigkeit des PBT-Anteils
Prozesskinetikkonstante in Abhdngigkeit des PBT-Anteils (rechts).

tiber die Prozessdauer (links);

Wie in Abbildung 44 (links) dargestellt, zeigt der PBT-Anteil im Blend bei den untersuchten
Prozessparametern keinen signifikanten Einfluss auf die Viskositit des unmodifizierten Materials.
Die gemessenen Viskosititen innerhalb der ersten 7 min (siche Abbildung 44 (links)) schwanken
je nach PBT-Anteil zwischen 693 Pa-s bei rPET90PBT10 und 654 Pa-s bei rPET100PBTO (vgl.
Abbildung 44 (rechts)). Aufgrund der unterschiedlichen Schmelztemperaturen von rPET (257 °C)
und PBT (227 °C)°! wiire jedoch eine Abnahme der Viskositit mit steigendem PBT-Anteil zu
erwarten®*!®!, Aravinthan et al.'é! zeigten, dass die Nullscherviskositit von PET bei 260 °C durch
die Zugabe von PBT deutlich abnimmt. Wihrend sie bei reinem PET etwa 2000 Pa-s betrégt, sinkt
sie bei einem PBT-Anteil von 20 % auf 700 Pa-s und fillt bei einer Erh6hung des PBT-Anteils auf
40 % weiter auf etwa 300 Pa-s. Im Gegensatz dazu zeigen die in dieser Arbeit mit dem Inline-
Rheometer durchgefiihrten Versuche eine nahezu konstante Viskositit von 681 + 14 Pa-s,
unabhingig davon, ob der PBT-Anteil 0 % oder 40 % betrigt. Das Ausbleiben dieses Trends ldsst
sich durch den prozessbedingten Messbereich erkldren. Wie zuvor in 6.2.2 angefiihrt (vgl.

Abbildung 30), befindet sich rPET bei den herrschenden Prozessbedingungen bereits im
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scherverdiinnenden FlieBverhalten. Dadurch konnen keine direkten Riickschliisse auf die
Polymerarchitektur oder Blendzusammensetzung gezogen werden. Die Messung der Viskositét im
Inline-Rheometer ist stark vom Prozessdruck abhingig, wodurch es zu einer Uberschitzung der

Viskositdt kommen kann.

Im Prozessgleichgewicht hingegen zeigt sich ein deutlicher Einfluss des PBT-Anteils auf die
Viskositét. Die Viskositit von rPET mit 0,5 % KV betrdgt im Prozessgleichgewicht 2614 Pa-s.
Durch die Zugabe von 10 % PBT sinkt die Viskositdt auf 1135 Pa-s und stabilisiert sich bei einem
PBT-Anteil von 20 % bei durchschnittlich 943 + 33 Pa-s. Die Abnahme der Viskositit ist darauf
zuriickzufiithren, dass die Zugabe von PBT die FlieBfahigkeit des Polymersystems erheblich
erhoht®*, was zu einem im signifikanten Unterschied der Schmelztemperaturen liegt. Fiir PBT hat
sich eine Temperaturfiihrung von 245 °C im A-Extruder und 220 °C im B-Extruder bewihrt.?! Da
aufgrund von rPET Temperaturen von 270°C im A-Extruder und 256 °C im B-Extruder notwendig
sind, ist die Viskositit von PBT erheblich, da mit steigender Temperatur die Viskositét signifikant
abnimmt'?®!7. Je hoher der PBT-Anteil im Blend, desto signifikanter ist die Abnahme der
Viskositdt im Prozessgleichgewicht. Die gesteigerte FlieBfahigkeit erklirt sich auch durch eine
erhohte Kettenbeweglichkeit, die mit einer Absenkung der Glasiibergangs- und

Kristallisationstemperatur einhergeht®!

, woraus eine geringere mechanische Energieeinbringung
resultiert. Prozesstechnisch bietet das Blenden von rPET/PBT den Vorteil, die Abbaumechanismen
von rPET zu reduzieren®® und den Temperaturbereich des Prozesses zu erweitern'*. In den Inline-
Viskosititsdaten zeigt sich jedoch kein positiver Effekt einer effizienteren Nutzung des KVs. Der
Anstieg der Viskositét in den Blends ist weniger stark ausgepriagt und erfolgt deutlich spéter als
bei rPET. Hierbei sind die geringere Viskositdt und die besseren FlieBeigenschaften der Blends

ausschlaggebend.

Die aus dem sigmoidalen Verlauf der Viskositdt berechneten Prozesskinetikkonstanten sind in
Abbildung 44 (rechts) iiber die Blendzusammensetzung aufgetragen. Aus den in Abbildung 44
gegebenen Daten geht deutlich hervor, dass bereits geringe Mengen an PBT zwar einen
signifikanten FEinfluss auf die resultierende Viskositit, jedoch nicht auf die
Prozesskinetikkonstante haben. Die Prozesskinetikkonstante nimmt fiir rPET mit 0,5 % KV von
4,9 x 1073 57! stetig auf 6,3 x 1072 s7! fiir PET70PBT30 mit 0,5 % KV zu. Eine weitere Erh6hung
des PBT-Anteil resultiert hingegen nicht in einer weiteren Zunahme der Prozesskinetikkonstante.
Ein Vergleich der Prozesskinetikkonstanten aus den Mikrocompounder-Versuchen ergibt fiir rPET
mit 0,5 % KV einen Wert von 1,6 x 1072 s™', wihrend unter vergleichbaren Prozessbedingungen
fiir PBT mit 0,5 % KV ein Wert von 9,9 x 1073 s7! ermittelt wurde. Dies ist darauf zuriickzufiihren,

dass PBT unter den gewéhlten Prozessbedingungen eine signifikant niedrigere Viskositit als rPET
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aufweist'*. Dadurch wird bei gleicher Schneckendrehzahl weniger Scherung erzeugt, sodass
weniger mechanische Energie in das System eingebracht wird. Zudem besitzt rPET eine steifere
Hauptkette als PBT, wodurch sterische Hinderungen der reaktiven Endgruppen, etwa durch
Kniuelbildung, minimiert oder bereits bei geringerer Scherung tiberwunden werden konnen. Eine
weitere Studie untersuchte die Reaktionskinetik von PMDA in rPET/PBT-Blends®. Es wurde
gezeigt, dass PBT allein nicht mit PMDA reagiert, wahrend es im Blend mit rPET an der Reaktion
beteiligt ist. Dieses Phdnomen wurde auf die eingebrachte Energie zurlickgefiihrt, die bei reinem
PBT nicht ausreicht, um die notwendige Aktivierungsenergie zu iiberwinden bzw. die sterische

Hinderung aufzuldsen®®.

