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Der Hinweis auf schriig liegende Kristallsehichten in 
linearem Poly/ithylen, das im R6ntgenkleinwinkel- 
gebiet ein 4-Punktdiagramm zeigt, ist in l~bereinstim- 
mung mit dem frfiher mitgeteilten rSntgenographischen 
Befund (23). Bei einseitig verstrecktem PolyS~thylen- 
terephthalat (vgl. Abb. 12b) ist die igbereinstimmung 
aber weniger gut. Ich vermute, dal] hierbei die Wellig- 
keit der Lockerbereiche eine golle spielt. Zur Ver- 
anschaulichung dessen mSge der folgende lichtoptische 
Modellversuch dienen. Obwohl die Struktur im kon- 
ventionellen Sinn keinerlei Langperiode zeigt, treten 
im zugehSrigen Beugungsbild doch ,,Langperioden- 
interferenzcn" auf. Im Rahmen des Modells Abh. 15, 
in dem die Kettenenden gegebenenfalls durch Ketten- 
riickfaltungen ersetzt werden kSnnen, hedeutet der 
l~bergang von einem 4-Punkt- zu einem 2-Punkt- 
diagramm, dab die Welligkeit der Lockerbereiehe oder 
~uch der Kristallschichten bei einer mechanischen ]3e- 
lastung abnimmt. Gleichzeitig mug bei einer Belastung 
die Dichte in Loekerbereiehen entsprechend Abb. 15 
sinken, da die Welligkeit dieser Lockerbereiche gerade 
auf dem Bestreben des Materials beruht, eine mSgliehst 
hohe Diehte zu erreiehen. Der experimentell beobacht- 
bare Ubergang vom 4-Punkt- zum 2-Punktdiagramm 
bei gleichzeitigem IntensitS~tsanstieg ist mit Abb. 15 
roll vertrS~glich. 

Prinzipiell anders liegen die VerhEltnisse bei Loeker- 
bereiehen entspreehend Abb. 16. Bei einer meehani- 
sehen Belastnng stellen sie sich zwar auch in i~berein- 
stimmung mit dem experimentellen Befund quer zur 
Kettenrichtung ein, wiihrend die Dichte im Locker- 
bereieh aber steigt und nieht wie bei Abb. 15 sinkt 
[vgl. hierzu (17)]. Die bisherigen r6ntgenographisehen 
Untersuchungen, die allerdings noch nicht mit der not- 
wendigen Sorgfalt durchgeffihrt worden sind, zeigen in 
diesem Fall keinen Anstieg der Streukraft. 

K. Ueberreiter (Berlin-Dahlem): 
Wir haben Polyester vernetzt und dabei gefunden, 

dab der Kristallisationsmeehanismus sich am Gelpunkt 
zu ~indern beginnt, indem beispielsweise die sonst be- 
sehleunigte Keimbildung yon dort ab stark verzSgert 
wird, so dal3 schlieBlich der normale Kristallisations- 
mechanismus durch Wachstumskeimbildung unm6glich 
wird. Die Kristallisation ist dann nur Prim~irbildung 

ohne weiteres Wachstum. Wenn die Vernetzung nur 
noch kristalline Bezirke yon geringerer als kritischer 
Gr51]e gestaltet, hSrt die Kristallisation v611ig auf. 

A. Keller (Bristol, England): 
I want to make a remark about polyethylene which 

has been cross]inked by irradiation. We find that 
crystallization certainly can take place even when 
irradiated by doses which are far beyond the gel point. 
However, crystallization proceeds more slowly. 

K. Ueberreiter (Berlin-Dahlem) : 
Yes, but in this system you have crystallized 

materials which you radiate. So you actually fix the 
crystalline order. You can melt it of course and you 
recrystallize in the same way. But the material I men- 
tioned has never been crystallized before. 

K. A. Wol] (Heidelberg): 
Most crosslinked polyesters with a close network 

but with large mashes you can crystallize. Often the 
crystallisation occurs slowly with retardation and you 
must wait for a day or for hours or also for weeks. 

K. ~?berreiter (Berlin-Dahlem): 
But it occurs only if you have a swollen system. 

K. A. Wol/ (Heidelberg): 
No, by reason of the interaction between solvent 

and material you have no crystallinity in a completely 
swollen system. But an addition of a small portion of 
solvent can accelerate the crystallisation process. 

D. Heinze (Ludwigshafen): 
Wir haben Poly~thylen in der Schmelze vernetzt 

und dabei festgestellt, dMl auch noch weir oberhalb des 
Gelpunktes Kristallisation auftritt. Der Gelpunkt liegt 
bei diesem Produkt etwa bei einer Dosis yon 2 Mrad, 
die Kristallisation wird erst v511ig unterbunden bei 
etwa 800-1000 Mrad, das entspricht bei linearem Poly- 
~thylen etwa 30 Vernetzungen pro 1000 C-Atomen, bei 
verzweigtem PolyEthylen, in denen die Verzweigungen 
ja schon eine gewisse Kristallisationshemmung aus- 
fiben, etwa 20 Vernetzungen pro 1000 C-Atomen. 

4 .  
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Zusammenh~inge zwischen der KoHoidstruktur kristalliner Hochpolymerer 
und ihrem Schmelz- und Rekristallisationsverhalten 

Von E. W. Fischer  

Mit 34 Abbildungen in 52 Einzeldarstellungen und 2 Tabellen 

(Eingegangen an 8. Jul i  1967) 

1. Charakteristische Erscheinungen beim 
Schmelzen yon Hochpolymeren. 
Definitionen 
B e i m  E r h i t z e n  k r i s t a l l i n e r  H o c h p o l y m e r e r  

w i r d  i m  a l l g e m e i n e n  b e o b a c h t e t ,  d ab  der  
K r i s t a l l i s a t i o n s g r a d  a m i t  s t e i g e n d e r  T e m p e -  
r a t u r  k o n t i n u i e r l i c h  a b n i m m t .  D iesen  Vor-  
g a n g  b e z e i c h n e t  m a n  als part ie l les  S c h m e l z e n .  
E r  f i nde t  in  e i n e m  T e m p e r a t u r b e r e i c h  s t a t t ,  

dessen  A u s d e h n u n g  u n d  Lage  sowohl  y o n  de r  
c h e m i s c h e n  S t r u k t u r  der  Makromolek t i l e  als 
a u c h  y o n  der  t h e r m i s c h e n  Vorgesch ich te  des 
Mate r i a l s  a b h ~ n g t ,  vgl .  A b b .  1. D a s  obere  
E n d e  des Sehmelzbe re i ehes  w i rd  als S c h m e l z -  
p u n k t  beze ichne t .  

U n t e r b r i c h t  m a n  das  A u f h e i z e n  bei  e iner  
T e m p e r a t u r  i n n e r h a l b  des Sehmelzbere iches ,  
so f inder  m a n  in  de n  m e i s t e n  F/ i l len,  d a b  der  
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Kristallisationsgrad im Laufe der Zeit wieder 
ansteigt. Diesen Vorgang ..nennen wir Re-  
lcristallisation. Wegen der Uberlagerung des 
partiellen Schmelzens und der Rekristalli- 
sationsvorggnge beobachtet man in Ab- 
hgngigkeit yon der Zeit bei konstanter 
Temperatur zungchst eine Abnahme und 
nach lgngeren Zeiten eine Zunahme des 
KristMlisationsgrades. Als Beispiel ist in 
Abb. 2 die isotherme Anderung des spezi- 
fischen Volumens yon Niederdruckpoly/ithy- 
]en wiedergegebcn. 

Die ~m Beispiel der Abb. 1 und 2 dar- 
gestellten Vorg/tnge sind eharakteristiseh fiir 
das Verhalten der Hoehpolymeren im 
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kbb. 1. Schmelzkurven von natiirlichem Kautschuk, 
der bei den angegebenen Temperuturen kristMlisiert 
worden war. Schmelzpunkt und Breite des Schmelz- 
bereiches hgngen yon der Kristallisationstemperatur ab. 

[Nach Wood und Bekkedahl (4)] 
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Abb. 2. Zeitabhgngigkeit des spezifischen Volumens 
einer schmelzkristMlisierten Polygthylenprobe (Marlex 
50), die bei verschiedenen Temperaturen getempert 

wurde. [Naeh Kovacs u. Mitarb. (5)] 

Sehmelzbereieh (1, 2, 3). Sic lassen erkennen, 
dab sieh die kristallinen Hoehpolymeren im 
allgemeinen nicht in einem gust, and befinden, 
der dem thermodynamisehen Gleichgewieht 
dieser Systeme entsprieht. So zeigt der Ein- 
fluB der Kristallisationsbedingungen auf das 
SchmelzverhMten, {tag der Zustand der 
Polymeren vor dem Sehmelzen yon den Vor- 
g/ingen beim Kristallisieren und yon der 
Kinetik des Kristallisationsprozesses ab- 
h/ingt, vgl. Abb. 1. Beim Tempern, vgl. 
Abb. 2, gehen die Polymeren in einen thermo- 
dynamisch giinstigeren Zustand fiber. 

Diese fiir Polymere typisehen Abweiehun- 
gen yore thermodynamisehen gleichgewicht 
treten sowohl bei Kettenmolekiilen mit ein- 
heitlicher chemiseher Struktur als auch in 
copolymeren Systemen auf. Fi]r Homopoly- 
mere soll nach Flo W (6, 7) bei genfigend 
hohenl Polymerisationsgrad nut  eine einzige 
Temperatur existieren, bei der Kristall und 
Schmelze miteinander im Gleichgewieht st.e- 
hen. Unterhalb dieses Gleiehgewiehtssehmelz- 
punktes ist nur das vollstgndig kristMlisierte 
Polymere im thermodynamisch giinstigsten 
Zustand. In der weitaus iiberwiegenden 
5Iehrheit der Fiille h, ssen (tie Mcssungen 
jcdoch erkennen, dab man von diesem dureh 
die Florysche  Thcorie vorausgesagten Gleieh- 
gewiehtszustand weit entfernt ist. Glcich- 
gewichtsbetrachtungcn sind daher nur yon 
sehr begrenztcm Wert fiir das Verst/indnis 
der Schmelz- und Rekristallisationsprozesse 
realer polvmerer Systeme. 

]&hnlict{es gilt a uch fiir den Fall der Co- 
polymeren. Hier ist zwar auch im thermo- 
dynamischen Gleichgewicht. eine Abhiingig- 
keit des Kristallisationsgrades ,x yon der 
Tcmperatur zu erwarten (8),  Rekristalli- 
sationsvorgiinge sollten jedoeh nieht auf- 
treten, l)as p,~rtielle Schmelzen wird bei den 
Copolymeren naeh Flory  (8) dutch die Ab- 
hgngigkeit des Sehmelzpunktes von der 
Konzentration an kristallisationsfiihigen Se- 
quenzen verschiedener ]Ange verursacht. 
Augerdem spielt auch {tie Kristallitgr6gen- 
verteihmg eine Rolle, die {lurch (lie Ver- 
teihmg der Limge dieser Sequenzen hervor- 
gerufcn wird. Es treten jedoeh auch ]tier 
betrSehtliehe Abweichungen der beobachte- 
ten Kristallinitgten yon den bereehneten 
Oleiehgewichtswerten auf. 

Die Abh/ingigkeit des Schmelzverhaltens 
yon den KristMlisa.tionsbedingungen und die 
Abweichungen des Zustandes der polymeren 
Systeme yore thermodynamisehen Oleich- 
gewicht sind unmittelbare Folgen des Ketten- 
charaktcrs der kristallisierenden Einheiten 



460 Kolloid-Zeitschri/t und Zeitschri/t /itr Polymere, Band 231 �9 Heft 1 2 

und der dadurch verursachten Besonderhei- 
ten des Kristallisationsvorganges. Zahlreiche 
Untersuchungen haben gezeigt, dab man zu 
einem besseren Verst/indnis dieser Vorg//nge 
gelangen kann, wenn man die morphologi- 
sche Struktur  der kristallinen Polymeren 
berficksichtigt. Insbesondere sind GrSge, 
Gestalt und gegenseitige Anordnung der 
KristMlite yon ausschlaggebender Bedeutung. 
Wir fassen diese Merkmale unter den Be- 
griffen Milcrostrulctur (9) oder Kolloidstrulctur 
(10) zusammen, da die Abmessungen der 
Kristallite in den meisten Fgllen im Bereich 
kolloidMer Dimensionen liegen. Dazu z/~hlen 
wir ferner noch den strukturellen Zusammen- 
hang der Kristallite mit den fehlgeordneten 
Bereichen zwischen den Kristalliten und die 
Struktur  der Fehlstellen in den Kristalliten. 
Geeignete Methoden zur Untersuchung der in 
dieser Weise definierten Mikrostruktur sind 
vor allem die Elektronenmikroskopie und die 
gSntgenkleinwinkelstreuung. 

Der Zusammenhang zwischen Kolloid- 
struktur und dem Schmelz- und RekristMli- 
sationsverhalten wird im folgenden disku- 
tiert werden. Andere Einfliisse, wie z. B. die 
ehemisehe Uneinheitlichkeit oder die Mole- 
kulargewiehtsverteilung, werden nur am 
Rande erw/~hnt werden. Ferner beschr/inken 
wir uns im wesentlichen auf gut kristalli- 
sierende Polymere, da nur in diesen F/~llen 
genfigend viele Kenntnisse fiber die Kolloid- 
struktur vorhanden sindl). 

Im ersten Abschnitt diskutieren wir die 
Abh/ingigkeit des Schmelzpunktes T~ yon der 
KristallitgrSBe ~ und yon den KristMli- 
sationsbedingungen. Dabei lassen wir zu- 
n/~chst den Vorgang des partiellen Schmel- 
zens auBer acht, betrachten jedoch kurz den 
EinfluB des Molekulargewichtes und der 
ehemischen Uneinheitlichkeit auf  den 
Schmelzpunk..t. Der zweite Absehnitt befagt 
sich mit den Anderungen der Kolloidstruktur 
im Verlauf der Rekristallisation. Die dabei zu 
beobachtende Zunahme des Kristallisations- 
grades kommt im allgemeinen durch (Jber- 
lagerung verschiedenartiger Vorg/~nge zu- 
stande. Falls bei der Tempertemperatur 
bereits ein Teil der Kristallite aufgeschmol- 
zen war, kann das gesehmolzene Material im 
Laufe der Zeit wieder kristMlisieren. Diesen 
Vorgang bezeichnen wir als eine zweiphasige 
Neul~ristallisation. Daneben gibt es auch eine 
Reihe yon einphasigen Rekristallisations- 
vorgdngen. Unter diesem Begriff fassen wir 

~) Die Ergebnisse der morphologischen Untersuchun- 
gen bis 1963 sind von P. H. Geil (ll) zusammengefaBt 
worden. 

alle Vorg/~nge zusammen, bei denen sieh die 
Kolloidstruktur ohne die Bildung einer 
homogenen, zusammenh~ngenden Schmelz- 
phase/indert.  Beispiele fiir Rekristallisations- 
prozesse sind das Ausheilen von Defekt- 
stellen und die Verbesserung der Ketten- 
ordnung in den Kristalliten, Orientierungs- 
/inderungen beim Tempern verstreckter Poly- 
meter, Gitterumwandlungen, das isotherme 
Dickenwachstum der KristMle und die Rfick- 
faltung der gestreckten Ketten beim Tem- 
pern. In alien diesen F/illen miissen die 
Kettenmolekfile zwar unmittelbar w//hrend 
des gekristallisationsprozesses eine Beweg- 
lichkeit besitzen, die derjenigen in der 
Schmelze nahe kommt oder entspricht, es 
bildet sich jedoch keine zusammenh//ngende 
Schmelzphase aus, die eine gewisse Zeit lang 
stabil ist. Die Geschwindigkeit des ,,Schmel- 
zens" und der Neukristallisation sind Mso 
derart, dais die beiden Vorg/inge nicht von- 
einander getrennt werden k6nnen. Von den 
erw/~hnten Rekristallisationsprozessen wer- 
den vor Mlem das Dickenwachstum und die 
Kettenrfickfaltung behandelt werden. 

Der darauf folgende Abschnitt befagt sich 
mit dem Zusammenhang zwischen Kolloid- 
struktur und partiellem Schmelzen. Es wird 
gezeigt, dab hierbei neben der Wirkung der 
Kristallitgr6genverteilung, der Molekular- 
gewichtsverteilung und der chemischen Un- 
einheitlichkeit auch noch ein zusiitzlicher 
Effekt eine wesentliehe I~olle spielt, den wir 
als Grenzfldchenschmelzen bezeichnen. Dar- 
unter verstehen wir das Anwachsen der Dicke 
der fehlgeordneten Grenzschichten zwischen 
den Kristalliten mit steigender Temperatur. 
])as Grenzfl/ichenschmelzen 1//Bt sich experi- 
mentell mit Hilfe der R6ntgenkleinwinkel- 
strcuung nachweisen. Zur Deutung dieser 
Erscheinung wird davon ausgegangen, dab 
die Konformationsentropie der Kettense- 
quenzen in den fehlgeordneten Grenzschich- 
ten nicht linear von der L~nge dieser 
Sequenzen abhh:ngt. Die Folgerungen dieser 
theoretischen Uberlegungen werden kurz 
beschrieben. 

2. Der Einflug tier Kolloidstruktur auf den 
Schmelzpunkt der Polymeren 

2.1. KristallitgrS/3e und Schmelzpunlct 

a) Beobachtungen an Einkristallen 
Infolge des Einflusses der Grenzfl/ichen- 

energie schmelzen kleinere Kristalle bei 
tieferen Temperaturen auf als grSBere. Ffir 
einen lamellenfSrmigen Kristall mit der 
Dicke ~, dessen seitliche Abmessungen so 
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grog sind, dab man die Energie der lateralen 
Grenzfl/tehen vernaehl/issigen kann, erh/ilt 
man (12-16) 

T~=T 1 AHr " [1] 

t t ier bedeuten T~ den Gleichgewiehts- 
sehmelzpunkt des unendlieh grogen Kristalls, 
as die spezifisehe Grenzfl//ehenenergie, A H  
die spezifisehe SehmelzenthMpie und pc die 
Dichte des Kristalliten. 

Die Anwendung der GI. [1] auf das 
SehmelzverhMten der Polymeren bringt eine 
Reihe yon Sehwierigkeiten mit sieh: Erstens 
k5nnen I)berhitzungserseheinungen auftre- 
ten, die einen hSheren Sehmelzpunkt T~ 
vort/tusehen (17-20), zweitens kSnnen w/~h- 
rend der Messung des Sehmelzpunktes Re- 
kristallisationsvorgs stattfinden, die ein 
Anwaehsen der ursprtinglichen Kristallit- 
grSge zur Folge haben, s. Abschn. 3, und 
drittens sind sehlieglieh die in G1. [1] auf- 
tretenden GrSgen in vielen Fgllen schwierig 
zu bestimmen. Dies gilt vor allem fiir die 
Dieke ~ der Kristallite. Sie mug bekannt 
sein, um aus einer Auftragung des Sehmelz- 
punktes T~ gegen 1/~ die meistens un- 
bekannten Gr613en T ~ und ae bereehnen zu 
kSnnen. 

Die Schwierigkeit, die Kristallitgr6ge zu 
bestimmen, f/~llt weniger ins Gewieht, wenn 
man das SehmelzverhMten der aus LSsung 
kristMlisierten sogenannten Einkristalle un- 
tersucht. Die Dieke der pls 
KristMle kann man elektronenmikroskopiseh 
oder mit Hilfe der RSntgenkleinwinkel- 
streuung (11) oder aueh mittels interferenz- 
mikroskopiseher Methoden (21, 22) aus- 
messen. Augerdem kann man bei den Ein- 
kristallen den zeitlichen Verlauf der Sehmelz- 
und Rekristallisationsprozesse lieht- oder 
elektronenmikroskopiseh beobaehten. 

Als Beispiel ist in Abb. 3 der Sehmelzpunkt 
yon Poly/ithylen-Einkristallen, die bei ver- 
sehiedenen Temperaturen kristallisiert bzw. 
getempert worden waren, in Abh//ngigkeit 
yon dem reziproken Wert  der rSntgenogra- 
phisch gemessenen Langperiode dargestellt. 
W/~hrend fiir die Proben mit groBer Lang- 
periode n/~herungsweise der in G1. [1] formu- 
lierte Zusammenhang gefunden wird, wei- 
ehen die MeBpunkte for  die Kristalle mit 
kleinerer Dieke erheblieh yon der theoreti- 
sehen Geraden ab. Diese Abweiehungen 
werden dureh die _~nderungen der Kristall- 
dieke, die w//hrend der Messung des Sehmelz- 
punktes stattfinden, verursaeht,vgl, dazu aueh 
(tie Messungen yon Peterlin und Meinel  (31). 
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Abb. 3. Zusammenhang zwisehen dem Sehmelzpunkt Tr 
gemessen mittels DTA, und dent reziproken Weft  der 
rSntgenographisehen Langperiode L yon versehieden 

getemperten Poly/~thylen-Einkristallen (23). 

