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Kurzfassung I 

 

Kurzfassung 

Neben den etablierten Partikelschäumen aus Massenkunststoffen wie Polystyrol (expandierba-

res Polystyrol, EPS), Polyethylen (expandiertes Polyethylen, EPE) und Polypropylen (expan-

diertes Polypropylen, EPP) wird an der Entwicklung temperaturbeständigerer Partikelschäume 

aus dem technischen Thermoplasten Polybutylenterephthalat (E-PBT) geforscht. Die Formteil-

konsolidierung von Partikelschäumen erfolgt in der Regel nach dem Dampfverschweißprozess. 

Standau et al. [1] konnten bereits zeigen, dass im Falle des E-PBT keiner der etablierten Ver-

schweißmechanismen, wie im Falle von EPS (Kettendiffusion ausgelöst durch Erwärmen ober-

halb der Glasübergangstemperatur Tg) oder EPP (Erzeugen eines Doppelschmelzpeaks und 

Aufschmelzen der niedrig schmelzenden Kristalle zur Verschweißung) zum Tragen kommt. 

Derzeit ist das Verschweißen von PBT-Schaumpartikeln nur durch Modifikation mit einem 

epoxidgruppenhaltigen chain extender (CE) möglich. Dieser löst bisher nicht aufgeklärte, 

strukturelle Veränderungen aus. CE modifiziertes E-PBT verschweißt (190-205 °C) deutlich 

unterhalb seiner Schmelztemperatur (» 223 °C), aber oberhalb Tg. In diesem Zusammenhang 

wurden in der Literatur bereits Hypothesen vorgelegt, um mögliche Erklärungsansätze für den 

abweichenden Mechanismus von E-PBT zu liefern. Bislang konnten allerdings keine Hinweise 

für die Gültigkeit dieser Annahmen gefunden werden. Somit ist der Prozess des Verschweißens 

für E-PBT-Partikelschäume bisher nicht vollständig verstanden. Die Aufklärung der ablaufen-

den physikalischen Vorgänge in der Grenzfläche benachbarter PBT-Partikel bildet somit den 

Forschungsschwerpunkt der vorliegenden wissenschaftlichen Arbeit.  

Zunächst wurde untersucht, inwiefern die Verschweißbarkeit von E-PBT vom Kristallisations-

verhalten abhängt und letzteres durch die chemische Modifizierung mit einem epoxidgruppen-

haltigen CE verändert wird. Die thermische Charakterisierung zeigte, dass PBT-Partikel-

schäume innerhalb der Kavität im Formteilautoamten im Verschweiß-Temperaturbereich zu 

Kaltkristallisationsprozessen befähigt sind. Polymerketten des unmodifizierten E-PBT benach-

barter Partikel werden in ihrer Diffusion durch zu früh einsetzende Kaltkristallisation einge-

schränkt. Durch CE-Modifizierung wird das Kristallisations- und auch das Kaltkristallisations-

vermögen im Verschweiß-Temperaturbereich erheblich herabsetzt. Der verzögerte Einsatz der 

Kaltkristallisation verlängert die Zeit, in der Ketten des verbleibenden amorphen Anteils über 

die gemeinsame Grenzfläche benachbarter CE-modifizierter Partikel diffundieren können. 



Anschließend können die verschlauften Polymerketten in der gemeinsamen Grenzfläche ko-

kristallisieren. Folglich erfordert die Verschweißung von PBT-Partikeln eine angepasste Kris-

tallisationskinetik. Prozesstechnisch konnten die thermischen Eigenschaften der Partikelober-

flächen über die Variation der Wassertemperatur in der Unterwassergranulierungseinheit 

(UWG) gesteuert werden. Dadurch ließ sich das Verschweißverhalten der PBT-Partikel abhän-

gig von der UWG-Wassertemperatur beeinflussen. 

In Anlehnung an die chemische Modifizierung mit einem CE, wurden anschließend systema-

tisch variierte PBT-Kettenarchitekturen eingesetzt, um den Einfluss der chemischen Struktur 

auf das Verschweißverhalten zu verstehen. Hier wurde der Einfluss des PBT-Molekularge-

wichts Mw linearer PBT-Materialien bzw. der Einfluss des Verzweigungsgrades auf das Ver-

schweißverhalten herausgearbeitet. In diesem Zusammenhang wurden geeignete Analyseme-

thoden für die Charakterisierung von Einzelpartikeln etabliert, mit Hilfe derer neue, bislang 

nicht literaturbekannte Korrelationsbezüge zum Verschweißverhalten herausgearbeitet werden 

konnten.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Abstract  III 

 

Abstract 

In addition to established bead foams made from commodity plastics such as polystyrene (ex-

pandable polystyrene, EPS), polyethylene (expanded polyethylene, EPE) and polypropylene 

(expanded polypropylene, EPP), research is underway to develop more temperature-resistant 

bead foams made from engineering thermoplastic polybutylene terephthalate (E-PBT). The 

shape consolidation of bead foams is usually done by the steam chest molding process. Standau 

et al. [1] have already shown that none of the established welding mechanisms such as EPS 

(chain diffusion triggered by heating above the glass transition temperature Tg) or EPP (gener-

ation of a double melting peak and melting of the low melting crystals for welding) are used 

for E-PBT. Currently, welding of PBT bead foams is only possible by modification with an 

epoxy group-containing chain extender (CE). This triggers structural changes that have not yet 

been clarified. CE modified E-PBT welds (190-205 °C) well below its melting temperature 

(223 °C), but above Tg. In this context, hypotheses have already been presented in the literature 

providing possible explanations for the divergent mechanism of E-PBT. However, no evidence 

for the validity of these assumptions has been found so far. Thus, the process of welding E-PBT 

bead foams is not yet fully understood. Therefore, elucidating the physical processes occurring 

at the interface between neighboring PBT beads is the focus of the present scientific work. 

First, the extent to which the weldability of E-PBT depends on the crystallization behavior and 

the latter is modified by chemical modification with an epoxy group-containing CE was inves-

tigated. Thermal characterization revealed that PBT bead foams within the cavity in the mold-

ing machine are capable of cold-crystallization processes in the welding temperature range. The 

polymer chains of the unmodified E-PBT of neighboring beads are restricted in their diffusion 

due to the cold crystallization starting too early. The CE modification significantly reduces the 

crystallization and also the cold crystallization ability in the welding temperature range. The 

delayed onset of cold crystallization prolongs the time for the chains of the remaining amor-

phous fraction to diffuse across the common interface of neighboring CE-modified beads. As a 

result, the entangled polymer chains can co-crystallize at the common interface. Consequently, 

the welding of PBT beads requires adjusted crystallization kinetics. In process technology, the 

thermal properties of the bead surfaces could be controlled by varying the water temperature in 

the underwater pelletizing unit (UWG). This made it possible to influence the welding behavior 

of the PBT beads as a function of the UWG water temperature. 



Abstract  IV 

Following the chemical modification with a CE, systematically varied PBT chain architectures 

were used to understand the influence of chemical structure on welding behavior. The influence 

of PBT molecular weight Mw of linear PBT materials or the influence of the degree of branching 

on the welding behavior was elaborated. In this context, suitable analytical methods were es-

tablished for the characterization of individual beads, with the aid of which it was possible to 

work out new relationships to welding behavior that were previously unknown in the literature. 
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1 Einleitung und Motivation 
Wirft man einen Blick auf neueste Entwicklungen in der Industrie und Anwendungen im Be-

reich Automobile, Elektronik, IT und Kommunikation, die auf äußerst leistungsstarke ge-

schäumte Produkte setzen, möchte man das Sprichwort „Träume sind Schäume“ mindestens im 

Hinblick auf die Flüchtigkeit der Schäume revidieren. Polymerschäume in Form von ge-

schäumten Produkten haben im industriellen Alltag eine stetig wachsende Bedeutung gewon-

nen, sodass kontinuierlich neue Anwendungsfelder erschlossen werden. [2] Die Vorteile ge-

schäumter Produkte sind unbestritten und zeigen sich vor allem in einer Gewichtsreduktion und 

Materialersparnis gegenüber dem ungeschäumten Material und vielen weiteren positiven Pro-

dukteigenschaften wie hervorragender Wärme- und Schalldämpfung [3], mechanischer Dämp-

fung [4] und reduzierter Feuchtigkeitsaufnahme [5]. Vor allem die Bemühungen zur Reduzie-

rung der CO2-Emissionen und die Entwicklungen in der Elektromobilität tragen zu einer ver-

stärkten Nachfrage nach thermoplastischen Schäumen bei. Gegenüber anderen Schaumkunst-

stoffen hat sich vor allem der Einsatz von Partikelschäumen in den letzten Jahren etabliert. [6] 

Im Gegensatz zu Extrusionsschäumen können mit Partikelschäumen bei gleicher Dichte sehr 

komplexe, dreidimensionale Bauteile realisiert werden. In der Geschichte der Partikelschäume 

war die Auswahl verfügbarer Materialien lange auf Massenkunststoffe wie Polystyrol (expan-

dierbares und expandiertes Polystyrol, EPS), Polyethylen (expandiertes Polyethylen, EPE) und 

Polypropylen (expandiertes Polypropylen, EPP) begrenzt. [7] Gegenwärtig werden sie als Ver-

packungsmaterialien verwendet bzw. finden sich überwiegend in Einsatzgebieten, in denen Iso-

liereigenschaften oder Energieabsorptionen gefordert sind. Als Defizit der etablierten Matrix-

polymere muss allerdings die niedrige Dauergebrauchstemperatur (80 °C (EPS) bzw. 110 °C 

(EPP)) angeführt werden [8]. Dank neuer Technologien ist in den letzten zehn Jahren deutlich 

Bewegung in die Partikelschaumforschung gekommen, sodass in jüngster Zeit immer wieder 

neue Anwendungsfelder erschlossen werden. Mittlerweile existieren bereits kommerzielle An-

sätze zur Realisierung von Partikelschäumen mit höheren Dauergebrauchstemperaturen. So 

bietet Evonik unter dem Handelsnamen Triple F einen Partikelschaum auf Basis von Polyme-

thacrylimid (PMI) (Dauergebrauchstemperatur 130°C) an [9]. Nachteilig erweist sich hier die 

lange Verarbeitung bei der Formteilherstellung. Darüber hinaus bietet Armacell S.A. (Arma-

Shape) seit 2018 expandiertes Polyethylenterephthalat (E-PET) aus Recycling-Granulat an 

(Dauergebrauchstemperatur ca. 150 °C) [10]. Auch Partikelschäume aus Polyamid (E-PA) sind 

in den letzten Jahren verstärkt in den Vordergrund getreten.[8,11] Der weltweit erste PA6.6-
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Partikelschaum wurde 2019 kommerzialisiert (Asahi Kasei K.K.) [12]. Wenig später stellte die 

BASF SE einen Partikelschaum, basierend auf verschiedenen PA6-Typen  (UltramidÒ) [13,14] 

vor, der eine Temperaturbeständigkeit bis zu 230 °C aufweist. Auch der technische Thermo-

plast Polybutylenterephthalat (PBT) wird in seiner geschäumten Variante den Ansprüchen einer 

verbesserten Temperaturbeständigkeit gegenüber den Massenkunststoffen gerecht und eröffnet 

dadurch neue Anwendungsfelder. [1] Eine vielversprechende Perspektive stellt die Verwen-

dung von technischen Thermoplasten, wie PBT dar, um das Eigenschaftsprofil von Partikel-

schäumen zu erweitern. Ein potentielles Anwendungsgebiet liegt im Bereich des Automobil-

sektors, in dem bereits EPP-Partikelschäume etabliert sind. Dabei sollen durch den Einsatz von 

technischen Partikelschäumen nicht nur signifikante Gewichtsreduktionen – ohne Einbußen der 

mechanischen Eigenschaften – erzielt werden, sondern auch Hochtemperaturanwendungen re-

alisierbar werden. Die Anwendung von partikelverschäumtem PBT könnte durch seine leichten 

und chemikalienbeständigen Eigenschaften, verbunden mit höheren Dauergebrauchstempera-

turen (Beständigkeit bspw. im KTL-Lackierprozess, Sandwichkonsolidierung unter erhöhtem 

Druck und Temperatur oder Anwendungen im Motorraum, sog. under the hood applications) 

im Vergleich zu PP, ABS, PE das Gewicht einiger Fahrzeugkomponenten signifikant reduzie-

ren und den Kraftstoffverbrauch und die CO2-Emissionen senken, während die mechanischen 

Eigenschaften auch bei höherer Temperatur erhalten blieben. Darüber hinaus ist zu erwarten, 

dass bei Verfügbarkeit von Partikelschäumen aus PBT eine ganze Reihe weiterer Anwendungs-

bereiche erschließen könnte, vor allem dort, wo Isolationsaufgaben bei höheren Temperaturen 

gefragt sind. Gerade für diese speziellen Schäume besteht jedoch nach wie vor hoher For-

schungsbedarf, vor allem im Hinblick auf das Schäum- und Verschweißverhalten. Die Aufklä-

rung von Struktur-Eigenschafts-Beziehungen beim Schäumen und Verschweißen von E-PBT 

im Rahmen der vorliegenden Dissertation soll zur gezielten Entwicklung innovativer Schaum-

materialien mit hohem Anwendungspotential beitragen. 
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2 Grundlagen und Stand der Forschung 
2.1 Kristallisation von Polymeren 

Polymere bestehen aus langen Molekülketten, die in der Schmelze ein ungeordnetes Verschlau-

fungsnetzwerk ausbilden. [15,16] Wird die Schmelze eines kristallisationsfähigen Polymers 

unter entsprechenden Bedingungen abgekühlt, können sich Makromolekülketten zu regelmäßi-

gen kristallinen Strukturen anordnen. Ein Kristallisationsprozess zur Ausbildung eines Einkris-

talls würde die vollständige Entschlaufung und anschließende Streckung und Aneinanderrei-

hung der langen Molekülketten voraussetzen. Die Entschlaufungszeit (tRep ~ 𝑀(
) ) ist allerdings 

länger als die Kristallisationszeit, sodass das Verschlaufungsnetzwerk nicht vollständig aufge-

löst werden kann. [17] Somit sind die entropischen Barrieren für einen vollständigen Kristalli-

sationsprozess aufgrund der stark verschlauften Polymernetzwerkstruktur zu hoch, sodass sich 

sog. teilkristalline Strukturen ausbilden. [18] Die teilkristalline Struktur wird in Kapitel 2.1.1 

vorgestellt. Kapitel 2.1.2 setzt sich mit den thermodynamischen und kinetischen Betrachtungs-

weisen während des Keimbildungs- und Kristallwachstumsprozesses auseinander. Dabei wer-

den unter anderem Theorien zur Beschreibung des temperaturabhängigen sekundären Keimbil-

dungsprozesses und der sich ausbildenden Lamellendicke von Hoffman und Lauritzen aufge-

griffen. 

2.1.1 Strukturelemente der Kristallisation 

 

Abbildung 1. Schematische Darstellung einer lamellaren, teilkristallinen Struktur. 

Die gestreckten Anteile verschiedener Makromolekülketten können sich parallel zueinander 

anlagern und bilden kristalline lamellare Strukturen aus (Abbildung 1). [18] Dabei nehmen die 
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einzelnen Kettensegmente eine helixartige Konformation ein und besitzen mittlere Abstände 

von etwa 5 Å. [19] Durch Kettenrückfaltungen können die Kettensegmente mehrfach in einen 

Kristall eingebaut werden. Dabei bilden sich Lamellendicken (Kapitel 2.1.2) in der Größenord-

nung von ca. 10 nm aus [20]. Die orientierten Kettensegmente sind dabei senkrecht zur Wachs-

tumsrichtung ausgerichtet. Bedingt durch die stark verschlaufte Netzwerkstruktur liegen unge-

streckte, nicht kristallisationsfähige, amorphe Bereiche vor, die die lamellaren Strukturen über 

kovalente Bindungen (sog. Verbindungsmoleküle) miteinander verknüpfen. [18,21] Allgemein 

wird die Ausbildung einer lamellaren Struktur durch lineare Kettenstrukturen bzw. einen che-

misch regelmäßigen Aufbau, frei von sterisch anspruchsvollen Seitengruppen (wie Verzwei-

gungen), begünstigt. Seitengruppen, die nicht in die Lamelle eingebaut werden können, rei-

chern die amorphe Phase (lose Kettenenden, lose Verschlaufungen, Verbindungsmoleküle) an. 

Abhängig von den Kristallisationsbedingungen können sich die lamellaren, teilkristallinen 

Strukturen durch Wachstumsprozesse (Kapitel 2.1.2) zu größeren Gebilden anlagern. Die meist 

beobachtete Überstruktur ist die sog. Sphärolithstruktur, die während der Abkühlung einer 

meist ruhenden Schmelze durch radialsymmetrische Anordnung von Lamellen zustande kommt 

(Abbildung 2). [22] 

 

Abbildung 2. Schematische Darstellung eines Sphäroliths. 

Normalerweise sind Sphärolithe nur in der Anfangsphase der Kristallisation wirklich sphärisch 

geformt. Im späteren Wachstumsverlauf treffen benachbarte Sphärolithe aufeinander und bil-

den geradlinige Grenzen aus, vorausgesetzt, dass alle Sphärolithe zum gleichen Zeitpunkt nuk-

leiert wurden und mit einheitlicher Geschwindigkeit wachsen. [23] Für Polypropylen (PP) setzt 

die Kristallisation bei schneller Abkühlung der Schmelze an vielen Stellen gleichzeitig ein, 

sodass ein feinsphärolithisches Gefüge entsteht. Bei sehr starken Abkühlraten (>20 K/min) 
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wächst die PP-Erstarrungsfront entlang des Temperaturgradienten unter Ausbildung gerichte-

ter, dendritischer Kristalle. [24] Neben rein thermischen Faktoren kann auch die Art des Ver-

arbeitungsprozesses die Ausbildung einer kristallinen Überstruktur beeinflussen. In Schmelze-

strömungen (z.B. eine Schmelze, die im Spritzgussprozess an der Werkzeugwand haftend 

strömt) werden beispielsweise Polyethylen-Makromolekülketten durch Verstrecken entlang der 

Strömungsrichtung parallel zueinander angeordnet. Die parallel orientierten Ketten (Shish) 

können als sog. strömungsinduzierte Keime fungieren, von denen aus senkrecht zur Streckrich-

tung Faltungskristalle (Kebab) wachsen können. Die gebildete Überstruktur ist als Shish-Ke-

bab-Struktur bekannt. [25,26] Eine Orientierung von Ketten zeigen auch Polymere, die wäh-

rend der Verarbeitung durch Dehnbeanspruchung verstreckt werden (z. B. äquibiaxial während 

des Schäumens oder uniaxial während des Faserspinnprozesses). Die Kettenausrichtung in 

Streckrichtung verursacht hier eine dehnungsinduzierte Kristallisation. [27] 

Jedem Kristallisationsvorgang geht ein Bildungsprozess energetisch stabiler Keime (kleines 

Volumen von kristalliner Phase) voraus, von denen ausgehend eine Anlagerung weiterer 

Kettensegmente und damit Kristallwachstum eingeleitet werden kann. Kapitel 2.1.2 setzt sich 

mit den thermodynamischen und kinetischen Betrachtungsweisen während des Keimbildungs- 

und Kristallwachstumsprozesses auseinander.  

2.1.2 Stadien der Kristallisation 

Die Zustandsänderung, die sich beim Übergang von der Schmelze in den kristallinen Zustand 

ergibt, kann mit Hilfe der Konzepte der Gleichgewichtsthermodynamik beschrieben werden. 

Aus thermodynamischer Sicht bildet die Reduzierung der freien Gibbs-Energie des Kristalls 

GKristall gegenüber der Schmelze GSchmelze die Triebkraft für einen Kristallisationsprozess bei der 

Kristallisationstemperatur TK. [28,29] 

∆𝐺 = 𝐺*+&,-.// − 𝐺$01%2/32 < 0 (1) 

∆𝐺 = ∆𝐻 − 𝑇* ∙ ∆𝑆 (2) 

Im Schmelzezustand liegt aufgrund des stark ausgeprägten Kettenverschlaufungsnetzwerks ein 

hoher Unordnungsgrad und dementsprechend ein großer Entropiegehalt vor. Gleichzeitig be-

sitzt das Polymer aufgrund der hohen Kettenbeweglichkeit in der Schmelze einen hohen Ent-

halpiegehalt. Die parallele Anordnung der Makromolekülketten während der Kristallisation 

geht mit einer Verringerung des Unordnungsgrads und dementsprechend einem Entropieverlust 
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∆𝑆* einher. Gleichzeitig gehen die Ketten durch die parallele Anordnung in eine energetisch 

günstige Konformation über und erhöhen dadurch ihr Wechselwirkungspotenzial untereinan-

der, wodurch ihr Enthalpiegehalt ∆𝐻*  abnimmt. [25,30] Im thermodynamischen Gleichge-

wicht bei der sog. Gleichgewichtsschmelztemperatur 𝑇%"  (Schmelztemperatur eines unendlich 

dicken Kristalls) zwischen Schmelze und kristalliner Phase gilt gemäß Gleichung (3) folgender 

Zusammenhang: 

∆𝐺 = ∆𝐻 − 𝑇%" ∙ ∆𝑆 = 0 (3) 

∆𝑆 =
∆𝐻
𝑇%"

 (4) 

Entsprechend der Bedingung aus Gleichung (1) erfolgt die Kristallisation dann, wenn der Ent-

halpieverlust in Gleichung (3) größer ist als der gleichzeitige Entropieverlust bei einer Tempe-

ratur TK unterhalb 𝑇%" . Mit der Annahme, dass die Enthalpie- und Entropieänderung in der Nähe 

von 𝑇%"  konstant (𝑇* ≅ 𝑇%" ) sind, ergibt sich durch Einsetzen von Gleichung (4) in (2): 

∆𝐺 = ∆𝐻 ∙
(𝑇%" − 𝑇*)

𝑇%"
 

(5) 

Die Differenz (𝑇%" − 𝑇*) wird als Unterkühlung bezeichnet. Aus Gleichung (5) wird ersicht-

lich, dass die thermodynamische Triebkraft für einen Kristallisationsprozess mit steigender Un-

terkühlung zunimmt. Die Molekülketten nehmen folglich mit steigender Unterkühlung eine 

energetisch günstigere Konformation pro Volumeneinheit V ein. Gleichzeitig muss allerdings 

zur Bildung eines Kristallisationskeims eine neue Phasengrenze A geschaffen werden, deren 

Grenzflächenenergie (Oberflächenspannung) s einen positiven Beitrag zur Änderung der freien 

Gibbs-Energie ∆𝐺  liefert und dementsprechend dem Kristallisationsprozess entgegenwirkt. 

Die gesamte aufgebrachte Oberflächenenergie zur Bildung eines Kristallisationskeims ent-

spricht folglich der Summe ∑𝜎𝐴, die sich aus der Oberflächenenergie der Seitenflächen und 

der Deckflächen zusammensetzt. [22,25,30] Daraus folgt aus Gleichung (5): 

∆𝐺 = 8∆𝐻 ∙
(𝑇%" − 𝑇*)

𝑇%"
9 ∙ 𝑉 +	=𝜎 ∙ 𝐴	

(6) 

∆𝐺 = ∆𝑔 ∙ 𝑉 +	=𝜎 ∙ 𝐴 (7) 

(bezugnehmend auf Gleichung (5) entspricht ∆𝑔 der freien Kristallisationsenthalpie pro Volumeneinheit) 



2 Grundlagen und Stand der Forschung 7 

 

Wird für die Ausbildung eines Kristallisationskeims die Geometrie einer Kugel des Radius r 

angenommen, folgt aus Gleichung (7): 

∆𝐺 = −
4
3𝜋𝑟

) ∙ ∆𝑔 + 4𝜋𝑟4 ∙ 𝜎 
(8) 

Aus Gleichung (8) wird ersichtlich, dass der Volumenanteil einen negativen Beitrag mit einer 

r3-Abhängigkeit und der Oberflächenanteil einen positiven Beitrag mit einer r2-Abhängigkeit 

zur Änderung der freien Gibbs-Energie ∆𝐺 liefert. In Abbildung 3 ist die Änderung der freien 

Gibbs-Energie ∆𝐺 für die Keimbildung eines Kristalls in Abhängigkeit vom Radius r unter Be-

rücksichtigung des Volumen- und Oberflächenenergieanteils aufgetragen. Mit steigendem Ra-

dius r weist der Kurvenverlauf der freien Gibbs-Energie ∆𝐺 ein Maximum beim sog. kritischen 

Keimradius r* auf. Der Bereich unterhalb des kritischen Keimradius r* entspricht dem anfäng-

lichen Keimwachstumsstadium, in dem der Einfluss der Oberflächenspannung überwiegt und 

der Keim folglich einen energetisch instabilen Zustand aufweist. Oberhalb des kritischen Keim-

radius r* wird das Keimwachstum unter Anlagerung weiterer Kettensegmente begünstigt und 

entsprechend der Abnahme der freien Gibbs-Energie ∆𝐺 stabiler. [25,30] 

 

Abbildung 3. Änderung der freien Gibbs-Energie ∆𝑮 für die Keimbildung eines Kristalls in Ab-

hängigkeit des Radius r unter Berücksichtigung des Volumen- und Oberflächenenergieanteils. 

Der Bildungsprozess energetisch stabiler Keime wird in der Literatur als primärer Keimbil-

dungsprozess bzw. auch thermischer Keimbildungsprozess bezeichnet. Ausgehend von gebil-

deten stabilen Keimen können sich in der Folge weitere Kettensegmente an bereits bestehende 

Keime anlagern und somit zum Wachstum größerer Kristalle beitragen. Aber auch vorhandene 
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Oberflächen können die Basis für die Bildung neuer Keime sein. Bei diesem Prozess handelt 

es sich um einen athermischen, heterogenen, sekundären Keimbildungsprozess bzw. wird all-

gemeingültig in der Literatur auch unter dem Begriff Kristallwachstum erfasst. [25,30–32] Eine 

der am meisten akzeptierten Kristallisationstheorien zur Beschreibung des temperaturabhängi-

gen sekundären Keimbildungsprozesses stammt von Hoffman und Lauritzen. [33] Nach ihrer 

Theorie wirken beim Kristallwachstumsprozess zwei Prozesse zusammen, nämlich die Bildung 

sekundärer Keime auf einer glatten Wachstumsfläche und die Anlagerung nachfolgender 

Kettensegmente entlang einer lateral wachsenden Front. Die Bildung eines sekundären Keims 

erfolgt nach den im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen thermodynamischen Prinzipien. 

Im Vergleich zur primären Keimbildung ist die Energiebarriere der sekundären Keimbildung 

reduziert, da sie an bereits vorhandenen Flächen stattfindet. Die Anlagerung weiterer Ketten-

segmente an die Wachstumsfront ist abhängig vom Diffusionspotenzial der Polymerketten. 

Folglich ergeben sich zwei konkurrierende Wachstumsraten während des Kristallisationspro-

zesses – die Rate der Bildung von Sekundärkeimen (i) und die laterale Wachstumsrate (g). 

Kombiniert ergibt sich die allgemeine Hoffman-Lauritzen-Wachstumsrate G, eine Exponenti-

alfunktion der Aktivierungsenergie für die Kettendiffusion und der thermodynamischen Ener-

giebarriere für die Keimbildung. 

𝐺 = 𝐺! ∙ 𝑒𝑥𝑝 '
−𝑈∗

𝑅(𝑇# − 𝑇$)
. 𝑒𝑥𝑝 '

−𝐾%
𝑇& ∙ ∆𝑇 ∙ 𝑓

. (9) 

In Gleichung (9) stellt 𝐺" (µm/s) einen präexponentiellen Vorfaktor dar, der Transporteffekte 

der Makromolekülketten beschreibt. [34] 𝑈∗ (universeller Wert von 6276 J/mol) entspricht der 

Aktivierungsenergie für den Transport der Makromolekülketten, 𝑅 ist die universelle Gaskon-

stante (8,314 J/(mol K)), 𝑇* ist die Kristallisationstemperatur, 𝑇5 stellt die Temperatur dar, bei 

der die Makromolekülketten keine Beweglichkeit mehr haben (Tg – 30 K). Die Differenz ∆𝑇 =

𝑇%" − 𝑇* entspricht der Unterkühlung, 𝑓 = 2𝑇0/(𝑇%"+𝑇*) ist ein Korrekturfaktor (nahe 1 für 

hohe Temperaturen), der die temperaturabhängige Abnahme der Schmelzenthalpie pro Volu-

meneinheit des gebildeten Kristalls berücksichtigt. 𝐾6 stellt die Keimbildungsrate der Kristal-

lisation dar. [35]  

Abhängig vom Verhältnis dieser beiden Wachstumsraten haben Hoffman und Lauritzen unter-

schiedliche Wachstumsregime (Abbildung 4) definiert, in denen der Kristallisationsprozess 

stattfinden kann.  
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Abbildung 4. Schematische Darstellung der Sekundärkeimbildung (i) und lateralen Wachstums-

rate (g) in den unterschiedlichen Hoffman-Lauritzen Wachstumsregimen. 

Regime I (i << g): Hohe Kristallisationstemperaturen entsprechen einer geringen Unterkühlung 

(∆𝑇 = 𝑇%" − 𝑇*) und sind entsprechend thermodynamisch ungünstig für den Keimbildungspro-

zess (niedrige Keimbildungsrate (i)), gleichzeitig begünstigen hohe Temperaturen das Ket-

tendiffusionspotential und daraus folgend die Anlagerung von Kettensegmenten an einen be-

reits gebildeten Keim. Da die laterale Wachstumsrate (g) schnell gegenüber der Bildung eines 

neuen Keims (i) ist, wird ein laterales Schichtwachstum gefördert, sobald sich ein Keim gebil-

det hat. In Regime I stellt damit die Keimbildung den geschwindigkeitsbestimmenden Schritt 

während des Kristallwachstums dar. 

Regime II (i @ g): Im Temperaturbereich höherer Unterkühlung ist das gesamte Kristallwachs-

tum gleichermaßen von der Keimbildung (i) und der lateralen Wachstumsrate (g) abhängig. 

Regime III (i >> g): Mit zunehmender Unterkühlung sinkt die Energiebarriere für die Sekun-

därkeimbildung (i), was die Bildung mehrerer Keime auf der Wachstumsoberfläche fördert. Im 

Vergleich dazu ist die laterale Wachstumsrate (g) aufgrund der temperaturbedingten geringen 

Kettenmobilität herabgesetzt. 

Hinsichtlich der sich einstellenden Lamellendicke lD während des Kristallwachstums bildet sich 

nach kinetischen Überlegungen die Lamellendicke aus, bei der der Kristall bei einer bestimm-

ten Kristallisationstemperatur TK mit der höchsten Geschwindigkeit wachsen kann. [36,37] 

Während des Kristallisationsprozesses wird das laterale Wachstum eines lamellaren Polymer-

kristalls kinetisch gegenüber der Lamellenverdickung bevorzugt, sodass Kristallite mit einem 

hohen Oberflächen-Volumen-Verhältnis gebildet werden. Die gebildeten Kristalle können 

dementsprechend als thermodynamisch metastabil betrachtet werden. Für die folgende 
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Betrachtung soll nun für die Bildung eines Keims bzw. für die Anlagerung eines Kettenseg-

ments an einen bereits bestehenden Keim (Abbildung 4) eine würfelförmige Geometrie ange-

nommen werden. Wenn zusätzlich von einem Kristallwachstum ausgegangen wird, bei dem die 

lateralen Abmessungen groß gegenüber den sich ausbildenden Lamellendicken lD sind, können 

bei einer Würfelgeometrie die Beiträge der Seitenflächen gegenüber den Beiträgen der Deck-

flächen vernachlässigt werden. Gleichung (7) vereinfacht sich damit zu [38]:  

∆𝐺 = ∆𝑔 ∙ 𝐴 ∙ 𝑙7 + 	2 ∙ 𝐴 ∙ 𝜎 (10) 

∆𝐺 = ∆𝐻 ∙
(𝑇%" − 𝑇*)

𝑇%"
∙ 𝐴 ∙ 𝑙7 + 	2 ∙ 𝐴 ∙ 𝜎 

(11) 

Für einen thermodynamisch metastabilen Kristall bildet sich eine minimale Lamellendicke lD 

aus, die für das gegebene System gerade thermodynamisch stabil ist. Entsprechend hat eine 

Lamelle ihre thermodynamisch stabile, minimale Dicke erreicht, wenn in Gleichung (11) 

∆𝐺 = 	0 ist. Daraus folgt für lD: 

𝑙7 =
2 ∙ 𝜎 ∙ 𝑇%"

∆𝐻 ∙ (𝑇%" − 𝑇*)
 

(12) 

Gleichung (12) ist als Gibbs-Thomson-Gleichung bekannt. [39] Aus ihr wird ersichtlich, dass 

die Lamellendicke umgekehrt proportional zur Unterkühlung (𝑇%" − 𝑇*) ist.  

Allgemein kann der Kristallisationsprozess in eine primäre und in eine sekundäre Zeitspanne 

unterteilt werden. Am Ende der primären Kristallisation ist die gesamte Probe erstarrt. Makro-

skopisch gesehen, ist eine Polymerprobe mit kristallinem Material (Sphärolithe) gefüllt. Diese 

können allerdings noch nichtkristallisierte Anteile enthalten, die im Verlauf einer sekundären 

Zeitspanne langsam weiterkristallisieren. [40,41] In der Literatur wird häufig eine Lamellen-

verdickung während der sekundären Zeitspanne beschrieben. Dieses Phänomen lässt sich auf 

das Bestreben zurückführen, die Oberfläche und damit die Oberflächenenergie des Kristalls zu 

minimieren und damit eine höhere thermodynamische Stabilität zu erreichen. [20,42] 
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2.2 Partikelschaumstoffe 

In der Geschichte der Partikelschäume war die Auswahl verfügbarer Materialien lange auf Mas-

senkunststoffe wie Polystyrol (expandierbares Polystyrol, EPS), Polyethylen (expandiertes Po-

lyethylen, EPE) und Polypropylen (expandiertes Polypropylen, EPP) begrenzt. Gegenwärtig 

werden sie als Verpackungsmaterialien verwendet bzw. finden sich in Einsatzgebieten, in de-

nen Wärmedämmeigenschaften oder Energieabsorption gefordert sind. Dank neuer Technolo-

gien ist in den letzten zehn Jahren deutlich Bewegung in die Partikelschaumforschung gekom-

men. 

2.2.1 Historie und Entwicklung 

Polymerschäume in Form von Partikelschaumprodukten haben in der Industrie stetig an Be-

deutung gewonnen, was sich darin zeigt, dass zunehmend neue Anwendungsfelder erschlossen 

werden. Mit Partikelschäumen lassen sich sehr komplexe, dreidimensionale Bauteile direkt in 

Endkontur herstellen. Das ist ein deutlicher Vorteil gegenüber extrudierten Schaumplatten, de-

ren Konturen für bestimmte Anwendungen nachträglich mechanisch generiert werden müssen. 

Auch das Schaumspritzgussverfahren offeriert große komplexe geometrische Konstruktions-

freiheiten, allerdings lassen sich mit Partikelschäumen deutlich geringere Dichtebereiche (15 – 

250 g/L) einstellen. Partikelschäume werden allerdings in einem zweistufigen Herstellungspro-

zess produziert, der das i) Schäumen und das ii) Diffusions-Verschweißen von mikrozellulären 

Partikeln zu einem Bauteil umfasst. Das Eigenschaftsspektrum von Partikelschäumen ist sehr 

ausgewogen. Sie bieten sehr gute spezifisch mechanische Eigenschaften, hohe thermische und 

akustische Isolierfähigkeiten und bergen ein enormes Leichtbaupotential. [7,8,43–45] 

1949 gelang es Dr. Fritz Stastny bei der BASF SE erstmalig, Polystyrol-Granulat mit einem 

kohlenwasserstoffhaltigen Treibmittel zu imprägnieren und durch Erhitzen zu einem Formteil 

zu verschweißen. [46] Heute ist EPS unter dem Markennamen Styroporâ (BASF SE) geläufig 

und findet mit einer jährlichen Nachfrage von fünf Millionen Tonnen vor allem aufgrund seiner 

Wärmedämmeigenschaften Anwendung im Bausektor oder als Lager- und Transportboxen in 

der Verpackungsindustrie. [47] Zwanzig Jahre später wurde ein Partikelschaum mit stoßdämp-

fenden Eigenschaften und viskoelastischem Verformungsverhalten auf Basis von Polyethylen 

(EPE) entwickelt. [48] 1980 folgte ein weichelastischer und überwiegend geschlossenzelliger 

Partikelschaum auf Basis von Polypropylen (EPP), ein heute noch zukunftsweisender Werk-

stoff, der im Hinblick auf Vielseitigkeit und Nachhaltigkeit Maßstäbe setzt. Der Einsatzschwer-
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punkt von EPP konzentriert sich auf den Automobilsektor, da das Material durch sein hohes 

Rückstellvermögen und seine chemische Beständigkeit überzeugt. [49] Zusammenfassend lässt 

sich sagen, dass auch 75 Jahre nach der Geburtsstunde der Partikelschäume EPS, EPE und EPP 

weiterhin im großen Maßstab Verwendung finden. Für das Jahr 2023 wurde der globale Markt 

für EPS auf etwa 11 Milliarden [50], für EPP auf 4 Milliarden [51] und für EPE auf 1 Milliarde 

US Dollar [52] geschätzt. Allerdings ist die limitierte Anzahl der verfügbaren Partikelschäume 

ein Manko – besonders, wenn es um die Erfüllung gestiegener Anforderungen für bestimmte 

Anwendungen geht. Mit dem Einzug neuer Partikelschäume haben sich in jüngster Zeit immer 

wieder neue und vor allem auch sehr spezielle Anwendungsbereiche herauskristallisiert.  

 
Abbildung 5. Historische Entwicklung der Partikelschäume. [8] 

Abbildung 5 illustriert den historischen Entwicklungsfortschritt der Partikelschäume und macht 

deutlich, dass Partikelschäume lange Zeit eine verkannte Werkstoffklasse waren. In der jünge-

ren Vergangenheit haben sich im Bereich der Partikelschaumentwicklung verschiedene Trends 

abgezeichnet: Besonders auf Nachhaltigkeit zielen zum Beispiel die expandierbaren Partikel-

schäume BioFoamÒ (Synbra Technology BV) [53] und ecovioÒ (BASF SE) [54]. In beiden 

Produkten kommt Polylactid (PLA) als Matrixpolymer zum Einsatz, ein biobasiertes und unter 

bestimmten Bedingungen bioabbaubares Polymer. Andere Forschungsschwerpunkte setzen auf 

Partikelschäume mit besonderen mechanischen Eigenschaften. Beispielsweise werden seit 

2013 Partikelschäume aus thermoplastischem Polyurethan (E-TPU, InfinergyÒ) von der BASF 

SE vertrieben. Die hochelastischen Partikel finden unter anderem in der Zwischensohle von 

Laufschuhen Einsatz (adidas BoostTM). [55–58] Eine besondere Eigenschaft besteht darin, 

selbst nach vielen Belastungszyklen ein vollständiges Rückstellvermögen zu zeigen. [59,60] 
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Weitere Entwicklungsfortschritte sind im Zusammenhang mit der Verarbeitungstechnologie zu 

verzeichnen. Bis vor wenigen Jahren stellte die wasserdampfbasierte Verschweißung von Par-

tikelschäumen auf Formteilautomaten den Stand der Technik dar (Kapitel 2.4.1). Da dieser 

Prozess sehr energie- und wasseraufwendig ist, haben sich die Entwicklungsarbeiten im Be-

reich von alternativen Verschweißmethoden, die komplett ohne den Einsatz von Wasserdampf 

auskommen, in den letzten Jahren intensiviert, um deutliche Energieeinsparungen zu ermögli-

chen. [61–63] Ein weiterer wachsender Trend ist der Einsatz digitaler Methoden, um das kom-

plexe Zusammenspiel von vielen Verarbeitungsprozessparametern ganzheitlich zu erfassen und 

daraus Prozess-Struktur-Eigenschaftsbeziehungen vom Grundmaterial bis zum Partikel-

schaumbauteil abzuleiten. [64–67] 

In der historischen Entwicklung der Partikelschäume fällt auf, dass ganz besonders Polymere 

aus der Klasse der technischen und Hochleistungs-Thermoplaste in den Vordergrund rücken 

(Abbildung 5). Zurückzuführen ist dieser Trend auf die erhöhte Temperaturbeständigkeit ge-

genüber den etablierten Matrixpolymeren. Relevant sind solche Entwicklungen für Leichtbau-

anwendungen, in denen Partikelschäume bei erhöhten Umgebungstemperaturen zum Einsatz 

kommen sollen, aber auch dort, wo Wärmedämmfunktionen gefordert sind. Vor dem Hinter-

grund der Bedeutung dieses wachsenden Marktes setzt sich die vorliegende Dissertation the-

matisch mit dem Schäumungs- und Diffusions-Verschweißverhalten von Partikelschäumen aus 

einem dieser technischen Kunststoffe (Polybutylenterephthalat (PBT)) auseinander.  