Die Prozesskinetikkonstanten der Extrusionsversuche sind geringer als die der
Mikrocompounderversuche, welche direkt auf die chemische Reaktion zuriickzufiihren sind®?.
Daraus lésst sich schlieBen, dass die Reaktion wéahrend der Extrusion nicht schnell genug abléutft,
um das chemische Gleichgewicht zu erreichen. Es konnte kein signifikanter Einfluss des PBT-
Anteils auf die Prozesskinetik ermittelt werden, da die gemessene Prozesskinetik in erster Linie

von der Verweildauer und somit vom Durchsatz abhingt.

Das Blenden von rPET mit PBT bietet den Vorteil einer schonenderen Verarbeitung und einer
reduzierten Abbaureaktion wiahrend der Extrusion. Die FlieBaktivierungsenergie dient als Mal} zur
Beurteilung der FlieBeigenschaften von Polymeren. Sie steigt mit zunehmendem
Molekulargewicht, gleichméBigerer Kettenstruktur und langeren Polymerketten. Zur Berechnung
der FlieBaktivierungsenergie werden bei verschiedenen Temperaturen FlieBkurven im
Kapillarrheometer herangezogen. Die berechneten Masterkurven bei 265 °C (Referenztemperatur)

in Abhédngigkeit der Blendzusammensetzung sind in Abbildung 45 dargestellt.



116 Ergebnisse und Diskussion

Einfluss PBT-Anteil auf die Viskositat von rPET-PBT mit 0,5 % KV
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Abbildung 45: Fliefkurven bei der Referenztemperatur in Abhdngigkeit der Blendzusammensetzung.

Wie bereits in der Inline-Viskosimetrie (Abbildung 44 (links)) ersichtlich, fiihrt die Zugabe von
bereits 10 % PBT zu einer signifikanten Abnahme der Viskositit im Prozesgleichgewicht im
Vergleich zu rPET. In Abbildung 45 sind die mittels Kapillarrheometer gemessenen und
berechneten Masterkurven bei 265°C dargestellt. Wie der Abbildung zu entnehmen ist, nimmt die
Nullscherviskositdt von 1093 Pa-s bei tPET100/PBTO auf 372 Pa-s bei rPET90/PBT10 signifikant
ab. Mit weiterem Anstieg des PBT-Anteils nimmt die Nullscherviskositit weiter ab und folgt somit
den aus der Literatur erwarteten Trend**2%. Mit Ausnahme des Blends rPET90/PBT10 zeigen die
FlieBkurven der untersuchten Blends, dass der Newtonsche Bereich mit zunehmendem PBT-Anteil
bereits bei hoheren Scherraten auftritt, wihrend der Ubergangsbereich in dem scherverdiinnenden
Bereich diffuser wird. Dieses Verhalten deutet darauf hin, dass zwischen der beiden

Polymerkomponenten eine wechselseitige Beeinflussung der Flieeigenschaften besteht.

Im Gegensatz dazu weist der Blend rPET90/PBT10 ein FlieBverhalten auf, das charakteristisch fiir
lineare Thermoplaste ist. Bei niedrigen Scherraten zeigt sich ein deutlich ausgeprégter
Newtonscher Bereich, gefolgt von einem klar erkennbaren Ubergang in das scherverdiinnende
FlieBverhalten bei hoheren Scherraten. Aus diesem Befund kann geschlossen werden, dass geringe
PBT-Anteile das FlieBverhalten von rPET positiv beeinflussen und zu einer verbesserten

Verarbeitbarkeit fithren kann.

Aus FlieBkurven, welche zur Berechnung der Masterkurve herangezogen werden, kann auch die
FlieBaktivierungsenergie berechnet werden. Mit zunehmendem PBT-Anteil wiére eine Abnahme

der FlieBaktivierungsenergie zu erwarten. Eine erhohte FlieBaktivierungsenergie weist auf eine
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hohere Viskositit bei gegebener Temperatur hin und impliziert somit eine geringere FlieBfahigkeit

des Systems (Gleichung (6.10)).

EAFlies (6.10)
n="mngxe RT
E4 piieg bezeichnet die FlieBaktivierungsenerige, R die universelle Gaskonstante und 7 die

Temperatur.

Die ermittelte FlieBaktivierungsenergie (siche Abbildung 45) von rPET100/PBTO betragt
86 kJ-mol ™. Durch die Zugabe von 10 % PBT erhoht sich dieser Wert auf 99 kJ-mol ™, sinkt jedoch
bei rPET80/PBT20 wieder auf 84 kJ-mol™. Eine weitere Erhohung des PBT-Anteils fiihrt
anschlieBend zu einem erneuten Anstieg der FlieBaktivierungsenergie, die bei rPET60/PBT40
einen Wert von 106 kJ-mol™" erreicht. Insgesamt zeigen die Ergebnisse, dass die
Blendzusammensetzung im untersuchten Bereich keinen eindeutigen beziehungsweise
signifikanten Einfluss auf die FlieBaktivierungsenergie hat. Ab einem PBT-Anteil von 20 % ist
jedoch ein stetiger Anstieg der FlieBaktivierungsenergie zu beobachten, sodass bei noch héheren

PBT-Gehalten eine weitere Zunahme nicht ausgeschlossen werden kann.

Dieses Verhalten kann auf sterische Hinderungen sowie eine eingeschrinkte Segment- und
Kettenbeweglichkeit zuriickgefiihrt werden. Die FlieBkurven der Blends (Abbildung 45) zeigen
jedoch, dass PBT zwar die Viskositit signifikant reduziert, gleichzeitig jedoch das FlieBverhalten
beeintrichtigt. Dieses Phinomen lisst sich durch den diffuser ausgepriigten Ubergangsbereich
erkldren, der darauf hindeutet, dass PBT bevorzugt mit KV reagiert. Dadurch entsteht mit
steigendem PBT-Anteil eine hohere Anzahl verzweigter Strukturen im Blend. Diese strukturellen
Verdnderungen konnen das FlieBverhalten beeintrichtigen und zu einer Erhdhung der
FlieBaktivierungsenergie fiihren. Zur Uberpriifung dieser Annahme ist eine Analyse der

Polymerarchitektur erforderlich.