Aus theoretischen Griinden ist der Wert 
der Grenzfls at und damit aueh 
der Sehmelzpunkt T< der unverdnderten 
Polys yon besonderem In- 
teresse. Man hat daher vielfach versueht, die 
w/~hrend der Messung stattfindenden Re- 
kristallisationsvorg//nge zu verhindern. Hiiu- 
fig gelingt dies bereits dureh eine ErhShung 
der Aufheizgesehwindigkeiten. Wunderlich u. 
Mitarb. (24) fanden z. B. mit dem Inter- 
ferenzmikroskop bei Aufheizgesehwindigkei- 
ten yon 20~ und dariiber emen 
Sehmelzpunkt yon 123 ~ ftir Kristalle, die 
bei 90 ~ aus Xylol kristallisiert worden 
waren. Bei Kristallisation aus Tetraehlor- 
s bei 81 ~ ergab sieh ein Wert yon 
118,5 ~ Eigene Messungen (22) best/itigten 
den Befund dieser Autoren. Je naeh Kri- 
stallisationsbedingungen lagen die Werte der 
Sehmelzpunkte fiir Poly/ithylen-Waehstums- 
spiralen zwisehen 119 und 124 ~ 

Elektronenmikroskopisehe Untersuchungen an  
Waehstumsspiralen, die nur  aus wenigen Lamellen 
bestanden und sich daher  interferenzmikroskopiseh 
sehwer untersuehen liegen, lieferten /ihnliehe Ergeb- 
nisse (22). Als Beispiel ist in Abb. 4a  die elektronen- 
mikroskopische Aufnahme eines Polyg~hylenkristalls 
wiedergegeben, der bei 124,7 ~ getempert  und ansehlie- 
Bend zur elektronenmikroskopisehen Beobaehtung ab- 
gesehreekt worden war. Die in dieser Abbildung auf- 
t retenden diinnen Lamellen erhglt  man auoh bei der 
Kristall isation des Polygthylens aus der Sehmelze, so 
dab man annehmen mug, dab der Kristall  bei der 
Tempertemperatur  yon etwa 125 ~ bereits gesehmol- 
zen war. Die im Liehtmikroskop zu beobachtenden 
Formgnderungen der Waehstumsspiralen, die zur Be- 
s t immung des Sehmelzpunktes dienen, werden also 
nieht  dutch einen UmkristallisationsprozeB hervor- 
gerufen, wie man zungchst vermuten kSnnte. Voraus- 
setzung ffir die Ents tehung soleher Strukturen,  von 
denen die Abb. 4a  ein Beispiel gibt, ist eine geniigend 
hohe Aufheizgesehwindigkeit. Anderenfalls kann aueh 
die bekannte  16eherige Struktur  beobaehtel, werden, 
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Abb. 4a und b. Elektronenmikroskopische Aufnahmen yon Poly/~thylen-Kristallen, die bei ca. 125 ~ 6 min 
lang getempert und anschlieBend abgeschreckt worden waren (22) 

die mit dem Dickenwachstum der Kristalle in Verbin- 
dung gebracht wurde (25, 26). Besonders anzumerken 
ist, dab sich nicht alle Lamellen ein und desselben 
Prs beim Tempern in der gleichen Weise ver- 
halten. Selbst innerhalb einer Lamelle kSrmen betr/icht- 
liche Unterschiede gefunden werden. So zeigt z. B. die 
Abb. 4b einen Kristall, dessen Rand sich verdiekt hat, 
w/~hrend die Mitre unver~ndert geblieben ist. Dazwi- 
schen sieht man eine fibrilli~re Struktur, die darauf 
hindeutet, dab das Poly~thylen an dieser Stelle v6llig 
geschmolzen war. 

U m  den wahren Schmelzpunkt  der Kri-  
stalle messen zu kSnnen, kann  m an  aueh ver- 
suchen, das Dickenwaehs tum der Kristalle 
durch andere MaBnahmen zu verhindern.  
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Abb. 5. DTA-Kurven yon Poly/i•hylen-Einkristallen, 
die bei 70 ~ hergesgellt worden sind. :Die ausgezogene 
Kurve gibg das Verhalten der unbehandelten Kristalle 
wieder, die gest~richelte Kurve ergab sich naeh Be- 
strahlung mit 26 Mrad. [Nach Bait, Huseby und 

Salovey (28)] 

Hierzu bietet sich die Best rahlung mit  
schnellen Elekt ronen an, dureh die die 
Kettenmolekt i le  in den amorphen  Grenz- 
schichten der Krista]le miteinander  vernetz t  
werden. Die Versuche ergaben, dag schon 
durch Bestrahlung mit relat iv niedrigen 
Dosen weitgehende Anderungen des 
Schmelzverhal tens erreicht werden kSnnen 
(27-29). Als Beispiel zeigt die Abb. 5 DTA- 
Kurven  yon  bestrahl ten und  unbest rahl ten  
Einkristallen. Der  Schmelzpunkt  der be- 
s t rahl ten Probe  s t immt  etwa mit  den lieht- 
optiseh gefundenen Wer ten  tiberein. J~hnliehe 
Untersuehungen  liegen aueh an Polybuten-  
Einkristal len vor  (30). 

Wie eben sehon ausgeftihrt  wurde, erfagt  
man im DTA-Versueh bei niedrigen Aufheiz- 
gesehwindigkeiten (2 ~ oder 10~ im 
allgemeinen nur  das Sehmelzen der bereits 
umkristall isierten Proben.  Interessanterweise 
erh/ilt man  jedoch bei manehen  Poly// thylen- 
Einkristal len aueh endotherme Maxima, die 
in der N/ihe der l ichtoptiseh gemessenen 
Schmelzpunkte  (120-125 ~ (27, 32), 
vgl. Abb. 6a (33). Dies trifft vor  allem fiir 
Kristalle zu, die bei relat iv hohen Tempera-  
turen  aus Frak t ionen  hergestellt worden sind. 
Offensichtlich geht  bei solchen Proben das 
Dickenwaehs tum nur  sehr langsam von-  
s ta t ten  oder es setzt  erst bei hSheren 
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Temperaturen ein. Daher gelingt es im DTA- 
Versueh, die KristaUe ohne vorhergehende 
Struktur/mderungen aufzuschmelzen. Tern- 
pert man solche Kristalle bei 128 ~ also kurz 
oberhalb der Temperatur des ersten Schmelz- 
maximums, so verschwindet dieses nahezu 
vollst/~ndig, vgl. Abb. 6a. 

20 

30~ 

200 

I0~ 

~TM] 

,30 
[~] 

3 0  $ec  g e f e r n p e r f  

bei 128 ~ 
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o getemper! br 120~ o 
. �9 124eC Lo= I40A  

u . . 128~ 

r ~  

~ 1 1 . . . . . .  > ~  ~ ~ ~ ~ ~ " ~ t e m p ~ t  be~ 120"C 

~o n ~ o o ~ o-- 

Abb. 6 a. DTA-Kurven yon EinkristMlen aus fraktionier- 
gem Polyathylen (M s ~ 40000), kristallisiert bei 90 ~ 
aus Xylol. Durch das Tempern bei 128 ~ verschwindet 
das bei niedrigeren Temperaturen gelegene Maximum 

(33) 
Abb. 6 b. Zeitabh/ingigkeit der Langperiode der gleichen 
Einkristalle. Beim Tempern bis zu 124 ~ ~ndert sich 

die Langperiode dieser Kristalle nicht 

In bezug auf das bei h6heren Temperaturen 
(ca. 132 ~ liegende zweite Maximum erhebt 
sieh die Frage, ob es dureh das Aufschmelzen 
soleher Kristalle entsteht, die sieh aus dem 
vorher geschmolzenen Material neu gebildet 
haben. Die bisherigen Versuche 1assert ver- 
muten, da$ dies nicht der Fall ist (33). Es mag 
sein, dal~ Inhomogenit/~ten innerhalb der Kri- 
stalle, wie sic sieh z. B. in Abb. 4 ausdrticken, 
hierbei eine I~olle spielen. Im Zusammenhang 
mit dem in n/~chsten Absehnitt zu bespre- 
ehenden Dickenwachstum der Kristalle mul~ 
darauf hingewiesen werden, daft die Kristalle, 
deren DTA-Kurven bei der verwendeten 
Aufheizgeschwindigkeit zwei Maxima auf- 
weisen, ein ungewShnliches Verhalten der 
Langperiode zelgen. WKhrend das Lang- 
periodenwaehstum normalerweise bei Tem- 
peraturen zwisehen 100 und 110 ~ einsetzt, 

wurde hier beobaehtet, dag selbst bei 
124 ~ noeh keine ~nderung der Langperiode 
erfolgte, vgl. Abb. 6b. Man ist also nieht 
bereehtigt, da[t Auftreten zweier Maxima mit 
dem Langperiodenwachstum in Verbindung 
zu bringen, wie es von Mandelkern und Allou 
(32) getan wurde. 

Bei Polyoxymethylen-EinkristMlen beobachtet man 
ebenfalls zwei endotherme Maxima (34, 35). Das bei 
niedrigeren Temperaturen liegende Maximum soil 
(lurch das Schmelzen der urspriinglichen Kristalle 
verursacht sein. Auch in diesem Falle bleibt die Lang- 
periode beim Tempern his zu Temperaturen yon etwa 
175 ~ konstant. 

Wit wenden uns nun wieder dem dureh 
G1. [1] beschriebenen Zusammenhang zwi- 
schen Kristallitgr5Be ~ und Schmelzpunkt ~': 
zu. Ehminiert man in der oben besehriebenen 
Weise alle Rekristallisationseffekte, so lii.ftt 
sich GI. [1] auch auf das Schmelzen der Ein- 
kristalle aus Polymeren anwenden. Ver- 
schiedene Autoren (23,. 24, 29, 36) finden 
dann in ziemlich guter Ubereinstimmung fiir 
die spezifische Grenzflgchenenergie ae der 
Polygthylen-Einkristalle Werte zwischen 70 
bis 80 erg/cm ~. Dabei wird ftir die Berech- 
mmg von ~ in G1. [1] ein Wert der Sehnle~- 
w/rune yon 70 ca l/g eingesetzt. Diese GrSfte 
wurde yon mehreren Autoren in sehr guter 
fJbereinstimmung dutch Extrapolation zum 
Kristallisationsgrad ~ = 1 erhalten (36-39). 
Fiir Polyoxymethylenkristalle erh/flt man ftir 
die Grenzflgchenenergie einen Wert yon 
37 erg/em ~ (34). 

Mit Hilfe der GI. [1] lgl]t sich bei geniigend hoher 
Verdfinnung such die Temperatur Tr berechnen, bei 
tier ein KristM1 dcr Dicke ~ in LSsung geht. Dann ist. 

r ~11 ffir r]m der Wert der L6sungstemperatur ~/'~ fiir einen 
uncndlich groBen Kristall einzusetzen. Ferner bedeutet 
dann ~IH die spezifische L6sungswgrme, die jedoch yon 
der spezifischen Schmelzw/irme nur geringffigig ab- 
weicht. Aus L6sungsversuchen an Poly~thylen-Ein- 
kristallen wurden Werte fiir die Grenzflgchenenergie ae 
ermittelt, die mit den im vorherigen Absatz zitierten 
Werten iibereinstimmen (22, 39), wghrend nach Black -  
adder  und Sch l e in i t z  (40) ae kleiner als 20 erg/cm 2 sein 
soil. Es ist jedoch anzunehmen, dag (lie bei der Be- 
rechnung yon ae zugrundegelegten L6sungstempera- 
turen Tr mit zu niedriger Aufheizrate gemessen 
wurden, so dal] Rekristallisation stattfand. Als Folge 
davon wird t~uch ein zu niedriger Gleichgewichts- 

r 0 16sungspunkt T~ ffir einen unendlich groBen Kristall 
gefunden. 

b) Messungen an schmelzkristallisierten Poly- 
meren 

Wie bereits erw~hnt wurde, ist die An- 
wendung der G1. [1] auf scbmelzkristMlisierte 
Polymerc mit erhebliehen Schwierigkeiten 
verbunden. Sie werden vor Mlem dadureh 
verursacht, daft sich die Kristallitdicken 
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nur schwer und ungenau bestimmen lassen. 
Prinzipiell kann man zwar die mittlere 
Kristalldicke mit Hilfe der R5ntgenklein- 
winkelstreuung messen, indem man von 
einem Modell ausgeht, das aus iibereinander 
geschichteten lamellaren KristaUiten der 
Dicke ~ mit dazwischenliegenden amorphen 
Schichten besteht (9). Die mittlere Kristallit- 
dicke ergibt sich dann aus 

=avL=o~ ~-2-L, [2] 
Qc 

wobei av den Volumen-Kristallisationsgrad 
und L den mittleren Schwerpunktabstand 
der Kristallite, die sogenannte Langperiode, 
bedeuten, vg]. dazu auch G1. [13]. Als Folge 
der grol]en Schwankungen in den Abst/~nden 
zwischen den Kristalliten treten jedoeh in den 
RSntgenkleinwinkelstreudiagrammen h//ufig 
nur sehr schwach ausgebildete Intensit/its- 
maxima auf. Wird aus ihrer Lage mit Hilfe 
der Braggschen Gleichung die Langperiode L 
ermittelt,  so k5nnen hier Fehler bis zu 30% 
auftreten. Bei Aufnahmen mit einer Spalt- 
kamera ist weiterhin die ,,Versc .h.mierung" zu 
beriicksichtigen, die durch die Uberlagerung 
der yon den einzelnen Punkten der Probe 
gestreuten Intensitiiten verursaeht wird. Sie 
kann bei der Bestimmung der Langperiode 
Fehler bis zu 20% hervorrufen. Alle diese 
Griinde ftihren zu einer erheblichen Un- 
sicherheit bei der Bestimmung der Kristallit- 
grSBe. Daher ist aueh die Zuordnung der 
rSntgenographiseh bestimmten GrSl~en zu 
den elektronenmikroskopisch beobachteten 
Strukturen nur in wenigen Fallen m5glieh 
(41), im Gegensatz zu den Beobachtungen an 
den Einkristallen, bei denen die elektronen- 

mikroskopisch gemessene Dicke der Lamellen 
im allgemeinen sehr gut mit der rSntgeno- 
graphisch gefundenen Langperiode tiberein- 
stimmt. 

Eine zus/itzliche Sehwierigkeit entsteht 
dadurch, dal] in den RSntgenkleinwinke]- 
streukurven h/~ufig zwei verschiedene Maxima 
auftreten, die nicht als erste und zweite 
Ordnung ein und derselben Periode gedeutet 
werden kSnnen, wenn man die Lage der 
Maxima mit Hilfe der Braggschen Gleichung 
auswertet. Dieser Befund kann einmal dureh 
eine unsymmetrische Verteilungsfunktion der 
Kristalhtabst/~nde bzw. der Kristallitdicken 
verursacht werden (42), andererseits aber 
auch dadurch, dab mehrere, morphologisch 
untersehiedliche Strukturen vorliegen. Das 
letztere wurde yon Anderson (43) auf Grund 
seiner elektronenmikroskopischen Untersu- 
chungen angenommen. 

Brown und Eby (44) haben versuchsweise 
beide Maxima, die in den Kleinwinkel- 
diagrammen yon verschieden kristallisierten 
Poly/~thylenproben auftraten, mit Hilfe der 
G1. [1] ausgewertet. Dabei ergab sich fiir 
beide Langperioden ein linearer Zusammen- 
hang zwischen Schmelzpunkt und Reziprok- 
wert der Langperiode. Die Grenzfl/~chen- 
energien, die aus dieser Auftragung berechnet 
werden konnten, betrugen 144 bzw. 56 erg/cm ~ 
fiir die gr5]~ere bzw. kleinere Langperiode. 
J~hnliche Messungen wurden yon Fujiwara 
und Yoshida (45) durchgefiihrt. Sie fanden 
einen Wert  der Grenzfl/ichenenergie yon 
127 erg/em ~'. 

Ein wiehtiger Beitrag zur Kl~rung dieses 
Problems wurde yon lllers und Hendus (46) 

Tab. 1. Zum Vergleich der aus ROntgenmessungen und aus Abbauversuchen ermittelten KristallitgrSllen 
[Naeh Illers und Hendus (46)] 

Probe Nr. *) Kristallisations- 
Bedingungen 

Kristalliniti~t RSntgenperiode L1 Molgewicht nach KristallitgrSl~e (A) 
vor dem vor dem Abbau dem Abbau in Kettenrichtung 
Abbau (A) Mw aus 

1 schnell aus der 
Schmelze abgekiihlt 0,44 165 

3 schnell aus der 
Sehmelze abgekiihlt 0,68 256 

4 Probe 3, 10 min bei 
125 ~ getempert 0,80 310 

5 Probe 3, 2 Tage bei 
130 ~ getempert 0,86 417 

6 Probe 3, 14 Tage bei 
130 ~ getempert 0,89 492 

7 bei 200 ~ u. 3350 arm 
kristallisiert ~ 0,85 u. ~ 1,00 410 und 

1 0 3  - -  1 0 4 " * )  

*) Probe 1: Hochdruckpoly~thylen Lupolen | 1810 H, Proben 3--7: 
Niederdruckpolyathylen Lupolen | 6011 H. 

**) Aus elektronenmikroskopischen Aufnahmen bestimmt. 

6,5" 103 72 69 

1,8" l03 174 163 

2,6- 103 248 236 

3,4" 108 359 309 

4,5.103 438 409 

4 - 103 und 350 u. 363 u. 
1,5 �9 104 ~ 103--104 1360 
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geliefert, die versueht haben, die Kristallit- 
dieke durch Abbau der amorphen Bereiehe 
mit Saipeters~ure zu bestimmen. Bei der 
Behandlung yon Poly/~thylen mit konz. 
HNO 3 werden bevorzugt die Kettenstiieke in 
den niehtkristalhsierten Bereiehen zerst6rt 
(47), und die Versuehe an Einkristallen haben 
ergeben, daft ein enger Zusammenhang 
zwisehen Kristallitdieke und dem Molekular- 
gewicht naeh dem Salpeters/iureabbau be- 
steht (48, 49). In Tab. 1 sind einige der von 
Illers und Hendus  (46) gefundenen Werte 
zusammengestellt. Die Kristallitdicke wurde 
einmal aus der r6ntgenographiseh bestimm- 
ten Langperiode und aus den kalorimetrisch 
gemessenen Kristallisationsgraden naeh GI. 
[2] berechnet, zum anderen wurde sie aus den 
osmometriseh und gelehromatographiseh ge- 
messenen Molekulargewiehten naeh dem 
Abbau bestimmt. Zwisehen diesen beiden 
Werten ergibt sieh eine gute iJbereinstim- 
mung, wenn man fiir die Langperiode das bei 
kleineren Winkeln liegende Maximum der 
R6ntgenstreukurve zugrunde legt. 

140 
Schmelzpunkt , ~ 

'it \ 
(lJ o~, 

% 
130 o �9 

120 ~ i e r g l c  m 2 

30. e N  o, 
I t , 

o ~ ~ ,~ ,'~" 
Reziproker Weft dot grista//itdicke, 70 5era -I 

Abb. 7. Zusammenhang zwischen Schmelzpunkt Tr 
und dem reziproken Wert der Kristallitdicke ~ ffir 
sehinelzkristallisiertes Polygthylen. Der Schmelzpunkt 
wurde mit der DSC-Methode bestimmt. Die Kristall- 
dicke ~ wurde aus der rSntgenographisch ermittelten 
Langperiode L~ und aus dem Kristallisationsgrad 
berechnet. �9 gemessen an unbehandelten Proben, 
�9 gemessen nach dem Abbau der Proben in konz. 

HNOa. [Nach Illers u. Hendus (29)] 

Mit den auf diese Weise ermittelten 
Kristallitdicken lgftt sich der in G1. [1] 
formulierte Zusammenhang mit dem 
Schmelzpunkt T: quantitativ iiberpriifen. 
Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind 
in Abb. 7 dargestellt. Es ergibt sich eine 
Grenzflgchenenergie yon ca. 80 erg/cm ~, die 

gut mit den bereits zitierten Werten iiberein- 
stimmt, die an Einkristallen gemessen wur- 
den. 

In nlanchen Fallen lassen sich den versohiedenen 
Maxima im Kleinwinkeldiagramm auch unterschiedliche 
Maxima in den Schmelzkurven zuordnen. Eigene 
Untersuchungen (33) zeigten z.B., da6 die in den 
DTA-Thermogrammen von getemperten schmelz- 
kristallisierten Proben auftretenden zwei Maxima dutch 
das Schmelzen yon verschiedenen Kristallitsorten 
hervorgerufen werden, die sich durch zwei verschiedene 
Langperioden charakterisieren lassen. 

Erw/*hnt sei schlieftlich noeh der Fail der 
verstreekten Polymeren. Hier sind die Zu- 
sammenh//nge zwischen der Kolloidstruktur 
und dem Schmelzverhalten wesentlich kom- 
plizierter als bei den Einkristallen und beim 
sehmelzkristallisierten Material, so daft man 
keinen einfachen Zusammenhang zwischen 
Sehmelzpunkt und Kristallitgr6fte finden 
kann. Peterlin und Meinel  (50) stellten test, 
daft der Schmelzpunkt mit zunehmendem 
Verstreckgrad etwa linear ansteigt. Die 
zugeh6rige Langperiode gndert sich jedoeh 
nicht in demselben Verh'altnis, sondern 
nimmt nut geringfiigig zu. Eigene Unter- 
suehungen (51) lieften erkennen, da6 der 
Schmelzpunkt durch das Tempern der Proben 
nut  geringfiigig zunahm, obwohl die Lang- 
periode um den Faktor Zwei anwuehs. Zur 
Deutung dieses Verhaltens wurde angenom- 
men, dag der beim Aufsehmelzen ablaufende 
makroskopisehe Sehrumpfprozeft mit einer 
ZerstSrung des kristallin-amorphen Geftiges 
verbunden ist. 

c) Kristalle aus gestrect'ten Ketten 

Von besonderem Interesse ffir das Ver- 
stgndnis des Zusammenhanges zwischen 
Kolloidstruktur und Schmelzverhalten sind 
die Untersuchungen an den sogenannten 
"extended chain"-Kristal[en, bei denen die 
Dicke der Kristalle in Kettenrichtung in 
derselben Gr66enordnung wie die L/inge der 
Molektile liegt. Bei relativ niedermolekularem 
Polygthylen bis zu lVlolekulargewiehten yon 
etwa 12000 kann man solehe Kristalle unter 
Atmosphgrendruek dureh Kristallisation 
tiber geniigend lange Zeiten bei hinreichend 
hohen Temperaturen herstellen (43,  52). 
HShermolekulares Polygthylen lg6t sieh 
dagegen nur dureh Anwendung hoher Drucke 
wiihrend der Kristallisation in diese Form 
iiberfiihren (53,  54). Die Messungen der 
physikalischen Eigensehaften dieser aus ge- 
streckten Ketten aufgebauten Kristalle sind 
yon besonderer Bedeutung, da diese Proben 
nahezu vollst'andig kristaUisiert sind und 
infolgedessen zur experimentellen Bestim- 

30 
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mung der RSntgendichte, des Gleichgewichts- 
schmelzpunktes und der spezifischen Schmelz- 
enthalpie der kristallinen Phase herangezo- 
gen werden kSnnen (55). Zu beachten ist 
allerdings, dab bei der Bestimmung des 
Schmelzpunktes Uberhitzungserscheinungen 
auftreten kSnnen, auf die bereits hin- 
gewiesen wurde. 

In Tab. 2 sind einige yon Wunderlich u. 
Mitarb. (17-19, 56) angegebenen Werte des 
Schmelzpunktes von Kristallen aus gestreck- 
ten Ketten aufgeftihrt. Die Autoren nehmen 
an, dal3 die ersten drei Werte dicht am 
G]eichgewichtsschmelzpunkt T ~ dieser Poly- 
meren ftir unendlich lange Ketten liegen, 
w/~hrend der Wert fiir Polycaprolactam 
wegen des niedrigen Molekulargewichtes 
etwas zu tier liegen kann. 

Tab. 2. Schmelzpunkte der ,,extended chain"-Kristalle 
verschiedener Polymerer. 

(Nach Wunderlich u. Mitarb.) 