 

2.2.2 Temperaturbeständige Partikelschäume 

Das Vermögen eines Materials seine Form unter bestimmten Belastungsbedingungen bis zu 

einer entsprechenden Temperatur aufrechtzuerhalten bzw. bei einer bestimmten Prüftemperatur 

einen vorgegebenen Verformungsbetrag nicht zu überschreiten, beschreibt seine Wärmeform-

beständigkeit. Für kompakte Polymermaterialien existieren hinsichtlich der Wärmeformbestän-

digkeit einheitliche und standardisierte Bestimmungsmethoden (Heat Distortion Temperature 

(HDT) nach DIN EN ISO 75 oder Vicat Softening Temperature (VST) nach DIN EN ISO 306). 

Bei beiden Methoden werden die Materialien unter definierter Last in einem Heizbad mit kon-

stanter Aufheizgeschwindigkeit erwärmt. [68] Im Allgemein wird die Wärmeformbeständig-

keit durch die thermischen Eigenschaften der Polymere determiniert. Für amorphe Polymere 

ist hier die Glasübergangstemperatur Tg und für teilkristalline Polymere die Schmelztemperatur 

Tm entscheidend. [69] Für polymere Schäume hingegen besteht keine standardisierte Norm, 
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vielmehr lassen sich in der wissenschaftlichen Literatur bzw. in Datenblättern, Patenten und 

Broschüren mehrere alternative Verfahren zur Quantifizierung der Wärmeformbeständigkeit 

finden. Üblich sind z.B. dynamisch-mechanisch-thermische Analysen (DMTA) in Kompres-

sion [11,70] oder Auslagerungsversuche im Ofen und die anschließende Beurteilung der Di-

mensionsänderung [11] bzw. der mechanische Performance [71]. Die unzureichende Anwen-

dung standardisierter Methoden auf Schäume ist auf deren zelluläre Struktur zurückzuführen. 

Während der Messung (HDT oder VST) kann beispielsweise Thermalöl in die Probe eindrin-

gen, außerdem kann bei entsprechenden Aufheizgeschwindigkeiten eine ungleichmäßige Tem-

peraturverteilung im Schaum resultieren. Im Vergleich zu Kompaktmaterialien beeinflussen 

neben der Materialmatrix zusätzlich auch die Morphologie und Dichte die Wärmeformbestän-

digkeit von Schäumen. In Summe erschwert dies die Vergleichbarkeit von Literaturwerten. [72] 

Im Hinblick auf ihre höhere Temperaturbeständigkeit sind technische und Hochleistungs-Ther-

moplaste den etablierten Matrixpolymeren aus Polystyrol bzw. Polypropylen deutlich überle-

gen [73,74]. Damit geht allerdings auch ein höherer Preis einher (Abbildung 6). [75] 

 

Abbildung 6. Polymer-Pyramide – Leistungsfähigkeit und Preis. [76]  

Für Leichtbauanwendungen bei erhöhten Umgebungstemperaturen (z.B. im Motorraum) oder 

Prozesse (z.B. Kathodentauchlackierung, Sandwichkonsolidierung) sind die üblichen Massen-

kunststoffe in Form von geschäumten Produkten nicht geeignet. Dementsprechend wird der 

Entwicklung von Partikelschäumen aus technischen und Hochleistungs-Kunststoffen mit hö-

heren Glasübergangs- und Schmelztemperaturen immer mehr Aufmerksamkeit gewidmet.  
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Die Firma Evonik AG bietet beispielsweise seit 2015 mit Rohacell Triple FÒ einen Partikel-

schaum auf Basis von Polymethacrylamid (PMI) an, der sich vor allem durch seine höhere 

Einsatztemperatur auszeichnet. [9] Die erhöhte Temperaturbeständigkeit von 190 °C und die 

Druckbeständigkeit von 35 bar (Schaumdichte von 200 g/L) ermöglichen die Verarbeitung im 

RTM-Prozess zur Herstellung von Sandwichbauteilen. Der Schaumkern kann in einem Dich-

tebereich von 30-200 g/L eingestellt werden. [77] Ein anderer Partikelschaum auf Basis eines 

Hochleistungsthermoplasts wurde 2011 von der BASF SE patentiert und 2018 unter dem Han-

delsnamen UltrasonÒ kommerzialisiert. Die erhöhte Temperaturbeständigkeit verdankt der Par-

tikelschaum seiner hohen Glasübergangstemperatur (Tg = 225 °C).  

Partikelschäume aus technischen Thermoplasten sind auf dem Markt weniger etabliert als 

Extrusionsschäume aus dem gleichen Material. Seit 2011 sind mehrere Patente über die Parti-

kelschaumherstellung von Polyethylenterephthalat (E-PET) bekannt [78–80], kommerziell er-

hältlich sind sie allerdings erst seit 2018 von Armacell S.A (ArmaShape) [10]. Das verwendete 

PET stammt dabei aus PET-Flaschen-Rezyklat. Die geschäumten Partikel können in einem 

Dichtebereich von 70-300 g/L hergestellt werden und finden überwiegend in Sandwichbautei-

len Einsatz.   Für den strukturell ähnlichen Polyester PBT konnten 2018 erstmals Formteile aus 

Schaumperlen hergestellt werden (Kapitel 2.4.3). [1] In Abbildung 7 sind Drucktests von  

E-PBT und EPP-Bauteilen vergleichbarer Dichten (200 g/L) bei verschiedenen Temperaturen 

dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass E-PBT bei allen Prüftemperaturen eine höhere 

mechanische Leistungsfähigkeit aufweist als EPP. [81] 

 

Abbildung 7. Drucktests von E-PBT und EPP-Bauteilen bei verschiedenen Temperaturen. [81] 
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Auch in seiner geschäumten Variante wird PBT als technischer Thermoplast den Ansprüchen 

einer verbesserten Temperaturbeständigkeit gegenüber den Massenkunststoffen gerecht und er-

öffnet dadurch neue Anwendungsfelder. Gerade für diese speziellen Schäume besteht jedoch 

nach wie vor hoher Forschungsbedarf, vor allem im Hinblick auf das Schäum- und Verschweiß-

verhalten.  

Auch Partikelschäume aus Polyamid (E-PA) sind in den letzten Jahren verstärkt in den Vorder-

grund getreten.[8,11] Ein erstes Patent [13] über die Herstellung von expandierbarem Polyamid 

ist bereits seit 2011 bekannt (BASF SE), der weltweit erste PA-Partikelschaum wurde aller-

dings erst 2019 kommerzialisiert (Asahi Kasei K.K.) [12]. Dieser Partikelschaum auf Basis von 

PA6.6 soll im Automobilbereich eingesetzt werden, besonders dort, wo mechanische Belastun-

gen unter hohem Temperatureinfluss auftreten. Wenig später stellte auch die BASF SE einen 

Partikelschaum, basierend auf verschiedenen PA6 Typen  (UltramidÒ) vor [13,14], der in ei-

nem Dichtebereich von 150-600 g/L hergestellt werden kann und eine Temperaturbeständigkeit 

bis zu 230 °C aufweist.   

Die Covestro AG veröffentlichte 2020 einen Partikelschaum auf Basis von Polycarbonat  

(E-PC). Die verschweißten Bauteile des amorphen Thermoplasts haben sehr gute mechanische 

Eigenschaften über einen breiten Temperaturbereich, weisen eine hohe Schlagzähigkeit auf und 

sind zudem flammwidrig. [70] 

 

2.2.3 Herstellungstechnologie expandierbarer und expandierter Partikel-
schäume 

Grundsätzlich werden in der Literatur mehrere Herstellungsmöglichkeiten von Partikelschäu-

men beschrieben. Allgemein lassen sich expandierbare und expandierte Partikelschäume un-

terscheiden. Die Klasse der expandierbaren Partikelschäume beschreibt treibmittelbeladene 

Polymergranulate, die beim Hersteller produziert werden und in einem separaten Schritt, einem 

sog. Vorschäumprozess [45], beim Weiterverarbeiter aufgeschäumt und anschließend zu einem 

Bauteil verschweißt werden (Kapitel 2.4.1). Expandierte Partikelschäume hingegen werden be-

reits aufgeschäumt zum Weiterverarbeiter transportiert. Der effizientere Transport der expan-

dierbaren Partikelschäume und die kontrollierbare Dichteeinstellung beim Kunden sind die we-

sentlichen Vorteile gegenüber expandierten Partikelschäumen. [7,8,45,82]   
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Allerdings lassen sich nicht alle Polymere als expandierbare Partikelschaumvariante darstellen. 

Grundvoraussetzung für expandierbare Partikelschäume ist deren Lagerstabilität, d.h. die Fä-

higkeit des Materials, ein physikalisches Treibmittel bei Raumtemperatur für längere Zeit zu 

speichern und weiterhin expandierbar zu bleiben. Diese richtet sich nach den thermischen Ei-

genschaften des Polymers und dem verwendeten Treibmittel.  

Die Klasse der expandierbaren Partikelschäume wird überwiegend durch amorphe Polymere, 

wie Polystyrol, repräsentiert. Diese sind in der Lage, physikalisches Treibmittel für längere 

Zeit, in den amorphen Bereichen zu speichern. [83] Im Falle von expandierbarem Polystyrol 

(EPS) wird die Diffusion des Gases herabgesetzt, da die Glasübergangstemperatur Tg des Po-

lymer-Gas-Lösung oberhalb der Lagertemperatur liegt und somit eine eingeschränkte Ketten-

beweglichkeit vorliegt. Die Wahl des Treibmittels richtet sich nach der Diffusionsgeschwin-

digkeit, die unter anderem von der Molekülgröße abhängt. Pentan ist beispielsweise ein bevor-

zugtes physikalisches Treibmittel für EPS. [44] Es zeigt eine gute Löslichkeit und langsamere 

Diffusion gegenüber Stickstoff und Kohlenstoffdioxid. [83] Zur Herstellung von teilkristallinen 

expandierbaren Partikelschäumen liegen ebenfalls Veröffentlichungen vor [13,79]. Der Her-

stellungsprozess gestaltet sich allerdings schwieriger als der von amorphen. Einerseits ver-

schlechtert das kristalline Gerüst die Expandierfähigkeit, andererseits findet die Sorption und 

Diffusion ausschließlich in den amorphen Bereichen statt. Die Gaslöslichkeit 𝐶8  richtet sich 

demnach nach dem amorphen Volumenanteil j. in teilkristallinen Polymeren [83]: 

𝐶8 = j. ∙ 𝐶. (13) 

Die Gasaufnahme bewirkt zusätzlich einen Plastifizierungseffekt, sodass die Glasübergangs-

temperatur Tg häufig unterhalb von Raumtemperatur liegt, was die Lagerung des expandierba-

ren Partikels erschwert. [8] Dementsprechend werden teilkristalline Polymere häufig unmittel-

bar nach der Treibmittelaufnahme geschäumt. [82] 

 
Physikalische Grundlagen des Schäumens 

Alle Schäumtechnologien in Abbildung 10 folgen den vier prinzipiellen physikalischen Schrit-

ten der Schaumbildung: Bildung einer homogenen Polymer-Gas-Mischung, Zellnukleierung, 

Zellwachstum und Zellstabilisierung. Diese wurden in der Literatur bereits umfangreich be-

schrieben und werden daher im Folgenden nur kursorisch erläutert. Für detailliertere Informa-

tionen wird auf die entsprechende Literatur verwiesen. 
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Gaslöslichkeit 

Das Löslichkeitsverhalten eines physikalischen Treibmittels in einem Polymer kann als Schlüs-

selkriterium für das Schäumen angesehen werden. Die Löslichkeit beschreibt nämlich die ma-

ximal lösliche Gasmenge in einer Polymer-Gas-Mischung für einen bestimmten Parametersatz. 

Sie ist abhängig vom freien Volumen, welches den Gasmolekülen zur Verfügung steht und dem 

spezifischen Wechselwirkungspotential zwischen Gas und Polymer, beide unterliegen einer 

Druck- und Temperaturabhängigkeit. [84] Oberhalb der Glasübergangstemperatur Tg lässt sich 

die Löslichkeit mithilfe des Henry-Gesetzes beschreiben. Die Löslichkeit C ist proportional 

zum Partialdruck p des gelösten Gases [85]: 

𝐶 = 𝑘7 ∙ 𝑝 (14) 

In Gleichung (14) beschreibt 𝑘7 die sog. Henrysche Konstante, die einer Temperaturabhängig-

keit unterliegt, die mithilfe eines Arrhenius-Ansatzes beschrieben werden kann. [84]  

𝑘7 = 𝑘7," ∙ 𝑒
:∆<!=>  (15) 

𝑘7 ist ein präexponentieller Vorfaktor, R die universelle Gaskonstante und T die Temperatur in 

Kelvin. DHS ist die Lösungsenthalpie und beschreibt das Wechselwirkungspotential zwischen 

Polymer und Gas. Gemäß Gleichung (15) wird der Lösungsenthalpie ein wesentlicher Anteil 

beigemessen, in der Praxis zeigt sich nämlich, dass sich die Temperaturabhängigkeit nicht für 

alle Polymer-Gas-Mischungen gleich verhält. Beispielsweise weist Stickstoff N2 mit steigender 

Temperatur eine Löslichkeitszunahme als Folge einer wenig ausgeprägten Wechselwirkungs-

kraft mit den meisten Polymeren (z.B. Polystyrol) auf (DHS > 0). [86] Kohlenstoffdioxid CO2 

hingegen weist häufig stark ausgeprägte Wechselwirkungspotentiale mit Polymeren auf  

(DHS < 0), sodass die Löslichkeit von CO2 in der Regel bei Temperaturzunahme sinkt. [87,88] 

Unterhalb der Glasübergangstemperatur Tg lässt sich die Abweichung des Gaslöslichkeitsver-

haltens vom Henry-Gesetz sehr gut mittels des sog. Dual-Sorptions-Modells beschreiben. [45] 

In Untersuchungen von Vieth et al. [89] wurde postuliert, dass sich beim Abkühlen einer Poly-

merschmelze unter die Glasübergangstemperatur Tg Mikrohohlräume ausbilden. Aufgrund der 

stark verminderten Kettenbeweglichkeit (unterhalb Tg) verbleiben diese in der gesamten Poly-

mermatrix eingefroren und stellen ein Überschussvolumen da. Die Sättigungskonzentration C 

des gelösten Gases im Polymer ergibt sich somit aus der Addition zweier Sorptionsterme [90]: 
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𝐶 = 𝐶7 + 𝐶< = 𝑘7𝑝 +
?"
´ @A

BC@A
  (16) 

CD beschreibt die Henry-Absorption des Gases und CH die Langmuir-Adsorptionsisotherme 

über die sich die Menge des in den Poren adsorbierten Gases ermitteln lässt. Die Affinitäts-

konstante b beschreibt das Verhältnis der Geschwindigkeitskonstanten für die Ad- und Desorp-

tion in den Mikrohohlräumen. Das Zusammenspiel beider Sorptionstherme ist in Abbildung 8 

grafisch dargestellt.  

 

Abbildung 8. Schematische Darstellung des Dual-Sorptions-Modells. 

Wie aus Gleichung 16 und Abbildung 8 ersichtlich werden, ergibt sich für das Dual-Sorptions-

Modell eine Druckabhängigkeit. Für kleine Drücke folgt die Adsorptionskurve einem linearen 

Verhalten. Bei höheren Drücken sind die Mikrohohlräume gesättigt, sodass die Gaskonzentra-

tion ebenfalls linear ansteigt.  

 

Diffusion 

Die Ausbildung einer homogenen Polymer-Gas-Lösung wird im Wesentlichen von Stofftrans-

portvorgängen der im Polymer gelösten Fluidmoleküle bestimmt. Diese beruhen auf Diffusi-

onsprozessen, die mathematisch mithilfe der Fick´schen Gesetze beschrieben werden können 

und zeitliche und örtliche Konzentrationsunterschiede betrachten [45]: 

D%
D-
= −𝐷 ∙ 𝑞 ∙ D0

DE
  (17) 

D0
D-
	= 𝐷 ∙ 𝑞 ∙ ¶

$0
¶E$

  (18) 
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Der Massestrom D%
D-

 ist in Richtung des Konzentrationsgefälles proportional zum Diffusions-

koeffizienten D, dem Konzentrationsgradienten D0
DE

 und der diffundierten Fläche q. Während 

das 1. Fick´sche Gesetz von einem zeitlich konstanten Diffusionsfluss (stationärer Zustand) 

ausgeht, berücksichtigt das 2. Fick´sche Gesetz zeitliche und örtliche Konzentrationsunter-

schiede (instationärer Fall). Wird die maximal lösliche Gasmenge im Polymer-Gas-Gemisch 

für den gewählten Parametersatz sukzessive erreicht, nimmt die Diffusionsgeschwindigkeit 

aufgrund des sinkenden örtlichen Konzentrationsgradienten ab. Neben Gaskonzentration im 

Polymer, Zeit, Druck und freiem Volumen beeinflusst auch die Temperatur die Diffusionsvor-

gänge. [83,88,91,92] Die Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten D lässt sich 

ebenfalls durch einen Arrhenius-Ansatz beschreiben [86]: 

𝐷 = 𝐷" ∙ 𝑒
:%&'(   (19) 

In Gleichung (19) wird der Aktivierungsenergie ED eine besondere Bedeutung beigemessen. 

Sie beschreibt die zu überwindende Energiebarriere, um eine Diffusion der Gasmoleküle anzu-

regen. Eine zunehmende Molekülgröße geht mit einer höheren Energiebarriere und einem ver-

minderten Diffusionspotential einher. [45] Aus Gleichung (19) wird ersichtlich, dass der Dif-

fusionskoeffizient und dahingehend die Diffusionsgeschwindigkeit mit steigender Temperatur 

zunimmt. 

Zellnukleierung 

Unter dem Begriff Nukleierung wird die Bildung einer neuen Phase verstanden, im Falle des 

Schäumens die Bildung einer Gasphase innerhalb der umgebenden Polymermatrix. Diese Zu-

standsänderung kann mithilfe der Konzepte der Gleichgewichtsthermodynamik beschrieben 

werden. Die Reduzierung der freien Gibbs-Energie bildet hier die Triebkraft für den Keimbil-

dungsprozess. Ausgangspunkt ist die Initiierung einer thermodynamischen Instabilität der ein-

phasigen Polymer-Gas-Mischung. Im Falle der Schaumextrusion wird diese durch einen abrup-

ten Druckabfall an der Düse eingeleitet, wodurch sich die Gaslöslichkeit aufgrund einer lokalen 

Übersättigung des gelösten Treibgases verringert. [93] Unterschieden werden zwei Keimbil-

dungsmechanismen. Die homogene (Bildung der Gasphase innerhalb der homogenen treibmit-

telbeladenen Polymerschmelze) und die heterogene Nukleierung (Bildung der Gasphase an ei-

ner Grenzfläche zwischen der treibmittelbeladenen Polymerschmelze und einer festen Phase, 
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z.B. einem Nukleierungsmittel). [45] In beiden Fällen wird zur Bestimmung der notwendigen 

Nukleierungsenergie die Änderung der freien Enthalpie ΔG betrachtet. 

Die freie Energie ∆𝐺'() der homogenen Nukleierung kann über Gleichung (20) bestimmt wer-

den. Sie ist abhängig vom Volumen VB, der Oberflächenspannung γBP und der Oberfläche A der 

sich bildenden Blase (B) und der Druckdifferenz ∆𝑝 zwischen dem inneren und äußeren Druck 

der Blase [94]. 

∆𝐺1F% = −𝑉G · 𝛥𝑝 + 𝐴G · 𝛾GH (20) 

Die freie Enthalpie setzt sich folglich aus zwei Energieanteilen zusammen: Zum einen aus der 

Grenzflächenenergie zur Bildung einer neuen Oberfläche zwischen Polymermatrix (P) und 

Gasphase (G), zum anderen aus der freien Volumenenergie, die während der Bildung der Blase 

gewonnen wird. Wird für die gebildete Blase eine sphärische Geometrie mit einem Radius r 

angenommen, ergibt sich aus Gleichung (20): 

∆𝐺1F% = −
4
3𝜋𝑟

) ∙ ∆𝑝 + 4𝜋𝑟4 ∙ 𝛾GH 
(21) 

In Abbildung 9 ist die freie Energie ∆𝐺 gegen den Blasenradius r aufgetragen. Es wird deutlich, 

dass die freie Energie in ihrem Kurvenverlauf ein Maximum bei r = r* aufweist. Der kritische 

Keimradius r* stellt die Mindestgröße dar, die ein Keim mindestens haben muss, bevor er zu 

einer thermodynamisch stabilen Blase heranwächst. Unterhalb des kritischen Radius r* sind die 

gebildeten Gasblasen instabil und der Term der Grenzflächenenergie dominiert. Wenn die Bla-

sengröße den kritischen Keimradius r* überschreitet, wird das Blasenwachstum begünstigt, da 

die freie Energie mit steigendem Blasenradius abnimmt. [95] Das Maximum der freien Energie 

wird durch Ableitung von Gleichung (21) nach dem Radius r erhalten. Für den kritischen Ra-

dius r* wird folgender Ausdruck erhalten:  

𝑟∗ =
2𝛾GH
∆𝑝  

(22) 

Wird der Ausdruck für den kritischen Keimradius r* in Gleichung (21) eingesetzt, ergibt sich 

die freie Energie der homogenen Keimbildung eines kritischen Keims: 
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∆𝐺1F%∗ =
16𝜋𝛾GH)

3∆𝑝4  
(23) 

Mit Hilfe der homogenen Keimbildungsenergie ∆𝐺1F%∗  ist es möglich, die Keimbildungsdichte 

Nhom pro Volumeneinheit zu ermitteln: [96] 

𝑁1F% = 𝐶" ∙ 𝑓" ∙ 𝑒
:
∆8)*+

∗

I∙>  
(24) 

Hier entspricht C0 der Konzentration der Nukleierungskeime und f0 einem Faktor, der die Fre-

quenz, mit der sich Gasmoleküle an die Zellkeime anlagern, beschreibt. Gleichung (24) folgt 

einem Arrheniusansatz und beschreibt die Anzahl der gebildeten wachstumsfähigen Keime pro 

Volumeneinheit und Zeit.  

Findet die Nukleierung an einer Grenzfläche zwischen Polymermatrix (P) und einer weiteren 

Phase (z.B. zugesetztes Additiv (A)) statt, wird von einer heterogenen Keimbildung gesprochen 

Hinsichtlich der Grenzflächenspannung ergibt sich gemäß der Youngschen Gleichung folgende 

Bilanz [97]:  

𝛾KG = 𝛾KH + 𝛾GH×	𝑐𝑜𝑠𝜃 (25) 

Im Falle der heterogenen Nukleierung wird die freie Energie ∆𝐺12-∗  durch einen Benetzungs-

faktor 𝑆L herabgesetzt, der die Phasengrenze zwischen Nukleierungsmittel und Polymermatrix 

berücksichtigt: [98]. 

𝑆L =
1
4
(2 + 𝑐𝑜𝑠𝛩)(1 − 𝑐𝑜𝑠𝛩)4 (26) 

Der Benetzungsfaktor kann nur Werte zwischen 0 und 1 annehmen, sodass die heterogene Nuk-

leierungsenergie immer kleiner als die der homogenen ist. Die Änderung der freien Energie der 

homogenen und heterogenen Keimnukleierung ist in Abbildung 9 grafisch veranschaulicht. 

Für die Nukleierungsrate einer heterogenen Keimbildung gilt folgender Zusammenhang: 

𝑁12- = 𝐶B ∙ 𝑓B ∙ 𝑒
:
∆8)-.

∗

I∙>  
(27) 

Die Nukleierungsrate der heterogenen Keimbildung hängt vor allem von der Anzahl der Pha-

sengrenzflächen und somit von den Keimbildnern ab. Geringe Nukleierungsmittelkonzentrati-

onen führen zu Schaumstrukturen, deren Zellen uneinheitlich ausgebildet sind. Wird die 
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Nukleierungsmittelkonzentration zu hoch gewählt, besteht die Gefahr, dass die zugesetzten Par-

tikel agglomerieren und die Nukleierungswirkung ausbleibt. Ein weiterer nicht zu vernachläs-

sigender Einflussfaktor stellt die Größe der Nukleierungsmittelpartikel dar. Kleinere Partikel-

größen induzieren aufgrund ihrer größeren Oberfläche höhere Nukleierungsdichten und damit 

kleinere Zellgrößen. Um sicherzustellen, dass die Zellnukleierung gleichmäßig über den Strö-

mungsquerschnitt erfolgt, ist eine homogene Verteilung der Nukleierungsmittel in der 

Schmelze erforderlich. [99] 

 

Abbildung 9. Freie Energie der homogenen und heterogenen Nukleierung in Abhängigkeit vom 

Blasenradius. [86] 

 

Zellwachstum 

Das Wachstum der Zellen wird durch Gasdiffusionsprozesse aus der Polymer-Gas-Lösung in 

die Zellen getrieben. Der Wachstumsprozess ist demnach abhängig vom Diffusionskoeffizien-

ten und der Gaskonzentration, aber auch von den rheologischen Eigenschaften der Schmelze, 

die einerseits materialabhängig sind und andererseits prozesstechnisch beeinflusst werden. Jede 

sich bildende Zelle ist von Polymerschmelze mit gelöstem Gas umgeben. Mit steigendem Ab-

stand zum Zellrand nimmt die Konzentration an gelöstem Gas in der Schmelze zu. Dadurch 

bildet sich ein Konzentrationsgradient aus, der als Triebkraft für die Gasdiffusionsprozesse aus 

der Schmelze in die wachsende Blase wirkt. [100] Während des Aufschäumvorgangs treten 

mehrere gebildete Gasblasen in Berührung. Bei gleicher Oberflächenspannung liegt in kleine-

ren Zellen ein größerer Innendruck als in größeren vor. Dadurch werden Zellgasdiffusions-
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prozesse von kleineren in größere Blasen verursacht, die das Wachsen von großen Blasen auf 

Kosten kleinerer bedingen. [86] Für eine möglichst homogene Zellmorphologie im gesamten 

Schaum ist es daher notwendig, dass Zellen möglichst gleichzeitig in ähnlichem Abstand initi-

iert werden. [101] 

Die Expansion der Gasblase bewirkt eine äquibiaxiale Dehnung der Zellwände. Dementspre-

chend spiegelt die materialspezifische Dehnviskosität den Widerstand gegen die Dehnung wi-

der und beeinflusst erheblich das Zellwachstum. Niedrige Dehnviskositäten begünstigen den 

Expansionsprozess, während hohe Dehnviskositäten den Zellwachstumsprozess hemmen. 

Während des Schäumens treten dabei übliche Dehnraten von 1-10 s-1 auf. [45,102] Die höchs-

ten Dehnraten ergeben sich dabei zu Beginn des Schäumvorgangs. Jegliche Dehnungen erfor-

dern allerdings auch eine entsprechende Dehnbarkeit der expandierenden Schmelze, da sonst 

typische Zellkollaps- bzw. Zellkoaleszenzphänomene auftreten können.  

Zellstabilisierung 

Um eine möglichst homogene Schaummorphologie zu erhalten, muss die Schaumstruktur nach 

entsprechender Expansion stabilisiert werden. Allgemein wirkt sich eine Viskositätserhöhung 

der expandierenden Schmelze stabilisierend aus. Die Erhöhung der Schmelzeviskosität kann 

durch i) eine Abkühlung der Schmelze im Bereich nach der Düse oder durch ii) Diffusion des 

Gases aus der Zelle heraus erreicht werden. Letzteres Phänomen beruht auf der Verminderung 

des plastifizierenden Effekts. Je weniger Gasmoleküle sich zwischen den Polymerketten befin-

den, desto stärker wird die Mobilität der Kettensegmente herabgesetzt. [103] Zudem ist es vor-

teilhaft, wenn durch zunehmende Dehnung der Zellwände während des Wachstumsprozesses 

die Dehnviskosität erhöht wird. Die Dehnung verursacht eine Einschnürung der Polymerketten 

und bewirkt so eine Verringerung der Zelldicke. Der Effekt der Dehnverfestigung ist vor allem 

bei Langkettenverzweigungen stark ausgeprägt. [104,105] Die zunehmende Zellwanddic-

kenverringerung beschleunigt zusätzlich die Freisetzung des Treibmittels, die ebenfalls wieder 

einen lokalen Viskositätsanstieg aufgrund des sinkenden plastifizierenden Effekts zur Folge 

hat. [106] Zusammenfassend führen sowohl die Freisetzung des Treibmittels als auch der 

Wachstumsprozess (bevorzugt bei vorhandener Dehnverfestigung) zu einem Viskositätsanstieg 

und wirken damit zellstabilisierend.  
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Für die Herstellung expandierbarer und expandierter Partikelschäume stehen heute zahlreiche 

kontinuierliche und diskontinuierliche Verarbeitungsverfahren zur Auswahl (Abbildung 10). 

 

Abbildung 10. Verarbeitungstechnologien zur Herstellung von expandierbaren und expandier-

ten Partikelschäumen. 

Suspensionspolymerisation 

Expandierbares Polystyrol (EPS) – heute unter dem Markennamen StyroporÒ bekannt – wird 

mittels Suspensionspolymerisation hergestellt. Bei diesem Verfahren werden Styrolmonomere 

in einer wässrigen Phase unter Zugabe eines Treibmittels in einem Reaktor polymerisiert. Die 

radikalische Reaktion wird mithilfe von Polymerisationsinitiatoren (gewöhnlich Dibenzoyl-

peroxid) bei einer Temperatur von 90 °C eingeleitet. Aufgrund des sog. Geleffekts tritt ab einem 

Monomerumsatz von 30 % eine Selbstbeschleunigung der Polymerisationsgeschwindigkeit 

auf, die bis zu einem Monomerumsatz von 95 % anhält. Ab diesem Umsatz erfolgt ein Über-

gang in den glasartigen Zustand, sodass die entstandenen Partikel hart werden. Anschließend 

wird ein Treibmittelgemisch (n-Pentan/i-Pentan im Verhältnis 3:1) unter erhöhtem Druck 

(10 bar) hinzugegeben und die Temperatur auf 130 °C erhöht, um die Imprägnierungsphase 

einzuleiten. Die erhöhte Temperatur bedingt außerdem einen relativ schnellen Anstieg des Mo-

nomerumsatzes auf 99 %. Nach vollständiger Imprägnierungsphase wird der Reaktor gekühlt. 

Das in Form von Partikeln vorliegende Polymerisationsprodukt wird durch Zentrifugieren und 

Sieben vom Wasser getrennt. [44,107] In einem anschließenden Vorschäumprozess können die 
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expandierenden Partikel aufgeschäumt werden. Die PS-Partikel sind in der Regel mit Beschich-

tungsmitteln (z.B. Glycerintri- und monostearat, Magnesium- und Zinkstearat) versetzt, um 

eine verbesserte Verschweißbarkeit zu ermöglichen. [108] 

Diskontinuierliche Batch-Schäumverfahren 

Für die Herstellung von Partikelschäumen stehen verschiedene diskontinuierliche Autoklavver-

fahren zur Verfügung, bei denen Mikrogranulat (in dem alle notwendigen Additive bereits ein-

compoundiert sind) mit hohem Druck mit einem physikalischen Treibmittel gesättigt wird. Um 

den Schäumprozess einzuleiten, muss eine thermodynamische Instabilität induziert werden. 

Hinsichtlich der Prozessführung wird zwischen der i) Temperatursprungmethode und der ii) 

Drucksprungmethode unterschieden. [109,110] 

Im Falle der Temperatursprungmethode erfolgt die Gas-Sättigungsphase bei moderaten bis ho-

hen Drücken und geringen Temperaturen (in der Regel unterhalb der Tg des plastifizierten Po-

lymers). Entsprechend der vorangegangenen Ausführungen nimmt die Gassorptionsphase bis 

zur vollständigen Sättigung bei geringen Temperaturen lange Zeit in Anspruch (häufig Stunden 

bis Tage). Anschließend erfolgt eine abrupte Druckentlastung im Autoklaven. Das Treibmittel 

liegt gesättigt in der glasartigen Polymermatrix vor. Bevor das Gas aus der Polymermatrix dif-

fundiert, wird der Schäumprozess durch einen Temperatursprung (Erhöhung auf Schäumtem-

peratur) eingeleitet. Das Eintauchen der gasgesättigten Probe in heiße Medien wie Wasser, Gly-

cerin oder Öl bewirkt eine i) erhöhte Kettenbeweglichkeit und Erweichung des Polymers und 

eine ii) Abnahme der Gaslöslichkeit (z.B. CO2) im Polymer. Die induzierte thermodynamische 

Instabilität initiiert die Zellnukleierung und anschließendes Zellwachstum. Durch Abkühlung 

(z.B. Quenchen im Wasser) wird die Schaumstruktur stabilisiert. [7,45,109]  

Im Falle der Drucksprungmethode wird das Polymer einer isothermen Gas-Sättigungsphase bei 

erhöhter Temperatur (für amorphe Polymere oberhalb Tg, für teilkristalline Polymere ca. Tm) 

ausgesetzt. Durch die erhöhte Sättigungstemperatur findet der Sorptionsvorgang im Vergleich 

zur Autoklavprozessführung nach der Temperatursprungmethode deutlich schneller statt. 

Durch Einleiten eines abrupten Drucksprungs liegt im gasbeladenen Polymer ein übersättigter 

Zustand vor, der den Schäumprozess einleitet. Die Drucksprungmethode ist in der Industrie vor 

allem zur Herstellung von expandierten Partikeln wie EPP und ETPU in einem sog. Rührauto-

klavprozess relevant. Die entsprechende Prozessführung wird in Kapitel 2.4.2 genauer darge-

stellt. [8,45,110] 
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Kontinuierliche Partikelschaumextrusion 

Der Schaumextrusionsprozess mit anschließender Unterwassergranulierung (UWG) erlaubt die 

kontinuierliche Herstellung von sowohl expandierbaren als auch expandierten Schaumparti-

keln. Der übliche Prozessaufbau besteht aus einer Tandem-Extrusionsanlage und einer UWG 

als Nachfolgeeinheit. Nach der Einzugszone wird das Polymer durch hohe Temperatur und 

Scherung verdichtet und aufgeschmolzen. Nach Aufschmelzen des Polymers wird ein physika-

lisches Treibmittel in den Zylinder des Extruders injiziert. Der aufgewendete Scher- und Tem-

peratureintrag verkürzt die Diffusionswege des Treibmittels und bewirkt eine Verdichtung und 

Homogenisierung und die Ausbildung eines einphasigen Schmelze-Treibmittel-Gemischs. Im 

Vergleich zum reinen Polymer weist die homogene Polymer-Gas-Lösung eine niedrigere Glas-

übergangstemperatur und damit verbunden auch eine niedrigere Schmelzeviskosität auf. Dieser 

plastifizierende Effekt lässt sich prozesstechnisch nutzen, da die Verarbeitungstemperatur her-

abgesetzt werden kann. [111] Anschließend wird die Schmelze in einen zweiten Extruder über-

führt, der in der klassischen Schaumextrusion auch als Kühlextruder bezeichnet wird. Das Her-

abkühlen der Schmelze auf die entsprechende Schäumtemperatur bewirkt i) eine Viskositäts-

zunahme der Polymerschmelze und somit die für einen stabilen Schaum notwendige Schmel-

zefestigkeit und ii) einen Druckaufbau. Der Austritt an der Düse führt durch den abrupten 

Druckabfall zu einer Expansion der Polymerschmelze. Durch eine angeschlossene Unterwas-

ser-Granulierungseinheit (UWG) können Partikelschäume hergestellt werden. Diese besteht 

aus einer Lochplatte mit definierten Löchern, durch welche die Schmelze gepresst wird. Der 

entstehende Schaum wird simultan von einem rotierenden Messerkopf in Partikel granuliert 

und durch einen temperierten Wasserkreislauf abtransportiert. Liegt der Wasserdruck in der 

UWG über dem Dampfdruck des Treibmittels, wird das Treibmittel beim Abkühlen im erstar-

renden Polymer eingeschlossen (expandierbare Partikel). Bei niedrigem Druck entweicht das 

gelöste Gas und bildet Blasen (expandierte Partikel). [7,45] 
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2.3 PBT als Kandidat für neue Partikelschäume 

Polybutylenterephthalat (PBT) wurde in den späten 1960er Jahren von Celanese auf den Markt 

gebracht. [112] Seither steigt die Nachfrage stetig. Aktuellsten Analysen zufolge wird der glo-

bale PBT-Markt im Jahr 2023 auf 2,8 Mrd. US$ geschätzt und wird voraussichtlich bis 2033 

auf 4,6 Mrd. US$ anwachsen. [113] Zurückzuführen ist dieser Wachstumstrend auf die hohe 

Präsenz von PBT-Bauteilen im Automobilsektor und in Konsumgütern der Elektrotechnik wie 

Computer, Handys oder Haushaltsgeräten. [114] In der jüngeren Vergangenheit führte die stei-

gende Nachfrage, verbunden mit den Auswirkungen der Corona Pandemie, zu einer länger an-

haltenden PBT-Knappheit auf dem Weltmarkt, sodass sich einige Firmen gezwungen sahen, 

Force Majeure auf ihre PBT-Materialien zu erklären. [115] Wie für das strukturell ähnliche 

Polyethylenterephthalat (PET) bestehen für PBT mehrere Recyclingmöglichkeiten. Es kann 

nicht nur thermisch oder werkstofflich recycelt werden, sondern auch durch chemisches Re-

cycling in wässrig alkalischer Lösung zurück in die Monomere überführt werden. [116] Somit 

existieren bereits Lösungen, die einen wertvollen Beitrag auf dem Weg zu einer Kunststoff-

Kreislaufwirtschaft liefern können. Wie bereits angesprochen, wird PBT auch in seiner ge-

schäumten Variante den Ansprüchen einer verbesserten Temperaturbeständigkeit gegenüber 

den etablierten Matrixpolymeren gerecht und eröffnen damit neue Anwendungsfelder. Die Ka-

pitel 2.3 und 2.4 fassen den aktuellen Stand der Technik zu PBT-Partikelschäumen zusammen. 