Um den Einfluss der Blendzusammensetzung auf die Polymerarchitektur zu untersuchen, wurden
die rheologischen Eigenschaften in Oszillation untersucht. Diese Messungen ermoglichen eine

tiefere Analyse der strukturellen Auswirkungen des PBT-Anteils auf den Polymerblend.
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In Abbildung 46 ist die komplexe Viskositdt iiber die Kreisfrequenz nach fortlaufender
Prozessdauer fiir die Blends dargestellt. Die aus den FlieBkurven berechneten

Nullscherviskosititen sind in Tabelle 13 aufgefiihrt.

(A) rPET90/PBT10 (B) rPETBO/PBT20
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Abbildung 46: Zeitliche Verdnderung der Fliefieigenschaften in Abhdingigkeit des PBT-Anteils im Polymerblend.

Unabhéngig der Blendzusammensetzung zeigen die FlieBkurven bis 13 min nach Zugabe des KV's
das FlieBverhalten eines linearen Thermoplastes. Bei niedrigen Frequenzen zeigen die Proben
einen ausgeprigter Newtonscher Bereich, in dem die Viskositit unabhédngig der anliegenden
Scherrate konstant bleibt. Oberhalb von 80 rad*s™ ist ein deutlicher Abfall der Viskositit {iber die
Scherrate gegeben. Auch ist kein signifikanter Anstieg der Viskositit bis einschlieSlich 13 min
nach Zugabe des KV sichtbar. Die Verdnderung des FlieBverhaltens hin zu verzweigten
Polymerarchitekturen erfolgt bei allen Blends 21 min nach Zugabe des KVs. Es ist eine deutliche
Zunahme der Viskositit, sowie ein kiirzerer Newtonscher Bereich sichtbar. Das scherverdiinnende
Verhalten setzt bereits oberhalb einer Scherrate von etwa 2 rad*s™! ein. Lediglich rPET90PBT10

zeigt eine weitere Verdnderung der Viskositdt mit fortlaufendem Prozess (Blend 90 25min).

Der direkte Vergleich der FlieBkurven 9 min nach Beginn der KV-Zugabe zeigt (Blend Z 9min),

dass die Nullscherviskositit mit zunehmendem PBT-Anteil von 354 Pa-s fiir reines rPET auf 250
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Pa-s bei rPET90PBT10 bzw. 226 Pa-s bei rPET80PBT20 abnimmt (vgl. Tabelle 13). Eine weitere
Erhohung des PBT-Anteils auf 30 bzw. 40 % fiihrt hingegen zu einer leichten Zunahme der
Nullscherviskositdt auf 253 Pa's bei rPET60PBT40 im noch unmodifizierten Zustand.

Adevélioglu et al.?® und Guclu et al.?> beobachteten eine Zunahme der Nullscherviskositit mit
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steigendem PBT-Anteil, wahrend Aravinthan et al.”®" sowie Mishra et al.””® einen gegenteiligen
Trend feststellten. Letztere berichteten von einer Abnahme der Viskositdt mit zunehmendem PBT-
Anteil, die sie auf mdgliche Phasentrennungen sowie verdnderte zwischenmolekulare
Wechselwirkungen zuriickfiihrten. Ein wesentlicher Unterschied zwischen diesen Studien liegt im
Trocknungsprozess der Materialien. Wihrend Adevélioglu et al.?® und Guclu et al.?® das Material
lediglich bei 60 °C trockneten, verwendeten Aravinthan et al.'®! und Mishra et al.!”® eine
Trocknungstemperatur von 120 °C. Eine unzureichende Trocknung konnte dabei zu
Abbauprozessen wihrend der Probenprédparation gefiihrt haben, wodurch die Viskositit mit
steigendem PET-Anteil abnahm®®. Da in den untersuchten Messreihen der vorliegenden Arbeit
kein signifikanter Unterschied in der Viskositdt der unmodifizierten Blends festgestellt wurde,
lassen sich zwei Schlussfolgerungen ziehen: Erstens scheint die gewéhlte Trocknungstemperatur
und -dauer ausreichend zu sein, um Abbaumechanismen zu verhindern oder mindestens auf ein
nicht signifikantes Niveau zu reduzieren. Zweitens zeigen die FlieBkurven ein fiir lineare Polymere
typisches rheologisches Verhalten, sodass weder eine Verdnderung der Polymerarchitektur durch

Umesterung noch ein Abbau erkennbar ist; die vergleichbare Nullscherviskositit ldsst sich daher

primir auf die dhnliche Molmasse der eingesetzten linearen Polymere zuriickfiihren (Anhang A).

Wie in der Inline-Messung zuvor (sieche Abbildung 44), ist der in der Literatur!***!%! beschriebene
signifikanter Einfluss der Blendzusammensetzung auf die Nullscherviskositit lediglich zwischen
rPET100PBT und den Blends gegeben. Jedoch kann dieser Trend nicht zwischen rPET90PBT10
und rPET60PBT40 gefunden werden.

Aus den in Tabelle 13 aufgefiihrten Nullscherviskosititen der in Abbildung 46 dargestellten
FlieBkurven ist zu entnehmen, dass die Nullscherviskositdt von rPET100PBTO durch die Zugabe
des KV um 793 Pa-s zunimmt. Dies entspricht einer Verdreifachung bezogen auf die Viskositit
nach 9 Minuten (Blend 100 9min). Im Gegensatz dazu zeigen alle Blends unabhéngig von der
Blendzusammensetzung durch die Zugabe des KV lediglich eine etwaige Verdoppelung der

Nullscherviskositit.
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Tabelle 13: Zeitliche Verdnderung der Nullscherviskositdt in Abhdngigkeit der Blendzusammensetzung.

rPET/PBT 100/0 90/10 80/20 70/30 60/40
Pa-s Pa-s Pa-s Pa-s Pa-s

9 Minuten 3541 2505 226 £ 1 231£5 253+£3

13 Minuten 361 £ 14 210+ 4 221+0 238+ 1 229+7

17 Minuten 53712 248 + 4 25910 312+£5 2840

21 Minuten 948 £ 59 440+ 1 426 £ 8 42716 462 +9

25 Minuten 1147 + 59 517+ 1 429 +2 460 £ 1 474 £ 10

In Abbildung 47 sind die ermittelten Nullscherviskositéten tiber die Prozessdauer fiir alle Blends
dargestellt. Der Viskositétsanstieg setzt bei allen Blends zwischen 15 und 17 min nach Zugabe des
KVs ein und erfolgt somit unabhingig von der Blendzusammensetzung. Auch das Einlaufen in

das Prozessgleichgewicht erfolgt in etwa gleichzeitig.