Polymer: Schmelzpunkt in ~ 

Poly~thylen 141,4 
Polytetrafluor/ithylen 327,0 
Polyoxymethylen 182,5 
Polycaprolactam 228 

Es ist jedoch noch nicht gekl/~rt, inwieweit 
die in Tab. 2 angegebenen Werte mit den 
Gleichgewichtsschmelzpunkten dieser Poly- 
meren iibereinstimmen. Ftir das Poly~thylen 
liefert eine Extrapolationsformel yon Flory 
und Vri] (59), auf  die wir sp/~ter noch ein- 
gehen werden, einen Gleichgewichtsschmelz- 
punkt  yon 145,5 ~ vg]. Abb. 9. Daher 
wurde angezweifelt, ob die unter hohen 
Drucken kristallisierten Proben tats/ichlich 
aus Kristallen mit gestreckten Ket ten be- 
stehen (57, 58). Jkhnliehe Schwierigkeiten 
ergeben sich in bezug auf den Schme]zpunkt 
des Polyoxymethylens. Von Carter und 
Baer (34) wurde Bin Wert 210 • 10 0C an- 
gegeben, der durch Extrapolation aus der 
Abh/ingigkeit des Schmelzpunktes yon der 
Kristalldicke gewonnen wurde. Ja~d und 
Wunderlich (19) erhalten dagegen dureh 
Extrapolation zur Aufheizrate Null einen 
Wert yon 182 ~ Sie nehmen an, dab hShere 
Sehmelzpunkte, die bei grSBeren Aufheiz- 
g..eschwindigkeiten gemessen wurden, durch 
Uberhitzungserscheinungen vorget/~uscht 
werden. Eigene Untersuchungen (60) an 
strahlungspo]ymerisiertem Polytrioxan ha- 
ben jedoch gezeigt, daI] sich beim Tempern 
unterhalb des Schmelzpunktes aus den 
"extended chain"-Kristallen ]amellenfSrmige 

Kristalle bilden, die einen Schmelzpunkt yon 
187 ~ besitzen. Bei niedrigen Aufheiz- 
geschwindigkeiten tri t t  diese Umkristalli- 
sation ganz sicher auf, so dab die yon Ja~d 
und Wunderlich vorgenommene Extrapo]a- 
tion nicht zul/~ssig ist. 

Wie Wunderlich u. Mitarb. (61) vermuten, lassen 
sich Kristalle mit gestreckten Ketten auch dadurch 
erzeugen, dab man Polymerisation und Kristallisation 
gleichzeitig ablaufen 1/~l~t. Eine weitere M6gliehkeit 
zur Gewinnung solcher Kristalle besteht in der Methode 
der ,,Riihrkristallisation", wie sie yon Pennings und 
Kid (62) durchgefiihrt wurde. Die erhaltenen fibrill/iren 
Kristalle zeigen ebenfalls ~berhitzungserseheinungen 
(63, 64) und einen h6heren Sehmelzpunkt als das mit 
der normalen Methode aus verdiinnter LSsung kristal- 
lisierte Material. 

2.2. Zusammenhang zwischen Schmelzpunkt 
und Kristallisationstemperatur 

Wegen der oben beschriebenen Schwierig- 
keiten, die Kristallitdicke ~ in massiven, aus 
der Schmelze kristallisierten Polymeren zu 
bestimmen, hat man sich h//ufig darauf be- 
sehr/~nkt, den Zusammenhang zwischen der 
Schmelz- und der Kristallisationstemperatur 
zu untersuchen. Die schon lange bekannte 
Erscheinung, daI3 der Schmelzpunkt mit zu- 
nehmender Kristallisationstemperatur an- 
steigt, vgl. Abb. 1, 1/~13t sich n/imlieh darauf 
zurtickffihren, dab die KristallitgrSl3e vonder  
Kristallisationstemperatur abh/ingt. HoL]- 
man und Weeks (65) haben diese Zusammen- 
h/~nge n/iher untersucht. Sie gehen dabei von 
einer yon Lauritzen und Ho~mann (66) ent- 
wiekelten Theorie aus, nach der die Dicke 
der lamellaren Kristallite n/~herungsweise 
durch die GrSl~e $* des kritischen Keimes 
gegeben ist : 

4 a e 4 % TOm ~ *  - 

zav Qc(zom- zc) E3] 

Hierbei bedeuten Tc die Kristallisations- 
temperatur  und A Gv die Differenz der freien 
Enthalpien zwischen Kristall und Schmelze 
bei dieser Temperatur. Setzt man die 
kritisehe KeimgrSBe ~* in G1. [1] ein, so 
erh/~lt man 

1 (TOm + Tc) [4] T~* = -~- 

Man sollte also erwarten, daft der beobachtete 
Schmelzpunkt Tm der Kristallite in der 
Mitre des Intervalls zwischen Gleichgewichts- 
schmelzpunkt T~ und KristMlisationstempe- 
ratur Tc liegt. In den meisten F/~llen ist der 
Gleichgewichtssehmelzpunkt TOm jedoch nicht 
bekannt. Dann kann die G1. [4] dazu ver- 
wendet werden, T ~ dureh Extrapolation der 
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gemessenen Daten zu bestimmen. N//hert 
sieh n/imlieh die Kristallisationstemperatur 
Te dam Gleichgewichtsschmelzpunkt T~,~ an, 
so gilt nach G1. [3] T,~ ~ Tc ~ T~ vgl. 
Abb. 8. 

Der auf Grund dieser ~Tberlegungen zu 
erwartende Zusammenhang zwisehen 
Sehmelzpunkt Tm und Kristallisationstem- 
peratur Tc wurde experimentell best/itigt. 
Dabei mug man jedoeh noah beriieksiehtigen, 
dag die fiir das obere Ende des Sehmelz- 
bereiches maBgebliche Kristalldieke ~ um 
einen Faktor  fl van den kritisehen Keim- 
1/~ngen ~* verschieden sein kann. An Stelle 
der G1. [4] erh/~lt man dann die Beziehung 

Tin, ~ = T ~ 1 - -  -{- - ~ - .  [5]  

226 

222 

218 

~.~ 214 

21o 
224 

03 

220 

f 
o" 

l I I t i I 

/ /  

/ 

/ 
, I I I , 

T=219,8~/ 

216 J 
212 

208 , , ~ , , 

17o 19o 21o 220 
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Abb. 8. Die Abh/tngigkeit des Schmelzpunktes Tm van 
der Kristallisationstemperatur Tc fiir Polytrifluorch]or- 
Athylen. Die obere Kurve wurde bei schnellem Auf- 
heizen gefunden, die untere Kurve gibt die Schmelz- 
punkte bei kleinerer Aufheizgeschwindigkeit wieder 

[Nach Hoffman und Weeks (65)] 

Als Beispiel zeigt Abb. 8 eine Auftragung 
der beobaehteten Schmelzpunkte gegen die 
Kristallisationstemperatur ftir Polytrifluor- 
chlor/~thylen (65). Der Gleichgewichts- 
schmelzpunkt konnte mit der beschriebenen 
Extr~polationsmethode zu T ~ = 224 ~ be- 
stimmt warden, wobei der h6chste gemessene 
Schmelzpunkt bei 218 ~ lag. Auch hier 
wirken sich die wi/hrend des Megvorganges 
stattfindenden I~ekristallisationseffekte st6- 
rend aus. Bei langsamem Aufheizen erh/ilt 

man zu hohe Sehmelzpunkte, so dab sieh die 
Neigung der Geraden in Abb. 8 /~ndert und 
einen zu niedrigen Gleiehgewichtsschmelz- 
punkt  ergibt. 

Das beschriebene Extrapolationsverfahren wurde in 
den letzten Jahren auf verschiedene Polymere angewen- 
det. So erhielten Krigbaum und Nematsu (67) fiir Poly- 
propylen einen Gleichgewichtsschmelzpunkt van 186 ~ 
In einer weiteren Arbeit untersuchten Krigbaum u. 
Mitarb. (68) die Abhgngigkeit des Gleichgewichts- 
schmelzpunktes van Kristallisations- und Verstreck- 
bedingungen ~m Polychloropren. Dannusso und 
Gianotti (69) bestimmten den Gleichgewichtsschmelz- 
punkt van Polypropylen, Polybuten-1 und Polypen- 
tend.  Beim Polypropylen erhielten sie einen etwa 
20~ h6heren Schmelzpunkt als Krigbaum und 
Ne~,atsu (67). Solche Diskrepanzen zeigen deutlich die 
Unsicherheiten dieser Extrapolationsmethode, die 
dadurch verursacht werden, dab nur ein relativ enger 
Temperaturbereich ffir die Kristallisationsversuche 
zur Verfiigung steht. Martin und Mi~ller (70) bestimm- 
ten beim Poly~thylen ohne Extrapolation den Gleich- 
gewichtsschmelzpunkt T O aus G1. [4] und erhielten fiir 
schmelzkristallisiertes Material einen Wart zwischen 
146 und 148 ~ Fiir PolyAthylen, das vorher aus der 
LOsung kristallisiert und anschliegend aufgeschmolzen 
warden war, ergab sich nach der Kristallisation aus der 
Schmelze ein Wert van nur 140 ~ Mit Hilfe der Extra- 
polationsmethode bestimmten Carter und Baer (34) fiir 
Polyoxymethylen, wie bereits erw/~hnt, einen Gleich- 
gewichtsschmelzpunkt van 210 + 10 ~ 

2.3. Einflu/3 des Molekulargewichtes und der 
chemischen UneinheitlicMceit 

a) Die Abh~mffigkeit des Gleichgewichts- 
schmelzpunktes vain Molelculargewicht 

Das Schmelzverhalten der Polymeren 
h~ngt im starken MM~e yam Molckular- 
gewicht und van der Molekulargewichts- 
verteilung ab. Einma| wird dureh das 
Molekulargewicht, wie sp/~ter noch gezeigt 
werden wird, die bei der KristMlisation ant- 
stehende Kolloidstruktur beeinflul~t, zum 
anderen hiingt der in G1. [1] auftretende 
Schmelzpunkt T~ des unendlich groBen 
Kristalls van der Kettenl/inge ab. Diese 
Abh'~ngigkeit soll zun~chst diskutiert wer- 
den, d~ sie van entseheidendcr Bedeutung fiir 
die Anwendung der G1. [1] und fiir die Dis- 
kussion der dart auftretenden Grenzfl~ehen- 
energie a~ ist. 

Die experimentelle Bestimnmng der Mole- 
kulargewichtsabh/~ngigkeit des Schmelz- 
punktes T~ wird dadurch erschwert, dab 
sich bei den entsprechenden Messungen der 
dureh GI. [1] besehriebene KristMlitgrSBen- 
effekt st6rend auswirkt. Im Falle des Poly- 
/ithylens kann diese Schwierigkeit dadurch 
umgangen werden, dal~ man die Werte der 
Schmelzpunkte fiir n-Paraffine zwisehen C4a 
und C10 o auf den Schmelzpunkt sehr l~nger 

3 0 *  
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Ketten extrapoliert. Nach Broadhurs t  (71) 
erh~lt man damit einen Grenzwert der 
Sehmelztemperatur yon T~ = 141,1 ~ 
Dabei wird angenommen, dal~ sowohl die 
Schmelzenthalpie als auch die Schmelz- 
entropie linear mit der Zaht x der Ketten- 
glieder anwachsen. F l o r y  und Vri] (59) 
haben darauf hingewiesen, dab dies ftir die 
Schmelzentropie nicht zutreffen kann, son- 
dern dal~ ein zus/itzlicher Term (R In x) /x  
beriicksichtigt werden mul~. Er rtihrt davon 
her, da[~ die paarweise Anordnung der End- 
gruppen der Ketten durch das Schmelzen 
zerstSrt wird. Bei Berfieksiehtigung der da- 
durch entstehenden zusi/tzlichen Mischungs- 
entropie erh/~lt man durch Extrapolation aus 
den Paraffinwerten ftir den Schmelzpunkt 
eines unendlich grol~en Kristalls aus unend- 
lich langen Ket ten einen Wert T~ = 145,5 ~ 
vgl. Abb. 9. 
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Abb. 9. Die Abhangigkeit des Gleichgewichtsschmelz- 
punktes T ~ yon Polymerisationsgrad x fiir Poly~thylen. 
Die ausgezogene Kurve gibt  den yon Plory und Vri] fiir 
das Modell eines Molekiilkristalls berechneten Zu- 
sammenhang wieder. Die gestrichelte Kurve gilt fiir 
einen Biischelkristallmit ae = 170erg/cm 2. �9 MeBdaten 
fiir n-Paraffine, C) Schmelzpunkte yon optimal kristalli- 
sierten Poly~thylen-Fraktionen. [:Nach Mandelkern (72)] 

Die Extrapolationsformel yon F l o r y  und 
Vr i j  (59) ist in Abb. 9 durch die ausgezogene 
Kurve wiedergegeben. Sie wurde unter der 
Voraussetzung abgeleitet, dab die Ket ten 
wie bei den Paraffinen vollst//ndig kristalli- 
siert sind und da{~ alle Endgruppen in regel- 
m~l~igen Schichten im Kristallgitter an- 
geordnet sind. Nimmt man start dessen an, 

dab nicht die ganze Ket te  der Ls x 
kristallisiert ist, sondern nur eine von der 
Temperatur abh~ngige Sequenz der L~nge Se, 
so l ~ t  sich der Schmelzpunkt solcher 
Btischelkristalle durch die Gleichung 

1 1 R 1 1 
+ [6] 

T~e T~ A H  m x x -- ~e ~- 1 

besehreiben (59, 72), mit A H m  = Schmelz- 
enthalpie pro Mol Grundeinheiten. Im ther- 
modynamischen Gleichgewicht ist die L/inge 
~e der kristallisierten Sequenzen gegeben 
durch : 

2ae=i~T~ e [ ~e 
X - - $ e +  1 

+ ] n (  x - ~ e + x  1) ]  "[7] 

Ftir eine Grenzfliichenenergie yon ae = 
170 erg/cm 2 ist die Molekulargewichtsabhgn- 
gigkeit des Schmelzpunktes nach G1. [6] in 
der Abb. 9 als gestrichelte Kurve dargestellt. 
Das in Form gestreckter Ket ten vollst/~ndig 
kristallisierte Poly//thylen ist bis zu Poly- 
merisationsgraden yon 104 thermodynamiseh 
stabiler als der Btischelkristall. Die Extra- 
polation zu sehr langen Ket ten fiihrt jedoch 
in beiden Modellen zum gleichen Schmelz- 
punkt.  

Ist die KristallitgrSl~e ~ verschieden von 
der Gleiehgewichtsgr6~e ~e, so liigt sieh der 
Zusammenhang zwischen KristallitgrSBe, 
Kettenl~nge und Schmelzpunkt durch die 
Gleichung 

Tc T~--dH~L~-~c ~I~ x 

[s] 

besehreiben (6, 59, 72). Die aus der Abb. 9 
ersichtliehen Abweiehungen zwischen den 
gemessenen Schmelzpunkten der Poly/~thy- 
]enfraktionen und den Extrapolationsformeln 
werden dadurch verursacht, dab die Kri- 
stallite nicht ihre Gleichgewichtslgnge ein- 
nehmen. Da jedoch bereits bei relativ kleinen 
Molekulargewichten betr/~chtliche Diskrepan- 
zen auftreten, mug man aus diesen Messun- 
gen folgern, dab Gleichgewichtsbetraehtun- 
gen fiir homopolymere Systeme nur von sehr 
begrenztem Wert  sind. Um die groBen Unter- 
schiede zwischen gemessenen und berechne- 
ten Schmelzpunkten zu erkl/~ren, muB man 
nach M a n d e l k e r n  (72) sehr hohe Grenz- 
flg, ehenenergien einftihren ; sie liegen zwischen 
170 und 350 erg/cm 2 und nehmen mit steigen- 
dem Molekulargewicht zu. Legt man dagegen 
den yon Broadhurs t  ermittelten Grenzwert 
des Gleiehgewiehtssehmelzpunktes T m =  
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414,3 ~ zugrunde, so ]assen sich die von 
Mandelkern gefundenen Schmelztemperatu- 
ren mit einer Grenzflgchenenergie von 
ae = 70 erg/om ~ erklgren, wie sie auch bei den 
Einkristallen gefunden wurden (58). Bisher 
ist noch nicht geklgrt, ob das von Flory und 
Vri] bei der Extrapolation zugrunde gelegte 
Modell falsch ist oder ob andere Grtinde fiir 
eine starke Schmelzpunktdepression maB- 
gebend sind. Die Beobachtungen an druck- 
kristallisierten Polygthylenproben, von denen 
man annimmt, da6 sie aus gestreckten Ketten 
bestehen, sprechen dafiir, dab der Grenzwert 
des Schmelzpunktes niedriger liegt als der 
yon Flory und Vri] extrapolierte Wert  (58). 

In einer neueren Arbeit wurde von Kilian 
(73) gezeigt, dab sich bei Poly~thylen- 
fraktionen die Abweichungen der gemessenen 
Schmelzpunkte von den theoretischen, in 
Abb. 9 dargestellten Gleiohgewichtswerten 
durch Einfiihrung einer zus~tzlichen, inneren 
Variablen beschreiben 1/iBt. Diese Gr5Be soll 
die Dicke der unkristallisierten Grenzschicht 
an den Deckflgchen der Kristalle angeben 
und lgBt sich aus dem Kristallisationsgrad bei 
niedrigen Temperaturen berechnen. 

Es wird manohmal versucht, die Abh~ngigkeit des 
Gleichgewichtsschmelzpunktes yon der Kettenli~nge x 
durch eine der G1. [1] analoge Beziehung 

Tm, x= Tm ( 1 2o" ) 
, co AH o cx [9] 

auszudriicken. Abgesehen davon, dab bier die Mischungs- 
entropie (R In x)/x nicht beriicksichtigt wurde, mul3 man 
bei der Anwendung dieser Gleichung auf den Schmelz- 
punkt grol~er Paraffinkristalle beachten, da$ a' nicht 
die Grenzfl~chenenergie des Kristalls gegen Schmelze 
darstellt, sondern die Grenzfl~chenenergie zwischen 
zwei in Kettenrichtung aufeinanderfolgenden CH3- 
Gruppen. Der dann errechnete Wert yon a' == 130 erg/ 
cm ~ ist deswegen nicht unverniinftig hoch, wie yon 
Kawai (74) behauptet wird. Die Grenzfl~chenenergie 
ae' der Paraffinkristalle gegen Schmelze ist jedoch 
wesentlich kleiner als a' (75). 

b) Abhangigkeit der Kolloidstrulctur vom 
M olekulargewicht 

Das Molekulargewicht wirkt sich nicht nur 
auf den Gleichgewichtsschmelzpunkt T~ aus, 
sondcrn beeinflu6t auch die bci der Kristalli- 
sation entstehende Kolloidstruktur. Es wurde 
bereits erw~hnt, dal~ man im Falle des Poly- 
~thylens bei Kristallisation unter Atmosph/i- 
rendruck nur ungef~hr bis zu ~olekular- 
gewichten yon 12000 Kristalle mit gestreck- 
ten Ketten erh~ilt (43). In Abb. 10a ist die 
yon Mandelkern u. Mitarb. (52) elektronen- 
mikroskopisch gemessene Abh~ngigkeit der 
Kristallitdicke vom Polymerisationsgrad dar- 

gestellt. Dabei wurden die Proben unter 
m5glichst optimalen Bedingungen kristalli- 
siert. Schon bei relativ kleinen Kettenls 
stellt sich eine konstante Kristallitdicke ein 
und nicht mehr die mit Hilfe der Floryschen 
Theorie berechnete Gleichgewichtsdicke ~e. 
Dieses Verhalten langer Polygthylenmolekiile 
ist auf Grund der Untersuchungen an Oligo- 
meren zu erwarten (76-79). Als Beispiel ist in 
der Abb. 10b die Abh/ingigkeit der rSntgeno- 
graphisch gemessenen Langperioden yore 
Polymerisationsgrad fiir lineare Oligourethane 
dargestellt (77). 
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Abb. 10. Zur Abh~ngigkeit der Kristallitgr6Be C vom 
Polymerisationsgrad x. a) fiir Polyathylenfraktion 
[n~eh Mandelkern u. Mitarb. (52)] ; b) fiir Oligomere des 
Polyurethans [nach Kern et al. (77)]. �9 aus der Struk- 
turformel berechnete Kettenli~nge, @ r6ntgenographisch 

gemessene Langperiode 

Von besonderem Interesse fiir den Zu- 
sammenhang zwischen Kolloidstruktur und 
Molekulargewicht sind die yon Skoulios u. 
Mitarb. (80) durchgefiihrten Untersuchungen 
an Fraktionen des Polygthylenoxyds. Diese 
Autoren fanden, dab die Langperiode nicht 
immer kontinuierlich mit steigender Kri- 
stallisationstemperatur anwgchst, wie man es 
im allgemeinen beobachtet.  Bei niedrigen 
Molekulargewichten nimmt sie viehnehr stu- 
fenweise zu. Man kann diese Erscheinung 
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darauf zurfickffihren, dal~ die Kettenenden 
nicht in die Kristallite eingebaut werden. 
Daher haben die Molekfilketten die Tendenz, 
sich entweder ein-, zwei- oder mehrmal zu 
falten, so dal~ sieh diskrete Werte der Lang- 
periode einstellen. 