 

2.3.1 Synthese, Eigenschaften und Anwendungen von PBT 

Der großtechnisch etablierteste Herstellungsprozess von PBT führt über die Vorkondensation 

von gereinigter Terephthalsäure (TPA) mit Methanol zum entsprechenden Dimethylester 

(DMT). Dimethylterephthalat (DMT) polykondensiert anschließend in einer Umesterungsreak-

tion mit 1,4-Butandiol (BDO) unter Freisetzung von Methanol. Die Wiederholungseinheit des 

teilkristallinen Kondensationsprodukts ist in Abbildung 11 dargestellt. [117–119] 

 

Abbildung 11. Wiederholungseinheit in Polybutylenterephthalat (PBT). 
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Sowohl im chemischen Aufbau als auch in den Eigenschaften ist PBT dem technischen Kunst-

stoff PET sehr ähnlich. Aufgrund der strukturellen Ähnlichkeit zum PET werden in der Litera-

tur häufig Vergleiche zwischen den beiden Polyestern herangezogen. Mit Hilfe der in Abbil-

dung 11 dargestellten Wiederholungseinheit von PBT lassen sich einige Struktur-Eigenschafts-

Beziehungen ableiten. Der regelmäßige Kettenaufbau, bestehend aus einem starren Benzolring 

der Terephthalsäure und der flexiblen Butyleinheit des 1,4-Butandiols, ermöglicht eine Kristal-

lisation des Polymers. Aufgrund des längeren Alkylrestes in der Wiederholungseinheit weist 

PBT eine höhere Kettenmobilität und Kristallisationsgeschwindigkeit als PET auf. [120] Diese 

Eigenschaft macht das opak erscheinende Material vor allem für den Spritzgussprozess auf-

grund des günstigeren Abkühl- und Prozessverhaltens zum geeigneteren Material im Vergleich 

zu PET. Die mesomere Wechselwirkung des Carbonylkohlenstoffs mit dem aromatischen Ring 

stabilisiert die Esterbindung und erhöht dadurch die Chemikalienbeständigkeit (schwache Säu-

ren, alkalische Lösungen, Öle, Fette, aliphatische und aromatische Kohlenwasserstoffe sowie 

Tetrachlorkohlenstoffe) des PBT, welches sich daher hervorragend für Anwendungen in der 

Lebensmitteltechnik eignet. [117] Dennoch ist die Esterbindung empfindlich gegenüber starken 

Säuren, Phenol und hydrolytischem Abbau. Daher weist PBT einen schwach ausgeprägten hyg-

roskopischen Effekt an der Atmosphäre auf, der allerdings aufgrund des längeren Alkylrestes 

in PBT geringer ausfällt als in PET. [121] PBT weist unter den technischen Thermoplasten 

einen hohen, aber auch engen Schmelzbereich (220 – 250 °C) mit einer Kristallinität von 30 

bis 40% auf. Damit geht eine hohe Wärmeformbeständigkeit und Dimensionsstabilität bis 

knapp unterhalb des Schmelzbereichs einher [122] – beides wesentliche Eigenschaften, um den 

hohen Anforderungen an Bauteile im Automobilbereich zu genügen. Darüber hinaus überzeugt 

PBT durch seine Eigenschaftskombination aus guter Festigkeit und Steifigkeit, einer moderaten 

Schlagzähigkeit (geringer als bei PA) und einem sehr guten Gleit-Reib-Verhalten. [123] Bei 

Raumtemperatur besitzt PBT einen Elastizitätsmodul von 2000 MPa und bei Temperaturen 

zwischen Tg (etwa 60 °C) und Tm im Bereich von 100 MPa. [124] Weiterhin überzeugt PBT 

durch gute elektrische Isoliereigenschaften, die nur wenig von Feuchte, Temperatur und Fre-

quenz beeinflusst werden.  

 



2 Grundlagen und Stand der Forschung 30 

 

2.3.2 Herausforderungen beim Schäumen von teilkristallinen Polyestern 

In Kapitel 2.2.3 wurden bereits einige Einflussparameter erwähnt, die die Schaumbildung ent-

scheidend beeinflussen. Für das Schäumen von Polymeren sind vor allem die rheologischen 

Eigenschaften der Schmelze von großer Bedeutung. Während der Schaumextrusion beeinflus-

sen Temperatur, Druck und Treibmittel das Fließverhalten der Schmelze. Während im Extruder 

Scherdeformationen dominieren, unterliegt die expandierende Schmelze im Bereich nach der 

Düse im Verlauf des Aufschäumvorgangs Dehnströmungen. Auch das Kristallisationsverhalten 

hängt stark von den rheologischen Eigenschaften ab, da sich die Ketten von einem amorphen 

Zustand in der Schmelze zu einem geordneten Zustand während des Aufschäumvorgangs bei 

gleichzeitiger Abkühlung orientieren. [103,125] Insbesondere teilkristalline Polymere zeigen 

im Hinblick auf die resultierende Schaumstruktur eine starke Abhängigkeit von der Schmelze-

temperatur. Aromatisch-aliphatische Polyester wie PET und PBT, aber auch aliphatische Poly-

ester wie Poly(butylensuccinat) sind hochkristalline Materialien, deren Schmelzbereich von der 

chemischen Struktur bestimmt werden (PET: ~ 250 °C, PBT: ~ 230 °C, PBS: ~ 115 °C). Dies 

bedingt im Vergleich zu amorphen Polymeren ein deutlich schmaleres Verarbeitungsfenster 

(Abbildung 12). [126]  

 

Abbildung 12. Schaumverarbeitungsfenster von amorphen und teilkristallinen Polymeren. [126] 

Im Gegensatz zu amorphen Polymeren wie PS mit einem sehr breiten Erweichungsbereich tritt 

bei teilkristallinen Thermoplasten wie PET unterhalb des Schmelzpunkts ein sofortiger Visko-

sitätssprung durch einsetzende Kristallisation ein, der den Schäumvorgang stark einschränkt. 

Durch die einsetzende Kristallisation nimmt außerdem die Gaslöslichkeit rapide ab und redu-

ziert das Expansionsvermögen. [127] Der Kristallisationsvorgang kann zudem deutliche 
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Auswirkungen auf die Prozessführung des Schäumens nehmen. Beispielsweise kann eine fort-

schreitende Kristallisation die Erstarrung des Polymers bewirken, sodass der Zylinderdruck im 

Extruder überschritten wird und eine Abschaltung der Maschine zur Folge hat. Bei höheren 

Temperaturen ist die Viskosität jedoch oft zu niedrig, um den Schaum zu stabilisieren und ein 

Zellkoaleszenzphänomen zu vermeiden. Die Herausforderung bei der Schaumverarbeitung von 

teilkristallinen Thermoplasten besteht daher darin, eine entsprechende Schmelzetemperatur 

einzustellen, die einerseits eine hohe Expansion und andererseits eine ausreichende Zellstabili-

sierung ermöglicht. Methoden zur Beeinflussung des Kristallinitätsgrades zur Erweiterung des 

Verarbeitungsfensters von teilkristallinen Polymeren sind für Kompaktmaterialien literaturbe-

kannt. Dihydroxyverbindungen können als Comonomere eingesetzt werden (z.B. Cyclohexan-

dimethanol, Nitroterepthalsäure [128], 5-tert-Butylisophthalsäure [129], Isopthalsäure oder 

Diethylenglycol [130,131]. Der steigende Comonomergehalt reduziert dabei sowohl die Kris-

tallinität als auch die Kristallisationsgeschwindigkeit. Bei einem Comonomergehalt von 

20 mol% wird das Kristallisationsvermögen gänzlich unterdrückt. Dies ist bspw. ein bekanntes 

Verfahren bei der Entwicklung von transparentem Flaschenmaterial.  

Eine weitere bekannte Herausforderung während der Schaumverarbeitung von Polyestern ist 

deren niedrige Schmelzefestigkeit, die häufig unerwünschte Phänomene wie Zellkoaleszenz 

und -kollaps verursacht. [132,133] In einigen Veröffentlichungen wird die reaktive Extrusion 

als Mittel der Wahl zur Umsetzung von Polyestern mit einem chain extender (CE) betrachtet, 

um die Molmasse und die Kettenstruktur zu verändern. [134,135] Dabei reagieren bi- oder mul-

tifunktionale Verbindungen im Bereich der Schmelztemperatur abhängig von ihren reaktiven 

Endgruppen in einer Additions- bzw. Kondensationsreaktion mit den entsprechenden Polyes-

tern. Lineare, nicht lineare und polymere CE werden unterschieden. Lineare CE sind bifunkti-

onale Verbindungen, die genau zwei Polymerketten miteinander verbinden und dementspre-

chend linear verlängerte Polymere ergeben. Um das Molekulargewicht signifikant zu steigern, 

müssen folglich größere Mengen von linearen CE zugegeben werden. Multifunktionale CE hin-

gegen können pro Molekül mehrere Ketten binden und liefern als Reaktionsprodukt nicht-line-

are Polymere. Diverse chemische Modifizierungen von Polyestern sind literaturbekannt, darun-

ter reaktive Umsetzungen mit Peroxiden [136,137], Dianhydriden, Bisoxazolinen [138] und 

Carbonylbis(1-caprolactam) [130]. Für PET bzw. PBT induzieren CE wie Trimellitsäureanhy-

drid, Pyromellitsäuredianhydrid (PDMA) und Triglycidylisocyanurat (TGIC) Verzweigungen 

bis hin zu Vernetzungen und ermöglichen durch die erhöhte Schmelzefestigkeit eine Verschäu-
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mung bzw. Blasformen. [122,133] Allerdings kann die Überdosierung eines multifunktionalen 

Additivs auch eine Übervernetzung bzw. Gelierung des Polymers und die Bildung unlöslicher 

Rückstände bewirken, die das Verarbeitungsfenster erheblich einschränken. Partielle Vernet-

zungen erschweren die exakte Strukturaufklärung mit klassischen Methoden (z.B. NMR). 

[139–141] Der in der Literatur am häufigsten betrachtete CE auf Basis eines multifunktonalen, 

epoxidgruppenhaltigen Styrol-Acryl-Copolymers ist bekannt unter dem Markennamen Jon-

crylâ von der BASF SE (Abbildung 13). [142,143] 

 

Abbildung 13. Chemische Struktur des Styrol-Acryl-basierten multifunktionalen Kettenverlän-

gerers. [142,143] 

Die Einheiten R1-R5 sind organische Reste (H, CH3 oder längere Alkylgruppen), R6 besteht aus 

einer Alkylgruppe und x, y und z können zwischen 1 und 20 variieren. Die Zahl z bestimmt die 

Anzahl an Epoxidgruppen im Sytrol-Acryl-Copolymer und damit die Funktionalität des CE. 

Die Epoxidgruppen können in einer Polyadditionsreaktion mit Hydroxyl- und bevorzugt auch 

mit Carboxylgruppen verschiedener Polymere reagieren. [144,145] Literaturbekannte Verbes-

serungen der Schäumbarkeit von PBT durch die Verwendung von CE, speziell von Joncrylâ 

CE, sind in Kapitel 2.3.3 näher aufgeführt. 

2.3.3 Extrusions- und Partikelschäume aus PBT 

In der wissenschaftlichen Literatur finden sich nur wenige Arbeiten zu Extrusions- bzw. Parti-

kelschäumen aus PBT (Tabelle 1). Jeong et al. stellten erstmals extrudierte PBT-Schaum-

stränge mithilfe eines chemischen Treibmittels (CBA) her [146]. Sie verwendeten verschiedene 

kommerziell erhältliche PBT-Materialien mit unterschiedlichen Molekulargewichten und 

Schmelzflussindizes (MFI). Variiert wurden die Treibmittelkonzentration, Düsentemperatur 

und die Schneckendrehzahl. Dabei konnten Schäume in einem Dichtebereich zwischen 600 und 

1200 kg/m3 mit Zelldurchmessern zwischen 10 und 1500 µm realisiert werden. In einer weite-

ren Veröffentlichung von Jeong et al. wurde PBT mit Triglycidylisocyanurat (TGIC) als CE 
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chemisch modifiziert [133]. Die resultierende verzweigte Struktur und das gesteigerte Moleku-

largewicht erhöhten die Schmelzefestigkeit. In einem anschließenden Schaumextrusionspro-

zess konnte in Gegenwart von Isobutan (physikalischen Treibmittels (PBA)) eine minimale 

Schaumdichte von 330 kg/m3 mit einem mittleren Zelldurchmesser von 300 µm erreicht wer-

den. Aktuellere Arbeiten auf dem Gebiet der PBT-Schäume stammen von Aksit et al. [147]. Sie 

zeigten, dass die chemische Modifikation mit einem Joncrylâ CE (ADR 4468) Verzweigungen 

in PBT induzierte und dahingehend eine erhöhte Schmelzefestigkeit erbrachte. Außerdem ver-

wendeten sie supramolekulare Additive (1,3,5-Benzol-Trisamide, BTA) als Nukleierungsmit-

tel, um die Zelldichte signifikant zu steigern. In einem reaktiven Schaumextrusionsprozess 

konnten sie Schaumstränge mit Dichten von 80 kg/m3 realisieren.  

Relevanter für die vorliegende Dissertation sind vor allem wissenschaftliche Veröffentlichun-

gen auf dem Gebiet der Partikelschaumherstellung von PBT. 2014 wurden erstmals Schaum-

perlen auf PBT-Basis (E-PBT) in einem kontinuierlichen Verfahren hergestellt. Zunächst 

konnte Köppl im Rahmen seiner Dissertation ein Verarbeitungsfenster für die Schaumherstel-

lung von PBT herausarbeiten. [148] Wie bereits in Kapitel 2.3.2 (Abbildung 12) erläutert, ergibt 

sich für PBT als teilkristallines Polymer ein im Vergleich zu amorphen Polymeren deutlich 

schmaleres Verarbeitungsfenster (Abbildung 14).  

 
Abbildung 14. Schaumverarbeitungsfenster von E-PBT Partikelschäumen. [148] 

Dies zeigte sich deutlich für die Ergebnisse der Schaumstruktur in Abhängigkeit von der Mas-

setemperatur an der Düse. Oberhalb von 224 °C wies die PBT-Schmelze eine sehr geringe Vis-

kosität auf, sodass nur ein geringer Druckaufbau im Bereich vor der Düse generiert werden 
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konnte. Der geringe Druckabfall resultierte in einer geringen Expansionskraft mit einer eher 

moderaten Dichtereduktion von 720 kg/m3. Die schrittweise Abkühlung der Massetemperatur 

auf 220 °C resultierte in einem signifikanten Druckanstieg an der Düse und folglich auch in 

einer erhöhten Dichtereduktion (170 kg/m3). Nach weiterer Reduktion der Massetemperatur 

fror die Schmelze durch einsetzende Kristallisation in der Düse ein. Köppl et al. befassten sich 

außerdem mit dem Einfluss verschiedener Material- und Verarbeitungsparameter zur Herstel-

lung von E-PBT mittels Schaumextrusion und Unterwassergranulierung (UWG) (Abbildung 

15). [132] 

 

Abbildung 15. Parameterstudie für die kontinuierliche Partikelschaumherstellung von PBT. 

[132] 

Zunächst wurde der Einfluss des Wasserdrucks in der UWG herausgearbeitet. Mit steigendem 

Wasserdruck in der UWG geht eine verbesserte Kühlrate einher, die sich positiv auf die Zell-

stabilisierung auswirkt. Folglich konnte mit höherem UWG Wasserdruck eine geringere Dichte 

(230 kg/m3) und homogenere Zellmorphologie erreicht werden. Ebenfalls konnte der Einfluss 

der Messergeschwindigkeit während der Unterwassergranulierung herausgearbeitet werden. 

Die Steigerung der Umdrehungszahl von 2100 auf 3000 U/min liefert rundere Partikel. Außer-

dem konnte der Einfluss der Viskosität auf die Schaummorphologie deutlich gemacht werden. 

Mit einer höheren Viskosität wurde die Zellmorphologie deutlich feiner und eine rundere 

Schaumperlenform konnte generiert werden. Auch die Treibmittelkonzentration wurde variiert. 

Eine Steigerung der CO2-Konzentration von 3 auf 6 Gew. % erhöhte die Plastifizierung in der 
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Schmelze und verringerte dadurch die für einen stabilen Schaum notwendige Schmelzefestig-

keit, sodass sich eine inhomogenere Zellstruktur ergab. Deutlich konnten Köppl et al. verschie-

dene Material- und Verarbeitungsparametereinflüsse aufdecken. Allerdings gelang es nicht, die 

hergestellten PBT-Partikel mittels Wasserdampf in einem Formteilautomaten zu einem Bauteil 

zu verschweißen.  

In Köppls Arbeiten konnte deutlich gezeigt werden, dass durch die Verwendung von PBT-Ma-

terialien mit hohen Schmelzeviskositäten homogenere Zellmorphologien im Schaum generiert 

werden können. Diesem Ansatz folgten auch Standau et al. in anschließenden Arbeiten. 

[1,81,149] Die für Polyester typisch niedrige Schmelzefestigkeit, die für die unzureichende 

Verschäumbarkeit verantwortlich ist, wurde durch die Zugabe eines epoxidhaltigen CE (Jon-

crylâ ADR 4468) in verschiedenen Konzentrationen verbessert. Die chemische Modifizierung 

mit dem Joncrylâ CE veränderte das rheologische Verhalten (Schmelzerheologie, Dehnrheolo-

gie und Schmelzefestigkeit) und folglich auch das Expansionsverhalten. Die rheologische Cha-

rakterisierung ließ darauf schließen, dass die chemische Modifizierung mit einem CE sowohl 

eine Kettenarchitekturänderung als auch eine Molekulargewichtszunahme bewirkte. Die Ver-

änderung der rheologischen Eigenschaften wird in der Literatur häufig auf Kettenverlängerun-

gen, Verzweigungen und auch Vernetzungen zurückgeführt. [105] Allerdings konnten die 

strukturellen Veränderungen der modifizierten PBT-Materialien in Standaus Arbeiten nicht 

nachgewiesen werden. Es ist literaturbekannt, dass die Reaktion mit Joncrylâ CE häufig unlös-

liche Rückstände ergibt, die auf Vernetzungen im Polyester hinweisen und eine chemische 

Strukturanalyse erschweren. [139–141]  

Unmodifiziertes PBT zeigte fast keine messbare Schmelzefestigkeit, die in anschließenden Par-

tikelschaumextrusionsversuchen zu geringen Expansionsraten (224 kg/m3) und vermehrten 

Zellkoaleszenzsphänomenen führte (Abbildung 16). Die Zugabe von CE begünstigte eine ho-

mogenere Zellstruktur und resultierte in geringeren Schaumdichten als Folge einer gesteigerten 

Schmelzefestigkeit. Abweichende Resultate zeigte die Modifizierung von PBT mit 4 Gew. % 

CE. Während der Reaktivextrusion wurde die Schmelzeviskosität derart hoch, dass durch den 

resultierenden Schereintrag vermehrt Kettenabbaureaktionen stattfanden, die schließlich das 

Viskositätsniveau minderten und Schäume mit hohen Dichten und heterogenen Morphologien 

bedingten. Ein Optimum im Hinblick auf eine geringe Dichte, verbunden mit einer homogenen 

Zellmorphologie, konnte mit einer CE-Konzentration von 1 Gew. % erreicht werden. Die 

Dichte des Schaums betrug hier 179 kg/m3 mit einer mittleren Zellgröße von 155 µm. In 
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anschließenden Verschweißversuchen (Kapitel 2.4.3) konnten alle CE-modifizierten Partikel-

schaumrezepturen im Gegensatz zum unmodifizierten Material zu einem Formteil verarbeitet 

werden.  

 

Abbildung 16. REM-Aufnahmen der einzelnen E-PBT Schaumperlen für verschiedene CE-Kon-

zentrationen. [1] 

Tabelle 1. Wissenschaftliche Literatur über Extrusions- und Partikelschäume aus PBT. 

Autor Materialien Versuch Parameter Ergebnisse 

Jeong et al. 

[146] 

PBT (LG Chemical Ltd) 

MFI: 12 g/10 min 

MFI: 40 g/10 min 

Schaumextrusion 

von PBT 

CBA: 0,5-4 Gew. % 

TDüse: 230-250 °C 

Schneckendrehzahl: 30-50 U/min 

ρ: 600-1200 kg/m3 

dZelle: 10-1500 µm 

Jeong et al. 

[133] 

PBT (LG Chemical Ltd) 

MFI: 21 g/10 min 

PBA: Isobutan 

TGIC 

Schaumextrusion 

von PBT 

PBA: 6-7 Gew. % 

TGIC: 0-0,3 Gew. % 

Schneckendrehzahl: 20 U/min 

ρ: 330-510 kg/m3 

dZelle: 300 µm 

Aksit et al. 

[147] 

PBT (Ultradurâ B6550, 

BASF SE) 

MFI: 9,5 g/10 min 

PBA: CO2 

Joncrylâ ADR 4468 

BTA 

Schaumextrusion 

von PBT 

PBA: 2 Gew. % 

Joncrylâ: 0,6 Gew. % 

BTA: 0,02-0,25 Gew. % 

ρ: 80-240 kg/m3 

dZelle: 689-1288 µm 

Köppl et al. 

[132] 

PBT (Ultradurâ B4500, 

B6550, BASF SE) 

MFI: 21 & 9,5 g/10 min 

Partikelschaum-

extrusion PBT 

PBA: 3-6 Gew. % 

pWasser: 0,001-2 bar 

vMesser: 2100-3000 U/min 

ρ: 230-280 kg/m3 

Standau et 

al. [1] 

PBT (Pocanâ B1300), 

MFI: 45 g/10 min 

Joncrylâ ADR 4468 

Partikelschaum-

extrusion PBT 

PBA: 2 Gew. % 

Joncrylâ: 0,5-4 Gew. % 

ρ: 179-332 kg/m3 

dZelle: 155-220 µm 
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2.4 Formteilkonsolidierung von Partikelschäumen 

Die Weiterverarbeitung von Schaumpartikeln erfolgt in der Regel nach dem Dampfverschweiß-

prozess, wodurch sehr komplexe, dreidimensionale Bauteile realisiert werden können. Die ein-

zelnen Prozessschritte werden in Kapitel 2.4.1 näher erläutert. Während des Prozesses bewirkt 

die in Form von Heißdampf eingebrachte Energie eine Zunahme der Kettenmobilität und er-

möglicht die Interdiffusion und Verschlaufung von Polymerketten über die Grenzflächen be-

nachbarter Schaumpartikel. Für die etablierten Partikelschäume ergeben sich hinsichtlich der 

Verschweißung verschiedene Prinzipien, die vom thermischen Verhalten der Polymermatrix 

abhängen. Die in der Grenzfläche benachbarter Partikel stattfindenden physikalischen Prozesse 

sowie literaturbekannte Verschweißmechanismen für etablierte Partikelschäume werden in Ka-

pitel 2.4.2 dargestellt. Der Mechanismus des Diffusions-Verschweißens von expandierten Po-

lybutylenterephthalat-Partikelschäumen weicht allerdings deutlich von dem der etablierten Par-

tikelschäume ab und ist bisher nicht verstanden.  

2.4.1 Diffusions-Verschweißen mittels Wasserdampf 

Der Dampfverschweißprozess erfolgt, wie in Abbildung 17 dargestellt, in fünf Schritten.  

 
Abbildung 17. Schematischer Verfahrenszyklus zur dampfbasierten Herstellung von Partikel-

schaumbauteilen. [110] 
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1) Schließen 

Zunächst wird die Kavität geschlossen. Über die Wahl des Werkzeugs wird die Endkontur des 

Formteils bestimmt. Die Kavität ist mit Dampfdüsen ausgestattet, über die in den folgenden 

Bearbeitungsschritten Dampf aus der Dampfkammer in die Kavität geleitet werden kann. [110] 

 

2) Füllen 

Nach dem Schließen der Kavität werden die Schaumpartikel mittels Druckluft über Injektoren 

in die Kavität gefüllt. Abhängig vom Partikelschaummaterial haben sich unterschiedliche Füll-

methoden etabliert. Im Allgemeinen wirkt sich eine größtmögliche Kontaktfläche zwischen den 

Partikeln innerhalb der Kavität positiv auf den Diffusions-Verschweißprozess aus. Die Kon-

taktfläche kann vor allem dann gesteigert werden, wenn die Partikel innerhalb der Kavität ex-

pandieren. [7] Prozessbedingt enthält suspensionspolymerisiertes EPS einen Restgehalt an 

Treibmittel, welches während des Formteilprozesses zur weiteren Expansion der Partikel bei-

tragen kann und dadurch deren Oberflächenkontakte zueinander erhöht. Allerdings weisen die 

wenigsten Partikelschaummaterialien ein Expansionsverhalten innerhalb der Kavität auf (z.B 

EPP). [45,150] In der Regel wird ein sog. Crack-Spalt-Formwerkzeug verwendet, bestehend 

aus zwei Formhälften, die vor dem Füllvorgang einen vorbestimmten Abstand zueinander ha-

ben. In dieser Stellung wird die Kavität mit Partikeln gefüllt. Anschließend werden die beiden 

Formhälften zusammengedrückt, sodass die Partikel innerhalb der Kavität komprimiert wer-

den. Dadurch haben die Partikel einen erhöhten Oberflächenkontakt zueinander. [151] Alter-

nativ können die Partikel während des Füllvorgangs mittels Druckluft innerhalb der Kavität 

komprimiert werden. Sobald der Füllvorgang abgeschlossen ist, wird der Staudruck abgelassen, 

sodass die Partikel in ihre Ursprungsform relaxieren und dadurch große Oberflächenkontakte 

zueinander ausbilden. [7,152] Eine weitere etablierte Methode, bekannt für EPP, besteht darin, 

die Partikel vor dem Füllvorgang innerhalb eines Druckbehälters für längere Zeit mit heißer 

Luft unter Druck zu beladen. Zunächst werden die Partikel durch die Druckbeladung kompri-

miert. Der Überdruck verursacht die Diffusion von Luft in die Partikel, sodass die Partikel ihr 

ursprüngliches Volumen erreichen und sich ein Druckgleichgewicht zwischen Partikelinnen-

druck und Außendruck innerhalb des Druckbehälters einstellt. Die druckbeladenen Partikel 

können anschließend in die Kavität gefüllt werden und expandieren dort während des Ver-

schweißvorgangs, wodurch geringere Bauteildichten generiert werden können. [7,45,74] 
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3) Bedampfen 

Anschließend 3.1) wird die Kavität durch Öffnen aller Ventile über kleine Dampfdüsen durch 

das Einleiten von Heißdampf parallel zur Werkzeugwand gespült. In einem nächsten Schritt 

3.2) findet die sog. Querbedampfung statt, die direkt durch die Probe geleitet wird. Zur Verbes-

serung der Oberflächenqualität wird anschließend 3.3) der sog. Autoklavdampf eingeleitet wäh-

rend die Ausgangsventile geschlossen werden. [7,45,110] 

 

4) und 5) Kühlen und Entformen 

Mittels aktiver Kühlung, üblicherweise Sprühkühlung mit Wasser, wird das Formteil abge-

kühlt. Nachdem die Kühlphase abgeschlossen ist, fährt das Werkzeug auf und das Formteil 

wird mit Hilfe eines Auswerfsystems aus der Kavität entformt.[7,45,110] 

 

2.4.2 Etablierte Diffusions-Verschweißtheorien 

Die Ausbildung einer festen Bindung von Partikeln im Formteil kommt durch die Interdiffusion 

und Verschlaufung von Polymerketten über die Grenzflächen benachbarter Schaumperlen zu-

stande. Der Diffusionsprozess in der Grenzfläche setzt unter anderem voraus, dass benachbarte 

Partikel große Oberflächenkontaktflächen zueinander ausbilden. [7,153,154] Unebenheiten 

bzw. Rauheiten der Partikeloberflächen und Hohlräume zwischen den Partikeln in der Kavität 

müssen zunächst behoben werden. [45,155] Dem in Kapitel 2.4.1 beschriebenen Füllprozess 

kommt dementsprechend eine entscheidende Rolle zu. Sobald die Partikeloberflächen während 

des Dampfverschweißprozesses erweichen (mikroskopische Benetzung), treten zwischen den 

Partikeln zunächst schwache Van-der-Waals-Wechselwirkungen auf. [7,153] Der anschlie-

ßende Diffusionsprozess wird in der Literatur häufig mit Hilfe des sog. Reptationsmodells von 

de Gennes [156,157], Doi und Edwards [158] beschrieben. Dieses Modell beschreibt die 

Brownsche Molekularbewegung von linearen, einzelnen Polymerketten in einem amorphen 

Material als Bewegung einer Monomerkette innerhalb röhrenartiger Bereiche. Die sog. Repta-

tionsröhre entsteht dabei durch Bewegungseinschränkungen der jeweiligen Monomerkette, die 

durch Verschlaufungen mit benachbarten Polymerketten verursacht werden (Abbildung 18). 

Bei t = 0 befindet sich die Polymerkette vollständig in ihrer Reptationsröhre. Die Brownsche 

Molekularbewegung erlaubt der Kette, sich lateral entlang der Reptationsröhre zu bewegen. 

Die Kettenenden, die nach einer gewissen Zeit t < tRep die Reptationsröhre verlassen haben, 
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werden als „minor chain“ bezeichnet und besitzen die Länge l(t). Mit zunehmender Zeit t 

wächst die Länge der „minor chain“, deren Bewegungsrichtung nun nicht mehr über die an-

fängliche Reptationsröhre bestimmt wird. Allerdings befindet sie sich in einem dichten System, 

bestehend aus verschlauften Polymerketten, in einer neuen Reptationsröhre. Die Zeit, die die 

Kette benötigt, um ihre ursprüngliche Reptationsröhre vollständig zu verlassen, wird als Rep-

tationszeit tRep bezeichnet. 

 

Abbildung 18. Brownsche Molekularbewegung einer Polymerkette aus ihrer Reptationsröhre. 

Die Übertragung des Reptationsmodells auf die Vorgänge an Polymergrenzflächen und die da-

raus resultierende Adhäsion wurde in einer Reihe von Veröffentlichungen von Wool 

[17,153,159,160] dokumentiert: Die Verschlaufungen von Polymerketten in der Grenzfläche 

zweier Fügepartner beeinflussen die Kettenbewegung in gleicher Weise wie Verschlaufungen 

innerhalb eines Fügepartners. Für lineare Polymere konnten in Abhängigkeit vom Molekular-

gewicht Mw Zusammenhänge zwischen deren Reptationszeit (tRep ~ 𝑀(
) ) und zwischen deren 

Diffusionskoeffizienten (D ~ 𝑀(
) ) ermittelt werden. [161] Zusätzlich erweiterte Wool seine 

Überlegungen für kristallisierbare amorphe Grenzflächen. Dabei untersuchte er Polymere, die 

oberhalb deren Schmelzpunkte Tm in Kontakt gebracht wurden. Die Interdiffusion und Ver-

schlaufung von Polymerketten fand dementsprechend in der Schmelze statt. Eine anschließende 

isotherme bzw. nicht-isotherme Kristallisation aus der Schmelze heraus verursachte eine Ko-

kristallisation der Fügepartner in deren gemeinsamer Grenzfläche. Die Grenzflächenfestigkeit 

hing dabei stark von der Kristallisationstemperatur Tc, der Kristallisationszeit und den Abkühl-

bedingungen ab. In Wools Untersuchungen begünstigten längere Kristallisationszeiten das 

Wachstum von größeren Sphärolithen, die die Grenzflächenfestigkeit erhöhten. [17] Weitere 

Theorien, die die Wirkmechanismen im Inneren von Schweißnähten beschreiben, liefern die 

Mischkristallhypothese [162] und die Nexus-Hypothese [163]. Die Mischkristallhypothese 
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wurde für vernetzte Polyethylen Fügepartner veröffentlicht. Sie postuliert, dass kristalline Be-

reiche des vernetzten Polyethylens oberhalb von deren Schmelztemperatur so beweglich sind, 

dass sie intensive Platzwechselvorgänge über die Grenzflächen vornehmen und während der 

Abkühlung in der gemeinsamen Grenzfläche rekristallisieren können. Die Nexushypothese 

baut auf der Mischkristallhypothese auf und berücksichtigt die Frage, ob die gemeinsamen 

Kristallstrukturen in der Grenzfläche auch genauso große Verknüpfungen (Verbindungsmole-

küle, die kristalline Bereiche kovalent binden) haben, wie die Kristallstrukturen in den jeweili-

gen Fügepartnern.  

Übertragung der Verschweißtheorien auf etablierte Partikelschäume 

Für die etablierten Partikelschäume gibt es hinsichtlich der Verschweißung verschiedene Prin-

zipien, die abhängig vom thermischen Verhalten der Polymermatrix sind.  

Beispiel EPS (amorph) 

EPS besitzt einen breiten Erweichungsbereich. Die im Verschweißprozess in Form von Heiß-

dampf eingebrachte Energie führt dazu, dass die einzelnen Schaumpartikel über Tg erwärmt 

werden. Folglich steigt die Kettenmobilität an und es kommt zur Interdiffusion und Verschlau-

fung der Polymerketten über die Grenzflächen benachbarter Schaumperlen. Dies resultiert, ab-

hängig vom Diffusionsgrad und der Verschlaufungsdichte, in einer festen Bindung der Partikel 

im Formteil. Gleichzeitig ist die Dimensionsstabilität der Partikel in diesem Temperaturbereich 

gewahrt, damit keine Qualitätsminderung der Schaumstruktur im Bauteil auftritt. [7,8,45] Die 

Höhe der Glasübergangstemperatur Tg richtet sich nach dem Pentanrestgehalt in suspensions-

polymerisiertem Polystyrol, da Pentan plastifizierend wirkt. Expandierbares Polystyrol wird 

vor dem eigentlichen Verschweißprozess zunächst in einem sog. Vorschäumprozess aufge-

schäumt. Der verbleibende Pentanrestgehalt bestimmt einerseits die Glasübergangstemperatur 

Tg des EPS und damit die einzustellende Dampftemperatur im Formteilprozess [164] (Abbil-

dung 19a), andererseits trägt der Pentanrestgehalt zur weiteren Expansion der Partikel in der 

Kavität bei und kann dadurch deren Oberflächenkontakte zueinander erhöhen. Rossacci et al. 

[165,166] untersuchten die Verschweißgüte in EPS-Bauteilen in Abhängigkeit von der Ver-

schweißtemperatur und -zeit. Die Güte der Verschweißung wurde durch Betrachtung der unter 

Zugbelastung entstandenen Bruchflächen mittels Rasterlektronenmikroskop beurteilt. Hier 

wurde unterschieden, ob das Bauteilversagen zwischen den Partikeloberflächen (inter-bead-

Bruch) oder innerhalb eines Partikels (intra-bead-Bruch) auftrat. Im Allgemeinen wurde mit 
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steigender Verschweißtemperatur und -zeit ein besseres Verschweißergebnis erreicht, sodass 

vermehrt intra-bead-Brüche auftraten. Andererseits wurde die Schaumstruktur bei zu hoher 

Dampftemperatur und zu langer Sättigungszeit massiv beeinträchtigt (vermehrt Zellkoaleszenz- 

und Zellkollapsphänomene), was sich in einer erhöhten Dichte im Bauteil widerspiegelte. 

[166,167]  

Beispiel EPP und E-TPU (teilkristallin) 

Für die physikalischen Vorgänge während der Verschweißung von teilkristallinen Partikel-

schäumen aus EPP existiert ein anderer wissenschaftlich akzeptierter Mechanismus. EPP kann 

unter anderem im Rührautoklavprozess (Kapitel 2.2.3) hergestellt werden. Prozessbedingt lie-

gen in EPP-Schaumperlen zwei Schmelzpeaks vor (Abbildung 19). Ursächlich hierfür ist eine 

isotherme Gas-Sättigungsphase im Autoklaven bei erhöhter Temperatur (ca. Tm), welche zur 

Bildung höherschmelzender Kristallite mit perfekterer Kristallstruktur führt (Tm,hoch). Während 

der Abkühlung bilden sich zudem niedrigschmelzendere Kristallite (Tm,niedrig), sobald der 

Schäumvorgang eingeleitet wird. Wie in Abbildung 19b dargestellt, wird die Dampftemperatur 

während des Verschweißvorgangs so gewählt, dass diese zwischen den beiden Schmelzpeaks 

liegt. So wird die Schaumstruktur durch die nicht aufgeschmolzenen, höherschmelzenden Kris-

tallite stabilisiert, während die nunmehr beweglichen Polymerketten des aufgeschmolzenen 

niedrigschmelzenden Anteils für die Interdiffusion und Verschlaufung über die Partikelgrenzen 

hinweg zur Verfügung stehen, da die Temperatur weit über Tg liegt. [7,8,168–171] Während 

der Abkühlung der Kavität im Formteilautomaten können die verschlauften Ketten in der 

Grenzfläche rekristallisieren. Gensel et al. [172] konnten die Größe der Kristalldomänen in der 

Grenzfläche von verschweißten EPP-Bauteilen mittels Rasterkraftmikroskopie bestimmen. 

Dementsprechend liegen in EPP stärkere Partikelbindungskräfte als in EPS vor, da diese nicht 

nur auf einem physikalischen Verschlaufungsnetzwerk beruhen, sondern auch durch Kristalli-

sationsphänomene in der Grenzfläche zwischen den Partikeln verursacht werden. [169] Ähnli-

che Annahmen wurden auch für den Verschweißmechanismus von E-TPU getroffen. [60,173] 

E-TPU weist einen breiten Schmelzbereich auf. Wenn Kristalle während des Dampfver-

schweißprozesses im unteren Schmelztemperaturbereich aufgeschmolzen werden, können sie 

zur Interdiffusion und Verschlaufung über die Grenzflächen benachbarter Partikel beitragen 

und in dieser anschließend durch Abkühlung rekristallisieren (Abbildung 19c). 
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Abbildung 19. Temperaturbereich zum Verschweißen von Partikelschäumen für a) amorphe 

Polymere (EPS), b) teilkristalline Polymere (EPP), c) teilkristalline Polymere (E-TPU). 
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2.4.3 Formteilkonsolidierung von E-PBT 

In Zusammenarbeit mit der Neue Materialien Bayreuth GmbH konnten Standau et al. [1] 2018 

aus den in Abbildung 16 (Kapitel 2.3.3) dargestellten PBT-Partikeln erstmals Partikelschaum-

bauteile herstellen. Für PBT ergaben sich hinsichtlich des Dampfverschweißprozesses beson-

dere Herausforderungen. Die hohe Schmelztemperatur des technischen Thermoplasts bedeutet, 

dass höhere Dampftemperaturen und folglich auch deutlich höhere Dampfdrücke als üblich 

(EPS, EPP) eingesetzt werden müssen. Konkret sind für die Verschweißung von E-PBT 

Dampfdrücke von bis zu 16 bar nötig. Wie Abbildung 20 zu entnehmen ist, konnten die unmo-

difizierten PBT-Schaumperlen nicht zu einem Formteil verschweißt werden. Dieses Ergebnis 

bestätigte die Beobachtungen von Köppl [132], dass lineares, unmodifiziertes E-PBT sich nicht 

verschweißen lässt. Allerdings konnten alle CE-modifizierten PBT-Schaumpartikel im Dampf-

verschweißprozess zu einem Formteil konsolidiert werden. Ein Optimum im Hinblick auf eine 

geringe Dichte verbunden mit einem hohen intra-bead-Anteil (hohe Verschweißgüte) im 

Bruchbild konnte mit einer CE-Konzentration von 1 Gew. % erreicht werden. Die Dichte des 

Bauteils betrug hier 168 kg/m3. Die Bauteildichten der mit 0,5 und 4 Gew. % CE modifizierten 

Platten fielen deutlich höher aus, zurückzuführen auf die höhere Dichte der entsprechenden 

Einzelpartikel.  