Zeitliche Verdnderung der Nullscherviskositit
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Abbildung 47: Verdnderung der Nullscherviskositdit gemessen in Oszillation iiber die Prozessdauer:

Dies ist, wie bereits erldutert, ausschlieBlich auf den konstant gewédhlten Durchsatz
zuriickzufiihren. Auch im modifizierten Blend zeigt sich keine Anderung des Trends, wie sie von

Adevélioglu et al.?s und Guclu et al.> beschrieben wurde. Adevélioglu et al.?® beobachteten, dass
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die Viskositit bei der Zugabe von 1,0 % KV umso stirker zunimmt, je hoher der PBT-Anteil im
Blend ist. Dies erkldrten sie mit der hoheren Molmasse des eingesetzten PBTs im Vergleich zu
rPET sowie einer bevorzugten KV-Reaktion des PBTs aufgrund der erhohten Kettenbeweglichkeit.
Dieser Trend konnte in der vorliegenden Arbeit nicht bestdtigt werden. Dies konnte darauf
zuriickzufiihren sein, dass die eingesetzten Polymere eine vergleichbare Molmasse aufweisen oder

dass mit 0,5 % lediglich ein geringer KV-Anteil eingesetzt wurde.

Basierend auf den gemessenen FlieBkurven und der Verdnderung der Viskositit iiber die
Prozessdauer lassen sich keine Riickschliisse auf die Reaktionskinetik in Abhidngigkeit der
Blendzusammmensetzung ziehen. Eine eindeutige Abschétzung einer bevorzugt ablaufenden
Reaktion ist somit nicht moglich. Ein Aufschluss soll die Polymerarchitektur bieten, weshalb im
Folgenden die Verdnderung der Relaxationsspektren in Abhéngigkeit der Blendzusammensetzung

(Abbildung 48) diskutiert wird.

In Abbildung 48 sind die Relaxationszeitspektren aller Blends dargestellt, wobei jede Kurve einen
unterschiedlichen Zeitpunkt im Extrusionsprozess wiedergibt. Dabei beschreibt H(lambda) die
Intensitéit der Kettensegmente, die bei einer definierten Relaxationszeit relaxieren. Unabhéngig
von der Blendzusammensetzung zeigen alle Relaxationszeitspektren 9 min nach Zugabe des KV
ein Maximum bei etwa 0,03 s und fallen zu beiden Seiten hin ab. Dies ldsst sich darauf
zuriickfiihren, dass die eingesetzten Polymere ein vergleichbares Molekulargewicht und eine
dhnliche Molekulargewichtsverteilung aufweisen (vgl. Anhang A). Mit zunehmender
Prozessdauer ist bei allen Blends die Ausbildung eines zweiten Maximums erkennbar, dessen
Intensitdt bis zum Erreichen des Prozessgleichgewichts stetig zunimmt. Dieses zweite Maximum

bei einer Relaxationszeit von etwa 0,7 s resultiert aus der Relaxation verzweigter Kettensegmente.
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Abbildung 48: Zeitlich Verdnderung der Relaxationsspektren in Abhdngigkeit der Blendzusammensetzung.

In Tabelle 14 sind die Verzweigungsindizes iliber die Prozessdauer aller Blends aufgefiihrt. Der
Verzweigungsindex ist ein Mal} fiir die Anzahl der Verzweigungen entlang einer Polymerkette.
Uber die Prozessdauer hinweg ist aufgrund der KV-Reaktion ein stetiger Anstieg des
Verzweigungsindexes zu erwarten. Dieser Anstieg ist Tabelle 14 eindeutig zu entnehmen, jedoch
ist kein signifikanter Einfluss der Blendzusammensetzung erkennbar. Im Prozessgleichgewicht
betragt der niedrigste gemessene Verzweigungsindex 0,59 (rPET80/PBT20 und rPET70/PBT30),
wiéhrend der hochste Wert bei 0,66 liegt (rPET60/PBT40). Fiir rPET100/PBTO wurde unter den
gewihlten Prozessparametern ein Verzweigungsindex von 0,60 ermittelt. Vergleicht man diese
Werte mit den in Mikro-Compounder-Versuchen erzielten Verzweigungsgraden (BI = 1,7), zeigt
sich, dass die meisten Polymere unmodifiziert vorliegen. Obwohl die Nullscherviskosititen aller
Blends deutlich geringer sind als die des modifizierten rPETs, ist der Verzweigungsgrad in allen
untersuchten Systemen vergleichbar. Dies deutet darauf hin, dass die KV-Reaktion nicht bevorzugt
mit einem der beiden Reaktionspartner ablduft. AuBerdem hat die geringere Viskositit keinen

nachteiligen Einfluss auf die Wirksamkeit des K'Vs.
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Tabelle 14: Verdnderung des Verzweigungsindex iiber die Prozessdauer in Abhdngigkeit der Blendzusammensetzung.

rPET/PBT 100/0 90/10 80/20 70/30 60/40
9 Minuten - - - - -

17 Minuten 0,25 - 0,19 0,33 0,11
19 Minuten 0,46 0,33 0,32 0,43 0,42
21 Minuten 0,52 0,49 0,58 0,54 0,64
23 Minuten 0,44 0,57 0,58 0,54 0,62
25 Minuten 0,60 0,64 0,59 0,59 0,66

Die aufgestellte Hypothese 3.1, dass die Blendzusammensetzung keinen signifikanten Einfluss auf
die FlieBaktivierungsenergie der modifizierten rPET/PBT-Blends hat, konnte durch die
durchgefiihrten Versuche bestitigt werden. Es konnte keine signifikante Zunahme der
FlieBaktivierungsenergie mit steigendem PBT-Anteil bis 30 % bezogen auf die Masse festgestellt
werden. Mittels Relaxationszeitspektren konnte der Verzweigungsindex fiir die untersuchten
Blends zeitlich aufgelost bestimmt werden. Jedoch lasst sich aus den vorliegenden Daten nicht
eindeutig ableiten, ob eine der beiden Reaktionen bevorzugt abliduft bzw. welche spezifische
Reaktion stattgefunden hat. Die signifikant unterschiedlichen Schmelztemperaturen von rPET und
PBT haben sich als gro8es Hindernis herausgestellt. Da die Viskositdt stark temperaturabhingig
ist und aufgrund des rPETs Temperaturen gewdhlt werden mussten, bei denen PBT eine potenziell
zu geringer Viskositdt aufweist, war eine rheologische Strukturaufkldrung nur eingeschriankt

moglich.