Eigene rSntgenographische Untersuchun- 
gen an Poly~thylenoxyden mit relativ niedri- 
gen Molekulargewichten best/~tigen in einigen 
F~llen das stufenweise Anwaehsen der Lang- 
periode mit steigender Kristallisationstempe- 
ratur (81). Ferner zeigten Messungen der 
Absolutintensit~t der RSntgenkleinwinkel- 
streuung, mit deren Hilfe das mittlere 
Schwankungsquadrat der Elektronendichte 
in diesen Prs bestimmt werden kann, 
dal~ sich die Struktur der Grenzschiehten 
zwischen den lamellaren Kristalliten grund- 
legend ~ndert, wenn man die Kristallisations- 
temperatur erniedrigt und damit von ge- 
streckten Ketten zu einmal gefalteten Ketten 
iibergeht. Die bisherigen Versuche, die im 
Kleinwinkeldiagramm auftretenden Lang- 
perioden den elektronenmikroskopisch beob- 
achtbaren Strukturen zuzuordnen, fiihrten 
allerdings nicht zu befriedigenden Ergeb- 
nissen, wenn sich auch in qualitativer Hin- 
sieht eine Abhs der Kolloidstruktur 
vom Molekulargewicht nachweisen lieB. Als 
Beispiel zeigen die Abb. 11 a-c die elektronen- 
mikroskopischen Aufnahmen yon Bruch- 
fl~chen dreier Polyiitbylenoxyde mit mittle- 
ren Molekulargewichten von 30 000, 6000 und 
2000. Bei einem mittleren Molekulargewicht 
yon 30000 treten Strukturen auf, die an die 
yon Anderson (43) beschriebenen Typ II- 
Lamellen des Polygthylens erinnern. Ihre 
Querdimensionen liegen bei 370-440 A und 
stimmen damit etwa mit der rSntgeno- 
graphischen Langperiode tiberein, die an 
dieser Probe gemessen wurde. In den 
elektronenmik_roskopisehen Aufnahmen von 
Proben mit M = 6000 finder man neben 
einigen diinneren Lamellen bevorzugt La- 
mellen mit einer StufenhShe yon ca. 150 A, 
die bei einer Kettenl/~nge yon ca. 380 A 
gerade einer 2,5fachen Faltung entsprechen 
wfirden. Bei einem Molekulargewicht yon 
2000, s. Abb. l c, treten Lamellen mit ca. 
100 A StufenhShe auf, so da6 man bei einer 
mittleren Kettenl~nge yon ca. 130A an- 
nehmen kann, dab hier gestreekte Ketten 
vorliegen. Weitere Messungen, vor allem des 
Molekulargewichtes und der Molekularge- 
wichtsverteilungen, werden zeigen, inwieweit 
sich eine quantitative Zuordnung zwischen 
Molekulargewieht und Kolloidstruktur her- 
stellen l~6t. 

Abb. 11. Elektronenmikroskopische Aufnahmen der 
Bruchfl~chen yon Polyi~thylenoxyd mit verschiedenem 
mittleren Molekulargewieht (81). a) PEO 30000, 15 h 
bei 56 ~ aus der Schmelze kristallisiert. Dicke der 
Lamellen 370440 A, R6ntgenkleinwinkelperiode 360 A; 
b) PEO 6000, zwei Monate bei 56 ~ aus der Schmelze 
kristallisier~. Stufcnh6he der Lamellen bevorzugt ca. 
150A, daneben auch kleinere Werte. R6ntgenklein- 
winkelperiode 230 A; c) PEO 2000, 24 h bei 40 ~ aus 
der Schmelze kristallisiert. Stufenh6he der Lamellen 

etw~ 100 A. R6ntgenkleinwinkelperiode 140/~ 

c) Kolloidstruktur und Schmelzverhalten in 
copolymeren Systemen 

Obwohl sehr viele Untersuchungen fiber 
das Schmelzverhalten der Copolymeren 
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durehgeftihrt worden sind, wurde der Zu- 
sammenhang zwisehen der Kolloidstruktur 
dieser Systeme und dem SehmelzprozeB bis- 
her experimentell nur wenig erforseht. Bei 
der theoretisehen Deutung der Sehmelz- 
kurven geht man yon der Annahme aus (8), 
dag sich das System im thermodynamischen 
Gleichgewicht befindet und dab die Copoly- 
mer-Einheiten B im Mlgemeinen vom Gitter 
ausgeschlossen seien. Im Gleichgewicht soll 
dann die KristallitgrSBenverteilung durch die 
statistische Verteilung der L/inge der kri- 
stallisationsf/ihigen A-Sequenzen festgelegt 
sein. Bei TemperaturerhShung schmelzen die 
kleineren KristMlite bei tieferen Temperatu- 
ren auf als die groBen, so dal~ ein breiter 
Schmelzbereich zu erwarten ist. AuBerdem 
h~ngt der Schmelzpunkt auch noeh yore 
ehemischen Potential der Sehmelze, d. h. yon 
der Konzentration der A-Sequenzen ab. Naeh 
Flory (8) ist der Gleichgewiehtsschmelzpunkt 
Tra der gr6Bten Kristallite des Copolymeren 
gegeben dureh 

1 1 R 
in p, [10] 

T m TOm AH �9 M 

wobei p die Wahrscheinlichkeit angibt, dab 
auf eine A-Einheit wiederum eine A-Einheit 
folgt. Bei statistischen Copolymeren kann fiir 
p ni~herungsweise der Molenbruch XA der 
kristMlisierharen Einheiten eingesetzt wer- 
den. T,~ ist der Gleichgewichtsschmelzpunkt 
eines unendlich gro~en KristMls aus A-Ein- 
heiten, A H  �9 M bedeutet die Schmelzenthal- 
pie pro Mo! A-Einheiten. 

Stellt sich die Gleichgewichtsgr61~e nicht 
ein, so erh//lt man den Schmelzpunkt eines 
Kristalls der Dicke ~ naeh Wunderlich (82) 
durch Kombination der G1. [10] mit der 
G~. [1]: 

( '  ~.m) - 2-~ ~ p . [ , , ]  

Bisher ist noch nicht versueht worden, diese 
Gleichung durch s Untersuehungen 
naehzuprfifen, wie sie bei Homopolymeren 
durehgeffihrt worden sind und oben be- 
schrieben worden waren. 

Beim Vergleieh der experimentell beob- 
aehteten Daten mit den Folgerungen aus der 
Floryschen Theorie, treten betr/~ehtliche Ab- 
weiehungen auf (83). Sie werden teilweise 
dureh ungereehtfertigte Ngherungen der 
Theorie verursaeht (84-86), vor allem lassen 
sie sieh aber darauf zurfickfiihren, dag sieh 
der thermodynamisehe Gleichgewiehtszu- 
stand bei der Kristallisation infolge von 

kinetischen Hemmungen nieht einstellen 
kann (87). Aullerdem ist die Frage noch un- 
gekl~irt, inwieweit die niehtkristallisations- 
f/thigen B-Einheiten eine feste LSsung in den 
Kristalliten der A-Einheiten bilden k6nnen. 
Falls die B-Einheiten in die Kristallite ein- 
gebaut werden, versagt naturgem/iB die 
Florysehe Theorie. Die Abh/tngigkeit des 
Sehmelzpunktes yon der Konzentration an 
B-Einheiten und yon der Kristallitdieke 
wurde fiir diesen Fall yon Eby (88) bereehnet 
und an einem Copolymeren aus Tetrafluor- 
/tthylen und Hexafluorpropylen exp..erimen- 
tell untersueht (89, 90). Bei Xthylen- 
Copolymeren wurde yon Flory u. Mitarb. (83) 
gefunden, dab CH3-Seitengruppen in das 
Poly/tthylengitter eingebaut werden, lgngere 
Oruppen dagegen nieht. Bei KristMlisation 
unter  hohen Drueken k6nnen aueh solehe 
Copolymereinheiten eine feste L6sung bilden, 
die bei Kristallisation unter normalen Bedin- 
gungen nieht eingebaut werden (91). 

Die Abweiehungen der beobaehteten Daten 
yon bereehneten Gleiehgewiehtswerten des 
Kristallisationsgrades lassen sieh, wie Kil ian  
in einer Reihe von Arbeiten (92-91) gezeigt 
hat, dureh einen integralen Parameter  ~k 
erfassen. Er gibt die L//nge der kiirzesten 
kristallisierbaren A-Sequenz an. AuBerdem 
sollen im Mittel in jeder A-Folge unabhttngig 
yon deren Liinge ~k-Einheiten nieht kristMli- 
sieren. Diese OrSBe kann daher als die Dieke 
der amorphen Grenzsehieht an den Deck- 
fl/iehen der Kristallite gedeutet werden. Die 
KristMlisation dieser Grenzsehichten soll aus 
nieht n/iher erliiuterten Griinden gehemmt 
sein. Mit diesem Modell und auf der Orund- 
lage der etwas abge/inderten Floryschen 
Theory gelingt es, die Abhtingigkeit des 
KristMlisationsgrades yon der Temperatur 
lind yon der Konzentration XA der A- 
Einheiten in quantitativer Ubereinstimmung 
mit dem Experiment wiederzugeben. 

Aueh die Nerkmale der Kolloidstruktur, 
wie z. B. mittlere Kristallitgr6l~e und ihr 
mittleres Sehwankungsquadrat sowie die 
Langperiode, kSnnen mit Hilfe dieser Theorie 
bereehnet werden (94). Bisher fehlen jedoeh 
noeh systematisehe elektronenmikroskopi- 
sehe und r6ntgenographisehe Untersuehun- 
gen fiber (lie Abhgngigkeit (let' Kolloidstruk- 
tur  yon der Zusammensetzung des Copoly- 
meren und yon der Temperatur. Vorl//ufige 
Versuche (95) an Copolymeren des Athylens 
haben gezeigt, dal~ die bei de,: KristMlisation 
aus der Sehmelze entstehende morphologi- 
sehe Struktur nieht mit der erwarteten 
Struktur iibereinstimmt. 
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3. Die Anderungen der Kolloidstruktur bei 
Rekristallisationsvorg/ingen 

Wie in der Einleitung bereits erw/~hnt 
wurde, kann die beim Tempern im Schmelz- 
bereich zu beobachtende Zunahme des 
Kristal]isationsgrades ~ sowohl durch eine 
zweiphasige Neukristallisation als auch dureh 
versehiedene Rekristallisationsvorg/~nge ver- 
ursacht werden. Der erste Proze$ unter- 
scheidet sieh nieht wesentlieh yon der iso- 
thermen Kristallisation aus der Schmelze, er 
geht urn so sehneller vonstatten, je niedriger 
die Temperatur, d. h. je grOSer die Unter- 
ktihlung ist. Wegen des Vorhandenseins 
vieler Keime 1/~uft jedoch die zweiphasige 
Neukristallisation bei gleicher Unterktihlung 
schneller ab als die isotherme Kristallisation 
aus der Schmelze (96). AuSerdem k5nnen 
andere A v r a m i - E x p o n e n t e n  auftreten (96). 
Die J~nderungen der Kolloidstruktur bei 
dieser Art der Neukristallisation sind noch 
nicht ausfiihrlich untersueht worden. Licht- 
mikroskopische Beobachtungen zeigten z. B. 
beinl Poly/~thylen, da$ die Textur der 
Sph/~rolithe durch die Neukristallisation 
weitgehend ge/indert wird. In Sph/~rohthen 
mit typischer Ringstruktur sind nach der 
zweiphasigen Neukristalhsation nur noch 
kleine doppelbrechende KOrner zu erkennen 
(96). 

Der Begriff der Rekristallisation ist in 
Anlehnung an die Metallphysik eingefiihrt 
worden. Auch dort beobachtet  man beim 
Tempern VorgKnge, die die freie Energie der 
Systeme erniedrigen, ohne da6 sieh bei der 
Umwandlung des Geftiges eine Schmelzphase 
ausgebildet hat. Dazu z/~hlt man u. a. Korn- 
grenzenverschiebungen, das Wachsen von 
groften Kristalliten auf  Kosten der kleinen, 
den Abbau yon Gitterfehlern und die J~nde- 
rung der Kristallitorientierung, d. h. die 
Entstehung einer Rekristallisationstextur. 
Bei Hochpolymeren kann man ebenfalls eine 
Reihe solcher Rekristallisationsvorg/~nge be- 
obachten, von denen einige in der Einleitung 
aufgez/ihlt worden sind. Im folgenden be- 
fassen wir uns vor allem mit dem Dicken- 
wachstum der Kristalle, das vom ph/~no- 
menologischen Standpunkt her zu diesen 
Prozessen zu z/ihlen ist, obwohl die MSglich- 
keit besteht, dab es sich um eine zweiphasige 
Neukristallisation handeln kSnnte. Diese 
Frage ist noch ungekl/~rt, und wir werden sie 
im folgenden ausfiihrlieher diskutieren. Am 
Ende dieses Absehnittes gehen wir noch auf  
einige Beobachtungen ein, die das Verhalten 
der ,,extended chain"-Kristalle beim Tern- 

pern in der N//he des Sehmelzpunktes be- 
treffen. 

3.1. Das isotherme Dickenwachstum der 
Kristallite beim Tempern  

a) Experimentelle Beobachtungen an Ein-  
kristallen 

Beim Tempern der teilkristallinen Poly= 
meren findet ein Wachstum der Kristallite in 
Kettenrichtung statt, das besonders einge- 
hend fiir Poly/~thylen untersucht worden ist, 
aber aueh an anderen Polymeren beobaehtet 
wurde. Ftir die Untersuchungen dieses Vor- 
ganges eignen sich besonders die aus ver- 
diinnten L5sungen hergestellten Kristalle, da 
sic im R5ntgenkleinwinkeldiagramm einen 
scharfen Langperiodenreflex liefern, dessen 
Zeit- und Temperaturabh/~ngigkeit gut ge: 
messen werden kann. Die an diesen Kristallen 
gewonnenen Ergebnisse sind deswegen yon 
besonderem Interesse, weft sie sich in bezug 
auf das Schmelz- und Rekristallisations- 
verhalten nicht wescntlich von den Kristalli- 
ten im massiven, aus der Schmelze kristalli- 
sierten Polymeren unterscheiden (9, 26). So 
beobaehtet man z. B. im Dilatometer, da$ 
das spezifische Volumen bei konstanter 
Temperatur zun/ichst wegen des partiellen 
Schmelzens zunimmt und bei 1/ingeren Zeiten 
infolge des Rekristallisationsvorganges wie- 
der abf/~llt (97, 97a). In Abb. 12 sind diese 
Messungen wiedergegeben, die Kurven stim- 
men sehr gut mit den in Abb. 2 dargestellten 
~nderungen des spezifischen Volumens einer 
massiven, aus der Schmelze kristallisierten 
Poly~thylenprobe tiberein (5). Deswegen 
kann man die Einkristalle als ein Modell fiir 
die Kristallite des massiven Polymeren be- 
trachten und aus ihrem Verhalten Schliisse 
auf allgemeine Gesetzm/~6igkeiten beim 
Schmelzen und Rekristallisieren linearer 
Kettenmolekiile ziehen. 

Die Anderungen der Langperiode beim Tempern 
yon Poly~thylen-Einkristallen wurde erstmals yon 
Keller und O'Connor (98) beobachtet, eine systematische 
Untersuchung der Abh~ngigkeit der Langperiode yon 
der Tempertemperatur wurde yon Statton und Geil (25) 
vorgelegt. Hirai et al. (99) und .Fischer und Schmidt (9) 
untersucht, en die Zeitabhi~ngigkeit diescs Prozesses. 
Weitere Messungen am Polyi~thylen wurden yon 
Statton (100), Keller u. Mitarb. (101, 102), Takayanagi 
et al. (103) und von Pelerlin und Meinel (31) durch- 
gefiihrt. 

Bei allen Untersnchungen wurde in quali- 
tativer (Jbereinstimmung festgestellt, d~l] 
die Langperiode zun/~chst bei kurzen Temper- 
zeiten sehr schnell anw/~ehst, w/~hrend bei 
1/~ngeren Zeiten nut  noch sehr langsame 
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Abb. 12. Zeitabhi~ngigkeit des 
spezifischen Volumens yon Poly- 
g~thylen-Einkristallen, die bei 
80 ~ aus Xylol hergestellt wor- 
den waren und bei verschiede- 
nen Temperaturen getempert  

wurden (97) 
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Anderungen zu beobachten sind. Fischer  und 
Schmid t  (9) konnten zeigen, dab bei un- 
fraktioniertem Poly//thylen die Langperiode 
L in guter N//herung mit dem Logarithmus 
der Zeit t zunimmt : 

L = Lo + B(T) log V. + ~ ' U2] 

wobei die Proportionalit/itskonstante B(T) 
stark v o n d e r  Temperatur abMngt.  Neuere 
Messungen (22) zeigten, daft die durch G1. [12] 
beschriebene Gesetzm~ftigkeit auch ftir sehr 
kleine Temperzeiten zutrifft. Dabei wurde 
durch Verwendung sehr kleiner Proben- 
mengen und dutch Tempern in Woodmetall 
sichergestellt, daft die Proben mit hoher 
Geschwindigkeit aufgeheizt wurden. Die yon 
Statton (100) besehriebenen Abweiehungen40~ 
bei kurzen Temperzeiten wurden nieht ge- 
funden. 

In Abb. 13 sind die Ergebnisse dieser 
Messungen dargestellt. Bis zu einer Tempera- 
tur  yon 125 ~ stimmen die Werte der Lang- 
periode ziemlich gut mit denen der in Luft  s~176 
getemperten Proben (9) iiberein. Bei hSheren 
Temperaturen erreicht die Langperiode je- 
doch sehr schnell einen Wert yon etwa 250 A 
und w//chst dann erst bei 1//ngeren Temper- 
zeiten wieder proportional zum Logarithmus 2oo 
der Temperzeit an. Diese Erscheinung 1/iftt 
sich darauf zurtickftihren, dab die Ein- 
kristalle bei Temperaturen oberhalb yon 
125 ~ schmelzen, wie in Abschn. 2.1. bei der 
Diskussion des Zusammenhanges zwischen 
Schmelzpunkt und KristallitgrSBe gezeigt 
worden war. Aus der Schmelze bilden sich 
neue Kristalle, deren Dicke dann wiederum 
im Laufe der Zeit znnimmt. Voraussetzung 
ftir das Aufschmelzen der Einkristalle ist eine 
sehr hohe Aufheizgeschwindigkeit. Erreichen 

die Kristalle die Tempertemperatur zu lang- 
sam, so setzt vorher das Dickenwachstum ein 
und die in ihrer Dicke angewachsenen 
Kristalle schmelzen bei der Tempertempera- 
tur nicht mehr auf. Hieria ist die Ursache fiir 
die in Abb. 13 festzustellende Streuung der 
MeBpunkte bei 126,5 ~ zu sehen. Einige der 
Proben sind aus nicht kontro|lierbaren 
Grtinden nicht schnell genug aufgeheizt 
worden. Auch beim Tempern an Luft  ist die 
Aufheizgeschwindigkeit zu gering, um ein 
Schmelzen der Kristalle herbeizuftihren, vgl. 
dazu die gestrichelt gezeichnete Gerade bei 
128 ~ Im Hinblick auf die spiiter zu disku- 
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Abb. 13. Abhangigkeit der r6ntgenographiseh gemesse- 
nen Langperiode yon der Tomperzeit beim Tempern 
yon Poly~thylen-Einkristallen in Wood-Metal| (Aus- 
gangsperiodc ll6A) (22). (Die Punkte • bei 128~ 

wurden durch Tempenl an Luft erhalten) 
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tierende 1%age, ob es sich beim Dicken- 
wachstum um eine zweiphasige Neukristalli- 
sation oder um einen Diffusionsprozeg han- 
delt, sei hier darauf hingewiesen, dag auch die 
bei h6heren Temperaturen, z. B. bei 130 ~ 
aus der Schmelze neu entstandenen Kristalle 
ein Anwachsen der Langperiode mit 1/~ngeren 
Temperzeiten zeigen. Diese Beobaehtung ist 
nicht zu verstehen, wenn man annimmt, daf~ 
das gesamte Diekenwachstum auf eine zwei- 
phasige Neukristallisation zuriiekzuftihren ist. 

In Abb. 13 ist ferner zu erkennen, dag sich 
bei einer Tempertemperatur  von 130 ~ ein 
Endwert  der Langperiode yon etwa 400/~ 
einstellt. Ein ghnliches Verhalten wurde beim 
Tempern yon Einkristallen aus fraktionier- 
tem Poly/~thylen auch bei anderen Tempera- 
turen beobaehtet. Takayanagi et al. (103) 
fanden bei Fraktionen mit Molekulargewieh- 
ten yon 52000 und 520000, da$ sich sehr 
schnell eine neue Langperiode einstellt, die 
sich bei 1/ingeren Temperzeiten nieht mehr 
/~ndert. Die Endwerte der Langperioden der 
Kristalle aus Fraktionen mit h6herem Mole- 
kulargewicht lagen tiefer als bei niedrigerem 
Molekulargewieht. Eigene Untersuchungen 
(104) an 5 Fraktionen ,nit Molekular- 
gewiehten zwisehen 2500 und 125 000 ergaben 
beim Tempern bei 122 ~ ebenfalls einen End- 
wert der Langperiode, ohne dab sich jedoch 
eine klare Abh/ingigkeit vom Motekular- 
gewicht erkennen lieg. In Abb. 14 sind einige 
Messungen an fraktioniertem Poly/~thylen 
dargestellt. Naeh 160 Std. langem Tempern 
bei 122 ~ liegen alle Langperiodenwerte 
etwa bei 180 A. Der Endwert  der Langperiode 
h/~ngt yon der Temperatur  ab. 

Aus dem Vergleich der Abb. 13 und 14 geht 
hervor, dab grol3e Unterschiede im zeitlichen 
Verlauf des Langperioden-Wachstums auf- 
treten kSnnen, je nachdem, ob es sich um 
fraktioniertes oder unfraktioniertes Poly- 
/ithylen handelt, vgl. dazu auch Abb. 6b. 
Diese Unterschiede sind bisher bei der Deu- 
tung der Ergebnisse noch nicht berticksich- 
tigt worden. Aul]erdem hat  auch die Aus- 
gangsperiode der Einkristalle einen Einflu$ 
auf den Verlauf des Dickenwachstums (31, 
104). Daneben spielt ganz sicher der Ver- 
zweigungsgrad der verschiedenen verwende- 
ten Poly/~thylensorten eine groge golle, ins- 
besondere in bezug auf die Temperatur- 
abh//ngigkeit des Prozesses. Zur Kls 
dieser Fragen liegt noch nicht geniigend 
Versuehsmaterial vor. 