 

Abbildung 20. REM-Aufnahmen der unter Zugbelastung entstandenen Bruchflächen von  

E-PBT Bauteilen. [1] 

 



2 Grundlagen und Stand der Forschung 45 

 

Außerdem von Interesse ist die Tatsache, dass der Dampfverschweißprozess mit Drücken zwi-

schen 12 und 16 bar durchgeführt wurde. Die Dampfdrücke entsprechen Temperaturen zwi-

schen 191 und 205 °C. PBT ist teilkristallin mit nur einem Schmelzpeak bei etwa 225 °C. Somit 

verschweißt CE-modifiziertes E-PBT deutlich unterhalb der Schmelztemperatur, aber oberhalb 

von Tg, sodass keine Kristallite aufgeschmolzen werden, die zur Interdiffusion über die Parti-

kelgrenzen hinweg beitragen können. Dementsprechend weicht der Prozess des Verschweißens 

von E-PBT-Partikelschäumen deutlich von dem der etablierten teilkristallinen Partikelschäume 

ab (EPP: Erzeugen eines Doppelschmelzpeaks und Aufschmelzen der niedrig schmelzenden 

Kristalle; E-TPU: Aufschmelzen von Kristallen im unteren Schmelztemperaturbereich eines 

breiten Schmelzpeaks (Kapitel 2.4.2)) und ist bisher nicht vollständig verstanden (Abbildung 

21).  

 

Abbildung 21. Abweichung des Verschweißmechanimus von E-PBT-Partikelschäumen von dem 

der etablierten Partikelschäume.  
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2.5 Zusammenfassung 

Neben den etablierten Partikelschäumen aus EPS und EPP wird an der Entwicklung tempera-

turbeständigerer Partikelschäume aus dem technischen Thermoplasten PBT in einem kontinu-

ierlichen Verfahren gearbeitet. Köppl [132] befasste sich mit dem Einfluss verschiedener Ma-

terial- und Verarbeitungsparameter zur Herstellung von E-PBT mittels Schaumextrusion und 

Unterwassergranulierung. Deutlich konnte hier der Einfluss der Viskosität auf die Schaummor-

phologie herausgearbeitet werden. So konnte mit einer höheren Viskosität eine deutlich feinere 

Zellmorphologie und eine rundere Form der Schaumperlen erzielt werden. Allerdings gelang 

es zunächst nicht, diese zu verschweißen. 

Für die Herstellung von PBT-Partikelschäumen lassen sich folgende Herausforderungen iden-

tifizieren: 

(i) Die für Polyester typische niedrige Schmelzefestigkeit, wegen der Polymere wie PLA, 

PET und PBT als nur schwer schäumbar gelten und, wie in der Literatur beschrieben, 

oft mit einem CE hinsichtlich ihres rheologischen Verhaltens zur Veränderung der Ket-

tenarchitektur optimiert werden.  

(ii) Andererseits ist das Verarbeitungsfenster beim Schäumen im Vergleich zu amorphen 

Polymeren durch das Kristallisationsverhalten erheblich geschmälert. 

In einer anschließenden Forschungsarbeit von Standau wurde PBT mit einem epoxidhaltigen 

CE modifiziert. Daraus resultierte, abhängig von dessen Konzentration für PBT: 

(i)  eine Verbesserung der rheologischen Eigenschaften für den Schaumprozess, 

(ii)  das Einbringen von Verzweigungen. Es ist davon auszugehen, dass die CE-modifizier-

ten Materialien vernetzte Bestandteile enthalten, was die exakte Strukturaufklärung bis-

lang erschwert (siehe Kapitel 2.3.2). 

(iii)  die erfolgreiche Expansion (Schaumdichtereduktion auf bis zu 180 kg/m3) und 

(iv)  die Verschweißbarkeit der Schaumperlen zu einem Formteil. 
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3 Zielsetzung und Struktur der Arbeit 
Derzeit ist das Diffusions-Verschweißen von PBT-Schaumpartikeln nur mit einem epoxid-

gruppenhaltigen CE möglich. Dieser löst bisher nicht aufgeklärte, strukturelle Veränderungen 

aus, welche das dehnrheologische Verhalten und folglich auch das Expansionsverhalten maß-

geblich beeinflussen. Eine Erklärung, warum Partikelschäume nur mit CE verschweißen, ist 

noch nicht erbracht und aufgrund der Komplexität der ablaufenden Reaktionen nicht trivial. Es 

konnte bereits gezeigt werden, dass im Falle des E-PBT keiner der etablierten Diffusions-Ver-

schweißmechanismen, wie im Falle von EPS, EPP oder E-TPU, zum Tragen kommt. PBT ist 

teilkristallin mit nur einem Schmelzpeak. CE modifiziertes E-PBT verschweißt deutlich unter-

halb der Schmelztemperatur von PBT, aber oberhalb Tg (Kapitel 2.4.3). Somit ist der Prozess 

des Diffusions-Verschweißens für E-PBT-Partikelschäume bisher nicht verstanden.  

Das Hauptziel dieser wissenschaftlichen Arbeit besteht dementsprechend in der Aufklärung 

des Verschweißmechanismus von Polybutylenterephthalat-Partikelschäumen. Der Weg von 

der Herstellung der Schaumpartikel bis hin zu deren Konsolidierung zum Formteil umfasst eine 

Vielzahl von Einflussparametern. Diese müssen vollständig erfasst und deren Auswirkung auf 

das Verschweißergebnis von E-PBT verstanden werden, um daraus Struktur-Eigenschafts-Be-

ziehungen abzuleiten. 

In diesem Zusammenhang wurden bereits Hypothesen [1] vorgelegt, um mögliche Erklärungs-

ansätze für den abweichenden Verschweißmechanismus von E-PBT zu liefern. Bislang konnten 

allerdings keine Hinweise für die Gültigkeit dieser Annahmen gefunden werden. Somit steht 

das wissenschaftliche Verständnis noch ganz am Anfang.  

Hypothese I beruht auf der Vermutung, dass die expandierende PBT-Schmelze (220 °C Dü-

sentemperatur) während des Unterwassergranulierungsprozesses in Kontakt mit dem viel käl-

teren Wasser (80 °C UWG-Temperatur) tritt, sodass die Partikeloberfläche abgeschreckt wird. 

Dies würde im CE-modifizierten PBT in einer amorphen Außenschicht resultieren, die oberhalb 

der Glasübergangstemperatur Tg zur Ketteninterdiffusion über die Partikelgrenzen hinweg zur 

Verfügung stände.  

Die Überprüfung von Hypothese 1 geht mit folgenden Teilzielen einher:  

Das erste Teilziel besteht darin, ein Verständnis zu erarbeiten, inwiefern die Verschweißbarkeit 

von E-PBT vom Kristallisationsverhalten abhängt und letzteres durch die chemische Modifi-

zierung mit einem epoxidgruppenhaltigen CE verändert wird. Der Prozess des Verschweißens 
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findet in einem dünnen Bereich an den Oberflächen zweier sich berührender Schaumperlen 

über die Partikelgrenzen hinweg statt. Daher bildet die Untersuchung der kristallinen Eigen-

schaften der Oberflächen der PBT-Einzelpartikel (unmodifiziert und CE-modifiziert) und der 

Grenzfläche zwischen zwei Partikeln in einem verschweißten Formteil die Grundlage für das 

Verständnis der Vorgänge beim Verschweißen. Es gilt unter anderem zu überprüfen, inwiefern 

sich die Kristallinität an der Partikeloberfläche von der im Kern unterscheidet. Entsprechend 

des in Abbildung 17 dargestellten Verfahrenszyklus zur dampfbasierten Herstellung von Parti-

kelschaumformteilen sind die Partikel während des Verschweißprozesses einem definierten 

thermischen Profil ausgesetzt (Aufheizen, isothermes Tempern und Abkühlen innerhalb der 

Kavität). Dementsprechend muss außerdem überprüft werden, inwiefern die thermische Be-

handlung in der Kavität des Formteilautomaten Einfluss auf das Kristallisationsverhalten und 

dahingehend auf das Verschweißverhalten von PBT nimmt. Dabei müssen vor allem Unter-

schiede zwischen unbehandelten und CE-modifizierten PBT-Partikeln erfasst werden. 

Als zweites Teilziel soll herausgearbeitet werden, inwiefern über die Variation der UWG-Was-

sertemperatur das Verschweißverhalten der PBT-Partikel gesteuert werden kann. Hinsichtlich 

Hypothese 1 ist hier interessant, ob sich der Einfluss der Abkühlrate in einer messbaren Verän-

derung der Partikeleigenschaften (z.B. den thermischen Eigenschaften) widerspiegelt. Die für 

eine Verschweißung relevanten Einzelpartikeleigenschaften müssen zunächst vollständig er-

fasst und deren Auswirkung auf das Verschweißergebnis von E-PBT verstanden werden, um 

daraus Struktur-Eigenschafts-Beziehungen abzuleiten. 

Zwar konnte die Wirksamkeit zur Realisierung einer Verschweißbindung in E-PBT durch den 

Einsatz eines epoxidgruppenhaltigen CE gezeigt werden, jedoch konnte die resultierende Ket-

tenarchitektur und deren Wirkmechanismus auf das Schaum- und Verschweißergebnis nicht 

aufgeklärt werden. Hypothese 2 beruht auf der Annahme, dass die Verschweißbarkeit der 

Schaumperlen über die PBT-Kettenarchitektur gesteuert werden kann.  

In einem dritten Teilziel soll der Einfluss des Molekulargewichts Mw auf das Schäum- und 

Verschweißverhalten von linearen PBT-Materialien untersucht werden. Die chemische Modi-

fikation mit einem CE erhöht einerseits das Molekulargewicht Mw und verändert andererseits 

die Kettenarchitektur. Über die Variation der Kettenlänge von ausschließlich linearen PBT-

Strukturen soll in diesem Untersuchungsansatz gezielt der Einfluss des Molekulargewichts Mw 

herausgearbeitet werden. 
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In einem vierten Teilziel soll der Einfluss des Verzweigungsgrades auf das Schäum- und Ver-

schweißverhalten von PBT herausgearbeitet werden. Die bisher eingesetzten Systeme, beste-

hend aus PBT-Matrix und CE, werden in dieser Untersuchung so vereinfacht, dass systematisch 

verzweigte Architekturen der PBT-Polyesterhauptkette entstehen, um so ein Verständnis der 

ablaufenden Reaktionen und physikalischen Vorgänge zu ermöglichen. Die unbekannte Struk-

tur der CE-modifizierten PBT-Partikel dient dabei als Benchmark, die mit den definierten Ket-

tenarchitekturen verglichen werden soll.  

Die Realisierung des dritten und vierten Teilziels umfasst jeweils:  

a) die umfängliche thermische (Schmelzeverhalten und Kristallinität) und rheologische 

(Schmelze-, Dehnrheologie, Schmelzefestigkeit) Charakterisierung der in ihrer Ketten-

struktur systematisch variierten Polyester. 

b) die Überprüfung der Verschäumbarkeit in einem kontinuierlichen Prozess. 

c) die Untersuchung der Schaumpartikel (Dichte und Morphologie, thermisches Verhal-

ten, Offenzelligkeit, Schrumpfverhalten). 

d) die Realisierung einer Grenzflächenhaftung der hergestellten Schaumpartikel in einem 

Dampfverschweißprozess und die Beurteilung der Verschweißgüte. 

 

 

Abbildung 22. Struktur und Ziel der Arbeit sowie Übersicht über die einzelnen Ergebniskapitel. 
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4 Materialien und Methoden 
4.1 Systematisch variierte molekulare PBT-Strukturen 

Im Rahmen dieser Dissertation sollen über die Auswahl von PBT-Materialien mit systematisch 

variierter Kettenarchitektur Struktur-Eigenschafts-Beziehungen beim Schäumen und Diffusi-

ons-Verschweißen herausgearbeitet werden.  

Lineares und linear kettenverlängertes PBT 
 

 

Tabelle 2. Verwendete lineare PBT Materialien mit Angabe ihrer Molekulargewichte Mw und 

Mn, ihrer Polydispersitätsindexe (PDI) und Schmelze-Volumenfließrate (MVR). 

Material Hersteller 
Mw / 

g/mol* 

Mn / 

g/mol* 
PDI 

MVR (250 °C; 2,16 

kg) / cm3/10 min* 

Pocan B1100 LANXESS AG (Köln, Deutschland) 48.500 29.000 1,7 80 

Pocan B1300 LANXESS AG (Köln, Deutschland) 62.300 31.200 2,0 45 

Pocan B1400 LANXESS AG (Köln, Deutschland) 67.900 29.500 2,3 32 

Pocan B1600 LANXESS AG (Köln, Deutschland) 89.900 37.700 2,4 14 

Pocan B1700 LANXESS AG (Köln, Deutschland) 97.600 40.000 2,4 8 

* Die Daten wurden vom Hersteller zur Verfügung gestellt. 

Verzweigtes PBT 
 

Systematisch verzweigte PBT-Strukturen wurden am Leibniz-Institut für Polymerforschung 

Dresden (Arbeitsgruppe Funktionspolymere PD Dr. Doris Pospiech IPF Dresden) synthetisiert 

und für die vorliegende Dissertation zur Verfügung gestellt. Die Auswahl dieser verzweigten 

Strukturen basiert auf folgender Strategie: Zunächst wurde ein zum kommerziell erhältlichen, 

linearen PBT Pocan 1100 in thermischen und rheologischen Eigenschaften vergleichbarer, li-

nearer Copolyester (nachfolgend als Kontrollpolyester bezeichnet) hergestellt. Zu diesem 

Zweck wurden Monomere mit aliphatischen Methylengruppen im Polymerrückgrat, aber ohne 

Verzweigungen, in die PBT-Kette eingebaut: 1,18-Octadecan-diol (ODD, C18; Abbildung 
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23a). Die chemische Komposition des Kontrollpolyesters, der in thermischen und rheologi-

schen Eigenschaften dem Pocan 1100 gleicht, ist 50 mol % Terephthalsäure (T) : 4 mol % ODD 

: 46 mol% Butandiol (B).  

Ausgehend von diesem Kontrollpolyester P(T-ODD-B)-4 wurden PBT-Copolyester mit defi-

nierten verzweigten Einheiten in verschiedenen molaren Verhältnissen entworfen (Synthese-

schema und chemische Struktur der verzweigten PBT-Strukturen sind in Abbildung 23b darge-

stellt). Hier wurden biobasierte Dilinoleinderivate als Monomere (unten stehend abgekürzt als 

LD), die Verzweigungen enthalten, anstelle des 1,18-Octadecandiols (ODD) in die PBT-Kette 

eingebaut. Der lineare Kontrollpolyester bietet so die Möglichkeit, zwischen dem Einfluss der 

chemischen Struktur des Rückgrats ohne Verzweigungen und dem Einfluss der Alkylseitenket-

ten (Verzweigungen im Rückgrat) der verzweigten Modellsysteme zu unterscheiden. Dabei 

wurde ein verzweigtes Modellsystem mit 4 mol % LD ((P(T-LD-B)-4 ), als Pendant zum 

4 mol % ODD modifizierten linearen PBT-Copolyester im größeren Maßstab synthetisiert und 

zusätzlich ein mit 8 mol % LD ((P(T-LD-B)-8 ) stärker verzweigtes Modellsystem.  

 

 

a 
 

 

b 

Abbildung 23. Syntheseschema des a) Kontrollpolyesters P(T-ODD-B)-4 und der b) verzweigten 

Modellsysteme P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8. 

Alle PBT-Materialien wurden vor der Verarbeitung im Partikelschaumextrusionsprozess für 4 

Stunden bei 80 °C getrocknet.  
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Wie aus den Forschungsarbeiten von Standau hervorging, ist das Verschäumen und anschlie-

ßende Verschweißen von PBT-Partikelschäumen nur mit einem epoxidgruppenhaltigen chain 

extender (CE) möglich. Um detaillierte Einblicke in den Verschweißmechanismus von E-PBT 

zu erhalten, wurde die bislang beste Rezeptur aus Standaus Forschungsarbeiten für die Unter-

suchungen in der vorliegenden Dissertation hergestellt. Die chemische Modifizierung von PBT 

erfolgte mit einem Joncryl 4468 chain extender der Firma BASF SE (Ludwigshafen, Deutsch-

land). Der Joncryl 4468 chain extender ist ein multifunktonales, epoxidgruppenhaltiges Styrol-

Acryl-Copolymer, besitzt ein Molekulargewicht von 7250 g/mol, eine Glasübergangstempera-

tur Tg von 59 °C und lässt sich bis zu einer Zersetzungstemperatur von 320 °C verarbeiten. Der 

allgemeine chemische Aufbau wurde bereits in Kapitel 2.3.2 vorgestellt. 

4.2 Herstellungsmethoden 

4.2.1 Kontinuierliche Partikelschaumextrusion 

Der Schaumextrusionsprozess mit anschließender Unterwassergranulierung (UWG) erlaubt die 

kontinuierliche Herstellung von expandierten PBT-Partikelschäumen. Abbildung 24 zeigt den 

schematischen Aufbau der verwendeten Tandem-Extrusionsanlage von Dr. Collin (Ebersberg. 

Deutschland) bestehend aus einem Doppelschneckenextruder (L/D = 42, D = 25 mm) (A-Extru-

der) und einem sich anschließenden Einschneckenextruder (L/D = 30, D = 45 mm) (B-Extru-

der), der an eine UWG-Einheit (Gala Kunststoff- und Kautschukmaschinen GmbH, Xanten, 

Deutschland) angeschlossen ist. Nach der Einzugszone wurden die PBT-Materialien bei 245 °C 

aufgeschmolzen. Für die Kapitel 5.2 diskutierten PBT-Partikelschäume wurde zusätzlich  

1 Gew. % CE gravimetrisch zudosiert. Nach Aufschmelzen des PBTs wurde CO2 (2 Gew. %) 

in den Zylinder des Doppelschneckenextruders injiziert. Der aufgewendete Scher- und Tempe-

ratureintrag (gemäß Abbildung 24) bewirkte eine Verdichtung und Homogenisierung und die 

Ausbildung eines einphasigen Schmelze-Treibmittel-Gemischs. Anschließend wurde die PBT-

Schmelze in einen zweiten Extruder (B-Extruder) überführt und auf die entsprechende Schäum-

temperatur herabgekühlt. Durch die angeschlossene UWG wurde die expandierende PBT-

Schmelze beim Austritt aus der Düse durch ein rotierendes Messer (2400 U/min) in Partikel 

granuliert und durch einen beheizten Wasserkreislauf (Wassertemperatur: 50-90 °C) abtrans-

portiert (Volumendurchfluss: 9 m3/h). In der UWG wurde kein Wasserdruck angelegt.  
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*      Eingestellte Parameter im B-Extruder für die Rezepturen: PBT Pocan 1300 + 1 Gew. %   
        CE, PBT Pocan 1100, 1300, 1400, 1600 und 1700 
**    Eingestellte Parameter im B-Extruder für P(T-LD-B)-4 
***  Eingestellte Parameter im B-Extruder für P(T-LD-B)-8 

Abbildung 24. Partikelschaumextrusionsanlage zur Herstellung von PBT-Partikelschäumen mit 

Angabe der Prozessparameter a) im A-Extruder, b) im B-Extruder und c) in der Unterwasser-

granulierungseinheit (UWG). [1] 

4.2.2 Formteilkonsolidierung 

Die Verschweißung der geschäumten PBT-Partikel fand an einem Formteilautomaten 

TVZ162/100PP der Firma Teubert Maschinenbau GmbH (Blumberg, Deutschland) statt. Die-

ser ist mit einem speziellen Dampferzeuger HaeCo II von Unibell (Hwaseong, Südkorea) aus-

gestattet, der in der Lage ist, Dampfdrücke von bis zu 25 bar zu generieren. Die zur Verschwei-

ßung notwendigen Dampfdrücke richteten sich nach den thermischen Eigenschaften der PBT-

Partikel (siehe Kapitel 5.2, 5.3, 5.4). Die resultierenden Formteile hatten Dimensionen von  

200 x 300 x 20 mm3. 
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4.3 Charakterisierungsmethoden 

4.3.1 Dynamische Differenzkalorimetrie 

Die thermischen Untersuchungen wurden an einem dynamischen Differenzkalorimeter DSC1 

der Firma Mettler Toledo (Columbus, OH, USA) durchgeführt. Um den Einfluss der Partikel-

schaumverarbeitung auf die PBT-Partikel zu analysieren, wurden jeweils die ersten Aufheiz-

kurven herangezogen. Dafür wurden die Proben (Einwaage: 5-8 mg) unter Stickstoffatmos-

phäre (Durchfluss: 50 mL/min) von 25°C auf 270 °C mit einer Heizrate von 10 K/min erwärmt. 

Im Falle der nicht-isothermen Kristallisationsstudien wurden die Proben ebenfalls zunächst von 

25°C auf 270 °C mit einer Heizrate von 10 K/min erhitzt und anschließend mit Abkühlraten 

von 2,5/5/10 und 20 K/min abgekühlt. Um eine Reproduzierbarkeit der Ergebnisse zu gewähr-

leisten, wurden alle Messungen dreimal durchgeführt. Zur Bestimmung der Kristallinität  

𝜒 = ∆<+
∆<+,011%

 wurde die theoretische Schmelzenthalpie von PBT (DHm,100% = 140 J/g) herange-

zogen [174]. Die Auswertung erfolgte mit der STARe-Software (Mettler-Toledo AG, 

Schwerzenbach, Schweiz). Die Integration und die Auswertung wurde nach den Vorgaben von 

Khanna et al. [175] durchgeführt. 

Im Falle der isothermen Kristallisationsstudien wurden die Proben entweder aus der Schmelze 

(270 °C) mit einer Abkühlrate von 50 K/min auf die entsprechende Kristallisationstemperatur 

TK abgekühlt (isotherme Heiß-Kristallisation in Kapitel 5.1.2) oder von 25 ° C auf die entspre-

chende Kristallisationstemperatur TK mit einer Heizrate von 50 K/min aufgeheizt (isotherme 

Kalt-Kristallisation in Kapitel 5.1.3). 

4.3.2 Plasmaätzen 

Zur Sichtbarmachung von lamellaren Strukturen auf der Partikeloberfläche bzw. in der Grenz-

fläche verschweißter Partikel, wurden die Proben vor der mikroskopischen Untersuchung zehn 

Minuten lang bei 0,2 mbar in einer PlasmaFlecto 10 Laborplasmaanlage (Plasma Technology 

GmbH, Deutschland) mit Sauerstoffplasma geätzt. Das selektive Ätzen von teilkristallinen Po-

lymeren ist eine etablierte Methode zur Entfernung der weniger widerstandsfähigen amorphen 

Phase. Die Aufnahmen wurden anschließend mittels eines LEO 1530 Rasterelektronenmikro-

skops (Zeiss, Deutschland) mit einer Beschleunigungsspannung von 3 kV durchgeführt. 
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4.3.3 Scher- und Dehnrheologie 

Mit Hilfe einer Heizpresse der Firma P/O-Weber wurden die Scher- und Dehnrheologie-Prüf-

körper bei einer Temperatur von 250 °C zunächst 2 Minuten lang bei 20 kN, danach 4 Minuten 

lang bei 50 kN präpariert. Zur Untersuchung der scher- und dehnrheologischen Eigenschaften 

wurden die Prüfkörper vier Stunden lang bei 80 °C getrocknet, um thermohydrolytischen Ab-

bau zu vermeiden.  

Die Messungen fanden an einem Anton Paar MCR 702 TwinDrive Rheometer (Graz, Öster-

reich) in Platte-Platte Konfiguration von Plättchen mit einem Durchmesser von 25 mm und 

einem Spalt von 1 mm statt. In vorangegangen Amplitudentests (g = 0,1 – 100 %, w = 1 rad/s) 

wurde der linear-viskoelastische Bereich für alle untersuchten PBT-Materialien bestimmt. Zu 

Ermittlung der scherrheologischen Eigenschaften wurden oszillatorische Frequenzmessungen 

im linear-viskoelastischen Bereich (w = 500 – 0,1 rad/s, g = 5 %, T = 250 °C) unter Stickstoff-

atmosphäre (Durchfluss: 50 mL/min) durchgeführt. Die dehnrheologischen Untersuchungen 

wurden mit Prüfkörpern der Maße 14 x 10 x 0,6 mm3 durchgeführt. Der Rollenabstand betrug 

jeweils 14 mm. Die Messungen wurden bei Dehnraten von 1/s und 3/s und einer Temperatur 

von 220 °C durchgeführt. 

4.3.4 Rheotens-Messungen 

Die Rheotens-Messungen zur Bestimmung der Schmelzefestigkeit wurden an einem Rheo-

graph 6000 Kapillarrheometer (Göttfert Werkstoff – Prüfmaschinen GmbH, Buchen, Deutsch-

land) bei 240 °C durchgeführt. Vor der Messung wurden alle Materialien bei 80 °C für 4 Stun-

den getrocknet. Die PBT-Materialien wurden aufgeschmolzen und durch eine Düse (d = 2 mm, 

l = 30 mm) gepresst. Das Abziehen des Stranges (Beschleunigung von 12 mm/s2) erfolgte mit 

einer Rheotens 71.97 Einheit (ausgestattet mit parallel angeordneten, gegenläufigen Walzen). 

Die Kraft wurde in Abhängigkeit von der Abzugsgeschwindigkeit gemessen, um die auf den 

gestreckten Strang ausgeübte Zugkraft zu bestimmen. Die Schmelzefestigkeit wurde ermittelt 

als der Plateauwert beim Reißen des Schmelzestrangs. 

4.3.5 Analyse der Schaummorphologie und -dichte 

Die Schaumpartikel wurden zunächst mit einer Rasierklinge halbiert und anschließend wurden 

die entstandenen Oberflächen mit Platin besputtert, um die Leitfähigkeit der Probe zu gewähr-

leisten. Zur Analyse der Schaumstruktur wurden Aufnahmen mittels eines JEOL JSM-6510 
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Rasterelektronenmikroskops (Akishima, Japan) mit einer Beschleunigungsspannung von 

1,5 kV durchgeführt. Mit Hilfe der REM-Bilder wurde die Schaummorphologie hinsichtlich 

ihrer Zellgrößenverteilung untersucht. Die Auswertung der REM-Bilder erfolgte mit der Soft-

ware ImageJ v1.48. Zur Bestimmung der Zelldichte rD wurde Gleichung (25) herangezogen.  

𝜌* = 3
𝑁*
𝐴 6

+
,
 (25) 

Wobei ND die Anzahl der gemessenen Zellen in der Flächeneinheit A ist. 

Die Schaumstoffdichte wurde nach dem Archimedes-Prinzip nach ISO 1183 mit einer Mettler 

Toledo AG245 Waage (Columbus, OH, USA) bestimmt. Zu diesem Zweck wurde die Masse 

der geschäumten Partikel an Luft (mLuft) und der Auftrieb in Wasser (mWasser) gemessen. Die 

Dichte der Proben konnte anschließend mittels Gleichung (26) bestimmt werden. 

𝜌 =
𝑚- ∙ 𝜌./0012

𝑚- −𝑚./0012
 (26) 

4.3.6 Bestimmung des Offenzelligkeitsgrads 

Der Offenzelligkeitsgrad der PBT-Partikel wurde mit einem Gaspyknometer (Ultrafoam 1000 

Model UPY-15F, Quantochrome Instruments, Boynton Beach, Florida) gemäß ASTM D-6226 

bestimmt. Das Pyknometer besteht aus zwei Kammern mit bekannten Volumina, VKam,1 und 

VKam,2, die durch ein Ventil miteinander verbunden sind. Eine der Kammern, die kalibrierte 

Probenkammer des Volumens VKam, ist für das Einbringen der Partikelschäume zugänglich und 

an eine Gasquelle angeschlossen. Die Probenkammer (gefüllt mit einen einzelnen PBT-Parti-

keln) wurde einem Stickstoffdruck p1 von 0,6 bar ausgesetzt. Anschließend wurde das Ventil 

zwischen den beiden Kammern geöffnet und der sich einstellende, niedrigere Druck p2 be-

stimmt. Das Verhältnis der Druckänderung p1 / p2 steht in direktem Zusammenhang mit dem 

von den Partikelschäumen verdrängten Volumen in der Probenkammer. Das Verdrängungsvo-

lumen VVer setzt sich aus den geschlossenen Zellen und den Zellwänden zusammen und kann 

gemäß Gleichung (27) berechnet werden. 

𝑉312 = 𝑉#/),5 −
𝑉#/),,
𝑝5
𝑝,
− 1

 (27) 

Der Offenzelligkeitsgrad kann anschließend mit Hilfe Gleichung (28) bei bekannten Partikel-

schaumvolumen VP berechnet werden. 
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𝑂𝐶𝐶 =
𝑉6 − 𝑉312

𝑉6
∙ 100 (28) 

4.3.7 Thermomechanische Analyse (TMA) 

Zur Bestimmung des Expansions- und Schrumpfverhalten der einzelnen PBT-Partikel wurden 

thermomechanische Analysen (TMA) mit einer TMA Q400 EM von TA Instruments (New 

Castle, Delaware) durchgeführt. Die Ausdehnungskurven ergaben sich aus der Belastung der 

Partikel mit einer konstanten Druckkraft von 0,05 N, während die Partikel von -50 – 220 °C 

mit einer Heizrate von 10 K/min erwärmt wurden. 

4.3.8 Dynamisch-mechanisch-thermische Analyse (DMTA) 

DMTA-Messungen wurden an einem Gabo Eplexor 500N (Ahlden, Deutschland) in Kompres-

sionsbelastung an einzelnen PBT-Partikeln vorgenommen. Die Einzelpartikel wurden einer dy-

namisch oszillierenden Kraft von 0,5 N (statische Vorkraft von 1,0 N) in einem Temperaturbe-

reich zwischen 0 und 220 °C (Heizrate von 10 K/min) ausgesetzt. Aufgrund der sphärischen 

Partikelgeometrie liegt während der oszillierenden Krafteinwirkung Fosz gemäß Abbildung 25 

keine einheitliche Kontaktfläche A entlang der Einzelpartikel vor, die zur Berechnung eines 

Moduls herangezogen werden müsste. Daher konnte kein Modul ermittelt werden. Stattdessen 

wurde die „Partikelsteifigkeit“ ermittelt, die sich aus der einwirkenden Kraft und der daraus 

resultierenden Stauchung berechnet. 

       
Abbildung 25. Darstellung der variierenden Kontaktfläche A bei oszillierender Krafteinwirkung 

Fosz während der dynamisch-mechanisch-thermischen Analyse von einzelnen PBT-Partikeln. 
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4.3.9 Dreipunktbiegung  

Zunächst wurden Prüfkörper der Maße 120 x 25 x 20 mm3 mit einer Säge (Diadisc 6200, Mutro-

nic Präzisionsgerätebau GmbH & Co. KG) präpariert. Anschließend wurde die Schaumhaut der 

Prüfkörper entfernt, um Oberflächeneinflüsse auf das Biegeverhalten auszuschließen. Die Drei-

punktbiegeversuche wurden nach ISO 1209 mit einer Universalprüfmaschine 1475 von Zwick 

Roell GmbH & Co. KG (Ulm, Deutschland) bei einer Prüfgeschwindigkeit von 10 mm/min und 

einer Kraftmessdose von 2,5 kN durchgeführt.  

Die unter Biegebelastung entstandenen Bruchflächen der verschweißten Formteile wurden mit 

einem JEOL JSM-6510 Rasterelektronenmikroskop (Akishima, Japan) aufgenommen. Um eine 

Aussage über die Verschweißgüte zu machen, wurden die resultierenden REM-Aufnahmen 

hinsichtlich des inter- und intra-bead-Bruchverhältnisses untersucht. 

 

4.3.10 Pearson-Korrelation 

Für die in Anhang 1 aufgelisteten Datensätze wurden Korrelationsanalysen mithilfe der Pear-

son-Korrelation durchgeführt. Um den linearen Zusammenhang zweier Variablen zu bestim-

men, wurde jeweils der sog. Pearson-Korrelationskoeffizient r über die folgende Gleichung 

berechnet. 

𝑟 =
∑ (𝑥7 − �̅�)(𝑦7 − 𝑦B)8
9:5

C∑ (𝑥7 − �̅�), ∙ ∑ (𝑦7 − 𝑦B),8
9:5

8
7:5

 (29) 

𝑥& sind die einzelnen Werte der ersten Variable, 

𝑦& sind die einzelnen Werte der zweiten Variable, 

�̅� und �̂� sind jeweils die die Mittelwerte der beiden Variablen. 

Anschließend wurden die berechneten Pearson-Korrelationskoeffizienten r in einer heat map 

zusammengefasst, um die Stärke der Korrelation zwischen den Variablen zu visualisieren. 
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5 Ergebnisse und Diskussion 
5.1 Kristalline Eigenschaften von PBT-Partikelschäumen (E-PBT) 

In Kapitel 2.4.3 konnte bereits gezeigt werden, dass im Falle des E-PBT keiner der eingangs 

erwähnten „klassischen“ Verschweißmechanismen, die bei EPS, EPP oder E-TPU Anwendung 

finden, zum Tragen kommt. Der Prozess des Verschweißens findet in einem dünnen Bereich 

an den Oberflächen zweier sich berührender Schaumperlen über die Partikelgrenzen hinweg 

statt. Die Untersuchung der kristallinen Eigenschaften der Oberflächen der PBT-Einzelpartikel 

bildet daher Grundlage für das Verständnis der Vorgänge beim Verschweißen des Schaums. 

Die folgenden Untersuchungen zum Kristallisationsverhaltens von E-PBT beruhen auf der Hy-

pothese, dass die Partikeloberfläche während des UWG-Prozesses durch den starken Tempera-

tursprung abgeschreckt wird und dadurch eine amorphe Außenschicht entsteht. Daher gilt es zu 

überprüfen, inwiefern sich die Kristallinität an der Partikeloberfläche von der im Kern unter-

scheidet. Dazu wurden Aufheizkurven detailliert analysiert, um den Einfluss der Partikelher-

stellung zu bestimmen. Abbildung 26 vergleicht die DSC-Kurven der jeweiligen dünnen Au-

ßenschicht und des Kerns der unmodifizierten und der mit 1 Gew. % CE modifizierten PBT-

Partikel. Tabelle 3 vergleicht die thermischen Kennwerte der DSC-Thermogramme in Abbil-

dung 26. 

 

Abbildung 26. DSC-Analyse der unmodifizierten und CE-modifizierten E-PBT-Außenschichten 

und Kerne. 
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Tabelle 3. Vergleich der Schmelztemperaturen Tm, Schmelzenthalpien DHm und relativen Kris-

tallinitäten c der unmodifizierten und CE-modifizierten E-PBT-Außenschichten und Kerne. 

 
Unmodifizierte  

E-PBT  

Außenschicht 

Unmodifizierter 

E-PBT  

Kern 

E-PBT  

+ 1 Gew. % CE  

Außenschicht 

E-PBT  

+ 1 Gew. % CE 

Kern 

Tm / °C 224,6 224,1 222,9 222,1 

c / % 37,2 32,5 31,8 26,3 

DHm / J/g 52,1 45,5 44,8 36,9 

TBeginn-TEnde / °C 209-240 212-238 209-233 212-232 

 
Die DSC-Untersuchungen der Außenschicht und des Kerns zeigen, dass es Kristallinitätsunter-

schiede von außen nach innen gibt. Nach dem Austritt aus der Düse bewirkt der CO2-Gasin-

nendruck der Schaumzellen eine äquibiaxiale Ausdehnung der umgebenden Schmelze. Infol-

gedessen werden die Polymerketten ausgerichtet und gestreckt, wodurch eine dehnungsindu-

zierte Kristallisation hervorgerufen wird. [176,177] Daher muss davon ausgegangen werden, 

dass in einem Partikelschaum das Ausmaß der dehnungsinduzierten Kristallisation in der Par-

tikelaußenschicht am stärksten ausgeprägt ist. Infolge bildet sich innerhalb des Partikels ein 

Kristallinitätsgradient aus, der von innen (Kern) nach außen (Haut) zunimmt, sofern thermische 

Effekte vernachlässigt werden. Die Tatsache, dass der Kristallinitätsgrad der CE-modifizierten 

PBT-Partikel sowohl im Kern- als auch im Außenschichtbereich weniger stark ausgeprägt ist 

(im Vergleich zu den unmodifizierten Partikeln), kann wie folgt erklärt werden: In früheren 

dehnrheologischen Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass das unmodifizierte PBT-Ma-

terial keine Dehnverfestigung im Vergleich zu den CE-modifizierten Partikeln aufweisen. [1] 

Mit steigender Verfestigung nimmt der Dehnungswiderstand zu. Folglich sollte das Ausmaß 

der dehnungsinduzierten Kristallisation für das CE-modifizierte Material weniger stark ausge-

prägt sein. Das Auftreten einer Dehnverfestigung legt nahe, dass die CE-Modifikation Ver-

zweigungen bzw. Vernetzungen in PBT induziert, ein literaturbekanntes Verhalten, welches 

auch für andere Polymere bekannt ist. [142,178] Dadurch entsteht eine sterisch anspruchsvol-

lere PBT-Kettenarchitektur [179,180], die das Kristallisationsvermögen im Vergleich zur line-

aren deutlich herabsetzt. [181] Es ist ebenfalls festzustellen, dass die CE-modifizierten PBT-

Partikel (sowohl Kern als auch Außenschicht) weniger stark ausgeprägte Kaltkristallisations-

peaks in der 1. Heizkurve im Vergleich zu den unmodifizierten Partikeln aufweisen (Abbildung 
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26). Diese Beobachtung lässt sich sowohl auf die sterisch anspruchsvollere Kettenarchitektur 

als auch auf die reduzierte Kettenbeweglichkeit der verzweigten Kettenstruktur zurückführen. 

Es ist davon auszugehen, dass die CE-modifizierten Materialien vernetzte Bestandteile enthal-

ten, was die exakte Strukturaufklärung mit herkömmlichen Methoden (z.B. NMR) bislang er-

schwerte. In Kapitel 5.4.2 wurde das CE-modifizierte Material rheologisch untersucht. Die Er-

gebnisse liefern deutliche Hinweise auf Verzweigungen und vernetzte Bestandteile im CE-mo-

difizierten Material. 

Da der Prozess des Verschweißens in einem dünnen Bereich an den Oberflächen zweier sich 

berührender Schaumperlen über die Partikelgrenzen hinweg stattfindet, werden im weiteren 

Verlauf die kristallinen Eigenschaften der Außenschichten (unmodifiziert und CE-modifiziert) 

zur Klärung des Verschweißverhaltens von PBT-Perlenschäumen betrachtet. Aus Abbildung 

27 geht hervor, dass das Kaltkristallisationsphänomen der unmodifizierten und CE-modifizier-

ten PBT-Partikel im Bereich der Verschweißtemperatur von 190-205 °C auftritt. 

 

Abbildung 27. DSC-Analyse der unmodifizierten und CE-modifizierten E-PBT-Außenschichten. 

Die vorangegangenen Ergebnisse hinsichtlich der Kristallinitäten widersprechen der aufgestell-

ten Hypothese 1, da in der Außenschicht der Partikel kein rein amorphes Verhalten nachgewie-

sen werden konnte. Es erscheint daher unwahrscheinlich für PBT einen ähnlichen Verschweiß-

mechanismus wie für EPS anzunehmen, in dem die Bindung über die Interdiffusion und Ver-

schlaufung von Polymerketten über rein amorphe Grenzflächen benachbarter Schaumperlen 

zustande kommt. Der Einfluss des noch verbleibenden amorphen Anteils an der Oberfläche, 
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dessen Mobilität durch die umliegenden kristallinen Bereiche eingeschränkt ist, muss im Fol-

genden detaillierter untersucht werden. Die oben aufgeführten Ergebnisse führen zu einer neuen 

Annahme:  

Die chemische Modifikation mit einem CE setzt das Kristallisations- und auch das Kaltkristal-

lisationsvermögen im Verschweiß-Temperaturbereich erheblich herab. Der verzögerte Einsatz 

der Kaltkristallisation verlängert die Zeit, in der Polymerketten der amorphen Phase über die 

Partikelgrenzen hinweg diffundieren und gemeinsam verschlaufen können. Zusätzlich wäre ein 

Kokristallisationsphänomen der verschlauften Ketten in der Grenzfläche denkbar. Unmodifi-

ziertes E-PBT hingegen kristallisiert im Verschweiß-Temperaturbereich zu schnell, bevor Po-

lymerketten benachbarter Partikel in der Grenzfläche miteinander verschlaufen können. 