Die Hypothese 3.2 bezieht die Temperaturdifferenz ein und nimmt eine inverse Abhéngigkeit der
Prozesskinetik vom PBT-Anteil an. Die durchgefiihrten Extrusionsversuche gekoppelt mit Inline-
Rheologie widerlegen die Hypothese. Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass der
Reaktionsfortschritt primér von den Prozessparametern und nicht von der Blendzusammensetzung
abhingt. Zudem zeigen die aus Oszillation gewonnenen rheologischen Daten, dass die Reaktion
unter den gegebenen Prozessbedingungen unvollstindig verlduft. Das gefundene
Prozessgleichgewicht stellt sich daher nicht aufgrund eines chemischen Gleichgewichts, sondern

durch die spezifischen Bedingungen des Extruder-Setups ein.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

PET ist einer der weltweit am hdufigsten, eingesetzten Kunststoff mit breitem Einsatzspektrum in
der Verpackungs-, Bau- und Transportsindustrie. Dem Recycling von PET kommt daher eine
zentrale Rolle zu, da es sowohl zur Ressourcenschonung als auch zur Kostensenkung beitrdgt. Das
mechanische Recycling birgt jedoch Risiken, insbesondere durch die Reduzierung der
Materialeigenschaften von rPET, was dessen Einsatzmdglichkeiten erheblich einschriankt. Zur
Kompensation dieser Defizite wird rPET im Rahmen der reaktiven Extrusion durch Zugabe
geeigneter Additive chemisch modifiziert. Ziel ist es, die Materialeigenschaften durch eine
kontrollierte KV-Reaktion gezielt zu verbessern. Diese Arbeit leistet einen Beitrag zum vertieften
Verstindnis der chemischen Aufbereitung von rPET und untersucht Ansdtze zur
Effizienzsteigerung der KV-Reaktion, um sowohl die Werkstoffeigenschaften zu optimieren als

auch den Ressourceneinsatz nachhaltig zu gestalten.

Die Arbeit ist in drei aufeinander aufbauende Kapitel gegliedert. Im ersten Kapitel wird die K'V-
Reaktion zwischen rPET und Joncryl® ADR 4468 bei variierenden Drehzahlen im Mikro-
Compounder detailliert untersucht. Die Hypothese 1.1 postuliert einen direkten Zusammenhang
zwischen der eingebrachten spezifischen Energie und der Prozesskinetikkonstante. Eine Erh6hung
der Scherrate, infolge einer gesteigerter Schneckendrehzahl, soll zu einer beschleunigten Reaktion
fithren.

Zur Uberpriifung dieser Hypothese wurde rPET bei vier unterschiedlichen Drehzahlen jeweils mit
0,5 % KV modifiziert. Wahrend der Extrusion wurde die resultierende Kraft kontinuierlich
aufgezeichnet und aus den Messdaten die Prozesskinetikkonstante ermittelt. Die Extrudate wurden
anschlieBend rheologisch analysiert. Die Ergebnisse zeigen, dass eine hohere Drehzahl zu einer
besseren Durchmischung der Polymerschmelze fiihrt, wodurch die Reaktionsgeschwindigkeit
signifikant zunimmt. Ein exponentieller Zusammenhang zwischen der Prozesskinetikkonstante
und der gewdhlten Scherrate konnte festgestellt werden. Zudem konnte nachgewiesen werden,
dass sich in Abhédngigkeit von der Drehzahl unterschiedliche Prozessgleichgewichte einstellen.
Bei niedrigen Drehzahlen wird nicht ausreichend Energie in das System eingebracht, um eine
effektive Anbindung weiterer Polymerketten an den KV zu ermdglichen. Dies ldsst sich im
Relaxationszeitspektrum sowie im daraus abgeleiteten Verzweigungsindex ableiten. Gleichzeitig
wurde bei hohen Drehzahlen beobachtet, dass die vertikale Kraft, welche die Schnecken in
Position hélt, nach Erreichen eines Maximums wieder abfillt, was als Hinweis auf einen
scherinduzierten Abbauprozess gewertet werden kann. Die aufgestellte Hypothese 1.1 konnte

durch die Batch-Versuche und die anschlieBende rheologische Charakterisierung bestétigt werden.
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Im zweiten Kapitel dieser Arbeit erfolgte der Ubertrag der Erkenntnisse auf einen kontinuierlichen
Extrusionsprozess. Es konnten Prozesskinetikkonstante fiir die KV-Modifikation von rPET bei
variierter Drehzahl des verwendeten Doppelschneckenextruder sowie fiir variierte Massenstrome
aufgestellt werden. Es ist zu beachten, dass die folgenden Ergebnisse und die daraus abgeleiteten
Erkenntnisse nur fiir das verwendete Setup des Extruders giiltig sind. Eine Anderung der
Schneckenkonfiguration kann zu einer verdnderten Stoffstromfiihrung, Verweilzeit und Scherung
fiihren, weshalb kein direkter Ubertrag gegeben ist. Die Erkenntnisse aus den Batch-Versuchen
stiitzen die aus der Literatur abgeleiteten Hypothesen 2.1 und 2.2 bereits. Hypothese 2.1 besagt,
dass mit steigender induzierter Scherung die Prozesskinetik direkt proportional zunimmt. Eine
Erhohung der Drehzahl und/oder des Massestroms resultiert in einer Erhdhung der SME, wodurch
die Reaktion begiinstigt und somit schneller ablaufen sollte. Hypothese 2.2 beschreibt den direkten
Zusammenhang zwischen der resultierenden Viskositdt und der eingebrachten SME. Zur Priifung
der Hypothesen wurden bei variierten Prozessparametern rPET mit 0,5 % KV modifiziert und die
Prozessdaten sowie die Viskositit mittels Inline-Rheometrie aufgezeichnet. Zusétzlich wurde das
Extrudat des jeweiligen Versuchs miniitlich fiir die anschlieBende rheologische, thermische und
spektroskopische Charakterisierung gesammelt. Es konnte gezeigt werden, dass sowohl der
Massestrom als auch die Drehzahl des Doppelschneckenextruder einen signifikanten Einfluss auf
die resultierende Viskositét und somit auf das Materialverhalten des modifizierten rPET haben.
Jedoch konnte die Hypothese 2.1 weder bestdtigt noch widerlegt werden, da die verwendete
Messmethodik — die Inline-Rheologie — keine Aussage iiber die Prozesskinetik ermdglicht.
Lediglich die Verweilzeit und Verweilzeitverteilung ist aus den ermittelten Kinetiken ableitbar.
Dies kann damit begriindet werden, dass die ablaufende Reaktion im Vergleich zur Verweilzeit auf
dem Einschneckenextruder vernachldssigbar ist, wodurch ausschlieBlich der Transport durch den
Einschneckenextruder einen Einfluss auf die Viskosititsverdnderung hat. Hypothese 2.2 konnte
mittels Relaxationszeitspektren und den daraus berechneten Verzweigungsindizes widerlegt
werden. Dieser Zusammenhang konnte mittels Schmelzefestigkeit und Kristallisationsverhalten
bekriftigt werden. Im kontinuierlichen Extrusionsprozess stehen Verweilzeit und SME im
Wechselspiel, weshalb eine Zunahme der SME zwangldufig mit einer kiirzeren Verweilzeit
einhergeht. Die besten Resultate wurden bei 6 kg*h™! und 122 rpm gefunden. Bei diesen
Prozesseinstellungen wird dem System gentligend Energie eingetragen, um eine Modifikation der
rPET-Ketten zu ermdglichen. Gleichzeitig hat das System ausreichend Zeit, damit die Reaktionen
auch stattfinden konnen. Die Ergebnisse zeigen, dass das Verhiltnis zwischen Verweilzeit und