DasWaehstum der Kristalle beim Tempern 
wurde nieht nut  am Polys sondern auch 
bei einer Reihe anderer Polymerer beobaehtet. 
So konnten Hirai et M. (105) far  Polyoxy- 
methylen und Poly/ithylenterephthalat ein 
/ihnlieh starkes Ansteigen der Langperiode 
mit der Temperatur wie beim Poly/ithylen fest- 
stellen. Den hSheren Sehmelzpunkten dieser 
Polymeren entspreehend, beginnt der Waehs- 
tumsprozeg erst bei 140 bzw. 200 ~ Beim 
Polyoxymethylen stimmt der Verlauf des 
Waehstumsvorganges zwischen 161 ~ und 
172 ~ befriedigend mit dem logarithmischen 
Zeitgesetz iiberein. Fiir Poly/ithylenoxyd ist 
die Temperaturabh/ingigkeit der L~ngperiode 
von Keller u. Mitarb. (10t, 79) untersucht 
worden. Gumargalieva et. M. (106) geben 
Werte fiir das Dickenwachstum bei Ein- 
kristallen aus verschiedenen Polyestern an. 
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Abb. 14. Abhimgigkeit der Langperiode 
von der Temperzeit ftir EinkristMle 
aus Polyithy]en-Fraktionen (Aus- 
gangsperioden ca. l l0A)  (104) 



Fischer, Zusammenhiinge der Kolloidstruktur kristalliner Hochpolymerer 475 

Noeh komplizierter liegen die Verh/~ltnisse 
bei Polymeren, die zus//tzlich beim Tempern 
eine Gitterumwandlung erfahren. Solche 
Beobachtungen wurden yon Tatsumi (107) an 
1,4-Transpolybutadien angestellt. Die Lang- 
periode der Kristalle mit einer urspriinglichen 
Dicke yon etwa 70 _~ nimmt bereits ab Raum- 
temperatur allmKhlich zu, vergrSftert sich bei 
der Umwandlungstemperatur von 56 ~ 
pl6tzlich auf fast den doppelten Wert und 
w/~chst schlieftlich kurz unterhalb des 
Schmelzpunktes wiederum sehr schnell an. 

b) Beobachtungen an schmelzkristallisierten 
Polymeren 

Das Dickenwachstum der Kristallite wurde 
nicht nur bei den Einkristallen, sondern auch 
beim Tempern der massiven, aus der 
Schmelze kristallisierten Polymeren beob- 
achtet (9, 108-115). Beim Niederdruckpoly- 
i/thylen fanden Fischer und Schmidt (9) einen 
zum Logarithmus der Zeit proportionalen 
Anstieg der Langperiode, wobei die Neigun- 
g e n d e r  logarithmischen Geraden mit den- 
jenigen iibereinstimmten, die beim Tempern 
der Poly/~thylen-Einkristalle gefunden wur- 
den. Die damit verbundenen -~nderungen der 
Kolloidstruktur konnten auch elektronen- 
mikroskopisch naehgewiesen werden (11). In 
neuerer Zeit wurde von Spegt und Skoulios 
(ll3) die _Anderung der Langperiode beim 
Tempern yon Polygthylenoxyd gemessen. Sie 
fanden, da6 die Langperiode stufenweise mit 
der Zeit zunimmt, so dag bier/ihnliche Ver- 
h/tltnisse vorliegen wie bei der oben be- 
sehriebenen isothermen Kristallisation dieser 
Polymeren aus der Schmelze (80). 

Von besonderem Interesse fiir den Mecha- 
nismus des Dickenwachstums ist die Beob- 
achtung, da6 dieser Proze[~ auch w/thrend der 
isothermen Kristallisation aus der Schmelze 
statt finden kann. Weeks (114) untersuchte 
beim Poly/ithylen die Abh/s des 
Schmelzpunktes yon der Kristallisationszeit. 
Wendet man die in Gl. [1] besehriebene Be- 
ziehung zwischen Schmelzpunkt und Kri- 
stallitdicke ~ auf  seine Ergebnisse an, so 
stellt sieh heraus, daft die Kristallitdieke 
linear mit dem Logarithmus der Kristalli- 
sationszeit zunimmt. Zum gleichen Ergebnis 
kamen Ho~man nnd Weeks (llS) mit Hilfe 
yon R6ntgenkleinwinkelmessungen, die w/ih- 
rend der isothermen Kristallisation aus der 
Schmelze durchgefiihrt wurden. Hierbei kann 
auch die ~nderung der Kristalldicke bei 
kurzen Kristallisationszeiten gemessen wer- 
den. Bis zu etwa 1000 rain. nimmt die Lang- 
periode aueh hier mit dem Logarithmus der 

Zeit zu, die Gerade verl/tuft jedoch steiler als 
bei 1/ingeren Zeiten und ihre Neigung h~/ngt 
nicht v o n d e r  Kristallisationstemperatur ab. 

Infolge des Dickenwaehstums der Kri- 
stallite nimmt der Kristallisationsgrad ~ der 
Proben beim Tempern zu. Je gr56er die 
Kristallite sind, einen um so kleineren Anteil 
nehmen die fehlgeordneten Grenzschichten 
zwisehen den Kristalliten ein. Der w/~hrend 
der Neukristallisation zu beobachtende Ab- 
fall des spezifischen Volumens, vgl. Abb. 2 
und 12, kann daher auf das Dickenwachstum 
der Krista]lite zuriickgefiihrt werden (9, 26), 
sofern es sich nicht urn eine zweiphasige Neu- 
kristallisation handelt. Legt man ein ein- 
faches Modell zugrunde, bei dem lamellare 
Kristallite mit der Dicke (L - d )  voneinander 
durch eine Grenzschicht mit der Dicke d und 
der Dichte ~c-dO voneinander getrennt 
sind, so ergibt sich fiir die Zeitabh//ngigkeit 
des spezifisehen Volumens (26): 

re[L0+ B.log(t/t0+ 1)] . [13] 
v(O = -Lo d(A~)vc + B.log(t/to + 1) 

Hierbei bedeutet vc = 1/Qe das spezifische 
Volumen der Kristallite. Die iibrigen GrSBen 
sind aus der G1. [12] entnommen. Mit Hilfe 
dieser Beziehung l~i6t sieh der in Abb. 12 
dargestellte Abfall des spezifischen Volumens 
quantitativ besehreiben (26). 

Einen zusatzlichen Beweis ffir den hier dargestellten 
Zusammenhang zwischen Neukristallisation und Dicken- 
wachstum liefern die Messungen des Verlaufs der Re- 
kristallisation bei bestrahlten Poly~thylen-Einkristal- 
len (97). Durch Bestrahlung kann man, wic bereits 
ausgefiihrt wurde, die Ketten in den fehlgeordneten 
Bereichen miteinander vernetzen und dadurch das 
Dickenwachstum hemmen. Bei solchen Proben wird 
die beim Tempern im Dilatometer beobachtete Abnahme 
des spezifischen Volumens, die durch G1. [13] beschrie- 
ben wird, nicht mehr festgestellt. 

Den Zusammenhang zwischen spezifischem 
Volumen und Langperiode kann man auch 
zur Erkl/~rung der sogenannten Nach- 
kristallisation oder Sekund/~rkristallisation 
heranziehen (9, 97a). Bei isothermer Kri- 
stallisation aus der Schmelze beobachtet man 
bekanntlich bei vielen Polymeren, da6 im 
AnschluB an die Hauptkristallisation, deren 
zeitlicher Verlauf <lurch die Avrami-Glei- 
chung besehrieben werden kann, der Kri- 
stallisationsgrad tiber lange Zeiten zunimmt. 
In vielen F~llen wurde gefunden, dab diese 
Zunahme proportional zum Logarithmus der 
Zeit vonstatten geht. Es ist daher zu ver- 
tauten, dab diese Erseheinung dureh das 
Diekenwaehstum der Kristallite verursaeht 
wird. Peterlin (116-118) hat gezeigt, dab man 
den Verlauf der Sekund/irkristallisation auf 
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dieser Grundlage deuten kann, wenn man 
dabei berticksichtigt, da6 die Kristallite zu 
verschiedenen Zeiten zu wachsen beginnen 
und da6 sich dadurch eine Dickenverteilung 
der Kristallite einstellt. 

Diese Deutung der Sekund/~rkristallisation stiitzt 
sieh vorerst auf Messungen an Poly/~thylen, und es ist 
fraglich, in wieweit diese Ergebnisse auch auf andere 
Polymere iibertragen werden kSnnen. Beim Polyathylen- 
terephthalat wurde z. B. beobachtet, da6 die Lang- 
periode wghrend der Naehkristallisation deutlieh ab- 
nimmt (119). Die Ursaehe dieses Effektes ist noch nicht 
vSllig geklgrt, mSglicherweise kann er auch dadurch 
verursacht werden, da6 die Schwankungsbreite der 
Kristallite ws der Nachkristallisation abnimmt 
(lO). 

Sehlie61ich sei noch darauf hingewiesen, 
daI~ die Ursaehe for die Entstehung der sehon 
mehrfach erw/ihnten Kristalle mit gestreck- 
ten Ketten auf das hier diskutierte Dicken- 
wachstum zuriickgefiihrt werden kann (120). 
Die Geschwindigkeit des Wachstums nimmt 
n/imlieh mit steigender Temperatur sehr 
schnell zu (9, 26) und hat wahrscheinlieh bei 
den hohen Kristallisationstemperaturen, die 
bei der Kristallisation unter Druck ange- 
wandt werden, einen so hohen Wert, da6 die 
urspriinglieh gefalteten Kristallite noch w/~h- 
rend der Kristallisationszeit sieh in Kristalle 
mit gestreckten Ketten umwandeln k6nnen. 
Neuere morphologische Untersuehungen an 
den unter Druek kristallisierten Proben, die 
yon Wunder l ich  u. Mitarb. durehgefiihrt 
wurden (12 l) best/~tigen diese Vermutung. 

3.2. Z u m  M e c h a n i s m u s  des Dickenwachs tums  

Als Ursache des beobaehteten Anwaehsens 
der Langperiode wurde mehrfach ange- 
nommen (32, 187), da6 ein Teil der Kristallite 
schmilzt und da6 das geschmolzene Material 
mit einer hSheren Langperiode, die dureh die 
jeweilige Tempertemperatur bestimmt ist, 
neukristallisiert. Die gemessene Langperiode 
sell dann durch den Mittelwert zwisehen den 
Perioden der neukristallisierten Kristalle und 
denen der ungeschmolzen gebliebenen Kri- 
stalle gegeben sein (187). Diese Auffassung 
wird damit begriindet, da6 der Kristalli- 
sationsgrad der Proben wghrend des Tern- 
perns zun~chst abf~llt und dann wieder an- 
steigt, wie von Fischer  und Schmid t  (9) mit 
Hilfe yon Diehte-, RSntgenweitwinkel- und 
Doppelbreehungsmessungen gezeigt worden 
war, vgl. dazu aueh Abb. 12. Dabei wird 
jedoch iibersehen, dab der Abfall des Kri- 
stallisationsgrades bei kurzen Zeiten nicht 
nur durch das Schmelzen ganzer Kristallite 
hervorgerufen wird, sondern auch dadurch, 

dat3 sieh die Dicke der fehlgeordneten Grenz- 
sehichten vergr613ert. Diesen Effekt des 
,,Grenzfl~ehensehmelzens" werden wir im 
Absehn. 4 ausftihrlich behandeln. Man kann 
ihn experimentell dureh Messungen der 
Intensit~t des Kleinwinkelreflexes nach- 
weisen. Grenzfl~chenschmelzen und Dieken- 
waehstum tiberlagern sich in der Weise, dal3 
zun~chst der erste Proze6 tiberwiegt und 
dadurch einen Abfall des Kristallisations- 
grades verursaeht. Bei l~ngeren Zeiten da- 
gegen wirkt sieh das Dickenwaehstum dahin- 
gehend aus, dab der Betrag an Grenzfl/~ehen 
pro Volumeneinheit herabgesetzt und damit 
der Kristallisationsgrad erh6ht wird. 

Gegen die Auffassung, da6 das Dieken- 
wachstum durch eine zweiphasige Neu- 
kristallisation vorget~usoht werde, spreehen 
noch eine l~eihe anderer Ergebnisse. Wie 
bereits an Hand der Abb. 13 erl~utert wurde, 
findet man aueh bei denjenigen Kristallen, 
die w/~hrend des Temperns aus der Sehmelze 
neu kristallisiert sind, bei 1/~ngeren Temper- 
zeiten ein weiteres Anwachsen der Lang- 
periode (22). Auoh bei der isothermen 
Kristallisation aus der Sehmelze beobachtet 
man ein Diekenwachstum der Kristallite, das 
sich sowohl r6ntgenographiseh als auch mit 
Hilfe der Sehmelzpunktmessung nachweisen 
l/~6t (114, 115). Daraus ist ersiehtlieh, da6 
auch Kristalle, die sich bei einer bestimmten 
Temperatur gebildet haben, w/~hrend des 
Temperns bei derselben Temperatur re- 
kristallisieren d. h. sich vergr56ern und 
damit in einen thermodynamisch gtinstigeren 
Zustand tibergehen. Aus diesem Grunde er- 
gibt sich eine Abhgngigkeit des Sehmelz- 
punktes yon der Kristallisationszeit. 

Auch die DTA-Messungen des Schmelz- 
verhaltens der Polygthylen-Einkristalle spre- 
chen gegen die Deutung des Langperioden- 
waehstums als zweiphasige Neukristallisa- 
tion. W/~re dies der Fall, so mii6ten n/~mlieh 
Thermogramme mit einem Doppelpeak ge- 
funden werden, wobei sieh im Laufe der Zeit 
das Fl~ehenverh/~ltnis der beiden Peaks 
~ndert. Statt  dessen wird in den Thermo- 
grammen, vgl. Abb. 15a und b, nur ein 
Schmelzpunkt beobachtet, der sieh mit zu- 
nehmender Temperzeit zu hSheren Tempera- 
turen versehiebt~). Dartiber hinaus nimmt 
auch noch die Sch~rfe des Schmelzpeaks zu, 
d. h. die Kristalldicke wird im Gegensatz zu 
der yon K a w a i  (187) vertretenen Auffassung 
immer einheitlicher. 

2) Der in der Abb. 15 gerade erkennbare Vorpeak 
hat andere Ursachen, er entsteht erst durch das Ab- 
kiihlen der Probe (23). 
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Abb. 15. DTA-Kurven yon Poly/~thylen-Einkristallen, 
die bei zwei Temperaturen verschieden lange getempert 
worden sind (23). a) getempert bei 129 ~ b) getempert 

bei 131 ~ 

Auf Grund des bisher vorliegenden experi- 
mentellen Materials ]st man daher zu der 
Annahme berechtigt, daft das Dickenwachs- 
turn nicht fiber eine Neukristallisation aus 
der Schmelze a blguft, sondern daft ein 
besonderer Meehanismus wirksam wird. 
Dabei kSnnen die Molekfile durchaus zeit- 
weilig eine Beweglichkeit besitzen, die der- 
jenigen in der Schmelze gleichkommt. Um die 
Kinetik des Diekenwaehstums zu erkl/~ren, 
sind verschiedene Mechanismen vorgesehla- 
gen worden. Sie stiitzen sich auf die durch 
GI. [12] beschriebene Abh~ngigkeit der Lang- 
per]ode von der Temperzeit. Aus dieser Zeit- 
abMngigkeit folgt, dal~ die Gesehwindigkeit 
des Dickenwaehstums be] konstanter Tem- 
peratur exponent]ell mit der Langperiode 
abnimmt : 

aL 1 
Ot -:- A �9 e b L . ,  b - -  B " [14] 

Peterlin (122) deutete die GrSfte bunter  Ein- 
beziehung einer frfiheren Theorie yon Hirai 
(99) durch den Ansatz der Form 

{ Em 
: + 

Das erste Glied in der Klammer liefert im 
Exponenten der e-Funktion einen Term 
Em L 
d o / k T .  Zu seiner Begrfindung wird ange- 

nommen, dall beim Wachstum des Kristalls 
um d o die zu einem Kettensttick der L~nge 
L geh5renden Einheiten einen kollektiven 
Platzwechsel ausffihren und dabei L/d o 
Potentialsehwellen im Gitter gleiohzeitig zu 
fiberwinden haben. Em ]st die Aktivierungs- 
energie, die aufgebraeht werden mu6, damit 
eine Methylengruppe yon einer Gleichge- 
wichtslage in die ngehste gelangen kann. Mit 
zunehmender Tempcratur werden die Po- 
tentialberge zwischen den Gleichgewichts-- 
lagen kleiner - sic ,,verschmieren". Dadurch 
verringert sieh die Aktivierungsenergie Era, 
und das Waehstum wird erleichtert. Einen 
iihnliehen Ausdruck wie GI. [15], jedoeh mit 
einer anderen Bedeutung der Aktivierungs- 
energie Era, gibt Ho~man (123, 124) an. Er 
unterseheidet beim Dickenwachstum zwei 
Stadien. ]m ersten Stadimn werden aus der 
Lamellenoberfliiche heraush~ngende Ketten- 
enden in den Kristall hineingezogen. Der 
gesehwindigkeitsbestimmende Schritt ]st die 
Keimbildung auf <]er Oberflttche, und die 
Aktivierungsenergie ]st E m =  0. l)iese Art 
des Wachstums kommt zum Absehluft, wenn 
der gr56te Teil der Endgruppen lest in der 
Oberfl/~che sitzt. Bis zu diesem Zeitpunkt 
verl~uft das Waehstum nahezu temperatur- 
unabhSngig, lm zweiten Stadium werden die 
Endgruppen der Ketten in das Krista[linnere 
hineingezogen und lassen ]tinter sich Hohl- 
r~ume entstehen. Die dazu nStige Aktivie- 
rungsenergie Em" Lid o ]st wie im Peterlin- 
schen Ansatz temperaturabh/~ngig. Die Un- 
terscheidung des ersten Stadiums mit nahezu 
temperaturunabh'~ngigem Anwaehsen der 
Langperiode vom zweiten Stadium wird 
dutch Messungen an schmelzkristallisiertem 
Polyii.thylen (124) nahegelegt. 

Der zweite Term 2 do ~ L__ im Exponenten 
a,~ kT 

der GI. [14] berticksichtigt die Keimbildung 
auf der Oberfl/iehe der Einkristalle. ae und a 
sind die Grenzfl/ichenenergien der Deck- bzw. 
Seitenfl~iehen der Kristalle. Ursprfinglich 
sollte naeh Hirai et al. (99) das Lan K - 
periodenwachstum allein dutch dieses G lied 
erkliirt werden. Da es jedoeh nur wenig yon 
der Temperatur abh~ingt, kann man damit 
nieht die starke Temperaturabhitngigkeit der 
Gr6fte b in (,I.~ [14] erkliiren. 

In einer weiteren Arbeit berfieksichtigte 
Peterlin (120) neben der Aktivierungsenergie 
zusiitzlich den Materietransport entlang der 
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Molektilketten. Mit der Annahme, dal3 der 
Transportvorgang dureh Diffusion ohne be- 
vorzugte Richtung erfolgt, ergibt sich im 
vorexponentiellen Faktor  ein Glied pro- 
portional zu L a. Die G1. [14] lautet dann 

aL 
O- t ~ aL8 e-bL' [161 

wobei der Faktor  a v o n  der Kettenl/inge ab- 
h/ingt. Der angegebene Verlauf a - - M  -a 
konnte experimentell allerdings nicht beob- 
achtet werden. Die Integration der G1. [16] 
ftihrt auf  eine Beziehung zwischen der Lang- 
periode und der Temperzeit in der Form 

/ (L ) =  Ei(bL)-- bL (bL ~) = ~ g t  + const., 
[17] 

worin Ei(bL)  das Exponentialintegral be- 
zeichnet. In einer Auftragung der Lang- 
periode tiber dem Logarithmus der Temper- 
zeit gem~6 G1. [17] unterscheidet sich die 
erhaltene Kurve kaum von einer Geraden mit 
der Steigung lib = B.  

Bis hierher wurde nur die Kinetik des 
Wachstumsvorgangs betrachtet.  Bertieksich- 
tigt man noch die thermodynamisch trei- 
ben@ Kraf t  in der Form 

aL aG 
0"--/- = const. -~-, [18] 

wobei unter G die freie Enthalpie des Ge- 
samtsystems zu verstehen ist, so bringt dies 
einen zus/itzliehen Faktor  L -2 ein, da die 
freie Energie des Systems proportional zu 1/L 
ist (22). Zusammen mit G1. [16] ergibt sich 
dann 

aL 0-'/- = const. L e-bL. [19] 

Daraus erh/ilt man durch Integration ftir den 
Zusammenhang zwischen Langperiode und 
Zeit : 

Ei(bL) = ci t + c2 . [20] 

Aueh hier weicht die in einem L - l o g  t- 
Diagramm erhaltene Kurve kaum von einer 
Geraden ab. Die drei GI. [12], [17] und [20] 
sind gleich gut geeignet, die MeBergebnisse 
zu beschreiben. Deswegen ist es bisher noch 
nicht mSglich, zwischen diesen Ans~tzen auf 
Grund experimenteller Beobachtung zu ent- 
scheiden. 

3.3. ~nderungen der Kolloidstrulctur verstreclc- 
ter Polymerer beim Tempern 

a)  Ergebnisse der rSntgenographischen und 
elelctronenmilcroskopischen Untersuchungen 

Die bei den Einkristallen und bei den 
isotropen, aus der Schmelze kristallisierten 

Polymeren w/~hrend des Temperns im 
Schmelzbereieh stattfindenden Anderungen 
der Kolloidstruktur lassen sich auch an den 
verstreckten Polymeren beobachten. Hier 
sind die Untersuchungen vor allem aus zwei 
Grtinden yon besonderem Interesse: Erstens 
befinden sieh die w//hrend der Verstreckung 
umkristallisierten Polymeren in einem Zu- 
stand, der extrem weit vom Zustand des 
thermodynamisch stabilen Gleichgewichts 
entfernt ist. Daher lassen sich die Prozesse, 
die beim Tempern den Zustand in Riehtung 
auf das Gleichgewicht verschieben, besonders 
gut verfolgen, wie z. B. die J~nderung der 
Struktur der fehlgeordneten Bereiche, die 
sp/iter diskutiert werden wird. Zweitens 
liegen bei den verstreckten Polymeren be- 
sonders gtinstige Bedingungen zur Anwen- 
dung der beiden haupts//chlichen Methoden 
zur Untersuchung der Kolloidstruktur vor. 
Die RSntgenkleinwinkelstreuung liefert in 
den meisten F/illen gut ausgebildete Meri- 
dianreflexe, so dal] man die Langperiode mit 
grSBerer Sicherheit bestimmen kann als im 
Falle des isotropen Materials. Auch die 
elektronenmikroskopisehen Untersuchungen 
lassen sich infolge der Orientierung der 
Kristallite leichter durehftihren. Die Zuord- 
nung der morphologischen Struktur zu den 
aus der l~Sntgenkleinwinkelstreuung ge- 
wonnenen Daten bereitet in vielen F/~llen 
keine Schwierigkeiten (125). 

Es ist sehon lange bekannt, dab die 
rSntgenographiseh gemessene Langperiode 
beim Tempern der verstreckten Polymeren 
anw/~chst (126). Neuere Untersuchungen an 
verschiedenen Polymeren haben dies best//- 
tigt (9, 127-133). Fischer und Schmidt (9) 
zeigten, dab in bezug auf die Zeitabh/~ngig- 
keit dieses Prozesses //hnliche Verh/~ltnisse 
vorliegen wie bei den EinkristMlen, d. h. die 
Langperiode nimmt n/~herungsweise mit dem 
Logarithmus der Zeit zu. Da die Langperiode 
beim Tempern um ein Mehrfaehes der Aus- 
gangsperiode anwachsen kann, mug bei 
diesem gekristallisationsvorgang eine v6llige 
Umordnung des Geftiges stattgefunden ha- 
ben. Im Hinblick auf den Mechanismus 
dieses Prozesses ist es wichtig festzustellen, 
dal3 beim Poly/ithylen die Gesehwindigkeit 
des Langperiodenwaehstums um so kleiner 
ist, je h6her der Verstreekgrad der Probe 
war (9), und dag die Langperiode langsamer 
w/iehst, wenn die Probe unter Spannung 
steht (134). Wenn es sich hier um ein Auf- 
sehmelzen und Neukristallisieren handeln 
wtirde, w'Xre ein gegenteiliges Verhalten zu 
erwarten. Dagegen kSnnte der im vorher- 
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gehenden Abschnitt  diskutierte Diffusions- 
prozeg durch die an der Probe in Ketten- 
riehtung wirkenden Kr~fte gehemmt werden. 