Die Überprüfung dieser Annahme beinhaltet die Untersuchung der Kristallisationskinetik und 

der kristallinen Eigenschaften der Oberflächen der PBT-Einzelpartikel und die Betrachtung der 

Grenzflächen im verschweißten Bauteil mit geeigneten bildgebenden Verfahren. 

5.1.1 Nicht-isotherme Kristallisationskinetik 

Die Verschweißbarkeit der E-PBT-Partikel hängt von deren kristallinen Eigenschaften ab. 

Diese werden ganz entscheidend vom Herstellungsprozess der Partikelschaumextrusion beein-

flusst und spiegeln die Ausgangsituation vor dem eigentlichen Verschweißprozess wider. In 

diesem Kapitel soll der thermische Einfluss des Partikelschaumextrusionsprozesses auf das 

Kristallisationsverhalten und der resultierenden thermischen Eigenschaften der entstehenden 

Partikel (unmodifiziert und CE-modifiziert) herausgearbeitet werden.  

Während des UWG-Prozesses tritt die expandierende PBT-Schmelze (220 °C Düsentempera-

tur) in Kontakt mit dem viel kälteren Wasser (80 °C UWG-Temperatur). Die dabei auftretenden 

hohen Abkühlraten (» 1300 K/min [182]) lassen sich mit Standard-DSC-Messungen nicht 

nachstellen. Die nachfolgenden Untersuchungen basieren auf geringeren – mit einer Standard-

DSC noch zu realisierenden – Abkühlraten, mit Hilfe derer der thermische Einfluss in der UWG 

angenähert werden soll. In Abbildung 28 sind nicht-isotherme Kristallisationsmessungen für 

verschiedene Abkühlraten für unmodifiziertes und CE-modifiziertes PBT dargestellt.  
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                 (a)                                                                         (b) 
Abbildung 28. DSC-Abkühlkurven von (a) unmodifiziertem und (b) CE-modifiziertem PBT für 

Kühlraten von -2,5, -5, -10 und -20 K/min.  

Wie in Abbildung 28 a und b zu erkennen ist, verschiebt sich der exotherme Kristallisations-

peak sowohl für unmodifiziertes als auch für CE-modifiziertes PBT mit zunehmender Abkühl-

rate f zu tieferen Temperaturen und wird breiter (Tabelle 4). Dies ist darauf zurückzuführen, 

dass die Kettenmobilität mit steigender Abkühlrate deutlich früher eingeschränkt wird und 

dadurch die Zeit für deren Kristallisation herabsetzt [40]. Die Kristallisation wird dementspre-

chend über einen deutlich breiteren Temperaturbereich beobachtet und ist auch weniger stark 

ausgeprägt. Mit Hilfe der DSC-Thermogramme kann die relative Kristallinität XT über die Glei-

chung (30) ermittelt werden. Die entsprechenden ermittelten Werte sind in Tabelle 4 aufgelistet.  

XT	=
∫ (D<3/D>)	D>
(
(1

∫ (D<3/D>)	D>
(4
(1

 
(30) 

Außerdem ist zu erkennen (Abbildung 28, Tabelle 4), dass für alle betrachteten Kühlraten die 

Kristallisation des CE-modifizierten PBT weniger stark ausgeprägt ist, der Kristallisationspro-

zess für alle betrachteten Kühlraten bei höheren Temperaturen einsetzt und die erforderliche 

Zeit für die vollständige Kristallisation im Vergleich zu unmodifiziertem PBT länger andauert. 

Der frühere Kristallisationsbeginn in den CE-modifizierten Proben ist auf einen Nukleierungs-

effekt der vorhandenen Verzweigungen zurückzuführen, die die Energiebarriere zur Keimbil-

dung reduzieren. [181,183] Für die in Abbildung 28 dargestellten DSC-Thermogramme können 
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Umsatzkurven für die relativen Kristallinitätsgrade Xt über den gesamten Kristallisationspro-

zess bei der entsprechenden Abkühlrate f gemäß Gleichung (30) und (31) bestimmt werden. T0 

entspricht dem Kristallisationsbeginn zum Zeitpunkt t = 0.  

t = >1:>
R

  (31) 

  
(a) (b) 

Abbildung 29. Umsatzkurven für den nicht-isothermen Kristallisationsprozess bei verschiedenen 

Abkühlraten für (a) unmodifiziertes und (b) CE-modifiziertes PBT. 

Die in Abbildung 29 dargestellten Umsatzkurven weisen alle eine typische sigmoidale Abhän-

gigkeit von der Zeit auf und zeigen einen stetigen Verlauf zwischen einem Kristallisationsum-

satz von 10 und 90 %. Je steiler der Anstieg des linearen Abschnitts ist, desto größer ist die 

Kristallisationsgeschwindigkeit. Der vollständige Kristallisationsumsatz nimmt sowohl für un-

modifiziertes als auch für CE-modifiziertes PBT mit abnehmender Kühlrate f längere Zeit in 

Anspruch, da geringere Kühlraten dem Polymer mehr Zeit zum Kristallisieren bieten: ein 

Grund, weshalb die Kristallinität X mit abnehmender Kühlrate zunimmt. Dies wird auch in den 

Halbwertszeiten t1/2 – die Zeit, nach der 50 % der Kristallisation abgeschlossen ist – deutlich. 

Die Halbwertszeiten t1/2 der Kristallisation als Funktion der Abkühlrate f, die aus Abbildung 

29 hervorgehen, sind in Tabelle 4 für unmodifiziertes und CE-modifiziertes PBT aufgeführt. 
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Tabelle 4. Kristallinität c, Halbwertszeit t1/2 und Kristallisationstemperaturbereich für die nicht-

isotherme Kristallisation von unmodifiziertem und CE-modifiziertem PBT für verschiedene Ab-

kühlraten f. 

Unmodifiziertes E-PBT c / % t1/2 / min TStart - TEnde / °C 

-2,5 K/min 39,2 2,00 206-190 

-5 K/min 38,9 1,30 203-185 

-10 K/min 36,3 0,70 201-171 

-20 K/min 24,2 0,45 199-158 

PBT + 1 Gew. % CE    

-2,5 K/min 36,7 2,30 208-187 

-5 K/min 36,3 1,60 205-182 

-10 K/min 35,7 0,85 203-163 

-20 K/min 32,7 0,55 201-155 

 
Es ist deutlich zu erkennen, dass die Halbwertszeit t1/2 mit zunehmender Kühlrate f sowohl für 

unmodifiziertes als auch für CE-modifiziertes PBT abnimmt. Wie bereits erwähnt, wirken die 

Verzweigungen im CE-modifizierten Material nukleierend, sodass der Kristallisationsprozess 

im Vergleich zum linearen PBT bei höheren Temperaturen einsetzt. Aus Abbildung 28 geht 

allerdings auch hervor, dass der Kristallisationsprozess für das verzweigte Material längere Zeit 

in Anspruch nimmt, was sich unter anderem auch in größeren Kristallisationshalbwertszeiten 

für alle betrachteten Abkühlraten widerspiegelt. Ähnliche Beobachtungen wurden bereits für 

andere Polymere in der Literatur beschrieben. [181,183] Genauere Einblicke hinsichtlich des 

Keimbildungs- und Kristallwachstumsprozesses während der nicht-isothermen Kristallisation 

ergeben sich auf Grundlage der Avrami-Gleichung [184,185]: 

Xt = 1 – exp (-k× tn) (32) 

Hier ist k die Kristallisationsgeschwindigkeitskonstante und n der Avrami-Exponent, der die 

Dimensionalität von Keimbildung und Wachstum beschreibt. Nach der Umrechnung erhält 

Gleichung (32) die bekannte Form: 
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ln[–ln(1 – Xt)] = n ln t + ln k (33) 

Normalerweise wird der Avrami-Ansatz zur Beschreibung des isothermen Kristallisationsver-

haltens verwendet. Dieses Modell vernachlässigt jedoch den Einfluss der Abkühlgeschwindig-

keit. Die nicht-isotherme Kristallisationskinetik kann durch die modifizierte Avrami-Gleichung 

von Jeziorny [186] beschrieben werden, die die Abkühlraten f berücksichtigt. Für die kineti-

sche Kristallisationsrate kk folgt: 

ln kk = ln I
S

 (34) 

Gemäß Gleichung (33) ergibt die Auftragung von ln[– ln(1 – Xt)] gegen ln t eine lineare Ab-

hängigkeit für unmodifiziertes und CE-modifiziertes PBT (Abbildung 30 a und b). Nach Glei-

chung (33) ergeben sich die Werte für n und k aus der Steigung und dem y-Achsenabschnitt. 

Die Werte für die korrigierte Kristallisationsgeschwindigkeitskonstante kk in Verbindung mit 

der entsprechenden Abkühlungsgeschwindigkeit f können mittels Gleichung (34) ermittelt 

werden und sind in Tabelle 5 angegeben. 

 

                    (a)                                                                       (b) 

Abbildung 30. Avrami-Analyse der nicht-isothermen Kristallisation von (a) unmodifiziertem und 

(b) CE-modifiziertem PBT für verschiedene Abkühlraten f. 
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Für unmodifiziertes PBT zeigt der Kurvenverlauf ein charakteristisches lineares Verhalten für 

alle Abkühlraten f, was die primäre Zeitspanne des Kristallisationsprozesses widerspiegelt. 

Am Ende der primären Kristallisation ist die gesamte Probe erstarrt. In einer sekundären Zeit-

spanne können nichtkristallisierte Anteile innerhalb eines Sphärolithen langsam weiterkristal-

lisieren. Sowohl der Wert von n als auch die Geschwindigkeitskonstante k (Tabelle 5) sind in 

diesem Bereich viel niedriger als bei der Primärkristallisation, da die Kristalle auf bereits ge-

wachsenen Kristalliten mit reduzierten Keimbildungs- und Wachstumsraten wachsen. [187] 

Bei einer hohen Abkühlrate von 20 K/min und einem hohen Kristallisationsgrad kann eine sehr 

geringe Abweichung von der Linearität aufgrund der einsetzenden sekundären Kristallisation 

beobachtet werden. Die Abweichung von der Linearität aufgrund der einsetzenden Sekundär-

kristallisation ist für das CE-modifizierte Material stärker ausgeprägt und nimmt mit höheren 

Abkühlraten f zu [40,188]. Es kann davon ausgegangen werden, dass bei den wesentlich höhe-

ren Abkühlraten während des Partikelschaumprozesses die Sekundärkristallisation, insbeson-

dere für das CE-modifizierte E-PBT, noch früher einsetzt.  

Tabelle 5. Avrami-Exponenten der nicht-isothermen Kristallisation von (a) unmodifiziertem und 

(b) CE-modifiziertem PBT für verschiedene Abkühlraten f. 

Unmodifiziertes E-PBT n kk / min-n 

-2,5 K/min 4,28 0,34 

-5 K/min 4,24 0,76 

-10 K/min 4,10 1,08 

-20 K/min 3,95 1,16 

PBT + 1 Gew. % CE   

-2,5 K/min 3,23 0,19 

-5 K/min 3,46 0,63 

-10 K/min 3,44 0,99 

-20 K/min 3,42 1,08 

 
Die Variation der Konstante n zwischen dem unmodifizierten und CE-modifizierten Material 

zeigt, dass die Einführung von Verzweigungen Auswirkungen auf die Keimbildung und das 

Kristallwachstum von PBT-Kristalliten hat. Unmodifiziertes PBT weist für die betrachteten 

Abkühlraten f Avrami-Parameter von n » 4 auf, welche auf einen homogenen Keimbildungs-
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prozess und ein dreidimensionales, sphärolithisches Kristallwachstum hindeuten. Unter ver-

gleichbaren Bedingungen konnten Huang et al. [189] ähnliche Ergebnisse erzielen. Für das CE-

modifizierte PBT variieren die Werte im Bereich von 3,23 und 3,46. Der niedrigere n-Wert  

(» 3) im Vergleich zum unmodifizierten PBT deutet darauf hin, dass die durch die CE-Reaktion 

induzierten Verzweigungen einen heterogenen Keimbildungseffekt auslösen und ein dreidi-

mensionales, sphärolithisches Kristallwachstum fördern. [40,189,190] Diese Ergebnisse erklä-

ren, warum der Kristallisationsprozess des CE-modifizierten PBT bei allen betrachteten Ab-

kühlraten f bei höheren Temperaturen einsetzt. Zusätzlich ist zu erkennen, dass die Sekundär-

kristallisation gerade bei höheren Abkühlraten f insbesondere für das CE-modifizierte PBT 

stark ausgeprägt (Abbildung 30b) ist. Hier ändert sich der Wachstumsmechanismus. Dies äu-

ßert sich in einer Veränderung des Avrami-Exponenten zu n ≈ 1-2 (ein- und zweidimensionales 

Kristallwachstum), was auf eine Beeinträchtigung des Wachstums durch das Aufeinandertref-

fen von einer zunehmenden Anzahl von wachsenden Sphärolithen hindeutet. [40,41] Bedingt 

durch die hohen Abkühlraten während des UWG-Prozesses ist davon auszugehen, dass rein 

thermisch betrachtet ein ein- bzw. zweidimensionales Kristallwachstum vorliegt. Dies würde 

die Ausbildung einer weitgehend parallelen Anordnung der Lamellen und insofern gerichteten 

gegenüber einer sphärolithischen Überstruktur bewirken. Während des UWG-Prozesses wer-

den die rein thermischen Effekte zusätzlich von Expansionseinflüssen begleitet, die zusätzlich 

eine starke Kettenorientierung bewirken. Die Ausbildung einer sphärolithischen Überstruktur 

erscheint daher unwahrscheinlich. Genauere Untersuchungen sind in Kapitel 5.1.4 aufgeführt. 

Im Vergleich zum unmodifizierten PBT wird das Wachstum in seiner vollständigen Entwick-

lung gehindert, was sich in einer verringerten Gesamtkristallinität äußert. Zurückzuführen ist 

das reduzierte Kristallisationsvermögen auf die verzweigte Struktur. Die Verzweigungen wir-

ken wie Defekte in der Kette, die aufgrund ihres sterischen Anspruchs nicht in den Kristall 

eingebaut werden können. Damit kann keine dichte Packung der Ketten während der Kristalli-

sation ausgebildet werden. Zusätzlich ist das Diffusionsvermögen (Kettensegmentanlagerung 

an einen wachsenden Kristall) durch Verzweigungen stark herabgesetzt, sodass der Kristallisa-

tionsprozess auch kinetisch gehemmt ist. [191] Diese Veränderung des Kristallwachstums hat 

Auswirkungen auf die Kristallisationsgeschwindigkeit. Die korrigierten Kristallisationsge-

schwindigkeitskonstanten kk sind für alle betrachteten Abkühlraten f für unmodifiziertes PBT 

größer als für das CE-modifizierte PBT, was sich auch in den Halbwertszeiten t1/2 widerspie-

gelt.  
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5.1.2 Isotherme Heiß-Kristallisationskinetik 

Während des Dampfverschweißprozesses (Kapitel 2.4.1, Abbildung 17) werden die Schaum-

partikel zunächst in die beheizte Kavität gefüllt und anschließend bei konstanter Temperatur 

(190-205 °C) durch das Einleiten von Heißdampf verschweißt. Mittels aktiver Kühlung, übli-

cherweise Sprühkühlung mit Wasser, wird das Formteil anschließend entformt. Abbildung 31 

stellt schematisch das Temperaturprofil des Verschweißprozesses dar. 

 
Abbildung 31. Temperaturprofil des Verschweißprozesses von E-PBT. 

Um den Einfluss der isothermen Bedingungen (Bedampfungsphase) auf das Verschweißver-

halten zu untersuchen, wurde das isotherme Kristallisationsverhalten bei den für E-PBT erfor-

derlichen Verschweißtemperaturen (190 °C-205 °C) mittels DSC bestimmt. Zu diesem Zweck 

wurden zwei verschiedene Routen untersucht. Die Proben wurden entweder aus der Schmelze 

bis zur Kristallisationstemperaturen TK abgekühlt und anschließend getempert (Kapitel 5.1.2) 

oder aus dem festen Zustand (Kapitel 5.1.3) auf TK aufgeheizt. Die unterschiedlichen Zyklen 

sind untenstehend als isotherme Heiß- oder Kaltkristallisation aufgeführt.  

Dabei bildet der Untersuchungsansatz der isothermen Kaltkristallisation den realen Ver-

schweißprozess besser ab, da die Partikel entsprechend Abbildung 31 von Raumtemperatur auf 

die Verschweißtemperatur aufgeheizt und dann bei konstanter Temperatur verschweißt werden. 

Um jedoch ein umfassendes Verständnis der Kristallisationsprozesse zu erhalten, werden beide 

Routen untersucht und dann miteinander verglichen. Für beiden Fällen wurden die kristallinen 

Eigenschaften der äußeren Schichten (unmodifiziert und CE-modifiziert) betrachtet, da die Bin-

dungsbildung über die Partikelgrenzflächen realisiert wird.  

Abbildung 32a und b zeigen die DSC-Thermogramme der unmodifizierten und CE-modifizier-

ten PBT-Partikel bei verschiedenen isothermen Kristallisationstemperaturen TK (Route iso-

therme Heißkristallisation). 
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                 (a)                                                                         (b) 

Abbildung 32. DSC-Thermogramme der isothermen Heiß-Kristallisation von (a) unmodifizier-

tem und (b) CE-modifiziertem E-PBT bei den Kristallisationstemperaturen TK 190, 195, 200 und 

205 °C.  

Sowohl für die unmodifizierten als auch CE-modifizierten PBT-Partikel treten die Kristallisa-

tionspeaks mit steigender Kristallisationstemperatur TK später auf und werden breiter. Der län-

ger andauernde Kristallisationsprozess spiegelt sich in einer ausgeprägteren Kristallinität mit 

steigender Kristallisationstemperatur TK wider. Gleichzeitig ist festzustellen, dass bei allen be-

trachteten Kristallisationstemperaturen TK die Kristallisation des CE-modifizierten E-PBT we-

niger stark ausgeprägt ist, der Kristallisationsprozess früher einsetzt und die erforderliche Zeit 

für eine vollständige Kristallisation länger andauert als bei den unmodifizierten PBT-Partikeln 

(Tabelle 6). Der frühere Kristallisationsbeginn des CE-modifizierten E-PBT ist auf den bereits 

in Kapitel 5.1.1 erwähnten Nukleierungseffekt der Verzweigungen zurückzuführen. Mit Hilfe 

der DSC-Thermogramme (Abbildung 32) kann die relative Kristallinität Xt bei verschiedenen 

Kristallisationszeiten mit folgender Gleichung ermittelt werden [192]:  

Xt =
∫ (D<3/D-)	D-
.
1

∫ (D<3/D-)	D-
.4
1

= ∫ Ṫ(-)D-.
1

∫ Ṫ(-)	D-.4
1

 
(35) 

wobei �̇�(t) der Wärmestrom ist. Abbildung 33 zeigt den Verlauf von Xt in Abhängigkeit der 

Zeit t für unmodifiziertes und CE-modifiziertes E-PBT. Für die Bestimmung der Kristallisati-

onsdauer wird der Zeitpunkt des Kristallisationsbeginns als t = 0 gesetzt.  
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                   (a)                                                                       (b) 
Abbildung 33. Umsatzkurven für den isothermen Heiß-Kristallisationsprozess bei verschiedenen 

Kristallisationstemperaturen TK für (a) unmodifiziertes und (b) CE-modifiziertes E-PBT. 

Sowohl unmodifiziertes als auch CE-modifiziertes E-PBT kristallisieren mit steigender Kris-

tallisationstemperatur TK über einen längeren Zeitraum, was mit der Tendenz der Halbwerts-

zeiten τ1/2 übereinstimmt. Die Halbwertszeiten der Kristallisation t1/2, die aus Abbildung 33 

hervorgehen, sind in Tabelle 6 für unmodifiziertes und CE-modifiziertes E-PBT aufgeführt. 

Tabelle 6. Kristallinität c und Halbwertszeit t1/2 für die isotherme Heiß-Kristallisation von unmo-

difiziertem und CE-modifiziertem E-PBT für verschiedene Kristallisationstemperaturen TK. 

Unmodifiziertes E-PBT c / % t1/2 / min 

190 °C 16,2 0,23 

195 °C 21,6 0,37 

200 °C 28,0 0,65 

205 °C 31,5 1,80 

PBT + 1 Gew. % CE   

190 °C 13,9 0,25 

195 °C 18,3 0,37 

200 °C 22,8 0,90 

205 °C 26,9 2,40 
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Zusätzlich ist zu erkennen, dass der Einbau von Verzweigungen die Halbwertszeit t1/2 für alle 

betrachteten Kristallisationstemperaturen TK im Vergleich zum unmodifizierten Material er-

höht. Genauere kinetische Betrachtungen der isothermen Heiß-Kristallisation wurden auf der 

Grundlage des Avrami-Modells (Gleichung (32) und (33)) unternommen. Die Avrami-Dia-

gramme des unmodifizierten und des CE-modifizierten E-PBT sind in Abbildung 34 darge-

stellt, und die entsprechenden Avrami-Parameter n und k sind in Tabelle 7 aufgelistet. 

  
                    (a)                                                                         (b) 

Abbildung 34. Avrami-Analyse der isothermen Heiß-Kristallisation von (a) unmodifiziertem und 

(b) CE-modifiziertem PBT für verschiedene Kristallisationstemperaturen TK. 

Tabelle 7. Avrami-Exponenten der isothermen Heiß-Kristallisation von (a) unmodifiziertem und 

(b) CE-modifiziertem PBT für verschiedene Kristallisationstemperaturen TK. 

Unmodifiziertes E-PBT n k / min-n 

190 °C 2,38 24,87 

195 °C 2,30 14,04 

200 °C 2,40 1,93 

205 °C 2,70 0,52 

PBT + 1 Gew. % CE   

190 °C 2,60 13,80 

195 °C 2,60 6,52 

200 °C 2,70 1,69 

205 °C 2,80 0,06 
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Unmodifiziertes E-PBT weist ein lineares Verhalten über den gesamten Kristallisationsprozess 

auf. Dies gilt ebenfalls für CE-modifiziertes E-PBT; oberhalb von 90 % ist eine leichte Abwei-

chung von der Linearität zu beobachten, die auf die eintretende Sekundärkristallisation zurück-

zuführen ist. Bei allen betrachteten Kristallisationstemperaturen variieren die Avrami-Exponen-

ten n für unmodifiziertes und CE-modifiziertes E-PBT zwischen 2,4 und 2,8. Ähnliche Ergeb-

nisse wurden in anderen literaturbekannten Studien [193–195] erzielt (n = 2,6-2,9) und deuten 

auf eine heterogene Keimbildung und ein dreidimensionales, sphärolitisches Kristallwachstum 

hin. Gerade für das unmodifizierte E-PBT fällt auf, dass sich das Kristallisationsverhalten im 

Vergleich zur nicht-isothermen Kristallisation ändert. Dieses Ergebnis deutet daraufhin, dass 

während der Abkühlung aus der Schmelze auf die Kristallisationstemperatur TK bereits Kris-

tallkeime gebildet werden, von denen ausgehend Kristallwachstum stattfinden kann. Folglich 

ist die Abkühlrate von 50 K/min bei dieser Versuchsroute (Isotherme Heißkristallisationskine-

tik) zu klein, um den Keimbildungsprozess des PBT während der Abkühlung auf TK zu unter-

drücken. [39,194]  

In Bezug auf die Kristallisationsgeschwindigkeitskonstante k sind zwei unterschiedliche Trends 

zu erkennen. Mit zunehmender Kristallisationstemperatur TK nimmt die Kristallisationsge-

schwindigkeit sowohl für unmodifiziertes als auch für CE-modifiziertes E-PBT ab. Wie in Ka-

pitel 2.1 bereits aufgeführt, wird der Kristallwachstumsprozess sowohl von thermodynami-

schen als auch kinetischen Faktoren beeinflusst. Aus thermodynamischer Sicht begünstigt eine 

steigende Unterkühlung den Keimbildungsprozess. Allerdings erfordert eine geeignete Ketten-

orientierung zur Keimbildung bzw. eine Anlagerung von Makromolekülsegmenten an die 

wachsende Kristalloberfläche auch eine ausreichend hohe Kettenmobilität, die mit steigender 

Temperatur zunimmt. Der hier aufgezeigte Trend hinsichtlich der ermittelten Geschwindig-

keitskonstante k zeigt, dass der Wachstumsprozess bei einer Erhöhung der Kristallisationstem-

peratur von 190°C auf 205 °C thermodynamisch gesehen beeinträchtigt wird. Außerdem kris-

tallisieren die CE-modifizierten Proben bei allen untersuchten Temperaturen langsamer. Wie 

zuvor in Kapitel 5.1.1 für den nicht-isothermem Kristallisationsprozess diskutiert, setzen die 

vorhandenen Verzweigungen das Kristallisationsvermögen herab. Der frühere Kristallisations-

beginn des CE-modifizierten E-PBT bei allen betrachteten Kristallisationstemperaturen TK be-

stätigt den zusätzlichen Nukleierungseffekt, der ebenfalls bereits für den nicht-isothermen Kris-

tallisationsprozess beobachtet werden konnte. Dass CE-modifiziertes E-PBT dennoch länger 

und weniger stark ausgeprägt kristallisiert als unmodifiziertes E-PBT, zeigt, dass der hinder-
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liche sterische Einfluss der vorhandenen Verzweigungen mehr Einfluss auf den Gesamtkristal-

lisationsprozess nimmt als deren für die Keimbildung förderlicher Nukleierungseffekt. 

5.1.3 Isotherme Kalt-Kristallisationskinetik 

Da die Route der isothermen Kalt-Kristallisation den realen Verschweißprozess besser abbildet, 

kann über diesen Untersuchungsansatz im Vergleich zur isothermen Heiß-Kristallisation ein 

besseres Verständnis der ablaufenden Vorgänge beim Verschweißen von E-PBT erhalten wer-

den. Das isotherme Kalt-Kristallisationsverhalten wurde entsprechend den realen Verschweiß-

bedingungen bei Temperaturen zwischen 190 und 205 °C untersucht (Abbildung 35).  

  

                 (a)                                                                        (b) 
Abbildung 35. DSC-Thermogramme der isothermen Kalt-Kristallisation von (a) unmodifizier-

tem und (b) CE-modifiziertem E-PBT bei den Kristallisationstemperaturen TK 190, 195, 200 und 

205 °C. 

Sowohl für die unmodifizierten als auch CE-modifizierten PBT-Partikel nimmt der Kristallisa-

tionsprozess mit steigender Kristallisationstemperatur TK längere Zeit in Anspruch. Darüber 

hinaus kann eine ausgeprägtere Kristallisationsenthalpie mit steigender Kristallisationstempe-

ratur TK beobachtet werden. Wie auch in den vorangegangenen Untersuchungen ist der Kristal-

lisationsprozess des CE-modifizierten E-PBT für alle betrachteten TK weniger stark ausgeprägt 

und auch die erforderliche Zeit für eine vollständige Kristallisation dauert länger im Vergleich 

zum unmodifizierten E-PBT. Die Auftragung des Kristallisationsumsatzes Xt als Funktion der 

Zeit t für unmodifiziertes und CE-modifiziertes E-PBT für den isothermen Kalt-Kristallisati-

onsprozess ist in Abbildung 36 für verschiedene Kristallisationstemperaturen TK zu entnehmen. 



5 Ergebnisse und Diskussion 75 

 

  

                   (a)                                                                        (b) 

Abbildung 36. Umsatzkurven für den isothermen Kalt-Kristallisationsprozess bei verschiedenen 

Kristallisationstemperaturen TK für (a) unmodifiziertes und (b) CE-modifiziertes E-PBT. 

Analog zum isothermen Heiß-Kristallisationsprozess, nimmt für den isothermen Kalt-Kristal-

lisationsprozess die Kristallisationshalbwertszeit t1/2 mit steigender Kristallisationstemperatur 

TK zu. Auch für diesen Untersuchungsansatz ist erkennbar, dass die Halbwertszeiten t1/2 für alle 

betrachteten Kristallisationstemperaturen TK im Falle der verzweigten Struktur höher ausfallen 

als für das lineare PBT (Tabelle 8).  

Tabelle 8. Kristallinität c und Halbwertszeit t1/2 für die isotherme Kalt-Kristallisation von unmo-

difiziertem und CE-modifiziertem E-PBT für verschiedene Kristallisationstemperaturen TK. 

Unmodifiziertes E-PBT c / % t1/2 / min 

190 °C 0,46 0,10 

195 °C 1,86 0,13 

200 °C 2,20 0,15 

205 °C 3,09 0,17 

PBT + 1 Gew. % CE   

190 °C 0,23 0,12 

195 °C 1,24 0,15 

200 °C 1,60 0,18 

205 °C 1,80 0,20 
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                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 37. Avrami-Analyse der isothermen Kalt-Kristallisation von (a) unmodifiziertem und 

(b) CE-modifiziertem PBT für verschiedene Kristallisationstemperaturen TK. 

Aus der Avrami-Auftragung (Abbildung 37) der isothermen Kalt-Kristallisation gemäß Glei-

chung (33) ergeben sich sowohl für unmodifiziertes als auch für CE-modifiziertes E-PBT 

Avrami-Parameter im Bereich von n » 1,4, was auf eine heterogene Keimbildung und ein ein-

dimensionales Kristallwachstum hindeutet. [196] Die hier aufgeführten isothermen Kalt-Kris-

tallisationsmessungen wurden an PBT-Partikeln vorgenommen, die aufgrund ihrer thermischen 

Vorgeschichte (Partikelschaumextrusionsprozess) bereits vor den eigentlichen Messungen kris-

talline Eigenschaften (Abbildung 26 und Abbildung 27) aufwiesen. Die während der isother-

men Behandlung (190-205 °C gemäß Abbildung 31) beobachteten Kaltkristallisationsphäno-

mene zeigen dementsprechend einen sekundären Kristallisationsprozess (Abbildung 35). 

Wenn die PBT-Proben vollständig mit Sphärolithen gefüllt sind, kann diese Sekundärkristalli-

sation als eine Anlagerung von Kettensegmenten an bereits bestehende Kristallwachstumsflä-

chen, als eine Zunahme der Lamellendicke und als Perfektionierung der Kristallstruktur ver-

standen werden. [197–199] Allerdings liegen hier im Vergleich zur Primärkristallisation der 

isothermen Heiß-Kristallisation reduzierte Keimbildungs- und Wachstumsraten (Tabelle 9) 

vor, da die Kristalle auf bereits vorhandenen Kristalliten wachsen. Die Änderung des Avrami-

Exponenten n von 3 (isotherme Heiß-Kristallisation) auf etwa 1,45 (isotherme Kalt-Kristallisa-

tion) deutet auf ein eindimensionales Kristallwachstum hin, welches auf die Beeinträchtigung 

des Kristallwachstums durch das Aufeinandertreffen von wachsenden Sphärolithen hindeutet. 

[40,41,197] Die Kristallisationsrate k des CE-modifizierten E-PBT ist bei allen betrachteten 
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Kristallisationstemperaturen TK kleiner als die des unmodifizierten E-PBT. Dieses Verhalten 

lässt sich durch den bereits in den Kapiteln 5.1.1 und 5.1.2 erläuterten hinderlichen sterischen 

Effekt der vorhandenen Verzweigungen erklären.  

Tabelle 9. Avrami-Exponenten der isothermen Kalt-Kristallisation von (a) unmodifiziertem und 

(b) CE-modifiziertem PBT für verschiedene Kristallisationstemperaturen TK. 

Unmodifiziertes E-PBT n K / min-n 

190 °C 1.45 17,46 

195 °C 1,47 14,88 

200 °C 1,47 12,06 

205 °C 1,46 9,58 

PBT + 1 Gew. % CE   

190 °C 1,42 14,73 

195 °C 1,37 10,07 

200 °C 1,42 8,25 

205 °C 1,42 6,68 

 
Aus den vorangegangenen Untersuchungen der Kristallisationskinetik lassen sich folgende Er-

kenntnisse für den Verschweißprozess von E-PBT ableiten: Die kinetischen Untersuchungen 

nach Avrami bestätigen die eingangs aus Abbildung 27 abgeleiteten Vermutungen. In dem 

Temperaturbereich (190-205°C), in dem der Dampfverschweißprozess durchgeführt wird, ist 

der Prozess der Nachkristallisation des unmodifizierten E-PBT schneller im Vergleich zum CE-

modifizierten E-PBT und auch stärker ausgeprägt. Für den Verschweißprozess der CE-modifi-

zierten PBT-Partikel lässt sich folgendes ableiten: Die spätere und vor allem schwächer ausge-

prägte Kaltkristallisation (Abbildung 27) verlängert die Zeit, in der Polymerketten des CE-mo-

difizierten Materials über die Partikelgrenzen hinweg diffundieren und gemeinsam verschlau-

fen können. Polymerketten des unmodifizierten E-PBT benachbarter Partikel hingegen werden 

in ihrer Diffusion über die gemeinsame Grenzfläche durch vorher eintretende Kristallisation 

eingeschränkt. Daraus folgt, dass für die Verschweißung von PBT-Partikeln eine angepasste 

Kristallisationskinetik notwendig ist. Im Umkehrschluss bedeutet diese Erkenntnis, dass CE-

modifizierte Partikel nur dann für den Verschweißprozess geeignet sind, wenn sie entweder in 

zeitlicher Folge im direkten Anschluss an den Partikelschaumextrusionsprozess verschweißt 
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werden oder wenn sie zwischen Herstellungsprozess und Verschweißprozess unterhalb Tg (Ein-

frieren der Kettenmobilität, um Kristallisationsvorgänge zu vermeiden) gelagert werden. Das 

unten dargestellte Untersuchungsergebnis (Abbildung 38) erläutert diesen Gedankengang.  

  

Abbildung 38. DSC-Analyse der a) CE-modifizierten PBT-Partikel (b) CE-modifizierten PBT-

Partikel, die bei 200 °C im Ofen ausgelagert wurden, und (c) die Grenzfläche zwischen zwei Par-

tikeln einer verschweißten Platte aus CE-modifizierten Partikeln. 

Das DSC-Thermogramm zeigt jeweils die ersten Aufheizkurven von (a) CE-modifizierten 

PBT-Partikeln, die unmittelbar nach dem Herstellungsprozess hinsichtlich ihrer thermischen 

Eigenschaften untersucht wurden, (b) CE-modifizierten PBT-Partikeln, die bei 200 °C im Ofen 

ausgelagert wurden und dann thermisch charakterisiert wurden und (c) die Grenzfläche zwi-

schen zwei Partikeln einer verschweißten Platte aus thermisch unbehandelten CE-modifizierten 

Partikeln. Die DSC-Kurve (a) weist einen schwach ausgeprägten Kaltkristallisationspeak auf, 

einen Schmelzpeak bei 222,9 °C und eine gemessene Kristallinität von 31,8 %. Die bei 200 °C 

im Ofen ausgelagerten Partikel weisen in ihrer ersten Aufheizkurve (b) keinen Kaltkristallisa-

tionspeak mehr auf. Ihr Schmelzpeak liegt bei 223,8 °C und die gemessene Kristallinität beträgt 

33,4 %. Die thermische Behandlung im Ofen leitete einen Nachkristallisationsprozess der Par-

tikel ein. Folglich ist der Schmelzpunkt höher und auch die Gesamtkristallinität der unter iso-

thermen Bedingungen behandelten Partikel stärker ausgeprägt.  

Interessanterweise konnten diese Partikel in einem anschließenden Verschweißversuch nicht 

mehr zu einem Formteil konsolidiert werden. Diese Beobachtung lässt darauf schließen, dass 

die Nachkristallisation die Mobilität der CE-modifizierten Polymerketten an der Oberfläche 
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derartig einschränkt, dass das Kettendiffusionspotenzial über die gemeinsame Partikelgrenzflä-

che unterdrückt ist und folglich eine Verschweißung zu einem Bauteil ausbleibt.  

Die Aufheizkurve (c) zeigt die thermischen Eigenschaften einer verschweißten Platte (15 bar @ 

201 °C), bestehend aus CE-modifizierten PBT-Partikeln, die unmittelbar nach dem Partikel-

schaumprozess verschweißt wurden und dementsprechend vor dem Verschweißprozess die in 

Kurve (a) gezeigten thermischen Eigenschaften aufweisen. Es konnte ein Schmelzpunkt bei 

223,9 °C und eine Kristallinität von 33,6 % gemessen werden. Dahingehend weisen die DSC-

Kurven der verschweißte Platte und der bei 200 °C im Ofen ausgelagerten Partikel sehr ähnliche 

thermische Eigenschaften auf. Das in Abbildung 38 dargestellte DSC-Thermogramm zeigt so-

mit die Entwicklung der Kurve (a) zu (b) und (c) unter dem Einfluss thermischer Behandlung.  

 

Fazit: 

Die vorangegangenen Untersuchungen zum Kristallisationsverhalten liefern neue Einblicke in 

den Verschweißmechanismus von E-PBT. In der Außenschicht der Partikel konnte kein rein 

amorphes Verhalten nachgewiesen werden. Inwiefern der verbleibende amorphe Anteil an der 

Partikeloberfläche über Interdiffusions- und Verschlaufungsprozesse zur Bindung im Formteil 

beitragen kann, ist abhängig von der Kettenmobilität, die wiederum abhängig vom Kristallisa-

tionsverhalten der PBT-Kettenstruktur ist. Die chemische Modifikation mit einem CE setzt das 

Kristallisations- und auch das Kaltkristallisationsvermögen im Verschweiß-Temperaturbereich 

erheblich herab. Die spätere und vor allem schwächer ausgeprägte Kaltkristallisation verlängert 

die Zeit, in der Polymerketten der amorphen Phase des CE-modifizierten Materials über die 

Partikelgrenzen hinweg diffundieren und gemeinsam verschlaufen können. Polymerketten des 

unmodifizierten E-PBT benachbarter Partikel hingegen werden in ihrer Diffusion über die ge-

meinsame Grenzfläche durch vorher eintretende Nachkristallisation eingeschränkt. 
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5.1.4 Kokristallisationsphänomen in der Interdiffusionszone von PBT-Partikel-
schäumen 

Aus Kapitel 5.1 ging hervor, dass die spätere und vor allem geringer ausgeprägte Kaltkristalli-

sation (Abbildung 27) die Zeit verlängert, in der Polymerketten des CE-modifizierten Materials 

über die Partikelgrenzen hinweg diffundieren und gemeinsam verschlaufen können. Die Kalt-

kristallisation der CE-modifizierten PBT-Partikel setzt zwar im Vergleich zum unmodifizierten 

Material später ein und ermöglicht dadurch eine Verschweißung. Dennoch findet die Kaltkris-

tallisation statt (Abbildung 27 und 35). Daher soll in den vorliegenden Untersuchungen über-

prüft werden, ob die verzögerte Kalt-Kristallisation eine Kokristallisation der zuvor in der ge-

meinsamen Partikelgrenzfläche verschlauften Polymerketten bewirken kann. Anders als bei 

EPP und ETPU würde die Kristallisation in der Grenzfläche nicht als Folge einer Rekristallisa-

tion einer abgekühlten Schmelze auftreten. Somit würden die Bindungskräfte der PBT-Partikel 

im verschweißten Bauteil nicht nur auf physikalischen Verschlaufungssnetzwerken, sondern 

auch auf Kristallisationsphänomenen in den Grenzflächen beruhen. 