Durchmischung im A-Extruder maf3geblich fiir eine wirkungsvolle Nutzung des KVs ist. Das enge
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Parameterfenster verdeutlicht zudem die hohe Sensitivitit dieses Verhéltnisses, da bereits kleinste

Verdnderungen erhebliche Effekte auf die KV-Reaktion haben.

Im dritten und letzten Kapitel wird der Einfluss von PBT als Blendpartner auf die Flie3- und
Prozesseigenschaften sowie auf die Reaktionskinetik untersucht. Insbesondere rPET zeigt eine
hohe Anfilligkeit gegeniiber thermischem und scherinduziertem Abbau. Um diese Effekte zu
reduzieren und gleichzeitig die rheologischen Eigenschaften des Werkstoffs zu verbessern, hat sich
— neben der chemischen Modifikation — das Blenden mit geeigneten Polymeren als
vielversprechende Strategie erwiesen. In diesem Zusammenhang werden zwei Hypothesen
iiberpriift. Hypothese 3.1 besagt, dass PBT keinen signifikanten Einfluss auf die
FlieBaktivierungsenergie von KV-modifizierten rPET/PBT-Blends hat. Hypothese 3.2 beschreibt
einen reziprok proportionalen Zusammenhang zwischen dem PBT-Anteil und der
Prozesskinetikkonstante. Wie bereits in Kapitel 2 konnte Hypothese 3.2 aufgrund der eingesetzten
Messtechnik —der Inline-Rheologie — nicht eindeutig bestitigt oder widerlegt werden. Auch durch
erginzende rheologische Analysen lieB sich kein signifikanter Unterschied bzw. klarer Trend
hinsichtlich Viskositéit oder Polymerarchitektur in den untersuchten Blendverhéltnissen feststellen.
Hypothese 3.1 konnte bestitigt werden: Es wurde keine signifikante Zunahme der
FlieBaktivierungsenergie mit steigendem PBT-Anteil bis 30 % (bezogen auf die Masse)
festgestellt. Anhand der Relaxationszeitspektren konnte der Verzweigungsindex der untersuchten
Blends ermittelt werden. Aus den vorliegenden Daten ldsst sich jedoch nicht eindeutig bestimmen,
ob eine der beiden Reaktionen bevorzugt ablduft oder welche spezifische Reaktion stattgefunden
hat. Die unterschiedlichen Schmelzbereiche von rPET und PBT erwiesen sich dabei als
wesentliches Hindernis: Da die Viskositit stark temperaturabhéngig ist, mussten
Messbedingungen gewihlt werden, die fiir rPET geeignet sind, jedoch fiir PBT potenziell zu hohen

Temperaturen darstellen, um eine zuverldssige rheologische Strukturaufklidrung zu ermoglichen.
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Zusammenfassend ldsst sich festhalten, dass die scherinduzierenden Parameter Durchsatz und
Drehzahl einen signifikanten Einfluss auf die resultierende Viskositdt von modifizierten rPET
haben. In Abbildung 49 sind die Erkenntnisse dieser Arbeit modelhaft zusammengefasst. Wie aus
der Abbildung zu entnehmen, hat die eingebrachte Scherung aufgrund der gewéhlten Drehzahl im
A-Extruder einen signifikant groeren Einfluss auf die resultierende Viskositit, als die Verweilzeit
im B-Extruder. Beide Messreihen, sowohl die Variation der Drehzahl als auch die Variation des
Durchsatzes, welche die Verweilzeit im B-Extruder beeinflussen, haben gezeigt, dass kein linearer
Zusammenhang mit der resultierenden Viskositét besteht. Vielmehr miissen die Prozessparameter

gezielt an das jeweilige Polymer-Additiv-System angepasst und entsprechend optimiert werden.
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Abbildung 49: Zusammenfassende, modelhafte Darstellung der Ergebnisse.