Das Anwachsen der Langperiode ist stets 
mit zwei anderen Effekten verkntipft. Erstens 
nimmt die Intensit/~t des Meridianreflexes 
beim Tempern stark zu; die damit ver- 
kntipften Anderungen der Kolloidstruktur 
werden wir sp~ter noeh bespreehen. Zweitens 
~ndert sich auch die im Elektronenmikroskop 
sichtbare morphologisehe Struktur der Poly- 
meren. W//hrend auf den Oberfl/~ehen oder 
Bruehfl/~ehen einer ungetemperten Poly- 
gthylenprobe nur eine ganz sehwaeh aus- 
gebildete Querstruktur auftritt,  findet man in 
den Oberfl/iehenabdriieken yon getemperten 
Folien eine stark ausgepr/igte Lamellen- 
struktur (135-139). Die Lamellen sind im 
Mittel senkreeht zur Faserriehtung angeord- 
net und besitzen einen mittleren Abstand, 
der mit der rSntgenographiseh gefundenen 
Langperiode iibereinstimmt (136, 137). 
Gleiehzeitig versehwindet beim Tempern die 
vorher vorhandene Fibrillenstruktur und im 
Zusammenhang damit die intensive Klein- 
winkelstreuung auf dem Aquator, s. Abb. 17. 
In Abb. I6 sind Beispiele fiir die Anderung 
der Struktur beim Tempern wiedergegeben. 
Stereoabbildungen zeigten, dab die in 
Abb. 16b zu erkennenden, quer zur Ver- 
streekriehtung liegenden Kristallite zu La- 
mellenbiindeln zusammengefal3t sind, die um 
eine zur Faseraehse senkreehte Riehtung in 
/~hnlieher Weise tordiert sind, wie es bei 
sph/irolithiseh kristallisiertem Polyiithylen 

entlang des Radius eines gingsph/trolithen 
beobaehtet wird (136, 137, 138), Die durch 
die Torsion der Lamellenbtindel entstehenden 
Uberperioden treten bei eingespannten Pro- 
ben seltener auf (136, 139). Abb. 16e gibt 
die Oberfl/iehe einer anderen getemperten 
Poly//thylenprobe wieder, die sich bei der 
R5ntgenkleinwinkelstreuung durch ein Vier- 
punktdiagramm auszeichnet. Dieser Effekt 
wird offenbar durch die fischgr/itenartige 
Anordnung der lamellaren Kristallite verur- 
sacht. Da bei der R6ntgenkleinwinkelstreu- 
ung die.gesamte Probe erfaBt wird, geht aus 
dieser Ubereinstimmung hervor, dab es sich 
bei den lamellenf6rmigen KristMliten an der 
Oberfl~ehe nicht nur um Epitaxieeffekte 
handelt, wie yon Anderson (135) vernmtet 
worden ist. 

Ganz //hnliehe J~nderungen der morpho- 
logischen Struktur werden aueh brim Tem- 
pern diinner, im Elektronenmikroskop dureh- 
strahlbarer Fibrillen oder Filme beobachtet. 
An den durch Verstrecken yon EinkristMlen 
entstandenen diinnen Poly~tthylenfibrillen 
hat Geil (]40) die Entstehung der Quer- 
struktur erstmals naehgewiesen. Fischer und 
Goddar (136) beobachteten, dag der Abstand 
dieser Querstrukturen in i/hnlicher Weise von 
der Tempertemperatur abhgngt wie die 
r.Sntgenographiseh gemessene Langperiode. 
Ahnliche Untersuchungen wurden auch yon 
Peterlin u. Mitarb. (139, 141-143) durch- 
gefiihrt, die auch die Ausbildung einer 
Lamellenstruktur beim Tempern wm Poly- 
oxymethylenfibrillen beobachteten. 

Abb. 16. Elektronenmikroskopisehe Abbildungen der ionenge/ttzten Oberflfichen einer verstreckten Poly/ithylen- 
probe (136). (F.A. = Verstreckrichtung). a) bei 70 ~ verstreckt, ungetempert; b) bei 70 ~ verstreckt, 1 h lang 
bei 125 ~ getempert; e) kaltverstreckt, 1 h getempert bei 125 ~ Oberfl~iehenabdruck yon der Schmalseite der 

bandf6rmigen Probe (bei Einstr~hlung in dieser Richtung erh/tlt man ein Vierpunktdiagramm) 
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b) Die Anderungen der Eigenscha]ten der /ehl- 
geordneten Bereiche 

Die beschriebene Ausbildung yon lamellen- 
fSrm!.gen Kristalliten ist mit einer tiefgehen- 
den Anderung der Struktur der fehlgeordne- 
ten Bereiehe in den verstreckten Polymeren 
verkniipft. Die nach dem Verstreckproze$ 
stark verspannten Kettensequenzen nehmen 
beim Tempern eine thermodynamisch grin- 
stigere Konformation ein, und der Zustand 
der fehlgeordneten Bereiehe n/ihert sieh dem 
einer unterkiihlten Schmelze. Dieser Vor- 
gang, der auch ftir die Deutung des partiellen 
Schmelzens, vgl. Abschn. 4, von groSer 
Bedeutung ist, /~u$ert sich in allen Eigen- 
schaften der verstreckten Proben. Hier 
interessieren vor allem die ~nderungen der 
Kleinwinkelintensit/s des W/s der 
Probe und die J~nderungen der Kernreso- 
nanzspektren. 

Im RSntgenkleinwinkeldiagramm ver- 
streckter Hochpolymerer beobachtet man 
beim Tempern nicht nur die beschriebene 
Verschiebung des Meridianreflexes zu kleine- 
ren Winkeln, sondern auch eine erhebliche 
Zunahme der Intensitiit dieses Reflexes (126, 
133-136, 144). Als Beispiel zeigt Abb. 17 
Kleinwinkeldiagramme von verstreckten 
Poly/~thylenproben, die bei verschiedenen 
Temperaturen getempert wurden. Man beob- 
achtet, da6 der bei der ungetemperten Probe 
wenig intensive Meridianreflex durch das 
Tempern an Intensit/s zunimmt, w/~hrend 
die Aquatorstreuung nahezu verschwindet. 
Mit steigender Tempertemperatur w/ichst die 
IntensitKt des Meridianreflexes weiter an. 
Der in Abb. 17 d zu erkennende Reflex riihrt, 
wie vergleichende DTA-Messungen zeigten, 
hauptss yon Kristalliten her, die 
w/ihrend des Abkiihlens neu kristallisiert 
sind. Der Reflex der ungeschmolzenen Kri- 
stalle liegt bereits bei so kleinen Winkeln, 
da6 er in dieser Aufnahme nieht mehr zu 
erkennen ist. 

Der Anstieg der Intensit/~t des Meridian- 
reflexes kann auf eine ErhShung der Elek- 

tronendichtedifferenz zwischen den kristalli- 
nen und den fehlgeordneten Bereichen zu- 
riickgeftihrt werden. Dismore und Statton 
(144), die beim Tempern yon 6,6-Nylon einen 
Intensit/itszuwachs bis zum vierzigfachen der 
Ausgangsintensit/~t fanden, sehlossen aus 
ihren Messungen, dab die Elektronendichte- 
differenz ungef/ihr um das sechsfache zu- 
genommen haben sollte. Dabei ist allerdings 
zu beachten, da6 yon diesen Autoren die 
Intensit/it I (0, 0, ha) auf dem Meridian des 
Kleinwinkeldiagramms gemessen wurde. Bo- 
hart (10) hat jedoch gezeigt, dal~ diese 
Intensit/it nieht v o n d e r  sogenannten L/~ngs- 
struktur eL (X3) entlang der Faserachse x3 ab- 
h/~ngt, sondern dal~ sie mit der Projektion, 

o~ (x~) = J'J" Q (xl, x.., x~) dxl dx, [21] 

der Struktur auf die Faserachse verkntipft 
ist. Eine Verbesserung der lateralen Ordnung 
der Defektstellen in Schiehten quer zur 
Faserachse kann also ebenfalls eine Intensi- 
t/s hervorrufen, ohne da6 sich die 
Elektronendichteschwankungen entlang der 
Faserachse erh5ht haben. Um die L/ings- 
struktur ~L(X3) , die den Wechsel von kri- 
stallinen und amorphen Bereichen in Faser- 
richtung beschreibt, zu ermitteln, muB man 
die projizierte Intensit/~t : 

J~ (b~) = ~ J (bl, b~, b~) dbl db~ [223 

betrachten. 
Trotz dieses Einwandes scheint die yon 

Dismore und Statton (144) aus ihren 1V[essun- 
gen gefolgerte ErhShung der Elektronen- 
dichtedifferenz zuzutreffen. Eigene Messun- 
gen am Poly/~thylen (145), bei denen die 
Untersehiede zwischen ~v und ~L beriieksieh- 
tigt wurden, haben n/imlieh ergeben, dab die 
Dichtedifferenz zwischen den kristallinen und 
den amorphen Bereichen beim Tempern um 
das fiinffache anw/s Dies folgte auch aus 
Untersuehungen der Abh/~ngigkeit der RSnt- 
genkleinwinkelintensit/~t yon der Konzen- 
tration an Jod, das in die fehlgeordneten 
Bereiehe eingelagert wurde (145). 

Abb. 17. R6ntgenkleinwinkelstreudiagramme yon verstrecktem Poly~thylen (33). a) verstreckt bei 70 ~ un- 
getempert; b) 1 h getempert bei l l 0  ~ c) 1 h getempert bei 130~ d) 1 h getempert bei 134~ 
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Der absolute Wert der Elektronendiehte- 
sehwankungen entlang der Faseraehse lgBt 
sieh aus Absolutmessungen der RSntgen- 
kleinwinkelintensitgt ermitteln (146). Ffir 
eine bei 125 ~ getemperte Probe fanden wir 
einen Wert yon A~ = 0,13g/era a (145). 
Dieser Wert stimmt gut mit der Diehte- 
differenz fiberein, die man aus der bekannten 
Diehte des Idealkristalls und aus der auf 
Raumtemperatur  extrapolierten Diehte der 
Sehmelze bereehnen kann. Einen ghnliehen 
Wert erhglt man aueh ffir die Dichtedifferenz 
A ~ zwisehen den Diehten der Grenzschiehten 
und dem Inneren der Polygthylen-Ein- 
kristalle (148). Man kann daraus den Sehluft 
ziehen, daft die Paekung der Ketten in den fehl- 
geordneten Bereiehen einer getemperten, ver- 
streekten Probe dieselbe ist wie die der Ketten 
in den amorphen Bereiehen der isotropen, aus 
der Sehmelze kristallisierten Polymeren. 

Weitere Aufsehlfisse fiber die ]~mderungen 
der Struktur der fehlgeordneten Bereiehe 
beim Tempern bringen kalorimetrisehe 5Ies- 
sungen. Von Peterlin und Meinel (50, 149) 
wurde gezeigt, daft die mit Hilfe der DTA 
gemessene Sehmelzwgrme bei verstreekten 
Polygthylenproben grSBer ist als diejenige, 
die auf Grund der Diehtewerte dieser Proben 
zu erwarten w/ire. Sie ftihrten diese Diskre- 
panz darauf zuriiek, daft die Enthalpie der 
fehlgeordneten Bereiehe Haef in den ver- 
streekten Proben geringer ist als die Enthal- 
pie Ham der unterkfihlten Sehmelze. Die 
Differenz Ham - Hder nimmt mit zunehmen- 
dem Verstreekverhgltnis zu (149). Beim 
Tempern einer zehnfaeh verstreekten Probe 
bei 118 ~ fanden Peterlin und Meinel (50) 
einen Abfall dieser Differenz um etwa 
10 eal/g. Eigene Messungen fiber den gesam- 
ten Temperaturbereieh zeigten, daft Ham - 
Haet zwisehen 110 und 130 ~ nahezu kon- 
stant bleibt und erst bei Temperaturen in 
unmittelbarer Nghe des Sehmelzpunktes auf 
0 abf/illt (51), vgl. Abb. 18. Die Jmderungen 
yon Hamorpn - H a e f  in der Nghe yon 110 ~ 
lassen sieh wahrseheinlieh darauf zurfiek- 
ffihren, daft beim Tempern fibriltgre Hohl- 
r/iume versehwinden, die bei Diehtemessun- 
gen eine zu niedrige Kristallinit/it der un- 
getemperten Probe vortgusehen. Daffir spre- 
ehen vet  allem das Versehwinden der 
Aquatorialstreuung im RSntgenkleinwinkel- 
diagramm (10, 51) und der Befund, daft die 
Diehte beim Tempern stark ansteigt, w/ih- 
rend die Schmelzenthalpie nahezu unver/in- 
dert bleibt (50, 51). 

Trotz der Unsieherheiten, die im Falle 
verstreckter Proben bei der Kristallinitiits- 
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Abb. 18. Differenz zwisehen der Enthalpie Ham der 
unterkfihlten Schmelze und der Enthalpie Hdef der 
fehlgeordneten Bereiehe in verstreektem Polygthylen 

in Abh/~ngigkeit yon der Tempertemperatur (51) 

bestimmung mit Hilfe von Diehtemessungen 
vorhanden sind, seheinen die Verspannungen 
der Kettensttieke in den fehlgeordneten 
Bereiehen eine wesentliche Rolle zu spielen. 
Die in Abb. 18 dargestellte Anderung der 
Differenz H a m -  Haef kann man darauf 
zurfiekffihren, dab die Kettenverspannungen, 
die beim VerstreekprozeB entstanden sind, 
dutch das Tempern abgebaut werden. 

In diesem Zusammenhang sind aueh Messungen des 
Quellverm6gens der verstreekten Proben interessant. 
Eine ungetemperte, verstreekte Poly/~thylenprobe 
nimmt viel weniger Quelhnittel auf als eine getempm-te 
(150, 136) oder als ein sehmelzkristallisiertes, isotropes 
Material. So nimmt z. B. ein bei 127 ~ getempertes und 
ca. 15faeh verstreektes Poly/tthylen die fiinffaehe Menge 
an Tet.r.aehlorgthylen auf wie eine ungetemperte Probe 
(136). Ahnliehe Resultate erhiilt man bei der Quellung 
in Joddampf (145). 

Beim Tempern des verstreekten Polymeren 
/indern sieh nieht nur die Diehte und die 
Enthalpie der fehlgeordneten Bereiehe, son- 
dern aueh die Bewegliehkeit der in diesen 
Bereiehen angeordneten Kettensequenzen. 
Kernresonanzmessungen an vers~reekten 
Polymeren zeigten daher, dab beim Tempern 
im Breitlinienspektrum zus/itzlieh zur breiten 
Komponente eine sehmale Komponente auf- 
tritt, die dureh Protonen mit erh6hter Be- 
weglichkeit hervorgerufen wird. Erstmals 
wurde dieser Effekt yon Hyndmann und 
Origlio (151) an verstreektem Polygthylen 
beobaehtet. Eingehende Untersuehungen der 
Jmderungen des Kernresonanzspektrums 
wurden yon Peterlin und O1/an Poly/ithylen 
(150, 152, 153) und an Polyoxymethylen 
(152) durchgefiihrt. Aueh Untersuehungen 
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von McMahon  (154) an 6,6-Nylon zeigen das 
Auftreten einer sehmMen Komponente bei 
hgheren Temperaturen. Ebenso lassen die 
Ergebnisse yon Dismore und Statton (144) 
eine starke Zunahme des bewegliehen Anteils 
beim Tempern erkennen. 

c) E i n  Modell ]~r die /t'nderungen der 
Kolloidstruktur beim Tempern 

Die oben beschriebenen Ergebnisse legen 
zungchst die Vermutung nahe, dag der An- 
teil an amorphem Material dureh das Tem- 
pern zugenommen habe. Damit kSnnte man 
die Zunahme des bewegliehen Anteils im 
Kernresonanzspektrum und die Zunahme des 
QuellvermSgens und der Kleinwinkelintensi- 
t/it erkl/iren. DTA- und Dichtemessungen 
zeigen jedoch (9, 51), dag dies nieht der Fall 
ist, sondern dab im Gegenteil ein gering- 
fiigiges Anwachsen des Kristallisationsgrades 
beobachtet  wird. Man mug daraus schliel~en, 
dab die Anderungen der oben erw/ihnten 
Eigenschaften nicht auf einer Zunahme des 
amorphen Massenanteils beruhen, sondern 
durch eine Anderung der Struktur  der fehl- 
geordneten Bereiche verursacht werden. Auf 
Grund dieser Ergebnisse wurde das in 
Abb. 19 dargestellte Modell fiir die Struktur 
verstreckter Hochpolymerer vorgeschlagen 
(136). Ahnliche Vorstellungen entwickelten 
aneh Peterlin u. Mitarb. (50, 149, 150), 
Beres]ord und Bevan (133) sowie Dismore und 
Statton (144) in ihren Modellen zur Faser- 
struktur. Die ungetemperte Probe ist da- 
durch gekennzeichnet, dag die Fehlstellen, 
die dureh Kettenfaltungen und durch quer- 
liegende nichtkristallisierte Kettensequenzen 
hervorgerufen werden, nahezu homogen in 
Faserrichtung verteilt sind, so da6 die un- 
getemperte Faser ann/ihernd als eine einheit- 
lieh kristalline Matrix geringen Ordnungs- 
grades angesehen werden kann. Die Fehl- 
stellenkonzentration in Faserrichtung ist 
jedoch nieht vSllig statistisch, so dag die auf 
die Faserachse projizierte Elektronendichte- 
verteilung schwache periodische Maxima auf- 
weist, die fiir die beobachteten RSntgen- 
kleinwinkelreflexe verantwortlieh sind. Beim 
Tempern wird die Kettenbewegliehkeit so 
welt erhSht, dab das System in einen Zustand 
niedrigerer freier Energie tibergehen kann. 
Dabei steigt zun/ichst die Langperiode und 
die KristMlitdicke an, da durch diesen Prozeg 
der Anteil an fehlgeordneten Bereichen pro 
Volumeneinheit verringert wird. Weiterhin 
verbessert sich die Ordnung der Ketten 
innerhalb der Kristallite, indem sich die 
Fehlstellen in Sehichten quer zur Faserachse 

anordnen. In diesen Sehichten 15st sich die 
Verspannung der nichtkristallisierten Ketten- 
sequenzen, so dab man insgesamt durch das 
Tempern sowohl perfektere Kristalle als auch 
eine fitissigkeits/ihnliehere Struktur der fehl- 
geordneten Bereiche erh/ilt. Das LSsen der 
Verspannungen in den fehlgeordneten Berei- 
chen ist mit einer Verl/ingerung dieser Ketten- 
stiicke verkntipft. Wir werden diesen Prozeg 
des Grenzfl/ichenschmelzens in Abschn. 4 
n/~her besprechen. 

tl l 
Abb. 19. Sehematisehe Darstellung der Strukturen yon 
ungetemperten (a) und getemperten (b) verstreekten 
Polymeren. Beim Tempern w~ehst die Langperiode an, 
gleiehzeitig ordnen sieh die Fehlstellen in Sehiehten 

senkreeht zur Faseraehse (136) 

Mit diesem ModeH kann man alle oben be- 
sehriebenen Beobachtungen quMitativ er- 
kl/iren, n/imlich das Anwaehsen der Lang- 
periode, die Ausbildung einer Querstruktur, 
die Intensit/~tszunahme der RSntgenklein- 
winkelstreuung, die Zunahme des bewegli- 
chen Anteils im Kernresonanzspektrum und 
die Zunahme des QuellvermSgens. Die an den 
Schmelzws zu beobaehtende gering- 
fiigige Zunahme des Kristallisationsgrades 
1/igt sieh auf das Anwaehsen der Kristallit- 
dicke zuriickftihren. 

Mehrfach ist auch vermutet  worden, daft 
sich die Molektilketten, die in der un- 
getemperten Probe gestreckt sind, beim 
Tempern zuriickfalten sollen (144, 155, 156). 
Diese Tendenz soll um so ausgepr/igter sein, 
je hgher die Temperatur ist (144). Auf Grund 
der bisherigen Beobachtungen l/iBt sieh diese 
Frage nicht klar entscheiden. Eigene elek- 
tronenmikroskopische Beobachtungen (136) 
sowie die Ergebnisse yon Geil (156) lassen es 
jedoch wahrscheinlich erscheinen, dab vor 
allem bei hgheren Tempertemperaturen 
solche Vorg/inge stattfinden kgnnen. Die im 
n//ehsten Abschnitt beschriebenen Unter- 
suchungen an "extended chain"-Kristatlen 
liefern eine zus/~tzliche St titze ftir die An- 
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nahme, dal~ aueh im Falle verstreekter 
Polymerer eine Riiekfaltung beim Tempern 
eintritt. Zur LSsung dieses wichtigen Pro- 
blems mtissen weitere Untersuchungen ange- 
stellt werden. 

3.4. R~ck/altung der Ketten beim Tempern 

Wie bereits angedeutet wurde, haben 
neuere Untersuchungen an den sogenannten 
"extended chain"-Kristallen gezeigt, dal~ die 
gestreckten Ketten in diesen KristMlen beim 
Tempern in eine gefMtete Form tibergehen 
kSnnen. Die Ergebnisse soleher Untersuchun- 
gen sind nicht nur yon Interesse im Hinblick 
auf die Frage naeh der Stabilit/it der exten- 
ded chain-KristMle und der Struktur der 
verstreckten Polymeren, sondern aueh in 
bezug auf die Ursache der Kettenfaltung bei 
der Kristallisation aus der Sehmelze und aus 
LSsungen. Von Wunderlich u. Mitarb. (157, 
158) wurde elektronenmikroskopisch fest- 
gestellt, dM~ sich auf der Oberfl/iche von 
Poly~/thylenkristallen, die unter hohen Druk- 
ken kristallisiert worden waren, beim TGm- 
pern Lamellen quer zur Kettenrichtung aus- 
bilden. Diese Erscheinung wurde als das 
Wachstum yon Kristallen mit gefMteten 
Ketten auf der Oberfls der "extended 
chain"-Kristalle gedeutet, es setzt bereits bei 
Temperaturen von 40 ~ unterha.lb des 
Sehmelzpunktes tin. 