In den vorangegangenen Untersuchungen (Kapitel 5.1) wurde der Einfluss der isothermen Be-

dingungen (Bedampfungsphase) auf das Kristallisationsverhalten der Partikel untersucht (Ab-

bildung 35 und 37. Aus den Avrami-Untersuchungen ging hervor, dass die beobachteten Kalt-

Kristallisationsphänomene einen sekundären Kristallisationsprozess darstellen. Avrami-Para-

meter im Bereich von n » 1,45 konnten bestimmt werden, was auf eine heterogene Keimbildung 

und ein eindimensionales Kristallwachstum (Beeinträchtigung des Kristallwachstums durch 

das Aufeinandertreffen von wachsenden Sphärolithen) hindeutete. Es ist literaturbekannt, dass 

die Sekundärkristallisation als eine Anlagerung von Kettensegmenten an bereits bestehende 

Kristallwachstumsflächen bzw. auch als eine Zunahme der Lamellendicke verstanden werden 

kann. Sofern eine Kokristallisation in der Grenzfläche benachbarter Partikel stattfindet, ist für 

diese zunächst eine entsprechende Keimbildung und anschließende Anlagerung von Kettenseg-

menten an eine Wachstumsfront erforderlich.  

Die makroskopischen Avrami-Betrachtungen liefern allerdings keine Informationen über die 

thermodynamische Triebkraft für die Bildung sekundärer Keime auf einer glatten Wachstums-

fläche oder die kinetisch kontrollierte Anlagerung nachfolgender Kettensegmente entlang einer 

lateral wachsenden Front bei den betrachteten Verschweißtemperaturen. In diesem Zusammen-

hang sollen in diesem Kapitel detailliertere Hinweise bzgl. des sekundären Kristallwachstums-
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prozess für die CE-modifizierten Partikel mittels der in Kapitel 2.1.2 erläuterten Wachstumsre-

gime nach Hoffman und Lauritzen erfasst werden.  

Die in Gleichung (9) beschriebene Wachstumsrate G, eine Exponentialfunktion der Aktivie-

rungsenergie für die Kettendiffusion und der thermodynamischen Energiebarriere für die Keim-

bildung, ist umgekehrt proportional zur Kristallisationshalbwertszeit t1/2 [38]: 
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Zur Bestimmung der Wachstumsregime wird Gleichung (36) herangezogen. Einige der in Glei-

chung (36) benötigten Größen wurden bereits mittels der Avrami-Untersuchungen für die CE-

modifizierten Partikel in Kapitel 5.1.3 herausgearbeitet. Die im Korrekturfaktor 𝑓 =

2𝑇*/(𝑇%"+𝑇*) enthaltende Gleichgewichtsschmelztemperatur 𝑇%"  kann über die sog. Hoffman-

Weeks-Auftragung erhalten werden (Abbildung 39). [200]  

 

Abbildung 39. Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur 𝑻𝒎𝟎  nach Hoffman und 

Weeks. 

Um 𝑇%"  zu bestimmen, wird die Schmelztemperatur Tm, welche nach dem isothermen Kalt-Kris-

tallisationsschritt gemessen wurde, über der Isothermtemperatur TK aufgetragen. Der Schnitt-

punkt der resultierenden Gerade Tm mit der Gerade von Tm = TK liefert 𝑇%" . Tabelle 10 fasst die 
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zur Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur 𝑇%"  und des Kristallwachstumsregimes 

der CE-modifizierten Partikel notwendigen Größen zusammen. Der Hoffman-Weeks-Auftra-

gung zufolge beträgt die Gleichgewichtsschmelztemperatur 230,1 °C. Der ermittelte Wert 

stimmt mit anderen in der Literatur veröffentlichten Werten überein. [35,201,202] 

Tabelle 10. Avrami-Parameter der isothermen Kalt-Kristallisation der CE-modifizierten PBT-

Partikel zur Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur 𝑻𝒎𝟎  und des Wachstumsregimes 

nach den Kristallisationstheorien von Hoffman und Lauritzen. 

 TK / °C n k/min-n t1/2/min Tm / °C U* / 
J/mol 

E-PBT +  

1 Gew. % CE 

190 1,42 14,73 0,12 222,3 6276 

195 1,37 10,07 0,15 223,2 6276 

200 1,42 8,25 0,18 223,8 6276 

205 1,42 6,68 0,20 225,0 6276 
 

Wird gemäß Gleichung (36)	ln c B
V0/$

d + W∗

=(>6:>4)
 gegen B

>6∆>X
 aufgetragen, wird eine Gerade 

mit der Steigung -Kg erhalten (Abbildung 40).  

 

Abbildung 40. Untersuchung des Wachstumsregimes für die isotherme Kalt-Kristallisation von 

CE-modifizierten PBT-Partikeln nach den Kristallisationstheorien von Hoffman und Lauritzen. 
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Die Änderung der Steigung in Abbildung 40 deutet auf eine Änderung des Kristallisationsre-

gimes hin. Die Beziehung Kg(III) = Kg(I) = 2 Kg(II) [46] ergibt ein theoretisches Steigungsver-

hältnis von Kg (III)/Kg (II) = 2. Das Steigungsverhältnis für den in Abbildung 40 betrachteten 

Fall beträgt 2,3, was auf einen Kristallisationsübergang vom Regime III zu II bei 197,3 °C 

hinweist. Die ermittelte Regimeübergangstemperatur stimmt mit früheren in der Literatur ver-

öffentlichten Werten überein. [203] Bei Kristallisationstemperaturen TK von 190 und 195 °C 

wird die Bildung mehrerer Keime auf der Wachstumsoberfläche thermodynamisch begünstigt, 

was sich in einer höheren Keimbildungsrate äußert. Im Vergleich dazu ist die laterale Wachs-

tumsrate aufgrund der temperaturbedingt geringen Kettenmobilität herabgesetzt.  

Bei höheren Kristallisationstemperaturen TK von 200 °C und 205 °C ist die Rate der Bildung 

neuer Keime im Vergleich zur Kristallisation bei niedrigeren Temperaturen geringer. Gleich-

zeitig wird jedoch der Einbau von Kettensegmenten in wachsende Kristalle erleichtert, da die 

Kettenmobilität bei höheren Temperaturen zunimmt. Den Avrami-Untersuchungen zufolge ver-

läuft der Kristallisationsprozess bei 190 und 195 °C schneller (k-Werte in Tabelle 10) als bei 

200 und 205 °C. Aus den gewonnenen Erkenntnissen der Hoffman-Lauritzen-Untersuchungen 

scheint demnach bei den betrachteten Kristallisationstemperaturen die thermodynamische 

Triebkraft für den Keimbildungsprozess einen größeren Einfluss auf die Gesamtkristallisati-

onsgeschwindigkeit einzunehmen als die temperaturabhängige laterale Wachstumsrate. 

Die Sekundärkristallisation wird in der Literatur ebenfalls mit dem Phänomen einer Lamellen-

verdickung assoziiert. Zur Überprüfung, ob während der isothermen Kalt-Kristallisation für die 

verschweißbaren CE-modifizierten PBT-Partikel ein Lamellenverdickungsphänomen auftritt, 

wurden die in Abbildung 38 aufgenommenen DSC-Thermogramme herangezogen. Wie in Ka-

pitel 2.1.2 bereits dargestellt wurde, ist die Lamellendicke lD eine Funktion der Kristallisations-

temperatur. Mit steigender Kristallisationstemperatur werden gemäß der Gibbs-Thomsen-Glei-

chung größere Lamellendicken induziert. Dementsprechend schmelzen in der ersten Aufheiz-

kurve einer getemperten Probe zunächst Lamellen mit kleinerer Dicke und zuletzt die Lamellen 

mit der größten Dicke. Der Schmelzbereich einer DSC-Kurve stellt dahingehend eine Vertei-

lungsfunktion der Lamellendicke dar. Mithilfe von Gleichung (12) (Kapitel 2.1.2) wurden die 

in Abbildung 38 diskutierten Materialien, die bei 200 °C im Ofen ausgelagert wurden und die 

Grenzfläche zwischen zwei Partikeln einer verschweißten Platte aus CE-modifizierten Parti-

keln hinsichtlich ihrer Lamellendickenverteilung untersucht. Tabelle 11 fasst die verwendeten 

physikalischen Parameter der Gibbs-Thomson-Gleichung zur Bestimmung der Lamellendicke 
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lD zusammen. Die berechneten Lamellendickenverteilungen sind in Abbildung 41 dargestellt.  

 
Tabelle 11. Auflistung der physikalischen Parameter zur Berechnung der Lamellendickenvertei-

lung nach der Gibbs-Thomson-Gleichung. 

Physikalischer Parameter Wert 

Gleichgewichtsschmelztemperatur 𝑇)!  230,1 °C 

Freie Oberflächenenergie der kristallinen Lamelle sE 34 × 10-3 J × m-2 [204] 

Schmelzenthalpie DHm, 100% eines  

100 % kristallinen PBT-Materials 
140 J/g 

 

 
Abbildung 41. Berechnete Lamellendickenverteilung nach der Gibbs-Thomson-Gleichung. 

Wie bereits in Kapitel 2.1.2 erläutert, bildet sich während des Kristallisationsprozesses nach 

kinetischen Überlegungen die Lamellendicke aus, bei der der Kristall mit der höchsten Ge-

schwindigkeit wachsen kann. Wenn das laterale Wachstum eines lamellaren Polymerkristalls 

kinetisch gegenüber einer Lamellenverdickung bevorzugt wird, entstehen thermodynamisch 

metastabile Kristallite mit hohen Oberflächen-Volumen-Verhältnissen. In Abbildung 41 sind 

die berechneten Lamellendickenverteilung aufgetragen. Die CE-modifizierten PBT-Partikel 

(b), die bei 200 °C im Ofen ausgelagert wurden und auch die verschweißten Partikel im Form-

teil (c) weisen eine breite Verteilung auf. Vor allem weisen sie im Vergleich zu den thermisch 

unbehandelten Einzelpartikeln (a) Fraktionen von sehr dicken Lamellen auf. Während der Se-

kundärkristallisation (ausgelöst durch die thermische Behandlung bei 200 °C) ist die beobach-
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tete Lamellenverdickung auf das Bestreben zurückführen, die Oberfläche und damit die Ober-

flächenenergie des Kristalls zu minimieren. Dass die thermische Behandlung bei 200 °C eine 

Lamellenverdickung hervorruft, lässt sich auch deutlich in den in Abbildung 42 dargestellten 

REM-Aufnahmen der Partikelöberflächen von den thermisch unbehandelten CE-modifizierten 

Einzelpartikeln (a) und CE-modifizierten PBT-Partikeln, die bei 200 °C im Ofen ausgelagert 

wurden (b), erkennen.  

 

                       (a)                                                                         (b) 
Abbildung 42. REM-Aufnahmen der sauerstoffplasmageätzten Partikeloberflächen der (a) ther-

misch unbehandelten CE-modifizierten Einzelpartikel und (b) bei 200 °C im Ofen ausgelagerten 

CE-modifizierten PBT-Partikel. 

Beide Partikelsorten wurden vor der mikroskopischen Untersuchung zehn Minuten lang bei 

0,2 mbar sauerstoffplasmageätzt. Das selektive Ätzen von teilkristallinen Polymeren ist eine 

etablierte Methode zur Entfernung der weniger widerstandsfähigen amorphen Phase, die in der 

Literatur auch bereits an Partikelschäumen angewendet wurde. [172] Somit werden die kristal-

linen Bereiche in REM-Aufnahmen deutlicher erkennbar. Aus den kinetischen Betrachtungen 

in Kapitel 5.1.1 ging bereits hervor, dass bedingt durch die hohen Abkühlraten während des 

UWG-Prozesses bevorzugt, ein ein- bzw. zweidimensionales Kristallwachstum in den Partikel-

schäumen vorliegt. Die Vermutung, dass die Ausbildung einer parallelen Anordnung der La-

mellen und dementsprechend gerichteten gegenüber einer sphärolithischen Überstruktur verur-

sacht wird, kann mit Hilfe von Abbildung 42 bekräftigt werden.  

Um tiefere Einblicke bzgl. der Verschweißbindung in E-PBT-Formteilen zu erhalten, müssen 

die bereits herausgearbeiteten Erkenntnisse auf die Kristallisationsvorgänge in der Grenzfläche 

zweier sich berührender Partikel angewendet werden. In diesem Fall ist es interessant, ob wäh-

rend des Schweißens (unterhalb von Tm, während der Kalt-Kristallisation) die bei dieser 
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Temperatur beweglichen, oberflächennahen, amorphen Bereiche sich berührender Partikel über 

deren gemeinsame Grenzfläche diffundieren und anschließend kokristallisieren können. Ein 

solches Phänomen ist in Abbildung 43a-d zu erkennen.  

 

Abbildung 43. REM-Aufnahmen einer sauerstoffplasmageätzten Partikelgrenzfläche in einem 

CE-modifizierten verschweißten Formteil. 

Die Abbildung zeigt REM-Aufnahmen der Grenzfläche von verschweißten Partikeloberflächen 

mit zunehmender Vergrößerung. Entlang der Grenzfläche sind Lamellen zu erkennen, die mit 

einer Dicke von etwa 20 nm in die beiden sich verbindenden Partikel eingearbeitet sind. Diese 

Lamellendicke entspricht in etwa der mittleren Lamellendicke, die mittels der Gibbs-Thomson-

Gleichung (Abbildung 41) für die b) bei 200 °C thermisch behandelten Einzelpartikel und c) 

verschweißten Partikel berechnet werden konnte. Das Phänomen der Kokristallisation bei PBT-

Partikeln, wie es in Abbildung 43 dargestellt ist, könnte durch zwei Prozesse verursacht werden. 

Entweder durch den Einbau von Makromolekülen des benachbarten Partikel-Partners (Partikel 

B) in seine eigenen Kristallite (Partikel A) (Abbildung 44a) oder durch die Rückfaltung seiner 

eigenen Makromoleküle (Partikel A) in seine eigenen Kristallite (Partikel A) nach der Ver-

schlaufung mit Makromolekülen des benachbarten Partikel-Partners (Partikel B) (Abbildung 

44b).  
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                       (a)                                                                         (b) 

Abbildung 44. Schematische Darstellung des Kokristallisationsphänomens. 

 

Fazit: 

Die Polymerketten des verbleibenden amorphen Anteils im CE-modifizierten Material sind in 

der Grenzfläche benachbarter Partikel zu Diffusions- und Verschlaufungsprozessen über die 

gemeinsamen Partikelgrenzen hinweg befähigt. Die verzögert einsetzende Kalt-Kristallisation 

im CE-modifizierten Material kann anschließend eine Kokristallisation der über die gemein-

same Grenzfläche diffundierten Polymerketten bewirken. Somit sind die Bindungskräfte im 

verschweißten Formteil nicht nur auf physikalischen Verschlaufungssnetzwerke, sondern auch 

auf Kristallisationsphänomene in den Grenzflächen zurückzuführen. 
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5.2 Einfluss der Verarbeitungstemperatur in der Unterwassergranulie-
rungseinheit (UWG) auf die Verschweißqualität von PBT-Partikel-
schäumen  

In Kapitel 5.1 konnten detaillierte Einblicke in den Verschweißmechanismus von E-PBT her-

ausgearbeitet werden. Die wesentlichen Erkenntnisse sind, dass die spätere und vor allem ge-

ringer ausgeprägte Kaltkristallisation die Zeit verlängert, in der Polymerketten des CE-modifi-

zierten Materials über die Partikelgrenzen hinweg diffundieren und gemeinsam verschlaufen 

können. Eine verzögert einsetzende Kalt-Kristallisation ermöglicht zudem eine Kokristallisa-

tion in der gemeinsamen Grenzfläche. Folglich erfordert die Verschweißung von PBT-Partikeln 

eine angepasste Kristallisationskinetik. Aufbauend auf den vorangegangenen Untersuchungen 

befasst sich Kapitel 5.2 mit der zentralen Frage, inwiefern das Kristallisationsverhalten und 

dahingehend das Verschweißverhalten von E-PBT durch den Partikelschaumprozess beein-

flusst werden kann. Während des UWG-Prozesses tritt die expandierende PBT-Schmelze 

(220 °C Schmelzetemperatur) in Kontakt mit dem viel kälteren Wasser, sodass die expandie-

renden Partikel sehr hohen Abkühlraten ausgesetzt sind. Die Wassertemperatur soll nun variiert 

werden, um das Abkühlverhalten der entstehenden Partikel zu beeinflussen. Dabei ist interes-

sant, ob die Variation der UWG-Wassertemperatur einen messbaren Einfluss auf die thermi-

schen Eigenschaften an der Partikeloberfläche nehmen kann und inwiefern diese Veränderung 

Auswirkungen auf das Verschweißverhalten der PBT-Partikel hat. Um ausschließlich den 

UWG-Einfluss herauszuarbeiten, werden im vorliegenden Kapitel alle weiteren einzustellen-

den Parameter während der Partikelschaumextrusion konstant gehalten und eine konstante Ma-

terialrezeptur (PBT 1300 + 1 Gew. % CE) verwendet. 

 
5.2.1 Optische Erscheinung und Zellmorphologie der Schaumpartikel 

Die Wassertemperatur in der UWG wurde zwischen 50 und 90 °C variiert. Für Wassertempe-

raturen zwischen 50 und 80 °C ließen sich kontinuierlich Partikel herstellen. Bei einer Wasser-

temperatur von 90 °C wurde der Prozess instabil, so dass nur wenige Partikel hergestellt werden 

konnten. Zurückzuführen ist die instabile Prozessführung auf die Tatsache, dass das 90 °C heiße 

Wasser leicht sieden kann, wenn es mit der heißen expandierenden Polymerschmelze in Kon-

takt tritt. Dadurch wird die stabilisierende Wirkung der entstehenden Schaumstruktur drastisch 

verschlechtert. Abbildung 45 zeigt, dass die Schäume im Temperaturbereich von 50 bis 80 °C 

keine visuell erkennbaren Unterschiede aufweisen. Weder die Form noch die Größe und die 
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Farbe werden durch die Veränderung der Wassertemperatur zwischen 50 und 80 °C beeinflusst. 

Dagegen sind die Partikel bei 90 °C deutlich kleiner, was sich auch in einer deutlich höheren 

Dichte widerspiegelt. 

 

Abbildung 45. Optisches Erscheinungsbild der Partikelschäume, die bei unterschiedlichen 

UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden. 

Die Dichten und Zelldichten der hergestellten Partikelschäume sind in Abbildung 46 als Funk-

tion der Wassertemperatur grafisch dargestellt. Die in Abbildung 47 dargestellten REM-Auf-

nahmen der Zellmorphologien wurden zur Auswertung der Zelldichten herangezogen. 

 

Abbildung 46. Auftragung der Schaumdichte und Zelldichte als Funktion der UWG-Wasser-

temperatur. 

Die niedrigste Dichte wird bei einer Wassertemperatur von 80 °C erreicht (135 ± 4 kg/m3). Mit 

abnehmender Wassertemperatur ist ein leichter Anstieg der Dichte zu beobachten (50 °C; 

(170 ± 6 kg/m3), 60 °C (152 ± 11 kg/m3) und 70 °C (148 ± 3 kg/m3)). Die instabile Prozessfüh-

rung bei 90 °C resultiert in einem starken Dichteanstieg (256 ± 21 kg/m3). Zurückzuführen sind 

diese Beobachtungen auf zwei Gründe. Höhere Wassertemperaturen gehen mit einer geringeren 

Abkühlrate einher. Infolgedessen bleiben die expandierenden Partikel bei höheren Wasser-
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temperaturen länger in einem Viskositätsbereich, der das Zellwachstum ermöglicht. Der Ex-

pansionswiderstand ist hingegen bei niedrigeren Temperaturen (hoher Viskositätsbereich) grö-

ßer und verhindert eine weitere Ausdehnung der treibmittelbeladenen Schmelze. Außerdem 

konnte in Kapitel 5.1.1 bereits gezeigt werden, dass die Kettenmobilität mit steigender Abkühl-

rate durch einsetzende Kristallisation deutlich früher eingeschränkt wird. Folglich wird auch 

der Expansionsprozess mit zunehmender Abkühlrate früher eingeschränkt. Mit steigender Was-

sertemperatur nimmt die Dichte entsprechend bis 80 °C ab. Die instabile Prozessführung bei 

einer Temperatur von 90 °C geht mit einer schwächer stabilisierenden Wirkung der entstehen-

den Schaumstruktur einher, sodass Phänomene wie Zellkoaleszenz und Zellkollaps häufiger 

auftreten (Abbildung 47). 

 

Abbildung 47. Schaummorphologien der Partikelschäume, die bei unterschiedlichen UWG-

Wassertemperaturen hergestellt wurden. 

Die Zelldichte nimmt von 50 bis 80 °C kontinuierlich zu. Die größte Zelldichte besitzen die 

Partikel, die bei einer UWG-Wassertemperatur von 80 °C prozessiert wurden (48 × 103 Zel-

len/cm3). Die Partikel, die bei einer Wassertemperatur von 50 °C hergestellt wurden, zeigen 

einige große, längliche Zellen, während zunehmend einheitlich runde Zellen bei einer Wasser-

temperatur von 80 °C erkennbar sind.  

Es ist davon auszugehen, dass bei einer Wassertemperatur von 50 °C (unterhalb Tg von PBT) 

eine vermehrte Zellruptur auftritt. Die Bildung einer homogenen Zellmorphologie erfordert 

eine entsprechende Dehnbarkeit der Zellwände während des Expansionsprozesses. Diese ist bei 

50 °C nicht gegeben. Wie bereits erläutert, wird die Kettenmobilität mit steigender Abkühlrate 

durch einsetzende Kristallisation deutlich früher eingeschränkt, außerdem schränkt eine 
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niedrige Temperatur (gleichbedeutend mit einem höheren Viskositätsniveau) den Expansions-

prozess ein. Folglich reißen Zellwände zunehmend unter dem Einfluss des Zellgasinnendrucks. 

Die Annahme, dass die Zellwände als Folge einer reduzierten Dehnbarkeit bei 50 °C zuneh-

mend reißen, korreliert auch mit dem festgestellten erhöhten Offenzelligkeitsgrad (Kapitel 

5.2.2). Bis zu einer Wassertemperatur von 80 °C nimmt die Dehnbarkeit kontinuierlich zu, so-

dass ein stabileres Zellwachstum resultiert. Für 90 °C (35 × 103 Zellen/cm3) liegt die Zelldichte 

außerhalb des Trends. Bei dieser Temperatur kühlt der Kern der Partikel, verglichen mit Parti-

keln, die bei niedrigeren UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden, am langsamsten ab. 

Entsprechend verbleibt der Kern länger in einem geringeren Viskositätszustand, der wenig sta-

bilisierend auf die generierte Zellstruktur wirkt. Die bei 90 °C aufgeschäumten Partikel zeigen 

daher aufgrund vermehrter Zellkoaleszenz viele große, längliche Zellen.  

 
Abbildung 48. Zellgrößenverteilung der Partikelschäume, die bei unterschiedlichen UWG-

Wassertemperaturen hergestellt wurden. 

Für eine genauere Beurteilung können die in Abbildung 48 dargestellten Histogramme der Zell-

größenverteilungen herangezogen werden. Die Zellgrößenverteilungen werden mit zunehmen-

der Wassertemperatur bis zu 80 °C enger, außerdem verschiebt sich ihr Maximum zu kleineren 

Zelldurchmessern hin. Das stabilste Zellwachstum – im Sinne einer homogenen Zellgrößen-
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verteilung – findet bei einer Wassertemperatur von 80 °C statt. Die Tatsache, dass die Zellgrö-

ßen mit steigender Wassertemperatur kleiner werden (Abbildung 47 und 48), ist auf eine Be-

einträchtigung des Wachstums durch das Aufeinandertreffen einer zunehmenden Anzahl von 

stabilen, wachsenden Zellen zurückzuführen. [205] Wie bereits erwähnt, verstärkt die geringere 

Viskosität bei 90 °C Phänomene wie Zellkoaleszenz und Zellkollaps, sodass die Zellgrößen-

verteilung breiter wird. 

Die gewonnen Erkenntnisse bzgl. der unterschiedlichen Zellmorphologiephänomene sind in 

Abbildung 49 schematisch dargestellt.  

                

Abbildung 49. Schematisches Schaubild zur Erläuterung der unterschiedlichen Morphologie-

phänomene in Abhängigkeit von der UWG-Wassertemperatur. 

 

5.2.2 Offenzelligkeit 

Um den Einfluss der Wassertemperatur auf die Stabilität der gebildeten Zellen zu untersuchen, 

können Offenzelligkeitsmessungen herangezogen werden. Abbildung 50 zeigt, dass die Dichte 

und der Offenzelligkeitsgrad dem gleichen Trend als Funktion der Temperatur folgen. Der Of-

fenzelligkeitsgrad nimmt mit sinkender Dichte ab. Diese Korrelation ist bereits literaturbe-

kannt. [206] Sobald die Zellwände während des Expansionsprozesses reißen, entweicht Zell-

gas, was zu einem erheblichen Gas- und Druckverlust innerhalb der Zelle führt und entspre-

chend den Wachstumsprozess stark einschränkt. Dieses Phänomen ist bei einer Wassertempe-

ratur von 50 °C am stärksten ausgeprägt. Hier liegt in PBT eine eingeschränkte Kettenmobilität 

vor, zum einen viskositätsbedingt aufgrund der niedrigen Temperatur, zum anderen durch die 

früher einsetzende Kristallisation bei hohen Abkühlraten. Im Zuge dessen können innere Span-

nungen (ausgelöst durch den Zellgasinnendruck während der Expansion) weniger gut abgebaut 

werden können und Zellwände reißen vermehrt. Oberhalb Tg liegt eine höhere Kettenbeweg-
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lichkeit vor, sodass ein Druckabbau durch Verformung (Expansion) stattfinden kann. Bis zu 

einer Wassertemperatur von 80 °C wird das Material dehnfähiger, Zellwände reißen entspre-

chend weniger und der Offenzelligkeitsgrad sinkt. Bei 90 °C wird die Schmelzefestigkeit der 

expandierenden Schmelze derartig gering, dass Effekte wie Zellkoaleszenz und Zellkollaps ver-

mehrt auftreten und der Offenzelligkeitsgrad ansteigt. 

 

 
Abbildung 50. Offenzelligkeitsgrad als Funktion der UWG-Wassertemperatur. 
 

 
5.2.3 Thermische Eigenschaften der Partikelschäume 

Wie den vorangegangenen Kapiteln zu entnehmen ist, wird den Kristallisationseffekten auf der 

Partikeloberfläche ein entscheidender Anteil für den Verschweißprozess beigemessen. Berück-

sichtigt werden in diesem Kapitel die kristallinen Eigenschaften der äußeren Schichten, da die 

Verschweißung über die Grenzflächen benachbarter Partikel realisiert wird. Abbildung 51 zeigt 

die ersten Aufheizkurven der Partikelschäume, die bei unterschiedlichen Wassertemperaturen 

verarbeitet wurden, betrachtet. Die relevanten Kennwerte der thermischen Charakterisierung 

sind in Tabelle 12 tabellarisch zusammengefasst. 
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                   (a)                                                                         (b) 

Abbildung 51. DSC-Thermogramme der Partikelschäume, die bei unterschiedlichen UWG-

Wassertemperaturen hergestellt wurden. 

Tabelle 12. Auflistung der thermischen Kennwerte der Partikelschäume, die bei 

unterschiedlichen UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden. 

UWG-T / °C DHS / J/g c / % Tm / °C 

50 40,1 28,7 222,7 

60 42,2 30,3 223,0 

70 43,5 31,1 223,1 

80 44,5 31,8 222,9 

90 44,9 32,1 223,0 
 

Die Schmelzpunkte Tm der einzelnen Partikel sind sehr ähnlich (~ 223 °C) und lassen keinen 

Trend erkennen. Die Kristallinität 𝜒 nimmt mit abnehmender Wassertemperatur leicht ab. Diese 

Beobachtungen lassen sich auf zwei Phänomene zurückführen: Mit steigender Wassertempera-

tur nimmt die Dichte der Partikel bis 80 °C ab. Die höheren Expansionsverhältnisse gehen mit 

einer stärkeren Orientierung der Polymerketten einher, d. h. der Anteil der dehnungsinduzierten 

Kristallisation nimmt zu. Außerdem konnte bereits in Kapitel 5.1.1 gezeigt werden, dass der 

Kristallisationsvorgang mit zunehmender Abkühlrate weniger stark ausgeprägt ist. Mit abneh-

mender Wassertemperatur wird die Kettenbeweglichkeit schneller eingeschränkt und damit 

verbunden auch das Kristallwachstum. Dass der Kristallisationsprozess durch den schnellen 

Abkühlvorgang in der UWG nicht vollständig ist, zeigt das Auftreten eines Kalt-Kristalli-
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sationspeaks in der ersten Heizkurve. Je niedriger die Wassertemperatur in der UWG ist bzw. 

je schneller die Kettenbeweglichkeit eingefroren wurde, desto ausgeprägter erscheinen die 

Kalt-Kristallisationspeaks in der ersten Aufheizkurve. Hierbei ist vor allem erwähnenswert, 

dass die Kalt-Kristallisation im Temperaturbereich des Verschweißprozesses auftritt.  

5.2.4 Thermomechanische und dynamisch-mechanische Thermo-Analyse  

Das Ausdehnungs- und Schrumpfverhalten unter Tempereinfluss sind reversible Mechanismen 

von Polymermaterialien. Darüber hinaus können Polymere eingefrorene Spannungen aufwei-

sen, die unter Erwärmung zu irreversiblen Spannungsrelaxationen führen. [207] Während des 

Partikelschaumprozesses bewirkt der CO2-Gasinnendruck der Schaumzellen eine äquibiaxiale 

Ausdehnung der umgebenden Schmelze und dadurch eine Kettenorientierung. Während der 

Unterwassergranulierung werden die orientierten und gestreckten Polymerketten durch schnel-

les Abkühlen in Wasser in diesem Zustand eingefroren. Aufgrund der eingeschränkten Ketten-

beweglichkeit können eingefrorene Spannungen durch Relaxationsprozesse nicht abgebaut 

werden. Erst unter Erwärmung, durch Einleiten von heißem Dampf in die mit Partikeln gefüllte 

Kavität während des Verschweißprozesses, können Relaxationsprozesse stattfinden. 

Das Aufheizverhalten der Partikel in der Kavität soll an dieser Stelle mit TMA-Messungen 

(Abbildung 52) nachgestellt werden. 

 

                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 52. TMA-Einzelpartikelmessungen der Partikelschäume, die bei unterschiedlichen 

UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden. 
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Die TMA-Messungen der geschäumten Partikel zeigen beide Effekte: reversible thermische 

Ausdehnungseffekte und irreversible Spannungsrelaxationsphänomene (Schrumpfverhalten). 

Unterhalb der Tg (~ 58 °C gemäß Abbildung 51) zeigen alle geschäumten Partikel mit steigen-

der Temperatur eine geringe lineare thermische Ausdehnung, was auf ihre geringen Kettenbe-

weglichkeit zurückzuführen ist. Beim Überschreiten von Tg wechseln die Partikel von einer 

strukturellen Konfiguration aus gestreckten Ketten mit begrenzter Kettenbeweglichkeit in einen 

Zustand erhöhter Kettenbeweglichkeit mit dem Bestreben, ihren entropisch günstigeren, ver-

schlauften Zustand zu erreichen. Triebkraft für diesen Prozess ist der Abbau von eingefrorenen 

Spannungen, die einen Schrumpf der Partikel zur Folge haben. Dieses Spannungsrelaxations-

phänomen ist umso ausgeprägter, je stärker die Partikel im UWG-Prozess verstreckt wurden. 

Bei einer Wassertemperatur von 50 °C (unter Tg) ist das Spannungsrelaxationsphänomen im 

Abbildung 52 gezeigten Vergleich folglich am stärksten ausgeprägt. Bei einer Wassertempera-

tur von 80 und 90 °C (über Tg) besitzen die Polymerketten eine höhere Kettenbeweglichkeit, 

sodass ein größerer Anteil der inneren Spannungen bereits während des UWG-Prozesses abge-

baut werden konnte. Dementsprechend zeigen diese Partikelsorten geringe Relaxationsverhal-

ten im TMA-Diagramm. Zusätzlich korreliert das Ausmaß der Spannungsrelaxation im Schaum 

auch mit dem Offenzelligkeitsgrad. Geschlossene Zellen erhöhen die Stabilität im Schaum und 

wirken der Spannungsrelaxation entgegen. Der Schrumpf geht mit einer Dichteerhöhung und 

einer damit verbundenen Steifigkeitsänderung des Materials einher (Abbildung 53). 

  

                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 53. DMTA-Einzelpartikelmessungen der Partikelschäume, die bei unterschiedlichen 

UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden. 
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Im DMTA-Diagramm nimmt die Steifigkeit der Partikel im Temperaturbereich zwischen 75 

und 100 °C mit unterschiedlichen Steigungen ab; bei Partikeln, die bei einer Wassertemperatur 

von 50 °C verarbeitet wurden, geschieht dies am langsamsten, bedingt durch den relaxations-

bedingten Schrumpf und der damit verbundenen Dichteerhöhung. Für alle betrachteten Kurven 

in Abbildung 52 folgt dem beobachteten Schrumpf ein anschließendes Ausdehnungsverhalten 

im höheren Temperaturbereich. Zurückzuführen ist die Ausdehnung auf die Expansion des ge-

speicherten Zellgases in den geschlossenen Schaumzellen. Mit abnehmendem Offenzelligkeits-

grad (Abbildung 50) kommt es zu einer stärkeren Ausdehnung der geschlossenen Zellen. Die 

Ausdehnung ist für die Partikel, die bei einer Wassertemperatur von 80 °C (niedrigste Offen-

zelligkeit) hergestellt wurden, am stärksten und für die bei 90 °C (höchste Offenzelligkeit) pro-

zessierten Partikel am schwächsten ausgeprägt. Im Temperaturbereich um 200 °C resultiert der 

Schrumpf als Folge der einsetzenden thermisch bedingten Kaltkristallisation (dichtere Ketten-

anlagerung). Folglich nimmt auch die Partikelsteifigkeit als Resultat der Dichteerhöhung zu. 

Gemäß Abbildung 51 ist die Kaltkristallisation für die bei 50 °C hergestellten Partikel am 

stärksten ausgeprägt und bei 80 und 90 °C am geringsten. Gleichermaßen verhält es sich mit 

dem Ausmaß des Schrumpfverhaltens und der Partikelsteifigkeit der betrachteten Materialien 

(Abbildung 53).  

Während des Verschweißens erfolgt die Interdiffusion und Verschlaufung von Polymerketten 

über die Grenzflächen benachbarter Schaumpartikel. Dementsprechend begünstigt eine mög-

lichst große gemeinsame Kontaktfläche benachbarter Partikeloberflächen den Verschweißpro-

zess.  

Den TMA-Messungen entsprechend sollten sich also Partikel, die beim Aufheizen eine Aus-

dehnung anstatt eines Schrumpfs zeigen, besser für den Dampfverschweißprozess eignen. 

Wenn außerdem (unter Beibehaltung der Dimensionsstabilität) die Partikelsteifigkeit abnimmt, 

können sich die Partikel besser aneinander anpassen und größere gemeinsame Kontaktflächen 

ausbilden. Weiterhin erfordert ein gemeinsames Verschlaufungsnetzwerk ein ausreichend ho-

hes Kettendiffusionspotenzial über die jeweiligen Partikelgrenzflächen hinweg. Eine spät ein-

setzende Kalt-Kristallisation und eine wenig ausgeprägter Kristallisationsprozess sollten dem-

nach das Kettenbeweglichkeitspotenzial begünstigen. 
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5.2.5 Verschweißung der Schaumpartikel 

Aus den in Kapitel 5.2.1 verarbeiteten Partikeln wurden Formteile hergestellt. Für die bei einer 

Wassertemperatur von 90 °C hergestellten Partikel konnten aufgrund der instabilen Prozess-

führung keine ausreichenden Mengen für anschließende Verschweißversuche hergestellt wer-

den. E-PBT-Formteile bestehend aus Partikeln, die bei einer Wassertemperatur von 80 °C her-

gestellt wurden, weisen mit 204 kg/m3 die geringste Dichte auf (Dichte der anderen Platten: 

70°C: 240 kg/m3; 60 °C: 260 kg/m3; 50 °C: 262 kg/m3). Zur genaueren Beurteilung der Ver-

schweißqualität wurden alle Formteile Drei-Punkt-Biegeversuchen (Abbildung 54) unterzogen 

und die resultierenden Bruchflächen mittels REM (Abbildung 55) analysiert. 

 
Abbildung 54. Drei-Punkt-Biegetests der verschweißten Partikelschaumformteile, bestehend aus 

Partikelschäumen, die bei unterschiedlichen UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden. 
 

Tabelle 13. Mechanische Kennwerte der verschweißten Partikelschaumformteile, bestehend aus 

Partikelschäumen, die bei unterschiedlichen UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden. 

UWG-T / °C Dichte / kg/m3 Biegemodul / MPa Bruchspannung/ MPa Bruchdehnung / % 

50 262 ± 3 117 ± 13 1,85 ± 0,20 1,6 ± 0,1 

60 260 ± 2 94 ± 21 2,45 ± 0,37 4,4 ± 0,4 

70 240 ± 3 89 ± 14 2,44 ± 0,19 5,0 ± 0,6 

80 204 ± 1 81 ± 10 2,40 ± 0,22 5,8 ± 0,7 
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Die mechanischen Kennwerte eines Schaumstoffs sind stark abhängig von seiner Dichte. Eine 

Erhöhung der Temperatur resultiert in geringeren Partikeldichten und folglich auch in geringe-

ren Formteildichten. Auch wenn die Dichten zwischen den verschiedenen Formteilen variieren, 

lassen sich Trends hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften (Tabelle 13) ableiten. Mit stei-

gender Wassertemperatur nimmt der Biegemodul der entsprechenden Formteile ab. Die Bruch-

dehnung nimmt mit steigender Wassertemperatur deutlich zu, die Bruchspannung steigt eben-

falls von 50 auf 60 °C und zeigt bei 60, 70 und 80 °C unter Berücksichtigung der Fehlerbalken 

konstante Werte. Die unter Biegebelastung entstandenen Bruchflächen (Abbildung 55) können 

zur Interpretation des mechanischen Verhaltens herangezogen werden. 

 
Abbildung 55. REM-Bruchbilder der unter Biegebelastung gebrochenen Formteile, bestehend 

aus Partikelschäumen, die bei unterschiedlichen UWG-Wassertemperaturen hergestellt wurden. 
 

Hinsichtlich der Beurteilung der Verschweißgüte ist hier interessant, ob das Bauteilversagen 

zwischen den Partikeloberflächen (inter-bead-Bruch) oder innerhalb eines Partikels auftritt (in-

tra-bead-Bruch). Eine bessere Verschweißgüte drückt sich in einem höheren intra-bead-Anteil 

aus, da die Festigkeit zwischen zwei Schaumpartikeln höher als die Festigkeit des Schaums ist. 

Der intra-bead-Anteil nimmt mit der Wassertemperatur kontinuierlich zu (Abbildung 55 A-D), 

folglich tritt der Bruch unter Biegebelastung bei höheren Dehnungen auf.  

Erklärungen für die unterschiedlichen Verschweißverhalten liefern die Untersuchungen der zel-

lulären, thermischen und dynamisch-mechanischen Eigenschaften der Einzelpartikel. Dabei 
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lassen sich entsprechende Korrelationen zwischen Partikeleigenschaften und den Verschwei-

ßergebnissen ableiten (Abbildung 56). Diejenigen Partikel, die in der thermomechanischen 

Analyse (Abbildung 52) ein ausgeprägtes Schrumpfverhalten aufzeigen, weisen eine vermin-

derte Verschweißqualität auf. Der Schrumpf wird durch einen erhöhten Offenzelligkeitsgrad 

(Abbildung 50) und eine ausgeprägte Kalt-Kristallisation (Abbildung 51) verursacht. Das 

Schrumpfen vergrößert die Abstände zwischen den Partikeln in der Kavität und vermindert 

somit die Oberflächenkontakte benachbarter Partikel. Es ist ebenfalls aus Abbildung 51 ersicht-

lich, dass die Kalt-Kristallisation im Bereich der Verschweißtemperatur auftritt. Dies resultiert 

neben dem Schrumpf in einer erhöhten Steifigkeit, sodass die Partikel in der Kavität schlechtere 

Kontaktflächen zueinander ausbilden. Die Kalt-Kristallisation für die bei UWG 50 °C prozes-

sierten Partikel setzt in diesem Vergleich am frühesten ein und ist auch am stärksten ausgeprägt. 