Eine Optimierung dieser Prozessparameter resultiert in besseren rheologischen Eigenschaften, da
der KV eftektiver genutzt werden kann und ungewollte Nebenreaktionen minimiert werden. Die
Ergebnisse zeigen, dass kein linearer Zusammenhang zwischen der resultierenden Viskositdt und
den scherinduzierten Verarbeitungsparametern besteht. Hohe Durchsédtze und Drehzahlen zur
Minimierung der Verweilzeit, um etwaigen thermischen Schiadigungen vorzubeugen, sind fiir eine
effektive KV-Nutzung genauso hinderlich, wie eine zu geringe Scherung. Die KV-Reaktion folgt
einem sensiblen Gleichgewicht zwischen eingebrachter Scherung und partialer Verweilzeit. Wenn
das verwendete rPET getrocknet ist, kann eine hdohere Viskositit erzielt werden, wenn bei
ausreichender Scherung die Verweilzeit erhoht wird. Die Ergebnisse zeigen weiter, dass die KV-
Reaktion ausschlieBlich im Doppelschneckenextruder ablauft. Falls die gegebene
Schneckenkonfiguration das Optimum aus eingebrachter Scherung und Verweilzeit verwendet

wird, trigt dies zur schonenden Rezyklierung von rPET bei.
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Das Recycling von PET fiir hochwertige Anwendungen ermdglicht eine erhebliche Reduzierung
des PET-Abfallstroms und trigt somit zur Ressourcenschonung bei. Allerdings erschwert die teils
starke Degradation von PET — verursacht durch molekulare Verdnderungen und den Abbau des
Molekulargewichts wihrend des Recyclingprozesses — den Einsatz von rPET in solchen

Anwendungen.

PET bzw. rPET wird beispielsweise als Extrusionsschaumstoff in der Bauindustrie oder als
Partikelschaum im Verpackungssektor eingesetzt. Fiir den Schdumungsprozess sind insbesondere
die Viskositit und die Schmelzefestigkeit des Polymers entscheidend fiir die resultierende
Schaumstruktur?!-7:19-200. Um die erforderlichen Materialeigenschaften zu erreichen, werden
bislang vor allem die Menge und Art des KV sowie das eingesetzte Treibmittel variiert oder
zusitzliche Additive verwendet.!*?°22 Die vorliegende Arbeit zeigt jedoch, dass sich bei
konstanter Formulierung allein durch Variation der Drehzahl des A-Extruders und des gewéhlten
Durchsatzes unterschiedliche Polymerarchitekturen einstellen. Dadurch dndern sich sowohl die
Viskositdt als auch die Schmelzefestigkeit des Materials. Die Untersuchung des Einflusses der
Drehzahl eines Doppelschneckenextruders auf die Schaumstoffdichte und die Zellmorphologie bei

gleichbleibender Formulierung erscheint daher sinnvoll.

Einfluss der Drehzahl A-Extruder auf die Zellgré3e
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Abbildung 50: Einfluss der Drehzahl des Doppelschneckenextruders auf die Schaummorphologie. Die Versuche wurden bei 265
°C und variierter Drehzahl des A-Extruders und 255 °C und 10 rpm im B-Extruder bei 6kg*h' durchgefiihrt. Die Formulierung
wurde mit 0,5 % KV und 4,0 % CO: konstant gehalten.

Abbildung 50 zeigt die Morphologie von rPET-Schaumstoffen in Abhingigkeit von der im A-
Extruder eingestellten Drehzahl. Es wird angenommen, dass durch eine effektivere Nutzung des
KV vergleichbare Schaumstoffdichten und Zellstrukturen erzielt werden konnen, wie sie sonst nur

mit deutlich héheren KV-Konzentrationen erreichbar sind.'*?!
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Der Extrusionsprozess kann zudem durch den Einsatz von Simulationssoftware weiter optimiert
werden. Die in dieser Arbeit ermittelten Ergebnisse dienen dabei als Grundlage und liefern
relevante  KenngroBen fiir die Modellierung. Insbesondere die  Variation der
Schneckenkonfiguration wird als vielversprechend erachtet. Die Korrelation zwischen
spezifischen Schneckenelementen und der Viskositdt bzw. Polymerarchitektur bietet grofes
Potenzial, den PET-Rezyklierprozess weiter zu verbessern und mit moglichst geringer
KV-Konzentration ein hochwertiges Material zu erzeugen. Mithilfe einer Simulation ldsst sich in
kurzer Zeit berechnen, wie unterschiedliche Schneckengeometrien die eingebrachte Scherung
beeinflussen. Durch die Gegeniiberstellung mit entsprechenden Versuchen kann eine noch tiefere

Prozess-Eigenschaft-Beziehung erarbeitet werden.

Diese Arbeit konnte zeigen, dass eine an den Extrusionsprozess gekoppelte Untersuchung
(Inline-Rheometer und Diisendruck) keine signifikanten Informationen iiber die ablaufende
Reaktion liefert. Zur Analyse der Reaktionskinetik — mit deren Hilfe der Extrusionsprozess auf
molekularer Ebene beschrieben und besser verstanden werden kann — wiren weiterfithrende
Untersuchungen erforderlich. Dazu sollte der Extruder zu definierten Zeitpunkten gestoppt und
entlang der Doppelschnecke Proben entnommen werden. Diese konnten anschlieBend, wie in
dieser Arbeit beschrieben, rheologisch und spektroskopisch untersucht und die Verdnderungen
iiber die Schneckenldnge bzw. iiber die Prozesszeit dargestellt werden. Alternativ wire es moglich,
entlang des Extruders Bypésse zu installieren, um eine Probenahme wihrend des laufenden
Prozesses zu ermdglichen. Dadurch konnte die Probenahme entlang der Doppelschnecke im
laufenden Betrieb erfolgen. Die Installation zuséitzlicher Druckaufnehmer entlang des Extruders
wird dagegen als wenig sinnvoll erachtet. In dieser Arbeit kam bereits ein Druckaufnehmer zum
Einsatz, der etwa auf halber Extruderlénge positioniert war. Es konnten jedoch keine relevanten
Druckédnderungen  festgestellt ~werden, da orthogonal zur Prozessrichtung kaum

Druckschwankungen aufgetreten sind.
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Anhang

A. Molmassenverteilung

Die Molmassenverteilung der in dieser Arbeit untersuchten Polymere ist in Anhang A. 1
dargestellt. Aus der dort gezeigten Verteilungsfunktion geht hervor, dass PBT (blau) mit einer
mittleren molaren Masse von 66.000 g-mol™ zwar einen geringeren gewichtsmittleren Wert
aufweist als rPET (griin) mit 77.000 g-mol™, jedoch eine deutlich homogenere Verteilung der
Polymerketten besitzt. Insbesondere im Bereich hoherer Molmassen zeigt die Verteilungsfunktion

von rPET eine signifikante Abweichung von einer idealen Gauf3schen Normalverteilung.

Molmassenverteilung von PBT und rPET

PBT: M,, = 66.000; M, = 37.000
(PET: M,, = 77.000; M, = 41.000
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Anhang A. 1: Molmassenverteilung PBT (blau) und vPET (griin); gemessen in Hexaisofluoropropanol gegen PMMA-Standard.