-~hnliehe Vorg~nge wurden yon uns beim 
Tempern an strahlungspolymerisiertem Tri- 
oxan beobaehtet (6(t). Es wird allgemein an- 
genommen, daft das auf diese Weise her- 
gestellte Polyoxymethylen ebenfalls aus 
Kristallen mit gestreekten Ketten besteht. 
Tempert man die nadelfSrmigen Krista.lle, 
die in der elektronenmikroskopisehen Ab- 
bildung zun/iehst nur eine ausgeprggte fibril- 
l/~re L'angsstruktur erkennen lassen, so finder 
man bereits naeh sehr kurzen Temperzeiten 
eine deutliehe Querstruktur, vgl. Abb. 20a. 
Sie ist ganz iihnlieh aufgebaut wie (lie Quer- 
struktur einer getempertGn verstreekten Poly- 
oxymethylenprobe und um so ~msgepr'agter, 
je h6her die Tempertemperatur und jt  
l/inger die Temperzeit war. Erste Anzeiehen 
der Lamellenbildung sind bereits bei einer 
Temperatur yon 150 ~ zu erkennen. Im 
Gegensatz zu den erw'ghnten Beobaehtungen 
an Poly//thylenkrist~dlen l'a[~t, sich die Rfiek- 
faltung der Ketten am Polytrioxan aueh 
r6ntgenographisch naehweisen. Beim Tem- 
pern ab Temperaturen yon 180 ~ trit t  eine 
intensive LangperiodG yon ca. 200 A aufi die 
vorher nieht vorhanden war. 

Wie man aus den elektronennfikroskopi- 
sehen Abbildungen erkennen kann, setzt dim 
Bildung der Lamellen mit gefMteten Ketten 
sehon bei sehr kurzen Temperzeiten Gin. 
Daher ist es nieht Yerwunderlieh, da6 man 
im I)TA-Diagramm bei langsamen Aufheiz- 

Abb. 20. Elektronemnikroskopische Abbildungen der Oberfl~tchen yon strahlungspolymerMert.em Trioxan (60) 
(F. A. -- Fa.serachsc) ; a) 3 sec lang bei 185 ~ getemperl~; b) 3 sec Iang bei 180 ~ getempert. 

31 * 
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geschwindigkeiten nur dasjenige endotherme 
Maximum beobachten kann, das den Kristal- 
len mit zurfickgefalteten Ketten zuzuordnen 
ist. Es liegt bei etwa 190 ~ vgl. Abb. 21. Bei 
Messungen mit hSheren Aufheizgeschwindig- 
keiten dagegen tri t t  in den DTA-Kurven ein 
zweites, bei hBheren Temperaturen gelegenes 
Maximum auf, dab durch das Schmelzen der 
urspriinglichen extended chain-Kristalle ver- 
ursacht wird. Dieses Maximum liegt bei ca. 
202 ~ in Obereinstimmung mit dem aus 
anderen Messungen (34) ermittelten Gleich- 
gewichtsschmelzpunkt des Polyoxymethy-  
lens. Wunderlich (19) gibt ftir diesen Schmelz- 
punkt  einen Wert  yon 182,5 ~ an, der durch 
Extrapolation zur Aufheizgeschwindigkeit 
Null gefunden wurde. Bei seinen Messungen 
an Polyoxymethylen-Krista]len, die durch 
Sublimation yon Trioxan hergestellt worden 
waren, hat er beobachtet,  dab sich das endo- 
therme Maximum mit steigender Aufheiz- 
geschwindigkeit zu hBheren Temperaturen 
verschiebt, und hat daraus ges..chlossen, dab 
hShere Schmelzpunkte dutch Uberhitzungs- 
erscheinungen verursacht werden. In unse- 
rem Fall dagegen treten bei hSheren Auf- 
heizgeschwindigkeiten zwei deutlich vonein- 
ander getrennte Maxima auf, yon denen das 
bei hBheren Temperaturen gelegene durch 
das Schmelzen der unver/~nderten "extended 
chain"-Kristalle hervorgerufen wird. Daher 
besteht hier kein Grund zur Annahme, dab 
der Schmelzpunkt von 202 ~ durch ~ber-  
hitzungserscheinungen verursacht wird. 

Die Ursachen fiir die Riickfaltung der 
Ketten beim Tempern sind noch nicht ge- 
kl/~rt. Von Wunderlich u. Mitarb. (157, 158) 
wird angenommen, dab die ]aterale Grenz- 
fl/ichenenergie eine Erniedrigung des Schmelz- 
punktes der biindelfBrmigen extended chain- 
Kristalle bewirkt und dab das geschmolzene 
Material in Form yon Lamellen neu kristalli- 

Abb. 21. DTA- Sch me] zkurven yon strahlungs - 
polymerisiertem Trioxan. Die Zahlen geben 
die Aufheizgeschwindigkeit in ~ an. Bei 
32 und 64 ~ treten zwei Maxima bei 
Temperaturen yon ca. 190 ~ und 202 ~ 
auf (60). 

,r.c) 
siert. Andere MSglichkeiten werden wir in 
emer sp/~teren Arbeit diskutieren (60). Es ist 
z~u vermuten, dab die Griinde fiir die Riick- 
faltung auch daftir verantwortlich sind, dab 
bei normalen Kristallisationstemperaturen 
keine Kristalle mit gestreckten Ketten ent- 
stehen kSnnen. Daher ist die Kl~rung dieser 
Frage yon besonderem Interesse. 

4. Kolloidstruktur und partielles Schmelzen 

4.1. Zur Deutung des partiellen Schmelzens 
Der Verlauf des partiellen Schmelzens, 

d. h. der kontinuierlichen Abnahme des 
Kristallisationsgrades mit steigender Tem- 
peratur ist fiir viele Polymere eingehend 
untersucht worden (1-3). Im Zusammenhang 
mit der hier diskutierten Frage, in welcher 
Weise sich die Kolloidstruktur auf das 
partielle Schmelzen auswirkt, beschr/~nken 
wir uns darauf, yon den Ergebnissen dieser 
Untersuchungen drei charakteristische Merk- 
ma]e des partiellen Schmelzens anzuffihren: 

1. Die Breite und die Temperaturlage des 
Schmelzbereiches h/ingen yon der Kristalli- 
sationstemperatur ab. Der Schmelzbereich 
ist um so ausgedehnter, je tiefer die Kristalli- 
sationstemperatur war, vgl. Abb. 1. 

2. Unter  bestimmten Bedingungen, die 
sp~ter noch ns spezifiziert werden, geht 
die J~nderung des Kristallisationsgrades beim 
Erhitzen und Abkiihlen reversibel vor sich, 
d. h. man erh/~lt in bezug auf das partielle 
Schmelzen und auf die Kristallisation beim 
Abkiihlen eine Art Gleichgewichtskurve (2, 
97, 173), vgl. Abb. 23, 24. 

3. Bei der isothermen Kristallisation aus 
der Schmelze beobachtet man im allgemei- 
nen, dab die Probe auch nach sehr langen 
Kristallisationszeiten partiell gesehmolzen 
bleibt, wenn man sie auf der Kristallisations- 
temperatur Tc h'~lt. Kfihlt man sie danach 
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langsam ab, so nimmt der Kristallisations- 
grad ~ zu (161, 173), vgl. Abb. 30. 

Die ersten beiden Merkmale stehen sehein- 
bar im Widerspruch zueinander. Einerseits 
sieht man ngmlieh aus der Abh/ingigkeit der 
Breite des Sehmelzbereiehes yon der Kri~ 
stallisationstemperatur, dab es sieh beim 
partiellen Sehmelzen nicht um einen Gleieh- 
gewichtseffekt handeln kann. Andererseits 
scheint die Reversibilit~t des Schmelz- 
vorganges darauf hinzuweisen, daf~ sich das 
System dann in einem thermodynamisch 
gfinstigeren Zustand befindet, wenn ein Teil 
des Materials geschmolzen ist. Wegen dieses 
Widerspruehs wurde die Frage, ob es sieh 
beim partiellen Sehmelzen um das Ein- 
stellen eines thermodynamisehen Gleieh- 
gewichtes handelt oder nicht, versehieden 
beantwortet,  je naehdem, welches der beiden 
Merkmale im Vordergrund des Interesses 
stand. 

Flory (6, 7) hat gezeigt, dab Homopolymere 
bei Temperaturen unterhalb des Schmelz- 
punktes im thermodynamisehen Gleiehge- 
wieht nahezu vollstgndig kristMlisiert sein 
sollten. Zwar ergibt sieh auch aus seiner 
Theorie, dab das Sehmelzen eines makro- 
molekularen Stoffes nieht nut  bei einer 
Temperatur, sondern fiber einen gewissen 
Temperaturbereich hinweg stattfinden sollte. 
Die Reehnung ergibt jedoch, dab dieser 
Schmelzbereieh immer enger werden sollte, 
je gr6fter das Molekulargewieht des Poly- 
meren ist. Bereits bei Polymerisationsgraden 
von etwa 1000 ist der Effekt v611ig zu ver- 
nachl/issigen, und ein seharfer Sehmelzpunkt 
ist zu erwarten. Fiir unendlieh lange Ketten 
wird ein seharfer Sehmelzpunkt voraus- 
gesagt. Im Gegensatz dazu haben die Unter- 
suchungen an vielen Polymeren ergeben, dab 
im Mlgemeinen ein breiter Schmelzbereich 
auftritt,  der zudem noeh im Widerspruch zur 
Theorie um so breiter ist, je h6her das 
Molekulargewieht des Polymeren ist (161). 
Nur unter speziellen Kristallisationsbedin- 
gungen gelingt es, ein Polymeres mit einem 
annghernd scharfen Schmelzpunkt zu errei- 
chen. Die in allen anderen F/illen zu beobaeh- 
tenden Abweichungen yon der Floryschen 
Theorie werden darauf zuriiekgefiihrt, daft 
beim Kristallisieren der Makromolekfile der 
Gleichgewiehtszustand infolge yon kineti- 
schen Hemmungen nicht erreicht werden 
kann (147). Zur Deutung des breiten Sehmelz- 
bereiehs wird dann eine Verteilung der 
Kristallitgr6f~en angenommen, die entspre- 
ehend G1. [1] zu einer Versehmierung des 
Sehmelzpunktes ftihrt. 

Andere Autoren (162-165) erachten im 
Gegensatz zu Flory vor allen Dingen die 
geversibilitgt des partiellen Schmelzens und 
der KristMlisation beim Abkfihlen ftir das 
wesentliche Merkmal und vertreten daher die 
Auffassung, dab sieh das polymere System 
nur dann in einem Zustand mit niedrigster 
freier Energie befindet, wenn ein betrgcht- 
licher Tell des Materials im nichtkristMlinen 
Zustand vorliegt. Nach diesen Theorien lgBt 
sich ffir ein gegebenes Polymeres ein yon der 
Temperatur abhgngiger ,,Gleichgewichts- 
kristallisationsgrad" ~Xeq(T) angeben (162 bis 
165). Als Ursaehe ftir das partielle Schmelzen 
wird im wesentlichen die Verspannung der 
nichtkristallisierten Kettenstiicke, die ver- 
schiedene Kristallite miteinander verbinden, 
herangezogen. Beim partiellen Schmelzen 
nimmt der Entropieterm der freien Energie 
infolge der ErhShung der Konformations- 
entropie dieser Kettenstiieke stgrker zu als 
der entsprechende Enthalpieterm, so dab mit 
steigender Temperatur ein immer gr6Berer 
Anteil der Kettensegmente in die amorphen 
Bereiche iibergeht. Von den Anhgngern der 
Floryschen Theorie wird diese Auffassung 
abgelehnt, da sic sich nicht mit der Beob- 
achtung vertr~gt, dab man unter geeigneten 
Bedingungen auch nahezu scharfes Schmel- 
zen erreiehen kann, so z. B. ~llandelkern (3): 
"Although this argument appears plausible 
in terms of the properties of a single chain, it 
is contrary to the observations of the 
crystallization and melting of bulk poly- 
n l e r s  I" ' .  

Im folgenden wird gezeigt, dab sich beide 
Auffassungen auf das Schmelzverhalten der 
Polymeren anwenden lassen, wenn man die 
Kolloidstruktur dieser Stoffe in Betracht 
zieht. Unabhgngig davon, dab das absolute 
2~linimum der freien Energie entsprechend 
der Floryschen l~lberlegungen erst fiir ein voll- 
stgndig kristallisiertes System erreicht wird, 
folgt ngmlich aus den experimentellen Beob- 
achtnngen, daft sich bei jeder Temperatur ein 
metastabiles Gleichgewicht zwischen der amor- 
phen Grenzschicht und dem Kern der 
KristMlite einstellt. Bei einer bestimmten 
Dicke der Grenzschicht ergibt sich ein 
relatives Minimum der freien Energie. Wie in 
der Einleitung bereits erwghnt wurde, be- 
zeichnen wir die Zunahme der Dicke der fehl- 
geordneten Grenzschichten mit steigender 
Temperatur als Grenzfldchenschmelzen. Die 
Temperaturabh'angigkeit dieses Effektes kann 
mit Hilfe yon Gleichgewichtsbetrachtungen 
berechnet werden. Die Berechtigung dazu 
ergibt sieh aus der experimentellen Beob- 
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achtung, dab die irreversiblen J~nderungen 
der Kolloidstruktur in Riehtung auf das 
absolute Minimum der freien Energie langsam 
vonstatten gehen. Daher kann der zur Be- 
schreibung des Systems zus/itzlieh einzu- 
ffihrende innere Parameter, n~mlich die 
KristallitgrSfte ~, w~hrend der Versuehszeit 
als konstant betraehtet werden. 

Um diese Uberlegungen, die wir sp/~ter 
noeh ausfiihrlieher diskutieren werden, zu 
veranschauliehen, sind in Abb. 22 die Vor- 
g/~nge beim Tempern im Sehmelzbereieh 

' Freie Energie 

Temperatur 

Abb. 22. Schematische Darstellung verschiedener 
Schmelz. und Rekristallisationsprozesse in teilkristalli- 
nen Polymeren auflerhalb des thermodynamischen 
Gleichgewichts. (D Zweiphasiges partielles Schmelzen 
durch schnelles Aufheizen; (~)Irreversibles Dicken- 
wachstum beim Aufheizen; (~) Isothermes Dickenwachs- 
turn beim Tempern; (~)Reversibles Grenzfl~chen- 

schmelzen 

sehematisch dargestellt worden. Ein kleiner 
Kristall kann beim schnellen Aufheizen 
bereits bei einer Temperatur Tr < T~ 
schmelzen (Weg 1), wobei eine unterkiihlte 
Schmelze entsteht, aus der sich gegebenen- 
falls neue Kristalle bilden k6nnen. Beim 
langsamen Aufheizen dagegen (Weg 2) oder 
beim isothermen Tempern (Weg 3) nimmt die 
Dicke der Kristalle in Kettenriehtung zu, wie 
im vorhergehenden Abschnitt er6rtert wurde. 
Dadureh erniedrigt sich die freie Energie des 
Systems. Bei Temperatur/inderungen ver/~n- 
dert sieh gleichzeitig die Dicke der fehl- 
geordneten Grenzsehichten an den Deck- 
fl/~ehen der Kristalle. Sie nimmt beim Auf- 
heizen bzw. Abkiihlen reversibel zu oder ab 

(Weg 4). Dieser Prozeft des Grenzfl/~ehen- 
schmelzens verursaeht eine reversible Ab- 
nahme des Kristallisationsgrades, wenn w//h- 
rend des Megvorganges keine merkliehe Re- 
kristallisation im Sinne eines Dickenwachs- 
turns (Weg 3) stattfindet. Liegt clue breite 
KristallitgrSftenverteilung vor, so kann das 
makroskopisch beobachtete partielle Schmel- 
zen dureh eine ~lbertagerung yon Grenz- 
fl/~chenschmelzen und Sehmelzen ganzer 
Kristallite hervorgerufen werden. 

An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dal~ der 
unendlich groge Kristall nur bei Temperaturen in der 
N~he des Schmelzpunktes thermodynamisch stabil ist. 
Aus der Theorie tier thermodynamischen Stabilit~t 
polymerer Kristalle ergibt sich ni~mlich, dal~ bei 
Temperaturen unterhalb einer Grenztemperatur 
To < T~ ffir endliche Kristalldicken im Bereieh einiger 
hundert /~ ein Minimum der freien Energie existiert 
(166--171). 

4.2. Experimentelle Beobachtungen zum Grenz- 
fl~chenschmelzen 

Von besonderem Interesse fiir die Deutung 
des partiellen Schmelzens sind die Unter- 
suchungen an Poly/ithylen-Einkristallen. Wie 
bereits an Hand der Abb. 12 erl/iutert wurde, 
zeigen die aus verdiinnten LSsungen her- 
gestellten Kristalle das gleiche Schmelz- 
verhalten wie das massive, schmelzkristalli- 
sierte Material. Die Wirkung der in Abb. 22 
sehematiseh dargestellten Vorg~nge kann 
man bei der Untersuchung der Temperatur- 
abh/~ngigkeit des spezifisehen Volumens der 
Poly/ithylen-Einkristalle beobachten, vgl. 
Abb. 23. Das spezifische Volumen nimmt 
kontinuierlich mit steigender Temperatur 
zu (97), d. h. auch die sogenannten Ein- 
kristalle besitzen keinen scharfen Schmelz- 
punkt. Ferner sieht man aus Abb. 23, dab 
dem partiellen Schmelzen RekristMlisations- 
vorg//nge tiberlagert sind. Sie /~ugern sich 
darin, daft beim Abkiihlen nicht die gleiche 
Kurve durchlaufen wird wie beim Aufheizen. 
Dieser irreversible Anteil der Volumen- 
/inderung ist auf das Diekenwachstum der 
Kristalle zuriickzuftihren. Er wird um so 
kleiner, je 1/inger die Temperzeit oder je 
hSher die Tempertemperatur war. Bei den 
bei 130 ~ 10000 Minuten lang getemperten 
Kristallen kann man die Sehmelzkurve 
reversibel durehlaufen, vgl. Abb. 24a. Die 
Zunahme des spezifisehen Volumens kann 
man jedoeh nieht auf die thermisehe Aus- 
dehnung zuriiekftihren. Dies zeigt ein Ver- 
gleich der gemessenen Werte mit der in 
Abb. 24a gestriehelt eingezeiehneten Kurve, 
die aus den bekannten Expansionskoeffizien- 
ten bereehnet wurde (147, 160). 
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Abb. 23. Spezifisches Volumen yon Poly/~thylen-Ein- 
krist~llen in Abh~ngigkeit yon der Temperatur. Die 
urspriinglieh 120A dicken Kristalle, hergestellt bei 
80 ~ wurden versehieden lange bei den angegebenen 
Temperaturen getempert. Die gestrichelten Kurven 
geben die Schmelzkurven beim zweiten Aufheizen 
wieder. Die Aufheizgeschwindigkeit betrug 3-4 ~ 

(97) 

Die in Abb. 24~ dargestellte Abh/mgigkeit 
des spezifischen Volumens v o n d e r  Tempera- 
tur wird durch das Grenzfl/tchenschmelzen 

verursacht. Einen ersten experimentellen 
Hinweis daftir lieferten die Untersuchungen 
des Zusammenhanges zwischen Dichte und 
Langperiode von getemperten Poly/~thylen- 
Einkristallen. Dabei wurde die einfache 
Beziehung 

A 
~) -- ~c L [23] 

gefunden (9), mit ~c = Dichte des IdeM- 
kristalls. Die Gr6Be A h/~ngt nur yon der 
Tempertemperatur, jedoch nicht yon der 
Zeit ab. Ausgehend yon dem im Abschn. 3.1. 
beschriebenen, einfachen Modell eines La- 
mellenpaketes aus tibereinander geschichte- 
ten KristMlen mit dazwischenliegenden fehl- 
geordneten Grenzschichten findet man, dab 

A := d. Aq, [24] 

wobei wiederum d die Dicke der Grenzschicht 
und A e die Dichtedifferenz der Grenzschicht 
gegeniiber dem Kristall bedeuten. In Abb. 25 
ist die Temperaturabh/~ngigkeit des Grenz- 
schicht-Dichtedefektes A ftir Poly/~thylen- 
EinkristMle, die bei 70 ~ aus Tetrachlor- 
~thylen kristMlisiert worden waren, darge- 
stellt (26). Die Messungen wurden bei 30 ~ 
an den nach dem Tempern abgeschreckten 
Kristallen durchgeftihrt. Berechnet man A 
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Abb. 24. Reversible ~nderung des spezifischen Volumens und der R6ntgenkleinwinkelintensit/~t bei PE-KristMlen, 
die 104 rain bei 130 ~ getempert worden waren, a) spezifisches Volumen, gemessen im Dilatometer (97); 
b) Maximalintensit~t des Langperiodem'eflexes (172); O gemessen beim ersten Abkfihlen; [] gemessen beim 

2. Aufheizen. 
In beiden Abbildungen geben die gestriche]ten Kurven die zu erwartenden ~ndel~ngen ohne Grenzfl/~chen- 

schmelzen wieder 
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aus den Di la tometermessungen,  so ergeben 
sich wesentlich hShere Wer te  (97, 97a), da 
man beim Abschreeken der Kris tal le  das 
partielle Schmelzen nur  unvollst/~ndig ein- 
frieren kann  (9)3). 
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Abb. 25. Temperaturabh/~ngigkeit des Grenzschicht- 
Dichtedefektes A ~ dzlq fiir Poly/~thylen-Einkristalle, 
die bei 70 ~ aus C~C14 kristallisiert worden waren (26) 

Das eben angef t ihr te  Beispiel zeigt deut-  
lich, daft man  zur Deu tung  des part iel len 
Sehmelzens konkre te  Annahmen  darfiber 
einft ihren muft, in weleher Weise sich die 
Kol !o ids t ruk tur  beim Sehmelzen /mdert.  
Dureh  Messungen makroskopiseher  GrSften, 
wie z. B. des spezifisehen Volumens oder der 
Enthalpie ,  lassen sieh die Anderungen prinzi- 
piell nieht  erfassen. Dagegen stellt die gOnt-  
genkleinwinkels treuung eine dazu geeignete 
Meftmethode dar. Sie l iefert  drei GrSften zur 
Charakteris.!erung der Kol lo ids t ruktur ,  aus 
denen die Anderungen dieser S t ruk tu r  w//h- 
rend des part iel len Sehmelzens e rmi t te l t  
werden k6nnen:  Ers tens  kann  man  aus der 
Winkellage der Intensi t /~tsmaxima den mit t -  
leren gegenseitigen Abs tand  der Kristal l i te  
bes t immen,  zweitens gibt die Intensi t / / t  der 
gef lexe  und  die F o r m  der S t reukurve  Auf- 
sehluft fiber das GrSftenverh/iltnis zwisehen 
Kris tal l i t  und  angrenzendem fehlgeordneten 
Bereich, und  dr i t tens  sehlieftlieh kann  man 
dureh die Auswer tung der sogenannten  
Inva r i an t e  bei Kenn tn i s  des spezifischen 
Volumens den Absolu twer t  der Elek t ronen-  
dichtedifferenzen zwischen diesen Bereiehen 
berechnen.  Es ist offensiehtlieh, daft die 
Kenn tn i s  dieser GrSften in Abh/ingigkeit  yon  
der T e m p e r a t u r  in vielen F/~llen wesentl iehe 
Aufschlfisse fiber den Mechanismus des 

3) Diese MSglichkeit, den partiell gesehmolzenen 
Zustand teilweise oder auch wie z. B. beim Poly/s 
terephthalat (173) vollst~ndig einfrieren zu kSnnen, 
beweist deuflich, dab der in Abb. 24 dargestellte An- 
stieg des spezifisehen Volumens nicht nur durch die 
thermische Ausdehnung bedingt sein kann. 

part iel len Schmelzens liefern kann.  So wird 
sich z. B. bei gleicher Xnderung des spezi- 
fisehen Volumens das Aufsehmelzen ganzer  
Kristal l i te  in anderer  Weise auf  die Streu- 
kurve  auswirken als das oben erw//hnte 
Grenzfl//ehensehmelzen. 