Folglich liegt eine verminderte Kettenbeweglichkeit und ein reduziertes Interdiffusionspoten-

zial über die Grenzflächen vor. Ein Optimum hinsichtlich ihrer Verschweißgüte weisen die bei 

UWG 80 °C prozessierten Partikel auf. Bedingt durch den geringen Offenzelligkeitsgrad, deh-

nen sich die Partikel bei Erwärmung aus, bilden dadurch hohe Kontaktflächen innerhalb der 

Kavität aus und weisen eine spät einsetzende sowie gering ausgeprägte Kaltkristallisation auf. 

Dadurch wird die Kettendiffusion und gemeinsame Kokristallisation in der Grenzfläche ent-

sprechend der in Kapitel 5.1 dargestellten Ergebnisse begünstigt.  

 
Abbildung 56. Einflussfaktoren, die den Verschweißprozess von E-PBT beeinflussen. 
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Fazit: 

Die praktische Versuchsreihe in Kapitel 5.2 zeigt, dass die Steuerung des Kristallisationsver-

haltens von PBT entscheidende Auswirkungen auf das Verschweißergebnis in E-PBT-Form-

teilen haben kann. Die Variation der Wassertemperatur spiegelt sich in einer messbaren Beein-

flussung der thermischen Eigenschaften an der Partikeloberfläche wider. Darüber hinaus gelang 

es, geeignete Analysemethoden (Offenzelligkeitsgradmessung, TMA, DMTA) für die Charak-

terisierung von Einzelpartikeln auszuwählen, mit Hilfe derer neue, nicht literaturbekannte Kor-

relationsbezüge zum Verschweißverhalten herausgearbeitet werden konnten. Auf Basis der neu 

etablierten Analysemethoden an Einzelpartikeln und den neu festgestellten Struktur-Wirkungs-

Beziehungen können für künftige PBT-Materialpartikelsysteme (Kapitel 5.3 und 5.4) Voraus-

sagen über deren Verschweißverhalten getroffen werden. Die Verifizierung der erhaltenen Ein-

zelpartikeleigenschafts-Verschweiß-Beziehungen und Übertragung auf andere PBT-Material-

partikelsysteme soll es ermöglichen, ein Eigenschaftsprofil für verschweißbare PBT-Partikel 

zu entwerfen. Neben der wissenschaftlichen Aufklärung des Verschweißmechanismus in  

E-PBT ermöglicht die Definition eines solchen Eigenschaftsprofils künftig die zur Verschwei-

ßung der Schaumpartikel nötigen Parameter gezielt einzustellen, um eine optimales Verschwei-

ßergebnis zu realisieren.  

 

 

5.3 Einfluss des Molekulargewichts auf das Schäum- und Verschweiß-
verhalten von linearen PBTs  

In den vorangegangenen Untersuchungen konnte detailliert herausgearbeitet werden, dass eine 

angepasste Kristallisationskinetik bestimmend für die Ketteninterdiffusion und Kokristallisa-

tion in der gemeinsamen Grenzfläche benachbarter PBT-Partikel ist. Zur Realisierung einer 

Verschweißbindung kann das thermische Verhalten der oberflächennahen Partikelschicht ge-

zielt durch eine CE-Modifizierung verändert werden. Die chemische Modifikation mit einem 

CE erhöht einerseits das Molekulargewicht Mw und verändert andererseits die Kettenstruktur. 

Allerdings konnte die chemische Struktur des CE-modifizierten PBT bislang nicht identifiziert 

werden. Durch die CE-Modifizierung entstehen Verzweigungen und partielle Vernetzungen im 

Material, die eine exakte Strukturaufklärung mit klassischen Methoden erschweren. In Kapitel 

5.4.2 wurde das CE-modifizierte Material rheologisch untersucht. Die Ergebnisse liefern deut-
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liche Hinweise auf Verzweigungen und vernetzte Bestandteile im CE-modifizierten Material. 

Es ist davon auszugehen, dass die Veränderungen des Molekulargewichts und der Kettenstruk-

tur Synergieeffekte auf den Kristallisationsprozess haben. Längere Ketten kristallisieren einer-

seits langsamer, andererseits erhöhen Verzweigungen den sterischen Anspruch der Ketten und 

setzen das Kristallisationspotenzial herab. Um den Einfluss des Molekulargewichts Mw gezielt 

zu untersuchen, werden im vorliegenden Kapitel lineare PBT-Kettenarchitekturen mit unter-

schiedlichen Molekulargewichten Mw analog mit den vorher etablierten Methoden untersucht. 

Hierbei ist interessant, ob durch die Erhöhung des Molekulargewichts Mw und die damit ver-

bundene Veränderung des Kristallisationsverhaltens lineares PBT auch ohne chemische Modi-

fizierung zu einem Formteil verschweißt werden kann. Es gilt zu klären, inwieweit die Verän-

derung der linearen Kettenstruktur eine notwendige Grundvoraussetzung zur Realisierung einer 

Verschweißbindung in E-PBT ist. Um eine Vergleichbarkeit der Materialien untereinander zu 

gewährleisten, wurden die Prozessparameter während des Partikelschaumextrusionsprozess 

konstant gehalten (Treibmittelkonzentration, Temperaturprofil usw.).  

 

5.3.1 Rheologische Eigenschaften des ungeschäumten PBT 

Alle untersuchten PBT-Materialien weisen eine lineare Kettenarchitektur auf. Der Grund für 

die Auswahl dieser Materialien ist, abgesehen von der strukturellen Ähnlichkeit, die Abde-

ckung eines breiten Molekulargewichtsbereichs Mw von etwa 50.000 bis 100.000 g/mol (Ta-

belle 14). In Abbildung 57a ist die komplexe Scherviskosität |𝜂∗| als Funktion der Winkelfre-

quenz w für die ausgewählten PBT-Materialien dargestellt. Es wird deutlich, dass PBT Pocan 

1600 und 1700 im Vergleich zu den restlichen Materialien aufgrund ihrer etwas breiteren Mol-

massenverteilung (hohe Polydispersität) ein leicht ausgeprägteres Scherverdünnungsverhalten 

bei höheren Frequenzen aufweisen. Zur Bestimmung der Nullscherviskositäten 𝜂" wurden für 

alle Viskositätsverläufe Fits nach Carreau-Yasuda erstellt (Abbildung 57a). Die Nullschervis-

kositäten 𝜂"	nimmt mit Mw zu. Der Mark-Houwink-Beziehung entsprechend gilt für viele line-

are Polymere ein einfaches Potenzgesetz zwischen 𝜂" und dem absoluten Wert von Mw. [105] 

In Abbildung 57b ist 𝜂" als Funktion von Mw in einer logarithmischen Auftragung dargestellt. 

Die ermittelte Steigung der linearen Regression beträgt 3,38, was dem empirischen 3,4-Potenz-

gesetz nahekommt, welches für verschlaufte lineare Polymere gilt [208]. 
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Tabelle 14. Molekulargewichtswerte der linearen, kommerziell erhältlichen PBTs. 

Material Mw / g/mol Mn / g/mol PDI 

PBT Pocan 1100 48.500 29.000 1,7 

PBT Pocan 1300 62.300 31.200 2,0 

PBT Pocan 1400 67.900 29.500 2,3 

PBT Pocan 1600 89.900 37.700 2,4 

PBT Pocan 1700 97.600 40.000 2,4 

 

 
                   (a)                                                                         (b) 

Abbildung 57. (a) Scherrheologische Untersuchungen der PBT-Materialien mit 

unterschiedlichen Molekulargewichten Mw und (b) Auftragung der Nullscherviskosität als 

Funktion des PBT-Molekulargewichts Mw. 

Während der Schaumextrusion beeinflussen Temperatur, Druck und Treibmittel das Fließver-

halten der Schmelze und damit letztlich die Schaumeigenschaften. Während im Extruder Scher-

deformationen dominieren, unterliegt die expandierende Schmelze im Bereich nach der Düse 

während des Aufschäumvorgangs Dehnströmungen. [103] Nach der Einzugszone wird das Po-

lymer durch hohe Temperatur und Scherung verdichtet und aufgeschmolzen. Nach Aufschmel-

zen des Polymers wird CO2 im superkritischen Zustand in den Zylinder des Extruders injiziert. 

Der aufgewendete Scher- und Temperatureintrag verkürzt die Diffusionswege des Treibmittels 

und bewirkt eine Verdichtung und Homogenisierung und die Ausbildung eines einphasigen 

Schmelze-Treibmittel-Gemischs. Wie in Abbildung 58 grafisch dargestellt, nimmt der Gas-In-

jektionsdruck mit steigendem Mw aufgrund des größeren Schmelzedrucks zu. Im B-Extruder 



5 Ergebnisse und Diskussion 104 

 

bewirkt die Abkühlung der treibmittelbeladenen Schmelze i) eine Erhöhung der CO2-Gaskon-

zentration in der Schmelze, ii) eine Viskositätszunahme der Polymerschmelze und somit die 

für einen stabilen Schaum notwendige Schmelzefestigkeit und iii) einen Druckaufbau vor der 

Düse. Der Austritt an der Düse bewirkt durch den abrupten Druckabfall eine Expansion der 

Polymerschmelze. Die Zellnukleierung wird durch die Druckabfallrate beeinflusst, die ihrer-

seits vom Düsendruck abhängt. Der Druck in der Düse bestimmt auch die Löslichkeit des über-

kritischen CO2 in der Schmelze, die das Blasenwachstum bestimmt. [209] Der gemessene Dü-

sendruck zeigt eine ähnliche Abhängigkeit vom Mw (Abbildung 58a) wie der CO2-Injektions-

druck. Bei gleicher Schmelzetemperatur im B-Extruder (220 °C) verursachen die Materialien 

mit höherem Fließwiderstand einen höheren Düsendruck. 

  
                   (a)                                                                         (b) 

Abbildung 58: Auftragung des (a) CO2-Injektionsdruck und (b) der Schmelzefestigkeit für PBT-

Materialien mit unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 

Insbesondere für die Herstellung von Schäumen nimmt die materialspezifische Schmelzefes-

tigkeit eine entscheidende Bedeutung für die Realisierung homogener Zellmorphologien ein. 

Sind die Schmelzefestigkeit und Elastizität der Schmelze zu gering, kann die Zellwand den 

äquibiaxialen Dehnbeanspruchungen nicht standhalten, was schließlich zum Zellbruch führen 

kann. Dabei koalleszieren benachbarte Zellen, sodass sich die Zelldichte des Schaums redu-

ziert. [210] Thermodynamisch betrachtet, ist das Zellkoaleszenzphänomen begünstigt, da es 

eine Verringerung der Gesamtoberfläche von zwei kleineren Zellen zu einer kleineren Oberflä-

che einer größeren Zelle bewirkt. [211] Abbildung 58b veranschaulicht den Zusammenhang 

zwischen Mw und der Schmelzefestigkeit für die linearen PBT-Materialien. Es ist ersichtlich, 

dass mit zunehmendem Mw die Schmelzefestigkeit ansteigt und die Verstreckfähigkeit ab-
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nimmt. Mit zunehmendem Mw steigt die Verschlaufungsdichte und damit die Verformungs-

beständigkeit. Die in Abbildung 58 generierten Ergebnisse liefern einen wertvollen Beitrag zur 

Interpretation der unterschiedlichen Morphologien der erzeugten Schäume. 

5.3.2 Optische Erscheinung und Zellmorphologie der Schaumpartikel 

Abbildung 59 veranschaulicht das optische Erscheinungsbild der PBT-Partikel. Die Mw-Ände-

rung hat offensichtlich einen großen Einfluss auf die Partikelform. PBT Pocan 1100-Partikel 

weisen viele Unregelmäßigkeiten in ihrer Oberfläche auf und besitzen keine ideal runde Form. 

Mit zunehmendem Mw wird die Form der Perlen zunehmend kugelförmiger. 

 

Abbildung 59. Optisches Erscheinungsbild der Partikelschäume aus PBT-Materialien mit 

unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 

In Abbildung 60 ist die Dichte und die Zelldichte als Funktion des Mw aufgetragen. Die Zell-

dichten wurden mittels der in Abbildung 61 dargestellten REM-Aufnahmen der Zellmorpholo-

gien bestimmt. 

 
Abbildung 60. Auftragung der Schaumdichte und Zelldichte als Funktion des PBT-Molekular-

gewichts Mw. 
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Abbildung 61. Schaummorphologien der Partikelschäume, aus PBT-Materialien mit 

unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 

Sowohl die Pocan 1100- als auch die Pocan 1300-Partikel weisen eine sehr grobe Zellstruktur 

als Folge vieler koalleszierter Zellen auf (Abbildung 61). Dementsprechend sind die Zelldich-

ten für diese beiden Partikelsorten sehr gering (Abbildung 60) und ihre Dichten hoch. Die ge-

ringste Dichte weisen die PBT Pocan 1400-Partikel auf (255 ± 8 kg/m3). Mit zunehmendem Mw 

ist ein Dichteanstieg zu beobachten (Pocan 1600 (281 ± 4 kg/m3), Pocan 1700 (335 ± 4 kg/m3)). 

Zurückzuführen sind diese Beobachtungen auf die höheren Schmelzefestigkeiten für größere 

Mw und damit einhergehenden Expansionswiderstände (Abbildung 58). Die Mw-Erhöhung be-

wirkt einerseits einen Dichteanstieg, andererseits aber auch eine deutliche Zunahme der Zell-

dichte. Die größte Zelldichte konnte für die Pocan 1600-Partikel bestimmt werden (50 × 103 

Zellen pro cm3). Die Anzahl der Zellen hängt stark von der Keimbildungsrate ab. Thermody-

namisch betrachtet nimmt die Keimbildung mit höherem Druckabfall an der Düse zu. [109] 

Entsprechend Abbildung 58a nimmt die Zelldichte in diesem Vergleich mit steigendem Mw 

kontinuierlich zu. Die Zelldichte der Pocan 1700-Partikel (42 × 103 Zellen pro cm3) liegt außer-

halb dieses Trends. Dem Verarbeitungsprotokoll (siehe Anhang 1) kann entnommen werden, 

dass das resultierende Drehmoment im A- und B-Extruder während der Verarbeitung des Pocan 

1700 geringfügig kleiner ausfällt als für Pocan 1600. Es ist anzunehmen, dass der Scher- und 

Temperatureintrag in Pocan 1700 einen Molekulargewichtsabbau fördern, der die Schmelze-

festigkeit herabsetzt und koaleszierte Zellen bedingt. Um diese Vermutung zu stützen, wurden 

die Pocan 1600- und 1700-Partikel mittels GPC untersucht, um den Einfluss der Verarbeitung 

auf evtl. auftretenden Molekulargewichtsabbau herauszuarbeiten (siehe Anhang 2). Es zeigt 

sich deutlich, dass Pocan 1700 im Vergleich zu Pocan 1600 während des Prozesses abbaut. Die 

mittels GPC ermittelten Molmassenmittelwerte (Mw und Mn) sind für Pocan 1700 nach der Ver-

arbeitung kleiner als für Pocan 1600. Zusätzlich weist Pocan 1700 eine breitere Molmassenver-

teilung auf. Es ist davon auszugehen, dass die entstandenen Fraktionen kürzerer Ketten den 
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Expansionswiderstand des Pocan 1700 herabsetzen und einen wesentlichen Einfluss auf die 

resultierende Schaummorphologie nehmen.  

Für eine genauere Beurteilung können die Morphologieaufnahmen (Abbildung 61) und die 

Zellgrößenverteilungen (Abbildung 62) herangezogen werden. Mit zunehmendem Mw geht eine 

höhere Schmelzefestigkeit einher, die im Schäumprozess homogenere Zellmorphologien be-

wirkt. Phänomene wie Zellkoaleszenz und Zellkollaps treten weniger häufig auf, was sich in 

einer engeren Zellgrößenverteilung widerspiegelt. In diesem Vergleich zeigen die Pocan 1600-

Partikel die homogenste Zellmorphologie. Die Pocan 1700 Partikel weisen eine breitere Zell-

größenverteilung auf, unter anderem Zellgrößen mit sehr großen Durchmessern als Folge koa-

leszierter Zellen. Hier liegt die Vermutung nahe, dass der prozessbedingte Molekulargewichts-

abbau die für einen stabilen Schaum notwendige Schmelzefestigkeit herabsetzt. 
 

 
Abbildung 62. Zellgrößenverteilung der Partikelschäume aus PBT-Materialien mit 

unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 
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5.3.3 Offenzelligkeit 

Wie im vorangegangenen Kapitel 5.2 dargestellt, können aus der Betrachtung des Offenzellig-

keitsgrad detaillierte Informationen über das Zellwachstum erhalten werden (Abbildung 63). 

Bei gleichen Prozessbedingungen reduziert die erhöhte Schmelzefestigkeit das Auftreten von 

Zellkoaleszenz und damit den Offenzelligkeitsgrad. In diesem Vergleich zeigen die Pocan 

1600-Perlen den niedrigsten Gehalt an offenen Zellen. Wie bereits erwähnt, weisen die Pocan 

1700-Partikel eine breitere Zellgrößenverteilung, vermehrt Zellkoaleszenz und dahingehend 

und einen höheren Offenzelligkeitsgrad im Vergleich zu den Pocan 1600-Partikeln auf.  

 
Abbildung 63. Offenzelligkeitsgrad als Funktion des PBT-Molekulargewichts Mw. 

 

5.3.4 Thermische Charakterisierung der Schaumpartikel 

Abbildung 64 zeigt die ersten Aufheizkurven der PBT-Partikel für unterschiedliche Mw. Alle 

relevanten Kennwerte der thermischen Charakterisierung sind in Tabelle 15 zusammengefasst. 

Die Kristallinität 𝜒 nimmt mit zunehmendem Mw leicht ab. Außerdem verschieben sich die 

Schmelzpunkte Tm mit zunehmendem Mw zu niedrigeren Temperaturen. Zurückzuführen sind 

diese Beobachtungen auf die reduzierte Kettenbeweglichkeit mit steigendem Mw und damit ein-

hergehende reduzierte Kristallisationsgeschwindigkeit, wie bereits in Kapitel 5.1 gezeigt wer-

den konnte. Darüber hinaus weisen alle Partikel ein Kalt-Kristallisationsphänomen im relevan-

ten Verschweißtemperaturbereich auf. Sehr lange Ketten mit einer reduzierten Kettenbeweg-

lichkeit wie PBT Pocan 1700 zeigen keine Kalt-Kristallisation. Mit abnehmendem Mw steigt 
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die Kettenmobilität, sodass die auftretenden Kalt-Kristallisationspeaks beim Aufheizen stärker 

ausgeprägt sind. [212] 

 

                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 64. DSC-Thermogramme der Partikelschäume aus PBT-Materialien mit 

unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 

Tabelle 15. Auflistung der thermischen Kennwerte der Partikelschäume aus PBT-Materialien 

mit unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 

Material DHS / J/g c / % Tm / °C 

PBT Pocan 1100 54,2 38,7 225,1 

PBT Pocan 1300 52,1 37,2 224,6 

PBT Pocan 1400 48,3 34,5 224,0 

PBT Pocan 1600 46,4 33,1 223,0 

PBT Pocan 1700 44,2 31,6 222,4 
 

5.3.5 Thermomechanische und dynamisch-mechanische Thermo-Analyse 

Wie bereits in Kapitel 5.2 beschrieben, wurden die hergestellten Partikel mittels TMA (Abbil-

dung 65) und DMTA (Abbildung 66) analysiert, um deren Aufheizverhalten in der Kavität ei-

nes Formteilautomaten während der Verschweißung zu simulieren. Während des Expansions-

prozesses werden die Polymerketten innerhalb der Schaumstruktur durch schnelles Abkühlen 

in der UWG in ihrem gestreckten Zustand eingefroren. Wie in Kapitel 5.2 bereits detailliert 
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ausgeführt, tritt beim Überschreiten von Tg folglich ein Spannungsrelaxationsphänomen auf. 

Dabei ist die Spannungsrelaxation umso stärker ausgeprägt, je größer die Kettenmobilität ist. 

Dementsprechend ist der Schrumpf beim Überschreiten von Tg für die Pocan 1100-Partikel am 

stärksten und für die Pocan 1700-Partikel am geringsten ausgeprägt. Der Schrumpf bewirkt 

eine Dichtezunahme in den Partikeln und eine damit korrespondierende Steifigkeitserhöhung 

(Abbildung 66).  

 

                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 65. TMA-Einzelpartikelmessungen der Partikelschäume aus PBT-Materialien mit 

unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 

Zwischen 75 und 100 °C nimmt die Partikelsteifigkeit für die Pocan 1100-Partikel am lang-

samsten ab, was darauf zurückzuführen ist, dass das Material die stärkste Spannungsrelaxation 

und damit die ausgeprägteste Verdichtung in diesem Materialvergleich erfährt. Oberhalb Tg 

zeigen die Partikel mit dem kleinsten Offenzelligkeitsgrad (Kapitel 5.3.3) die größte Ausdeh-

nung als Folge der Gasausdehnung in den geschlossenen Zellen. Für Pocan 1600-Partikel (nied-

rigste Offenzelligkeit) ist die Ausdehnung folglich am stärksten ausgeprägt. Die Pocan 1100- 

und 1300-Partikel weisen größere Schrumpfphänomene aufgrund ihres größeren Offenzellig-

keitsgrads auf. Wie aus den DSC-Thermogrammen (Abbildung 64) hervorgeht, treten Kalt-

Kristallisationspeaks bei Temperaturen um 200 °C auf. Die TMA-Ergebnisse weisen als Folge 

der in Kapitel 5.2 erläuterten kristallisationsbedingten Dichterhöhung in diesem Temperatur-

bereich für alle betrachteten Materialien Schrumpfphänomene auf. Für die Pocan 1100-Partikel 

ist die Kalt-Kristallisation am stärksten und für die Pocan 1600- und 1700-Partikel am 

schwächsten ausgeprägt. 
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                   (a)                                                                         (b) 

Abbildung 66. DMTA-Einzelpartikelmessungen der Partikelschäume aus PBT-Materialien mit 

unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 

 

5.3.6 Verschweißung der Schaumpartikel 

In anschließenden Verschweißversuchen konnten Formteile aus Pocan 1600 und 1700 Partikeln 

hergestellt werden. Für die Partikel der PBT-Materialien Pocan 1100, 1300 und 1400 ließ sich 

keine Verschweißung realisieren, lose Partikel verblieben nach dem Prozess in der Kavität. Die 

Dichte der Formteile betrug 512 kg/m3 für E-PBT Pocan 1600 bzw. 514 kg/m3 für Pocan 1700. 

Die Güte der Verschweißung wurde durch Betrachtung der unter Biegebelastung entstandenen 

Bruchflächen mittels REM beurteilt.  

 
Abbildung 67. Drei-Punkt-Biegetests der verschweißten E-PBT Pocan 1600 und 1700 Formteile. 
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Die ähnlichen Dichten der E-PBT-Formteile der Typen Pocan 1600 und 1700 ermöglichen ei-

nen Vergleich des mechanischen Verhaltens im Dreipunkt-Biegeversuch. Formteile aus PBT 

Pocan 1600 zeigen einen höheren Biegemodul, eine höhere Biegefestigkeit und eine höhere 

Bruchdehnung im Vergleich zu E-PBT Pocan 1700. Zur genaueren Interpretation des mecha-

nischen Verhaltens müssen hier wieder die unter Biegebelastung entstandenen Bruchflächen 

analysiert werden (Abbildung 68). 

Tabelle 16. Mechanische Kennwerte der verschweißten E-PBT Pocan 1600 und 1700 Formteile. 

Material Dichte / kg/m3 Biegemodul / MPa Bruchspannung/ MPa Bruchdehnung / % 

E-PBT 1600 512 ± 3 255 ± 31 3,35 ± 0,10 1,48 ± 0,1 

E-PBT 1700 514 ± 4 172 ± 35 1,42 ± 0,37 1,39 ± 0,4 

 

 

Abbildung 68. REM-Bruchbilder der unter Biegebelastung gebrochenen E-PBT Pocan 1600 und 

1700 Formteile. 
 

Der intra-bead-Anteil bei E-PBT-Formteilen des Pocan 1600 ist deutlich höher (40 %) als bei 

Pocan 1700 (15%), was die höhere Biegedehnung und Festigkeit des E-PBT Pocan 1600-Form-

teils erklärt. Das unterschiedliche Verschweißverhalten lässt sich anhand der zuvor durchge-

führten Einzelpartikeluntersuchungen (DSC, OCC, TMA, DMTA) erläutern. Die entsprechen-

den Korrelationen sind in Abbildung 69 grafisch dargestellt. Der Vergleich der Einzelparti-

kelanalysen zeigt, dass die Pocan 1100-, 1300- und 1400-Partikel alle einen sehr hohen Offen-

zelligkeitsgrad besitzen und zusätzlich beim Aufheizen im relevanten Verschweißtemperatur-

bereich nachkristallisieren. Dadurch wird ein stark ausgeprägter Schrumpf verursacht, sodass 

die Partikel innerhalb der Kavität keine für eine Verschweißung notwendige Kontaktfläche aus-

bilden können. Die PBT Pocan 1600- und 1700-Partikel hingegen weisen einen geringen Of-

fenzelligkeitsgrad auf und kristallisieren beim Aufheizen nur wenig nach. Im Vergleich zu den 



5 Ergebnisse und Diskussion 113 

 

PBT 1700-Partikeln weisen die PBT 1600-Partikel eine höhere thermische Ausdehnung auf, 

sodass sie größere Kontaktflächen innerhalb der Kavität ausbilden können. 

 

Abbildung 69. Übersicht der Parameter, die den Verschweißprozess von Partikelschäumen aus 

PBT-Materialien mit unterschiedlichen Molekulargewichten Mw., beeinflussen. 

 

Fazit: 

In diesem Kapitel konnte gezeigt werden, dass die Verwendung längerer linearer Ketten die 

Kristallisationsfähigkeit von PBT deutlich herabsetzt und zum ersten Mal eine Verschweißung 

einer linearen PBT-Kettenarchitektur ermöglicht. Die bereits in Kapitel 5.2 herausgearbeiteten 

Einzelpartikeleigenschafts-Verschweiß-Beziehungen ließen sich erfolgreich auf die in Kapitel 

5.3 verwendeten linearen Kettenarchitektursysteme übertragen. PBT-Partikel mit niedrigerem 

Mw besitzen einen höheren Offenzelligkeitsgrad und weisen daher ein größeres Schrumpfver-

halten auf. Dadurch minimiert sich die Kontaktfläche zwischen benachbarten Partikeln inner-

halb der Kavität, sodass keine Haftung zwischen den Partikeln realisiert werden konnte. PBT-

Materialien mit höheren Mw können aufgrund ihrer höheren Schmelzfestigkeit zu Partikel-

schäumen mit einem geringeren Offenzelligkeitsgrad verarbeitet werden. Dies spiegelt sich in 

TMA-Untersuchungen in einer ausgeprägteren Wärmeausdehnung wider, wodurch sich die 

Kontaktfläche zwischen den Partikeln in der Kavität vergrößert. Außerdem zeigen diese ein 
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geringeres Kalt-Kristallisationsverhalten, wodurch sich die Zeit für die Interdiffusion, Ver-

schlaufung und anschließender Kokristallisation von Polymerketten in der gemeinsamen 

Grenzfläche verlängert.  

Zwar konnte erstmalig eine Verschweißung für eine lineare Kettenarchitektur realisiert werden, 

allerdings ist die Verschweißgüte, verglichen mit den CE-modifizierten Partikeln, deutlich 

schlechter. Dies äußert sich im Bruchverhalten der verschweißten Platten, die einen reduzierten 

intra-bead-Anteil (40% für E-PBT Pocan 1600) im Vergleich zu den CE-modifizierten Parti-

keln (intra-bead-Anteil von 70-90 %) aufweisen. Es ist davon auszugehen, dass sich abhängig 

von der Kettenarchitektur unterschiedlich dicht ausgeprägte Verschlaufungsnetzwerke in der 

Grenzfläche benachbarter Partikel ausbilden können. Dies resultiert in einer unterschiedlichen 

Bindungsstärke zwischen Partikeln im Formteil. Insofern ist es von großem Interesse, den Ein-

fluss der chemischen PBT-Kettenstruktur auf das Schäum- und Verschweißverhalten zu erfas-

sen. Das folgende Kapitel 5.4 greift diesen Themenkomplex auf. 

 

5.4 Einfluss des Verzweigungsgrades auf das Schäum- und Ver-
schweißverhalten von PBT 

Wie in Kapitel 2.3.3 dargestellt, werden bei der Reaktion von PBT mit einem epoxidgruppen-

haltigen CE verzweigte, evtl. auch vernetzte Kettenstrukturen gebildet. Unlösliche Rückstände 

weisen auf Vernetzungen im Polyester hin und erschweren eine chemische Strukturanalyse. 

Die unbekannte Kettenstruktur des CE-modifizierten PBT erschwert bislang die vollständige 

Aufklärung des Wirkmechanismus des Verschweißens. Daher sollen die bisher eingesetzten 

Systeme, bestehend aus PBT-Matrix und CE, so vereinfacht werden, dass systematisch variierte 

Architekturen der PBT-Polyesterhauptkette entstehen, um so ein Verständnis der ablaufenden 

Reaktionen und physikalischen Vorgänge zu ermöglichen. Der Einfluss linearer Polyester-

hauptketten wurde bereits im vorangegangenen Kapitel 5.3 dargestellt. In Kapitel 5.4 soll nun 

systematisch der Einfluss definiert verzweigter PBT-Kettenstrukturen auf das Schäum- und 

Verschweißverhalten herausgearbeitet werden. Die in Kapitel 4.1 beschriebenen verzweigten 

Formulierungen sollen zu Partikelschäumen verarbeitet werden. Durch die gezielte Einführung 

von Verzweigungen in das Polyesterrückgrat liegen definierte Kettenarchitekturen vor, die für 

den geplanten Untersuchungsansatz als Modellsubstanzen dienen.  
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5.4.1 Thermische Eigenschaften des ungeschäumten PBT  

In Abbildung 70 sind die DSC-Kurven verschiedener PBT-Materialien dargestellt, um den Ein-

fluss der PBT-Kettenarchitektur auf das Kristallisationsverhalten zu ermitteln.  

 
Abbildung 70. DSC-Thermogramme der kompakten linearen und verzweigten Modellsysteme.  
 

Tabelle 17. Auflistung der thermischen Kennwerte der kompakten linearen und verzweigten 

Modellsysteme.  

Material DHS / J/g c / % Tm / °C 

P(T-ODD-B)-4 45,2 32,3 217,1 

P(T-LD-B)-4 38,3 27,4 210,2 

P(T-LD-B)-8 18,8 13,4 193,3 

PBT Pocan 1100 45,8 32,7 217,5 

PBT Pocan 1100 + 1 Gew. % CE 38,5 27,6 216,3 
 

Wie bereits für PBT Pocan 1300 gezeigt werden konnte, erhöht die CE-Modifizierung auch für 

lineares PBT Pocan 1100 dessen sterischen Anspruch, was auf den Einbau von Verzweigungen 

in die PBT-Struktur zurückzuführen ist. Dies äußert sich in einer reduzierten Kettenbeweglich-

keit, die das Kristallisationsverhalten im Vergleich zum linearen PBT herabsetzt. Entsprechend 

ist die Kristallinität c des CE-modifizierten Pocan 1100, dessen Schmelzpunkt Tm und auch die 

Kalt-Kristallisation im Vergleich zum linearen PBT Pocan 1100 herabgesetzt. Wie in Abbil-

dung 70 zu sehen ist, weisen der Kontrollpolyester P(T-ODD-B)-4 und PBT Pocan 1100 sehr 
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ähnliche thermische Eigenschaften in Bezug auf ihren Schmelzpunkt (Tm ~ 217 °C) und ihre 

Kristallinität (c ~ 32%) auf. Durch die gezielte Einführung von Alkylseitenketten in das Poly-

esterrückgrat des Kontrollpolyesters P(T-ODD-B)-4 entstehen Polyester mit systematisch ein-

gebauten Verzweigungen (P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8)). Ein steigender LD-Gehalt ver-

schiebt den Schmelzpeak Tm zu niedrigeren Temperaturen und verringert die relative Kristalli-

nität c. Aus struktureller Sicht nimmt der sterische Anspruch mit höherem Verzweigungsgrad 

zu und führt somit zu einer geringeren Kristallisationsfähigkeit. Die Kristallisationsfähigkeit 

von PBT scheint durch den Einbau von Alkylseitenketten in die Polyesterhauptkette stärker 

beeinflusst zu sein, als durch die Kettenstrukturveränderungen, die durch die CE-Modifizierung 

hervorgerufen werden. 

5.4.2 Rheologische Eigenschaften der Kompaktmaterialien 

Für alle PBT-Materialien wurden oszillatorische Frequenzmessungen bei 250 °C durchgeführt, 

um den Einfluss der Kettenarchitektur auf das Fließverhalten zu untersuchen (Abbildung 71).  

 

                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 71. Scherrheologische Charakterisierung der linearen und verzweigten 

Modellsysteme. 

Sowohl das kommerziell erhältliche PBT Pocan 1100 als auch der lineare Kontrollpolyester 

P(T-ODD-B)-4 weisen über den gesamten Frequenzbereich eine konstante Viskosität auf. Die 

Viskositätsverläufe beider betrachteten linearen Strukturen sind annähernd deckungsgleich. 

Das Einbringen von Verzweigungen (LD-Gehalt) verändert das rheologische Verhalten erheb-

lich. Verzweigungen bewirken zusätzliche Einschränkungen bei der Betrachtung einer Poly-
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merkette im Reptationsmodell von Doi und Edwards [158]. Sie sind aufgrund ihrer längeren 

Relaxationszeit anfälliger für Entschlaufungsprozesse als lineare Ketten. [213] Daher ver-

schiebt sich, wie in Abbildung 71a zu sehen ist der Übergang von einem Newtonschen Plateau 

zum sog. Scherverdünnungsbereich mit steigendem LD-Gehalt zu niedrigeren Frequenzen hin. 

Nach Coppola et al. [214] lassen sich Strukturänderungen in viskoelastischen Materialien sehr 

gut über die Aufnahme des Speichermoduls G' ermitteln. In Abbildung 71b ist der Speicher-

modul G' als Funktion der Frequenz ω aufgetragen. Aus der Literatur [215] ist bekannt, dass G' 

mit der Steigung 2 für lineare Polymere im Bereich niedriger Frequenzen ansteigt. Sowohl PBT 

Pocan 1100 als auch der Kontrollpolyester P(T-ODD-B)-4 weisen eine Steigung von 1,78 im 

Bereich niedriger Frequenzen auf, was auf eine lineare Kettenarchitektur hinweist. Die ver-

zweigten Materialien weichen von diesem Verhalten ab. G' nimmt bei niedrigen Frequenzen 

und steigendem LD-Gehalt zu, die Steigung von G' für P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8 verrin-

gert sich auf 1,3 und 1. Diese Ergebnisse deuten auf einen längeren Relaxationsmechanismus 

für verzweigte Kettenarchitekturen hin. [215] Die CE-Modifizierung von PBT Pocan 1100 

führt zu einem starken Anstieg der komplexen Viskosität bei niedrigen Frequenzen, was typisch 

für vernetzte Bestandteile im Polymer ist. [216] Darüber hinaus ist das Verhalten des Speicher-

moduls G' im Bereich niedriger Frequenzen (Potenzgesetzabhängigkeit G'~ ω0,6) charakteris-

tisch für teilvernetzte Polymerkettenarchitekturen, wie von Chambon und Winter gezeigt 

wurde. [217]  

Nach dem Austritt aus der Düse bewirkt der CO2-Gasinnendruck der Schaumzellen eine äqui-

biaxiale Ausdehnung der umgebenden Schmelze. Während des Schäumens treten Dehnraten 

von 1-5 s-1 auf. Somit ist die Dehnviskosität ein Maß für den Widerstand gegen die Verstre-

ckung. [102] Im Hinblick auf den Schäumungsprozess begünstigt eine auftretende Dehnverfes-

tigung die Stabilisierung der entstehenden Schaumzellen, da die erhöhte Dehnungsviskosität 

den Widerstand gegen einen Schmelzebruch erhöht. Um den Einfluss der Verzweigungen auf 

das Dehnverfestigungsverhalten herauszuarbeiten, wurden Dehnungsviskositätsmessungen bei 

repräsentativen Dehnraten von 1 und 3 s-1 durchgeführt und mit dem linearen Kontrollpolyester 

P(T-ODD-B)-4 verglichen (Abbildung 72). 
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                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 72. Dehnrheologische Charakterisierung der linearen und verzweigten 

Modellsysteme. 

Die Modellsysteme wurden auch mit PBT Pocan 1100 und dem mit 1 Gew. % CE modifizierten 

PBT Pocan 1100 verglichen. Sowohl für P(T-ODD-B)-4 als auch für PBT Pocan 1100 liegen 

die zeitabhängigen uniaxialen Dehnungsviskositäten für alle betrachteten Dehnraten im linear-

viskoelastischen Bereich. Bei linearen Makromolekülen nimmt der Dehnungswiderstand mit 

zunehmender Dehnrate 𝜀̇ nicht zu. Die verzweigten Modellsysteme zeigen beide einen Anstieg 

über den linear-viskoelastischen Bereich, sprich eine Dehnverfestigung. Je größer der LD-Ge-

halt, desto ausgeprägter erscheint die Dehnverfestigung. Im Vergleich zum linearen Kontroll-

polymer P(T-ODD-B)-4 können die verzweigten Copolyester P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8 

gemäß dem Reptationsmodell aufgrund ihrer abnehmenden Verformbarkeit weniger aus ihren 

Reptationsröhren gleiten und haften an den Röhrengrenzen. Mit steigendem Verzweigungsgrad 

nimmt die Anzahl der Verschlaufungs-/Verhakungspunkte zu. [105] Dies erklärt, warum die 

Dehnverfestigung für P(T-LD-B)-8 im Vergleich zu P(T-LD-B)-4 stärker ausgeprägt ist. Das 

Ausmaß der Dehnverfestigung ist für das mit 1 Gew. % CE modifizierte PBT Pocan 1100 am 

größten. Das betrachtete Phänomen lässt sich auf Strukturänderungen (Vernetzung, Verzwei-

gung) in PBT, welche durch die CE-Modifizierung hervorgerufen werden, zurückführen. Aus 

der Literatur ist bekannt, dass die Dehnverfestigung gerade für teilvernetzte Systemen beson-

ders stark ausgeprägt ist. [218–220] 

Für anschließende Partikelschaumextrusionsversuche konnte der Kontrollpolyester P(T-ODD-

B)-4 nicht in ausreichender Menge hergestellt werden (entsprechende Monomere sind sehr 
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teuer). Die thermischen und rheologischen Untersuchungen (Kapitel 5.4.1 und 5.4.2) zeigen, 

dass der Kontrollpolyester P(T-ODD-B)-4 und das kommerziell erhältliche PBT Pocan 1100 

sehr ähnliche thermische und rheologische Eigenschaften aufweisen. Der Einfluss des Verzwei-

gungsgrades der Modellsysteme auf das Partikelschaum- und Verschweißverhalten wurde da-

her in den folgenden Kapiteln im Vergleich zum linearen, kommerziell erhältlichen PBT Pocan 

1100 herausgearbeitet.  