Dieses Verhalten lésst sich auf das Wiederaufbereitungsverfahren von rPET zuriickfiihren. Um
spezifische Materialeigenschaften — insbesondere eine definierte intrinsische Viskositit — zu
erreichen, wird rPET einer weiteren Kondensationsreaktion in der Festphase unterzogen. Durch
diesen Prozess kann die intrinsische Viskositit und damit auch die gewichtsmittlere molare Masse
gezielt erhoht werden. Im Gegensatz zu klassischen Stufenreaktionen ist dieser Prozess jedoch

nicht exakt steuerbar, was typischerweise zu einer breiteren Molmassenverteilung fiihrt.
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B. Konfiguration der Extrusionsanlage

Die Konfiguration der fiir diese Arbeit verwendeten Schnecken sind in Abbildung B. 1

(Doppelschneckenextruder) und Abbildung B. 2 (Einschneckenextruder) dargestellt.

i T ‘ Lﬁﬂ By

Abbildung B. 1: Schneckenkonfiguration des verwendeten Doppelschneckenextruders.
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Die Konfiguration der Schnecken im Doppelschneckenextruder besteht aus Forderelementen
(GL), Knetblocken (KB) und Zahnmischelementen (ZMF), wobei die Geometrie der einzelnen
Elemente variiert. Die Geometrie wird liber die angefiihrten Zahlen beschrieben, wobei die erste

Zahl immer den Durchmesser des Elements angibt.

Im Fall der Forderelemente und Zahnmischelemente geben die beiden folgenden Zahlen geben die
benotigte Liange der Flanke, um eine Windung zu vollenden und die Gesamtlidnge des Elements
an. Somit ergibt sich fiir das Element GL 25/25/50 folgende Abmessungen, ein Durchmesser von
25 mm, eine Windungslidngen von 25 mm und eine Gesamtlidnge von 50 mm. Daraus ergibt sich,

dass die Schneckenflanke zwei vollstindige Windungen aufweist.

Bei den Knetblocken geben die Zahlen den Winkel, um welchen jeder weitere Block versetzt ist,
die Anzahl der inneren Blocke und die Gesamtlinge des Elements an. Aus der
Elementbezeichnung KB 25/45/3/30 ist zu entnehmen, dass das Element insgesamt 5 Blocke

besitzt, welche um jeweils 45° zueinander versetzt sind. Das Element ist insgesamt 30 mm lang.
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Abbildung B. 2: Schneckenkonfiguration Einschneckenextruder
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C. Temperaturprofile wahrend der Versuchsreihen

Der Temperaturfiihler befindet sich jeweils am Ende des Extruders, d. h. am Ubergang vom A-

zum B-Extruder sowie an der Diise des B-Extruders. Diese Limitierung erlaubt keine Aussagen

iiber mogliche Temperaturanstiege entlang des Extruders, was potenziell die Ursache fiir die

geringen gemessenen Schwankungen sein konnte.
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Anhang C. 1: Temperaturprofil im Doppelschneckenextruder (links) und Einschneckenextruder (rechts) in Abhdngigkeit des
Durchsatzes.
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Anhang C. 2: Temperaturprofil im Doppelschneckenextruder (links) und Einschneckenextruder (vechts) in Abhdngigkeit der
Drehzahl des Doppelschneckenextruder.
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D. FTIR-Spektren

FT-IR Spektrum von modifizierten rPET in Abhangigkeit des Durchsatzes FT-IR Spektrum von modifizierten rPET in Abhangigkeit des Durchsatzes
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Anhang D. 1: FT-IR Spektren bei variiertem Durchsatz. (4) 5 kg/h, (B) 6 kg/h, (C) 7 kg/h und (D) 8 kg/h.
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FT-IR Spektrum von modifiziertem rPET in Abhangigkeit der Drehzahl im Doppelschneckenextruder
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Anhang D. 2: FT-IR Spektren bei variierter Drehzahl des Doppelschneckenextruder. (4) 118 rpm, (B) 120 rpm, (C) 122 rpm, (D)
124 rpm, (E) 126 rpm und (F) 128rpm.
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E. NMR-Spektren
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Anhang E. 1: Vergleich 13C-NMR-Spektren in Abhdingigkeit des Durchsatzes.
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PolymerEngineering 12 1 D:\Data\Topspin_Daten\nmr400
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Anhang E. 2: C-NMR-Spektren in Abhéingigkeit der Drehzahl (118 rpm und 128 rpm). Die gelben Marker geben den chemischen
Shift typischer Abbauprodukte der PET-Extrusion an. Da bei diesem Shift keine Bande detektierbar ist, konnen keine Aussagen
tiber mogliche thermische Zersetzungen getroffen werden.
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Anhang E. 3:13C-NMR-Spektren in Abhdingigkeit der Drehzahl (118 rpm und 128 rpm). Die griinen Marker geben den chemischen
Shift typischer Abbauprodukte der PET-Extrusion an. Da bei diesem Shift keine Bande detektierbar ist, konnen keine Aussagen
tiber mégliche anaerobe Vernetzungen getroffen werden.
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F. Mikrocompounder Versuche

Reaktive Extrusion von rPET mit 0,5 % KV
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Anhang F 1: Verlauf der Kraft in Abhdingigkeit der gewdhlten Drehzahl des Mikrocompounder.
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G. Vorversuche — Bayes’'sche Optimierung der rPET Extrusion
1800
rot: 6 kg/h; 10 rpm B-Extruder; 270 °C A-Extruder und 254°C B-Extruder
blau: 6 kg/h; 10 rpm B-Extruder; 270 °C A-Extruder und 256°C B-Extruder
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Anhang G. 1: Verlauf der scheinbaren Viskositit iiber die mittels BO definierten Versuche.
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Anhang G. 2: Ubersicht iiber Input und Ergebnisse der BO-Vorversuche.
Input-Parameter Ergebnis
Lfd.-Nr. | Durchsatz Drehzahl A Drehzahl B Temperatur A Temperatur B Viskositit
kg/h rpm rpm °C °C Pas

1 6 130 9 250 255 169

2 8 130 10 270 260 277

3 4 150 10 250 250 118
4 5 122 8 256 252 169

5 5.4 119 10 270 252 521
6
7
8
9

10

11

12

13 4,1 121 8 250 250 373

14 59 120 10 270 254 991
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