 
5.4.3 Optische Eigenschaften und Zellmorphologie der Schaumpartikel 

Abbildung 73 veranschaulicht das optische Erscheinungsbild der PBT-Partikel des linearen Po-

can 1100, der verzweigten Modellsysteme P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8 und des CE-modi-

fizierten Pocan 1100. Es ist ersichtlich, dass die Partikelform mit steigendem Verzweigungs-

grad bzw. im Falle des vernetzten Materials (Pocan 1100 + 1 Gew. % CE) eine zunehmend 

sphärische Geometrie aufweist. 

 

Abbildung 73. Schaummorphologien der linearen und verzweigten PBT-Modellsysteme. 

Die Dichten und Zelldichten der verschiedenen Partikelschäume sind in Abbildung 74 darge-

stellt. Die Auswertung erfolgte mithilfe der in Abbildung 75 dargestellten REM-Aufnahmen. 

 
Abbildung 74. Schaumdichte und Zelldichte der linearen und verzweigten PBT-Modellsysteme. 

 



5 Ergebnisse und Diskussion 120 

 

E-PBT Pocan 1100 zeigt eine eher grobe Zellstruktur als Folge vieler koalleszierter Zellen (Ab-

bildung 75). Entsprechend klein fällt die ermittelte Zelldichte (5 × 103 Zellen pro cm3) und ent-

sprechend hoch die Partikeldichte aus (317 ± 37 kg/m3). Im Vergleich zum linearen E-PBT 

Pocan 1100 zeigen die verzweigten Modellsysteme P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8 geringere 

Dichten und erhöhte Zelldichten. Mit steigendem LD-Gehalt wird die Zellmorphologie homo-

gener, was sich in einer engeren Zellgrößenverteilung widerspiegelt (Abbildung 76).  

 
Abbildung 75. Partikelschaummorphologien der linearen und verzweigten PBT-Modellsysteme. 
 

 
Abbildung 76. Zellgrößenverteilung der Partikelschäume der linearen und verzweigten PBT-

Modellsysteme. 

Die niedrigste Dichte wird für E-PBT Pocan 1100 + 1 Gew.-% CE erreicht (141 ± 7 kg/m3). In 

diesem Vergleich zeigen die CE-modifizierten Perlen die höchste Zelldichte (48 × 103 Zellen 

pro cm3) und die homogenste Zellmorphologie. Diese Beobachtungen stehen im Einklang mit 

den Erkenntnissen, die aus den Dehnrheologiemessungen gewonnen werden konnten 
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(Abbildung 72). Es ist literaturbekannt, dass ein dehnverfestigendes Verhalten während des 

Expansionsprozesses die Ausbildung einer homogenen Zellmorphologie begünstigt und die 

Schäumbarkeit eines Materials verbessert. [1,221]  

5.4.4 Offenzelligkeit 

Die Resultate der Offenzelligkeitsmessungen in Abbildung 77 bekräftigen die vorherigen An-

nahmen. Je ausgeprägter das Dehnverfestigungsverhalten in Abbildung 72 erscheint, desto grö-

ßer fällt die zellstabilisierende Wirkung während des Schäumvorgangs aus. Die Zellwände sind 

zunehmend weniger beschädigt, sodass Zellkoalleszenzphänomene weniger häufig auftreten 

und folglich auch der Offenzelligkeitsgrad mit steigendem Dehnungswiderstand abnimmt. Wie 

bereits aus Kapitel 5.2.2 und 5.3.3 hervorgeht, besteht ein enger Zusammenhang zwischen der 

Dichte und dem Offenzelligkeitsgrad. Sobald Zellgas während des Aufschäumvorgangs aus 

einer zellwandbeschädigten Zelle entweicht, wird der Expansionsprozess aufgrund des erheb-

lichen Gas- und Druckverlusts innerhalb einer Zelle drastisch herabgesetzt.  

 
Abbildung 77. Offenzelligkeitsgrad der linearen und verzweigten PBT-Modellsysteme. 

 

5.4.5 Thermische Charakterisierung der Schaumpartikel 

In Abbildung 78 sind die ersten Aufheizkurven der jeweiligen äußeren Schicht der Partikel-

schäume dargestellt. Tabelle 18 liefert eine Zusammenfassung der ermittelten thermischen 

Kennwerte. 
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Abbildung 78. DSC-Thermogramme der Partikelschäume der linearen und verzweigten 

Modellsysteme. 

Tabelle 18. Thermische Kennwerte der Partikelschäume der linearen und verzweigten 

Modellsysteme. 

Material DHS / J/g c / % Tm / °C 

P(T-LD-B)-4 41,2 29,4 214,2 

P(T-LD-B)-8 33,9 24,2 204,5 

PBT Pocan 1100 54,2 38,7 225,1 

PBT Pocan 1100 + 1 Gew. % CE 46,9 33,5 223,5 

Im Vergleich zu den in Abbildung 70 dargestellten DSC-Thermogrammen der Kompaktmate-

rialien besitzen die entsprechenden Schäume sowohl höhere Schmelzpunkte Tm als auch grö-

ßere Kristallinitäten c. Zurückzuführen sind diese Sachverhalte auf dehnungsinduzierte Kris-

tallisationseffekte während des Schäumvorgangs, die bereits in Kapitel 5.1 diskutiert wurden. 

Die gezielte Einführung von Alkylseitenketten in das Polyesterrückgrat bewirkt eine Verschie-

bung des Schmelzpeak Tm zu niedrigeren Temperaturen und eine Verringerung der relativen 

Kristallinität c mit steigendem LD-Gehalt. Gemäß der Erkenntnisse aus den vorangegangenen 

Kapiteln ist im Hinblick auf den Verschweißprozess besonderes Augenmerk auf evtl. auftre-

tende Kalt-Kristallisationsphänomene zu legen. Auffällig ist, dass die verzweigten Modellsys-

teme P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8 nicht nachkristallisieren. Es ist davon auszugehen, dass 

der erhöhte sterische Anspruch der Alkylseitenketten im Polyesterrückrat das Kristallisations-

vermögen derartig herabsetzt, dass eine Nachkristallisation vollkommen ausbleibt. Daraus 
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leiten sich wichtige neue Erkenntnisse hinsichtlich des bislang strukturell nicht identifizierten 

CE-modifizierten PBT-Materials ab. Wie aus Abbildung 71 und 72 hervorgeht, beeinflusst die 

Kettenstrukturveränderung, die durch die CE-Modifizierung hervorgerufen wird, das scher- 

und dehnrheologische Verhalten des PBT im größeren Maße als die Alkylseitenketten in den 

verzweigten Modellsystemen (P(T-LD-B)-4 und P(T-LD-B)-8). Allerdings kann die Verände-

rung des sterischen Anspruchs im CE-modifizierten System nicht derartig stark ausgeprägt sein 

wie in den verzweigten Modellsystemen, da selbst nach der CE-Modifizierung noch kristalli-

sierbare Anteile in PBT verbleiben und weiterhin eine Kaltkristallisation ermöglichen (Abbil-

dung 78). Bereits in den Arbeiten von Standau et al. ließ sich CE-modifizierte Struktur nicht 

lösen. [1] Es ist literaturbekannt, dass die Reaktion mit Joncrylâ CE häufig unlösliche Rück-

stände ergeben, die auf Vernetzungen im Polyester hinweisen und eine chemische Strukturana-

lyse erschweren. [139–141] Die Untersuchungen des rheologischen Verhaltens in Abbildung 

71 und 72 deuten ebenfalls auf eine teilvernetzte Struktur hin. Es ist davon auszugehen, dass 

die CE-Modifizierung unregelmäßige, weitmaschige Vernetzungen in der PBT-Kette induziert, 

sodass weiterhin mobile, kristallisierbare Kettensegmente in der modifizierten Struktur verblei-

ben.  

5.4.6 Thermomechanische Analyse  

Wie in den vorangegangenen Kapiteln müssen auch die Modellsysteme mittels TMA unter-

sucht werden, um daraus Voraussagen über das Aufheizverhalten der Partikel in der Kavität 

eines Formteilautomaten zu treffen. Für alle in Abbildung 79 betrachteten Kurven treten im 

Bereich Tg Spannungsrelaxationsphänomene auf. In den rheologischen Untersuchungen konnte 

bereits gezeigt werden, dass für die verzweigten Systeme längere Relaxationszeiten auftreten 

als für lineares PBT (Abbildung 71). Folglich ist die Spannungsrelaxation und der damit ein-

hergehende Schrumpf für lineares PBT am stärksten und für das CE-modifizierte PBT am 

schwächsten ausgeprägt. Im weiteren Temperaturverlauf, oberhalb Tg, weisen die Partikel, ab-

hängig von ihrem Offenzelligkeitsgrad (Abbildung 77), alle ein Ausdehnungsverhalten auf. 

Entsprechend zeigen die CE-modifizierten Partikel (mit dem geringsten Offenzelligkeitsgrad) 

die größte Ausdehnung als Folge der Gasausdehnung in den geschlossenen Zellen. Sobald die 

Partikel ihre materialspezifische Schmelztemperatur Tm (dargestellt in Abbildung 78) allmäh-

lich erreichen, verlieren sie ihre Dimensionsstabilität und erfahren einen starken Schrumpf.  
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                   (a)                                                                         (b) 

Abbildung 79. TMA-Einzelpartikelmessungen der Partikelschäume der linearen und 

verzweigten Modellsysteme. 

 

 

5.4.7 Verschweißung der Partikel 

Wie bereits aus Kapitel 5.3.6 hervorgeht, können die Partikel aus PBT Pocan 1100 nicht zu 

einem Bauteil verschweißt werden. Für die Modellsysteme konnten Formteile mit Dichten von 

389 kg/m3 (P(T-LD-B)-4) und 351 kg/m3 (P(T-LD-B)-8) hergestellt werden. Aus den CE-mo-

difizierten Partikeln konnten in diesem Materialvergleich Formteile mit der geringsten Dichte 

(244 kg/m3) hergestellt werden. Die Güte der Verschweißung wurde durch Betrachtung der 

unter Biegebelastung (Abbildung 80) entstandenen Bruchflächen (Abbildung 81) mittels REM 

beurteilt. In Tabelle 19 sind die Kennwerte der mechanischen Prüfung aufgelistet.  
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Abbildung 80. Drei-Punkt-Biegetests der verschweißten E-PBT Formteile der verzweigten PBT-

Modellsysteme. 
 

 

Tabelle 19. Mechanische Kennwerte der verschweißten E-PBT Formteile der verzweigten PBT-

Modellsysteme. 

Material Dichte / kg/m3 Biegemodul / MPa Bruchspannung/ MPa Bruchdehnung / % 

E-P(T-LD-B)-4 389 ± 5 22 ± 5 1,4 ± 0,1 6,5 ± 0,4 

E-P(T-LD-B)-8 351 ± 6 68 ± 7 2,6 ± 0,4 5,3 ± 0,3 

E-PBT 1100 +  

1 Gew. % CE 
244 ± 5 91 ± 14 3,3 ± 0,4 4,4 ± 0,3 

 

 
Abbildung 81. REM-Bruchbilder der unter Biegebelastung gebrochenen E-PBT Formteile der 

verzweigten PBT-Modellsysteme. 

Die mechanischen Kennwerte der in Abbildung 80 dargestellten Kurvenverläufe lassen sich 

aufgrund der unterschiedlichen Dichten der Bauteile nur bedingt miteinander vergleichen. Den-

noch lassen sich für die betrachteten PBT-Materialsysteme bekannte Korrelationen ableiten. 
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Abbildung 82. Übersicht der Parameter, die den Verschweißprozess von Partikelschäumen der 

linearen und verzweigten PBT-Modellsysteme beeinflussen. 

Am wohl auffälligsten erscheint, dass das Formteil des CE-modifizierten Materials trotz der 

geringsten Dichte den höchsten E-Modul, die höchste Bruchspannung und auch die höchste 

Bruchdehnung aufweist. Zunächst wird aus Abbildung 81 ersichtlich, dass die unter Biegebe-

lastung entstandene Bruchfläche der CE-modifizierten Rezeptur den höchsten intra-bead-An-

teil aufweist. Aus den vorangegangenen thermischen Einzelpartikelanalysen des CE-modifi-

zierten Materialsystems ging hervor, dass die entsprechenden Partikel aufgrund ihres gerings-

ten Offenzelligkeitsgrads das am stärksten ausgeprägte Ausdehnungsverhalten aufweisen (Ab-

bildung 78). Entsprechend können benachbarte Partikel in der Kavität große Oberflächenkon-

takte ausbilden, was sich positiv auf die Ketteninterdiffusionsprozesse auswirkt. Weiterhin 

konnte in Kapitel 5.1 gezeigt werden, dass die CE-modifizierten PBT-Partikel im Gegensatz zu 

den verzweigten Modellsystemen im Bereich der Verschweißtemperatur nachkristallisieren 

können. In Kapitel 5.1.4 konnte nachgewiesen werden, dass die verzögerte Kalt-Kristallisation 

eine Kokristallisation der zuvor in der gemeinsamen Partikelgrenzfläche verschlauften Poly-

merketten unterhalb deren Schmelzpunkt Tm bewirken kann. Grundvoraussetzung für die Ko-

kristallisation in der Grenzfläche ist ein angepasstes Kristallisationsverhalten und das Auftreten 

eines Kalt-Kristallisationspeaks. Da die verzweigten Modellsysteme entsprechend Kapitel 5.4 

keine Nachkristallisationseffekte beim Aufheizen zeigen, ist davon auszugehen, dass die 
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Bindung in den Formteilen der verzweigten Modellsysteme rein auf physikalischen Verschlau-

fungsnetzwerken beruht. Somit würden im CE-modifizierten Formteil stärkere Partikelbin-

dungskräfte als in den Modellsystemen vorliegen, da diese nicht nur auf einem physikalischen 

Verschlaufungsnetzwerk, sondern zusätzlich auch durch Kristallisationsphänomene in der 

Grenzfläche verursacht würden. Zur Überprüfung dieser Annahme wurden die unter Biegebe-

lastung entstandenen Bruchflächen ähnlich wie in Kapitel 5.1.4 mittels REM auf kristalline 

Strukturen untersucht (Abbildung 83).  

 

                   (a)                                                                         (b) 
Abbildung 83. REM-Aufnahmen der Partikelgrenzflächen in den verschweißten Formteilen (a) 

E-P(T-LD-B)-8 und (b) E-PBT Pocan 1100 + 1 Gew. % CE 

Repräsentative vergrößerte Aufnahmen der Partikelgrenzflächen konnten mittels REM für die 

verschweißten Formteile E-P(T-LD-B)-8 und E-PBT Pocan 1100 + 1 Gew. % CE generiert 

werden. In Abbildung 83b (CE-mod. Formteil) sind ähnlich wie in Abbildung 43 (Kapitel 5.1.4) 

Lamellen entlang der Grenzfläche zu erkennen, die in benachbarten sich verbindenden Parti-

keln eingearbeitet sind. In Abbildung 83a (E-P(T-LD-B)-8) sind lamellare Strukturen auf der 

Partikeloberfläche, allerdings nicht in der Grenzfläche sichtbar. Es ist davon auszugehen, dass 

die Partikelhaftung in E-P(T-LD-B)-8 Formteilen größtenteils auf physikalische Verschlau-

fungsnetzwerke zurückzuführen ist und im CE-modifizierten System zusätzlich durch Kristal-

lisationsphänomene verursacht wird. Diese Beobachtung ist im Einklang mit der Annahme (Ka-

pitel. 5.1.4), dass ein Kokristallisationsphänomen über PBT-Partikelgrenzen hinweg aus-

schließlich in PBT-Materialsystemen auftritt, die unterhalb ihres Schmelzpunktes Tm zur Kalt-

Kristallisation befähigt sind. 
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6 Zusammenfassung und Ausblick 
Das Hauptziel dieser wissenschaftlichen Arbeit bestand in der Aufklärung des Verschweißme-

chanismus von Polybutylenterephthalat-Partikelschäumen (E-PBT). Bislang war literaturbe-

kannt, dass das Verschäumen und Diffusions-Verschweißen von PBT-Schaumpartikeln nur mit 

einem epoxid-gruppenhaltigen chain extender (CE) möglich ist. Im Falle des E-PBT kommt 

keiner der etablierten Diffusions-Verschweißmechanismen, wie im Falle von EPS, EPP oder 

E-TPU, zum Tragen. PBT ist teilkristallin mit nur einem Schmelzpeak. Durch CE unspezifisch 

chemisch modifiziertes E-PBT verschweißt deutlich unterhalb der Schmelztemperatur von 

PBT, aber oberhalb Tg.  

Gemäß dem ersten Teilziel konnte ein Verständnis erarbeitet werden, inwiefern das Kristalli-

sationsverhalten die Verschweißung von E-PBT beeinflusst. Da der Prozess des Verschweißens 

in einem dünnen Bereich an den Oberflächen benachbarter Schaumperlen über die Partikel-

grenzen hinweg stattfindet, bildete die Untersuchung der kristallinen Eigenschaften der Ober-

flächen der PBT-Einzelpartikel die Grundlage für das Verständnis der Vorgänge beim Diffusi-

ons-Verschweißen des Schaums. Dabei konnte mittels kinetischer Avrami-Kristallisationsstu-

dien (Kapitel 5.1) gezeigt werden, dass die chemische Modifikation mit einem CE das Kristal-

lisations- und auch das Kaltkristallisationsvermögen im Verschweiß-Temperaturbereich erheb-

lich herabsetzt. Der spätere Einsatz der Kaltkristallisation verlängert dabei die Zeit, in der Po-

lymerketten über die Partikelgrenzen hinweg diffundieren und gemeinsam verschlaufen kön-

nen. Unmodifiziertes E-PBT hingegen kristallisiert im Verschweiß-Temperaturbereich zu 

schnell und hemmt dadurch das Kettendiffusionspotential über gemeinsame Grenzflächen hin-

weg.  

In weiteren Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass die durch die CE-Modifikation her-

vorgerufene, verzögerte Kalt-Kristallisation eine Kokristallisation der zuvor in der gemeinsa-

men Partikelgrenzfläche verschlauften Polymerketten bewirken kann. Auf Grundlage der the-

oretischen Überlegungen des Gibbs-Thomson-Modells wurden die sich einstellenden Lamel-

lendicken der kokristallisierten Phase in der Grenzfläche eines verschweißten E-PBT-Formteils 

berechnet. Die mittlere Größe der theoretisch vorhergesagten Lamellendicke entsprach der Di-

cke der Lamellen, die in REM-Aufnahmen der Grenzfläche von verschweißten Partikelober-

flächen gefunden werden konnte. Anders als bei EPP und ETPU wird die Kokristallisation in 

der Grenzfläche nicht als Folge einer Rekristallisation einer abgekühlten Schmelze, sondern als 

Folge einer verzögerten Kalt-Kristallisation in CE-modifizierten E-PBT hervorgerufen. Somit 
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beruht die Bindungskraft der PBT-Partikel im verschweißten Bauteil nicht nur auf physikali-

schen Verschlaufungssnetzwerken, sondern zusätzlich auf Kristallisationsphänomenen in der 

Grenzfläche.  

Aufbauend auf der Erkenntnis, dass die Verschweißung von PBT-Partikeln eine angepasste 

PBT-Kristallisationskinetik voraussetzt, wurde untersucht, inwiefern das Kristallisations- und 

dahingehend das Verschweißverhalten von E-PBT prozesstechnisch durch die Variation der 

UWG-Wassertemperatur (Teilziel 2) bzw. die Veränderung der PBT-Kettenarchitektur gesteu-

ert werden kann. Hinsichtlich der Kettenarchitekturvariation wurde der Einfluss des PBT-Mo-

lekulargewichts Mw linearer PBT-Materialien (Teilziel 3) bzw. der Einfluss des Verzweigungs-

grades (Teilziel 4) auf das Verschweißverhalten herausgearbeitet. In diesem Zusammenhang 

wurden geeignete Analysemethoden (Offenzelligkeitsgradmessung, TMA, DMTA) für die 

Charakterisierung von Einzelpartikeln etabliert, mit Hilfe derer neue, bislang nicht literaturbe-

kannte Korrelationsbezüge zum Verschweißverhalten herausgearbeitet werden konnten.  

Folgende Zusammenhänge können zusammengefasst werden: 

(i) Eine möglichst große gemeinsame Kontaktfläche benachbarter Partikeloberflächen be-

günstigt den Verschweißprozess. Entsprechend eignen sich Partikel, die beim Aufhei-

zen in der Kavität eines Formteilautomaten eine Ausdehnung anstatt eines Schrumpfs 

aufweisen. Mit zunehmendem Geschlossenzelligkeitsgrad wird für PBT-Partikel eine 

stärkere Ausdehnung beobachtet. Zurückzuführen ist die Ausdehnung auf die Expan-

sion des gespeicherten Zellgases in den geschlossenen Schaumzellen. Dementspre-

chend eignen sich vor allem PBT-Materialien mit einer hohen Schmelzefestigkeit, da 

sie das Auftreten von Zellkoaleszenz während des Schäumvorgangs und damit den Of-

fenzelligkeitsgrad minimiert. 

(ii) Weiterhin erfordert ein gemeinsames Verschlaufungsnetzwerk ein ausreichend hohes 

Kettendiffusionspotenzial über die jeweiligen Partikelgrenzflächen hinweg. Eine spät 

einsetzende und wenig stark ausgeprägte Kalt-Kristallisation begünstigen die Ketten-

beweglichkeit. Für den UWG-Einfluss ergibt sich: Je niedriger die Wassertemperatur in 

der UWG ist bzw. je schneller die Kettenbeweglichkeit eingefroren wird, desto ausge-

prägter ist das Kalt-Kristallisationsverhalten der Partikel während der Verschweißung. 

Folglich liegt eine verminderte Kettenbeweglichkeit und ein reduziertes Interdiffusions-

potenzial über die Grenzflächen vor. Hinsichtlich der PBT-Kettenarchitektur eignen 
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sich hohe Molekulargewichte Mw bzw. Verzweigungen in der Polyesterkette, um das 

Kristallisationsvermögen herabzusetzen.  

(iii) Vorhandene Verzweigungen sollten den sterischen Anspruch in der PBT-Kette aller-

dings nicht derartig erhöhen, dass ein Kalt-Kristallisationsphänomen völlig ausbleibt. 

Eine verzögert einsetzende Kalt-Kristallisation ermöglicht nämlich eine Kokristallisa-

tion der zuvor in der gemeinsamen Partikelgrenzfläche verschlauften Polymerketten 

unterhalb deren Schmelzpunkt Tm.  

Um ein Maß für die Stärke der Korrelation zwischen den Einzelpartikeleigenschaften und deren 

Auswirkung auf das Verschweißergebnis anzugeben, wurden unter Berücksichtigung aller ge-

nerierten Daten Pearson-Korrelationskoeffizienten r berechnet und in einer heat map visuali-

siert (Abbildung 84).  

 

Abbildung 84. Visualisierung der Pearson-Korrelationskoeffizienten r der Partikeleigenschaften in 

einer heat map. 
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Der Pearson-Korrelationskoeffizient kann Werte zwischen -1 (stark negative Korrelation) und 

+1 (stark positive Korrelation) annehmen. Eine stark negative Korrelation zeigt sich beispiels-

weise zwischen dem Offenzelligkeitsgrad (OCC) der Partikel und der Verschweißgüte im 

Formteil, gemessen an ihrem intra-bead Anteil in der Bruchfläche (r = -0,89). Ein hoher Of-

fenzelligkeitsgrad in den Partikeln geht mit einer schlechten Verschweißgüte (geringem intra-

bead Anteil) einher. Zwischen beiden Größen liegt ein Kausalitätszusammenhang vor, der auf 

die Dimensionsänderung der Partikel während des Aufheizens in der Kavität zurückzuführen 

ist. Wie aus den praktischen Versuchsreihen hervorging, wird mit abnehmendem Offenzellig-

keitsgrad eine stärkere Ausdehnung der PBT-Partikel beobachtet. Auch der berechnete Korre-

lationskoeffizient r von -0,86 deutet auf eine stark negative Korrelation hin. Die Ausdehnung 

der Partikel in der Kavität erhöht die gemeinsame Kontaktfläche benachbarter Partikeloberflä-

chen und begünstigt dahingehend deren Verschweißpotenzial, welches sich in einem erhöhten 

intra-bead Anteil in der Bruchfläche widerspiegelt. Daher erscheint es plausibel, dass die Aus-

dehnung der Partikel und der intra-bead Anteil eine positive Korrelation (r = 0,69) zueinander 

aufweisen.  

Die im Rahmen dieser Dissertation herausgearbeiteten Erkenntnisse bzgl. der Partikelhaftung 

im verschweißten E-PBT-Formteil beruhten auf der Betrachtung von Ketteninterdiffusions-

prozessen und der Ausbildung eines physikalischen Netzwerks in der gemeinsamen Grenzflä-

che benachbarter Partikel. In der Literatur wurde bereits ein weiterer Erklärungsansatz für den 

Verschweißmechanismus von E-PBT veröffentlicht. Dieser geht nicht von der Bildung eines 

physikalischen Netzwerks aus, sondern von einer Partikelhaftung, die auf kovalenten Kräften 

beruht. In rheologischen time sweep-Messungen konnten Standau et al. [1] zeigen, dass alle 

CE-modifizierten Proben einen Viskositätsanstieg über die Messzeit aufwiesen. Der Viskosi-

tätsanstieg wurde darauf zurückgeführt, dass die hergestellten Partikel auch nach dem reaktiven 

Schaumextrusionsprozess noch Anteile von unreagiertem CE enthalten. Während der rheolo-

gischen Messung bei erhöhter Temperatur (250 °C) bewirkt der Restanteil an CE durch Reak-

tion mit PBT einen Molekulargewichtsaufbau und dahingehend einen Viskositätsanstieg. Aus 

dieser Beobachtung heraus wurde die Hypothese formuliert, dass der Restgehalt an unreagier-

tem CE in den PBT-Schaumpartikeln zur Auslösung einer chemischen Reaktion über die Par-

tikelgrenzen während des Verschweißprozesses führt. In Standaus Arbeiten wurden allerdings 

maximal 4 Gew. % CE als Additiv hinzugegeben. Diese Menge erscheint zu gering, um eine 

kovalente Bindungsbildung über unreagierten CE zu realisieren. Darüberhinaus bleibt festzu-
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halten, dass mittels Infrarot-spektroskopischer Messungen (FT-IR) keine Epoxidgruppen auf 

den Partikeloberflächen nachgewiesen werden konnten. Dementsprechend erscheint es un-

wahrscheinlich, dass die Haftung der Partikel auf rein kovalenten Bindungen beruht.  

Dennoch könnte der Fokus weiterer Forschungsarbeiten darin bestehen, gezielt funktionelle 

Gruppen in den Polyester einzubringen, die während des Verschweißprozesses chemische Re-

aktionen über die Partikelgrenzen hinweg auslösen. Erste Vorarbeiten zu dieser Thematik wur-

den zusammen mit dem Leibniz-Institut für Polymerforschung Dresden (Arbeitsgruppe Funk-

tionspolymere PD Dr. Doris Pospiech IPF Dresden) veröffentlicht. [222] In der gemeinsamen 

Publikation wurden Partikelschäume aus PBT/Polybutylenfuranoat (PBF) Blends (92:8) herge-

stellt. Die Schaumpartikeloberflächen wurden anschließend mit einer Bismaleimidverbindung 

(BMI) beschichtet. Ziel der Beschichtung war es, eine Diels-Alder-Reaktion zwischen den Fu-

ranringen des PBF und den BMI-Linkermolekülen an der Partikeloberfläche auszulösen (Ab-

bildung 85a), um Partikelschäume kovalent miteinander zu verknüpfen.  

 

                       (a)                                                           (b) 
Abbildung 85. Diels-Alder-Reaktion in der Grenzfläche benachbarter Partikel. 

Es konnte gezeigt werden, dass die PBT/PBF-Partikelschäume, die mit einem BMI-Linker be-

schichtet wurden, bei 160 °C zu einem Formteil verschweißt werden konnten (Abbildung 85b). 

Die unbeschichteten Partikel konnten unter vergleichbaren Prozessbedingungen nicht ver-

schweißt werden. Dahingehend liefern die veröffentlichten Ergebnisse einen vielversprechen-

den Ansatz, die Partikelhaftung in E-PBT über die Auslösung einer chemischen Reaktion zu 

realisieren. Allerdings konnte die Diels-Alder-Reaktion in der Publikation nicht nachgewiesen 

werden. Die Analyse der Reaktion und die Optimierung des Verschweißprozesses mit geeig-

neten Beschichtungsmitteln sollte Gegenstand weiterer Untersuchungen sein.  
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Weiterhin wäre interessant, zu überprüfen, inwiefern sich der im Rahmen dieser Dissertation 

etablierte Verschweißmechanismus von E-PBT auf andere technische Polymere (z.B Polyamid 

(PA)) mit vergleichbaren thermischen Eigenschaften übertragen lässt.  

Eine weitere Idee besteht darin, über das Blenden von PBT mit PET einen Doppelschmelzpeak 

(in Anlehnung an den zugrundeliegenden Verschweißmechanismus in EPP) zu generieren, um 

das Prozessfenster des Verschweißens zu erweitern. Aufgrund der ähnlichen chemischen Struk-

turen bilden PBT und PET stabile Blends aus, ohne dabei Verträglichkeitsvermittler verwenden 

zu müssen. Beide Polymere sind in der amorphen Phase mischbar und haben eine gemeinsame 

Glasübergangstemperatur Tg. Aufgrund des längeren Alkylrestes in der Wiederholungseinheit 

weist PBT eine höhere Kettenmobilität und Kristallisationsgeschwindigkeit als PET auf. PBT 

und PET sind dementsprechend in der kristallinen Phase nicht mischbar, was sich in der Aus-

bildung eines Doppelschmelzpeaks manifestiert. Interessant wäre es, über die Blendzusammen-

setzung, bzw. mithilfe geeigneter chemischer Modifikatoren oder prozesstechnisch das Kristal-

lisationsverhalten und dahingehend die Ausbildung eines Doppelschmelzpeaks in einem Parti-

kelschaum aus einem PBT/PET Blend zu steuern und die resultierenden Verschweißverhalten 

zu untersuchen. 
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7 Summary 
The main objective of this scientific work was to clarify the welding mechanism of polybutyl-

ene terephthalate bead foams (E-PBT). It was previously known from literature that the foaming 

and welding of PBT bead foams is only possible with a chain extender (CE) containing epoxy 

groups. None of the established welding mechanisms, as in the case of EPS, EPP or E-TPU, 

can be transferred to E-PBT. PBT is semi-crystalline with only one melting peak. E-PBT, which 

has been chemically modified unspecifically by CE welds well below the melting temperature 

of PBT, but above Tg. 

In accordance with the first sub-objective, it was possible to gain an understanding of the 

extent to which crystallization behavior influences the welding of E-PBT. Since the welding 

process takes place in a thin region on the surfaces of neighboring beads across the bead bor-

ders, the investigation of the crystalline properties of the surfaces of the individual PBT beads 

formed the basis for understanding the processes involved in the welding of the foam. Using 

kinetic Avrami crystallization studies (chapter 5.1), it was shown that chemical modification 

with a CE significantly reduces the crystallization and cold crystallization in the welding tem-

perature range. As a consequence, the time available for interdiffusion of chains across the bead 

borders increases. Unmodified E-PBT, on the other hand, crystallizes too quickly in the welding 

temperature range and thus inhibits the chain diffusion potential across common interfaces. 

In further studies, it was shown that the delayed cold crystallization caused by CE modification 

can cause cocrystallization of polymer chains that were previously entangled in the common 

bead interface. Based on the theoretical considerations of the Gibbs-Thomson model, the re-

sulting lamellar thicknesses of the cocrystallized phase in the interface of a welded E-PBT 

molded part were calculated. The average size of the theoretically predicted lamellar thickness 

corresponded to the thickness of the lamellae found in SEM images of the interface of welded 

bead surfaces. In contrast to EPP and ETPU, cocrystallization at the interface is not caused by 

recrystallization of a cooled melt, but is the result of delayed cold crystallization in CE-modi-

fied E-PBT. The bonding force of the PBT beads in the molded part is therefore not only based 

on physical entanglement networks, but also on crystallization phenomena at the interface. 

Based on the knowledge that the welding of PBT beads requires adapted PBT crystallization 

kinetics, it was investigated to what extent the crystallization and thus the welding behavior of 

E-PBT can be controlled by varying the UWG water temperature (sub-objective 2) or by 
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changing the PBT chain architecture. With regard to the chain architecture variation, the influ-

ence of the PBT molecular weight Mw of linear PBT materials (sub-objective 3) and the influ-

ence of the degree of branching (sub-objective 4) on the welding behavior were investigated. 

In this context, suitable analytical methods (measurement of the degree of open cell content, 

TMA, DMTA) were established for the characterization of individual beads, with the help of 

which new correlations to the welding behavior that were not previously known in the literature 

could be developed.  

(i) The largest possible common contact area between adjacent bead surfaces favors the 

welding process. Accordingly, beads that expand rather than shrink during heating in 

the cavity of a molding machine are suitable. As the degree of closed-cell structure in-

creases, greater expansion is observed for PBT beads. The expansion is due to the ex-

pansion of the stored cell gas in the closed foam cells. Accordingly, PBT materials with 

a high melt strength are particularly suitable, as they minimize the occurrence of cell 

coalescence during the foaming process and thus the degree of open cell content. 

(ii) Furthermore, a common entanglement network requires a sufficiently high chain dif-

fusion potential across the respective bead interfaces. A late onset and less pronounced 

cold crystallization favor chain mobility. For the UWG influence, the lower the water 

temperature in the UWG or the faster the chain mobility is frozen, the more pronounced 

the cold crystallization behavior of the beads during welding. Consequently, there is a 

reduced chain mobility and interdiffusion potential across the interfaces. With regard to 

the PBT chain architecture, high molecular weights Mw or branching in the polyester 

chain are suitable for reducing the crystallization ability. 

(iii) However, existing branches should not increase the steric requirement in the PBT chain 

to such an extent that a cold crystallization phenomenon is completely absent. A delayed 

onset of cold crystallization enables cocrystallization of the polymer chains previously 

entangled in the common bead interface below their melting point Tm. 

In order to provide a measure of the strength of the correlation between the individual bead 

properties and their effect on the welding result, Pearson correlation coefficients r were 

calculated taking into account all the data generated and visualized in a heat map (Figure 

84). 



7 Summary 136 

 

The Pearson correlation coefficient can assume values between -1 (strongly negative corre-

lation) and +1 (strongly positive correlation). For example, there is a strong negative corre-

lation between the degree of open cell content (OCC) of the beads and the welding quality 

in the molded part, measured by their intra-bead proportion in the fracture surface (r = -

0.89). A high degree of open cell content in the beads is associated with a poor welding 

quality (low intra-bead proportion). There is a causal relationship between the two varia-

bles, which can be attributed to the dimensional change of the beads during heating in the 

cavity. As was shown in the practical test series, a greater expansion of the PBT beads is 

observed as the degree of open cell content decreases. The calculated correlation coefficient 

r of -0.86 also indicates a strong negative correlation. The expansion of the beads in the 

cavity increases the common contact area of neighboring bead surfaces and thus favors their 

welding potential, which is reflected in an increased intra-bead proportion in the fracture 

surface. It therefore seems plausible that the expansion of the beads and the intra-bead pro-

portion show a positive correlation (r = 0.69). 

The findings of this dissertation regarding bead adhesion in the welded E-PBT molded part 

were based on the consideration of chain interdiffusion processes and the formation of a 

physical network in the common interface of neighboring beads. A further explanation for 

the welding mechanism of E-PBT has already been published in the literature. This is not 

based on the formation of a physical network, but on bead adhesion based on covalent 

forces. In rheological time sweep measurements, Standau et al. [1] were able to show that 

all CE-modified samples exhibited an increase in viscosity over the measurement time. The 

increase in viscosity was attributed to the fact that the beads still contain some unreacted 

CE even after the reactive foam extrusion process. During the rheological measurement at 

elevated temperature (250 °C), the residual CE causes a build-up of molecular weight due 

to reaction with PBT and thus an increase in viscosity. Based on this observation, the hy-

pothesis was formulated that the residual content of unreacted CE in the PBT beads leads 

to the triggering of a chemical reaction across the bead borders during the welding process. 

However, a maximum of 4% by weight of CE was added as an additive. This quantity ap-

pears to be too low to realize covalent bond formation via unreacted CE. Furthermore, it 

should be noted that no epoxy groups could be detected on the bead surfaces using infrared 

spectroscopic measurements (FT-IR). Accordingly, it seems unlikely that the adhesion of 

the beads is based on purely covalent bonds. 
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Nevertheless, the focus of further research could be to specifically introduce functional 

groups into the polyester that trigger chemical reactions across the bead borders during the 

welding process. Initial preliminary work on this topic has been published together with the 

Leibniz Institute of Polymer Research Dresden (PD Dr. Doris Pospiech IPF Dresden). [222] 

In the publication, bead foams were produced from PBT/polybutylene furanoate (PBF) 

blends (92:8). The bead surfaces were then coated with a bismaleimide compound (BMI). 

The aim of the coating was to trigger a Diels-Alder reaction between the base rings of the 

PBF and the BMI linker molecules on the bead surface (Figure 85a) in order to covalently 

link bead foams together. 

It was shown that the PBT/PBF bead foams coated with a BMI linker could be welded into 

a molded part at 160 °C (Figure 85b). The uncoated beads could not be welded under com-

parable process conditions. In this respect, the published results provide a promising ap-

proach to realizing bead adhesion in E-PBT by triggering a chemical reaction. However, 

the Diels-Alder reaction could not be demonstrated in the publication. The analysis of the 

reaction and the optimization of the welding process with suitable coating agents should be 

the subject of further investigations. 

Furthermore, it would be interesting to examine the extent to which the welding mechanism 

of E-PBT established in this dissertation can be transferred to other technical polymers (e.g. 

polyamide (PA)) with comparable thermal properties. 

Another idea is to generate a double melting peak (based on the welding mechanism in EPP) 

by blending PBT with PET in order to extend the welding process window. Due to their 

similar chemical structures, PBT and PET form stable blends without the use of compati-

bilizers. Both polymers are miscible in the amorphous phase and have a common glass 

transition temperature Tg. Due to the longer alkyl residue in the repeating unit, PBT has a 

higher chain mobility and crystallization rate than PET. Accordingly, PBT and PET are not 

miscible in the crystalline phase, which manifests itself in the formation of a double melting 

peak. It would be interesting to control the crystallization behavior and thus the formation 

of a double melting peak in a bead foam made from a PBT/PET blend via the blend com-

position or with the help of suitable chemical modifiers or process technology and to inves-

tigate the resulting welding behavior. 

 



 

 

8 Anhang 
Anhang 1: Verarbeitungsprotokoll der Partikelschaumextrusionsversuche von linearen PBT-

Materialien mit unterschiedlichen Molekulargewichten Mw. 
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Anhang 2: GPC Daten* von Pocan 1600 und 1700 vor und nach der Verarbeitung im Partikel-

schaumextrusionsprozess. 

Material Mw / g/mol Mn / g/mol PDI 

Pocan 1600 Granulat 163.000 84.300 1,9 

Pocan 1600 Partikelschaum 160.000 82.100 1,9 

Pocan 1700 Granulat 173.000 88.900 2,0 

Pocan 1700 Partikelschaum 157.000 76.500 2,1 

* Die GPC-Messungen wurden am Leibniz-Institut für Polymerforschung Dresden e.V. (IPF) vorgenommen. Die 

GPC-Daten können nicht mit den Herstellerdaten der Lanxess AG verglichen werden.  

Bedingungen: 

HPLC-Pumpe, Serie 1200 von Agilent Technologies, Differential Refraktometer von Fa. KNAUER, 1 PL Mini-

MIX-D-Trennsäule, 250x4,6mm, 5µm PSgel von Agilent Technologies, Eluent Pentafluorphenol/CHCL3 (1/2) 

mit 0,3 ml/min Flussrate, 45 °C Messtemperatur. 
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