Die Xnderungen der ROntgenkleinwinkelstreuung 
mit der Temperatur sind in den letzten Jahren in ver- 
sehiedenen Laboratorien untersucht worden. An 
Poly/~thylen-Einkristallen wurden Messungen yon 
Nukushina, Itoh und Fischer (172) durchgefiihrt. 
SehmelzkristMlisiertes Polygthylen wurde yon Schultz 
und Robinson (112) untersucht. O'Leary und Geil (132) 
fiihi~en derartige Messungen an sehmelzln'istMlisiertem 
und an verstreektem Polyoxymethylen durch. Die 
Xnderungen der Intensitgt mit der Temperatur an 
anderen verstreckten Polymeren, wie Polyathylen, 
Polypropylen und Perlon, wurden ebenfalls gemessen 
(128). Bei allen diesen Messungen stellte sich heraus, 
dab neben den irreversiblen Xnderungen, die bereits im 
vorhergehenden Absehnitt besproehen worden sind, 
auch reversible Xnderungen sowohl der Intensitat als 
auch der Langperiode zu beobachten sind. 

Bei den Messungen an Poly/ / thylen-Ein-  
kristallen ergab sich, daft die Maximal- 
intensit/~t der Reflexe im RSntgenklein-  
winkeld iagramm mit  steigender Tem p era tu r  
reversibel  zun immt  (172). In  Abb. 24b sind 
die Ergebnisse wiedergegeben. Hier  handel te  
es sich urn Einkristalle,  die bei 78 ~ aus ver- 
df innter  LSsung hergestellt  worden waren. 
Beim ersten Aufheizen his 120 ~ stieg die 
Langper iode irreversibel yon  118 A auf  210 A 
an und  blieb dann ann//hernd kons tant .  Bei 
allen folgenden Aufheiz- und  Abkiihlzyklen 
t r a t en  dann  aussehlie$1ieh reversible Xnde- 
rungen der S t reukurven  auf, sofern die 
ursprfingliehe T e m p e r t e m p e r a t u r  von 120 ~ 
nieht  f iberschri t ten wurde.  Als Beispiel 
zeigen die Abb. 26a und  b die R5ntgen-  
k le inwinkels t reukurven yon  Poly/~thylen- 
EinkristMlen bei verschiedenen Tempera tu -  
ren aus einer anderen MeBreihe (174). 

Die Messungen an vers t reek tem Poly-  
/i thylen ff ihrten zu /~hnlichen Ergebnissen 
(134), vgl. Abb. 27. Auch hier /s  sich die 
Streuintensi t / i t  nahezu reversibel mit  der 
Tempera tu r .  In  qual i ta t iver  Hinsieht  stim- 
men diese Ergebnisse mit  den yon  Zubov  und 
T s v a n k i n  (128) beobach te ten  Erscheinungen 
tiberein. Diese Autoren  fanden jedoeh, da$ 
die Intensit/~t bei e twa 100 ~ ein Maximum 
erreieht  und  dann  bei hSheren Tempera tu ren  
wieder abf/illt. Wir  nehmen  an, da$ diese 
Diskrepanz auf  die Unterschiede in den ver- 
wendeten  PolySthy lensor ten  zurfickzufiihren 
ist. 

Die Beobach tungen  an ve r s t r eck tem und  
unver s t r eck tem P o l y o x y m e t h y l e n  (132) ffihr- 
ten  in bezug auf  die Intensit/~t ebenfalls zu 
Khnlichen Ergebnissen.  
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Abb. 26. R6ntgenkleinwinkelstreukurven yon 
Polyi~thylen-Einkristallen, aufgenommen bei ver- 
schiedenen Temperaturen (174). a) vorher 4 h 
lang getempert bei 125 ~ und anschlieBend 
langsam abgekiihlt; b) vorher 4 h lang getempert 
bei 130 ~ und anschlieBend langsam abgekfihlt 
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Zur Deutung der reversiblen Intensit/~ts- 
5nderungen der RSntgenkleinwinkelstreuung 
bet rachten wir ein lineares, parakristal l in 
gestSrtes Gitter. Nach H o s e m a n n  (175) ist die 
Streuintensi ts  eines solchen Gitters bei 
groger Ausdehnung gegeben durch 

g (b) = N [IFI 2 - I~l 2] + x I~] 2 Z (b). [253 

Hierbei bedeuten:  N = die Anzahl der Bau- 
2 sin 

~teine, b - ~ , F ( b )  = die Streuampli tude 

" eines Bausteines, Z ( b )  = Git terfaktor.  Legt  
man  fiir die Elektronendiehtever te i lung eine 
Reehteckfunkt ion  zugrunde, so erhs man  
fiir den Bauste infaktor  den Ausdruck:  

sin ~ ~t bd 
tF(b)p = (Av) = (zb) 2 , [26] 

w o b e i  A~ d ie  E l e k t r o n e n d i c h t e d i f f e r e n z  zwi-  
schen  k r i s t a l l i n e n  u n d  a m o r p h e n  B e r e i c h e n  
a n g i b t ,  d b e d e u t e t  w i e d e r u m  d ie  D i c k e  d e r  
a m o r p h e n  G r e n z s e h i c h t .  F i i r  d e n  W e r t  des  
B a u s t e i n f ~ k t o r s  a m  O r t e  des  L a n g p e r i o d e n -  
ref lexes ,  d e r  n i i h e r u n g s w e i s e  be i  lbJ = 1 /L  
l ieg t ,  e r g i b t  s ich  d a h e r :  

d 
F ( ~ - )  2~ (A~)2 sin~ ~ ~ - .  [27] 

Wie die Abb. 26 und 27 zeigen,/ /ndern sich 
zwar bei Temperatur/~nderungen die Intensi-  
t/~ten der Reflexe und  des Streuuntergrundes,  
die Langperiode nnd  die Reflexform bleiben 
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Abb. 27. R6ntgenkleinwinkelstreukurven von Nieder- 
druckpoly~thylen (Lupolen 6011 L), ca. 18fach ver- 
streckt bei 70~ und anschlieBend 5 h bei 130 ~ 
getempert. ~ gemessen beim Aufheizen, ~ gemessen 

beim Abkiihlen (178) 



490 Kolloid-Zei tschri / t  und  Zei tschri / t  /iir Polymere,  B a n d  231 �9 He[t 1 - 2  

jedoch ann/~hernd konstant. Daher kann man 
auch den Gitterfaktor Z(b) in G1. [25] 
n/~herungsweise als konstant betraehten. Die 
Abh/~ngigkeit der Intensit/~t yon der Tem- 
peratur mu6 man dann auf die ~nderungen 
der Mittelwerte des Bausteinfaktors, der 
durch G1. [26] gegeben ist, zuriickfiihren. Die 
Maximalintensit/it der Langperiodenreflexe 
ist naeh G1. [27] sowohl durch die Gr56e der 
Elektronendichtedifferenz A V als auch durch 
das Verh//ltnis d/L der Dieke der fehlgeordne- 
ten Schichten zur Langperiode gegeben. 
Verwendet man die bekannten Ausdehnungs- 
koeffizienten der beiden Phasen des Poly- 
/ithylens, so ergibt sich eine geringe Zunahme 
der Intensit/it mit steigender Temperatur, da 
A ~ geringfiigig yon der Temperatur abh//ngt. 
Dieser Einflul3 1/il~t sieh leieht bereehnen, das 
Ergebnis ist in der Abb. 24b gestriehelt ein- 
gezeiehnet. Zur Erkl/~rung des gemessenen 
Intensit/~tsanstiegs ist dieser Effekt bei 
weitem nieht ausreichend. Es kann daher 
sein, da6 sieh entweder A~ st/~rker mit der 
Temperatur /~ndert, als man normalerweise 
annimmt, oder da6 das Verh/~ltnis d/L yon 
der Temperatur abh/ingt. Die Reflexintensi- 
t/~t erreieht ein Maximum, wenn dieses 
Verh/iltnis gerade 0,5 betr/igt. 

Zwischen den beiden angeftihrten MSglieh- 
keiten 1/iBt sich mit Hilfe yon Absolut- 
messungen der Streuintensit/it entscheiden. 
Naeh Debye und B~che (176) sowie Porod 
(177) kann man aus der sogenannten In- 
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das mittlere Schwankungsquadrat A~ 2 der 
Elektronendichte berechnen. Ftir den Fall, 
dab die t{Sntgenkleinwinkelstreuung durch 
die Elektronendichtedifferenz A~ zwischen 
zwei Phasen a und c verursacht wird gilt: 

A ~  2 = (zl~) ~ wc wa,  [29] 

wobei wc und wa die Volumenanteile der 
kristallinen bzw. amorphen Phase bedeuten. 
Daher 1/~6t sich mit Hilfe der Invariante und 
des makroskopisch gemessenen Kristalli- 
sationsgrades a die Elektronendichtediffe- 
renz A V bzw. die Dichtedifferenz A ~ berech- 
nen. 

In Abb. 28 sind einige der Streukurven 
wiedergegeben, die fiir diese Auswertung 
benutzt  wurden (125, 148). In  der Bild- 
untersehrift sind die Werte der mittleren 
Schwankungsquadrate der Elektronendichte- 
verteilung angegeben. Aus der bei 125 ~ 
gemessenen Streukurve ergab sich ein Wert 
yon 2,23 �9 10-3(Mol-Elektronen/cma), der 
ungef/ihr um das Doppelte hSher hegt als der 
bei Raumtemperatur  an derselben Probe 
gemessene Wert. Aus dieser Gr56e und der 
bei 125 ~ dilatometrisch gemessenen Dichte 
ergibt sich nach G1. [29] fiir die Diehte- 
differenz zwisehen den kristMlinen und den 
fehlgeordneten Bereiehen ein Wert yon 
A~ = 0,174 g/cm ~, der gut mit der Differenz 

Abb. 28. RSntgenkleinwinkelstreukurven yon Poly- 
~tthylen.Einkristallen zur Messung der mittleren Elek- 

tronendichteschwankungen 3~ ~ (125). 
a) Kristalle, hergestellt bei 70 ~ aus C2 Cl~, ungetempert, 

A ~ =  1,20- 10 -3 (Molelektronen/cmS) 3 
b) bei 125 ~ 20 h lang getempert, aufgenommen bei 
Raumtemperatur.  A ~ =  1,09.10 -3 (Molelektronen/cm3) 2, 

dieselbe Probe wie b), gemessen bei 125 ~ 
zJn~ = 2,23- 10 -a (Molelektronen/cmS) ~ 

12o uo leo 2~[,-,i~] 
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zwischen den Diehten yon kristMlinem und 
amorphem Poly//thylen bei dieser Temperatur 
tibereinstimmt. Mit dieser Dichtedifferenz 
w/~re jedoch bei konstantem Verh//ltnis d/L 
die Intensit/it des Langperiodenreflexes vie] 
zu grog. Um den beobaehteten starken 
Anstieg der Streuintensit/~t zu erkl/iren, 
mug man das Verh//ltnis d/L gndern. Aus 
dem angegebenen Wert der Invariante be- 
reehnet sich ein KristMlisationsgrad yon 

= 0,65 an Stelle des KristMlisationsgrades 
yon 0,85, der bei Raumtemperatur  an der 
gleichen Probe gemessen wurde. 

Aus diesen Messungen ergibt sich eindeu- 
gig, dab der Intensit//tsanstieg der Klein- 
winkelreflexe durch eine Vergr6Berung der 
Grenzschichtdieke d hervorgerufen wird. 
Eine thermodynamische Deutung dieses 
Grenzfl/ichenschmelzens wird im ngchsten 
Abschnitt diskutiert werden. Zuvor soil noeh 
kurz die Frage erSrtert werden, in weleher 
Weise sich das Schmelzen ganzer KristMlite 
auf  die R6ntgenkleinwinkelstreuung aus- 
wirken wtirde. 

H//ufig wird von vornherein angenommen, 
dab das Aufsehmelzen ganzer Kristallite zu 
einer gr6geren Langperiode ftihre. Dies ist 
im Mlgemeinen nicht richtig, sondern nur 
unter speziellen Voraussetzungen. Um dies 
zu zeigen, betraehten wit einige Modelle zur 
Anderung der Kolloidstruktur w/~hrend des 
Schmelzens. 

Beim Schmelzen einzelner KristMlite ohne 
sonstige Umordnung der Kolloidstruktur 
bleibt der Gitterfaktor Z(b) in G1. [75] un- 
ver//ndert und damit n//herungsweise auch 
die Lage des Reflexes. Der Wert der naeh 
der Braggschen Gleichung bereehneten Lang- 
periode /~ndert sieh daher nicht. Ferner 
nimmt die Reflexintensit/~t ab, da das 

Quadrat des migtleren Teilehenfaktors ]FI 2 
mit (1 - Ws) 2 zu multiplizieren ist, wenn u's 
den Volmnenanteil der gesehmolzenen Kri- 
stMle angibt (178). Der Streuuntergrund, der 
durch den ersten Summanden der G1. [25] 
besehrieben wird, nimmt beim Sehmelzen zu 
und bewirkt dadureh die Zunahme der dureh 
G1. [28] besehriebenen Invarianten. 

L'gBt man zu, (lab sieh die Kolloidstruktur 
naeh dem Sehmelzen einiger KristMlite voll- 
st/~ndig umordnet, so dab sieh die ursprfing- 
liehe Statistik wieder herstellt, so kann sieh 
aueh der Gitterfaktor Z(b) in GI. [25] ~indern. 
Die Lage des Reflexes wird sich dann zu 
kleineren Winkeln versehieben, da der mitt- 
lere Abstand der KristMlite grSl3er geworden 
ist. In Abb. 29 ist der naeh Tsvanlcin (179) 
bereehnete Gitterfaktor fiir versehiedene 
Kristallinit/iten ~ dargestellt. Dabei wurde 
angenommen, dMt der Abstand zwisehen auf- 
einanderfolgenden KristMliten dureh eine Ver- 
teilungsfunktion der Form 

i [ ~ -/~__.• /(z) =: ~- exp -- [30] 
a L d ] 

gegeben ist.. L u n d  d bedeut.en hier wiederum 
den mittleren Abstand der KristMlite bzw. 
die mittlere Dieke der amorphen Bereiehe. 
Aus Abb. 29 sieht man, dab in diesem Fall 
mit sinkendem Kristallisat.ionsgrad die Maxi- 
mMwerte des Gitt.erfaktors am Ort der 
Reflexe stark abnehmen. Ob die beobaehtet.e 
maximMe Reflexintensit//t beim Sehmelzen 
zu- oder abnimmt, h/ingt dann weitgehend 
yore Bausteinfaktor, d. h. vonder  GrSge der 
Kristallite ab. 

Als drittes Modell kann man sehlieglieh 
noeh annehmen, dag sieh die KristMlite naeh 
dem Sehmelzen umordnen, dal~ jedoeh dabei 
im Gegens~tz zum vorher betraehteten 
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Abb. 29. Abh/~ngigkeit des Gitter- 
faktors Z (b) vom Kristallisations- 
grad a fiir :Kristallite mit einer 
flfissigkeitsartigen Abstandsstati- 
stik. do bedeutet den mittleren 
Kristallitenabstand fiir a ---> 1,00. 
[N~ch Tsvankin (179)] 
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Modell die relative Sehwankung der Kristal- 
litabst~nde dieselbe ist wie in der Ausgangs- 
struktur. Dann wird man au~er der Ver- 
schiebung des Reflexes aueh ein starkes 
Anwachsen der Reflexintensit/~t beobachten 
kSnnen. Dieses Modell scheint auf eine Reihe 
yon Polymeren anwendbar zu sein, bei denen 
in Abh~ngigkeit yon der Temperatur neben 
der reversiblen Intensit/~ts~nderung auch 
eine reversible J~nderung der Lage des Lung- 
periodenreflexes gemessen wurde (128, ]32). 

An Hand dieser Beispiele ls sich er- 
kennen, dab die genaue Analyse der Tem- 
peraturabh~ngigkeit des RSntgenkleinwin- 
keldiagramms wertvolle Aufsehliisse zum 
Meehanismus des partiellen Schmelzens zu 
liefern vermag (178). Besonders zu betonen 
ist, dab die beobachteten J(nderungen der 
Streukurven mit steigender Temperatur,  vgl. 
Abb. 26-28 und Abb. 24b, und die damit 
verbundene Anderung des spezifisehen Volu- 
mens, vgl. Abb. 24a, nicht durch das Auf- 
schmelzen ganzer Kristallite erkl//rt werden 
kSnnen. Diese Art des partiellen Schmelzens 
h//tte stets eine Abnahme der Reflexintensit/it 
mit steigender Temperatur zur Folge. 

Gegen die Auffassung, dal~ der niedrigere Kristalli- 
sationsgrad bei hSheren Temperaturen nur durch das 
Sehmelzen kleiner Kristallite verursaeht wird, sprechen 
auch die bereits erwghnten Untersuehungen fiber den 
Endwert des Kristallisationsgrades bei der isothermen 
Kristallisation. Aus den in Abb. 30 dargestellten Er- 
gebnissen (161) erkennt man, dab der Kristallisations- 
grad beim langsamen Abkiiblen der isothermen kristal- 
lisierten Probe von der Kristallisations- auf Raum- 
temperatur noch erheblich zunimmt. Da es sich bei 
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Abb. 30. Der Kristallisationsgrad ~ yon Poly~thylen- 
Fraktionen in Abh~ngigkeit vom Molekulargewicht M w 
Die Proben wurden bei 130 ~ so lange kristallisiert, bis 
keine weiteren ~_nderungen des spezifischen Volumens 
zu beobachten waren. AnschlieBend wurden sie fiber 
24 h auf Raumtemperatur  abgekfihlt. [Nach .Fatou und 

Mandelkern (161)] 

diesen Untersuchungen um Polyi~thylenfraktionen 
handelte, kSnnen Fraktionierungseffekte keine Rolle 
spielen. Die Zunahme des Krist~llisationsgrades wird 
offenbar dadurch verursacht, da2 die Kristallite beim 
Abkfihlen in die fehlgeordnete Grenzschicht hinein- 
wachsen, deren Dicke durch die Kristallisationstem- 
peratur yon 130 ~ gegeben ist. 

4.3. Theorie de8 Grenzfl~chenschmelzens 

Zur Deutung des Grenzfls 
gehen wir yon der bekannten und sehon 
mehrfach erw~hnten Tatsache aus, dab die 
teilkristallinen Hochpolymeren im allge- 
meinen aus Kristalliten aufgebaut sind, deren 
Dicke ~ wesentlich kleiner als die Ketten- 
1/~nge x, vgl. z. B. Abb. 10. Daher besteht 
jedes Kettenmolekiil bei gentigend hohem 
Molekulargewicht aus einer Folge vieler 
Sequenzen, die abwechselnd entweder dem 
Gitter eines Kristalliten oder einem fehl- 
geordneten Bereich angehSren. Als Beispiel 
ist in Abb. 31 ein Modell dargestellt, bei dem 
die Molekiilketten nach dem Durchlaufen 

Abb. 31. Modell ffir die Struktur der fehlgeordneten 
Grenzschicht eines Polymeren, dessen Kettenli~nge gro~ 

gegenfiber der Kristallitdieke ist (7) 

einer fehlgeordneten Grenzsehieht in den 
Kristall zurtickftihren (7). Die folgenden 
~berlegungen sind jedoch nieht nur auf 
diesen Fall besehr/inkt, sie lassen sich auch 
auf andere Grenzschichtstrukturen anwen- 
den (180). Weiterhin beriieksichtigen wir die 
experimentelle Beobachtung, dab das Dik- 
kenwaehstum der Kristalle, das wghrend des 
Temperns stattfindet und den Zustand des 
Systems in Riehtung auf das absolute 
Minimum der freien Energie ver//ndert, so 
langsam abl/~uft, dab das teilkristalline 
System zu ]edem Zeitpunkt einen relativen 
Gleiehgewichtszustand einnehmen kann, vgl. 
Abb. 26 und 27. Damit  erhebt sieh die Frage, 
ob die freie Energie des Gesamtsystems 
(Kristall plus Grenzschieht) fiir eine endliehe 
Grenzsehiehtdieke d ein ~ in imum aufweist. 
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Die mit Hilfe einfacher statistiseher Mo- 
delle durchgefiihrten Rechnungen ffihren zu 
einer positiven Antwort. Es lgBt sich zeigen, 
dab die nichtkristallisierten Sequenzen in den 
Grenzschichten danach streben, eine be- 
stimmte von der Temperatur abhgngige 
mittlere Gleichgewichtslgnge Neq cinzuneh- 
men (180). Dieser Effekt wird dadurch verur- 
sacht, dab die Grenzschichten andere thermo- 
dynamische Eigenschaften besitzen als die 
unterkfihlte Schmelze bei derselben Tempera- 
fur. Insbesondere unterscheidet sich die Zahl 
der KonformationsmSglichkeiten cos' eines 
Kettenstiickes in der Grenzschicht yon der 
eines gleich langen Kettenst~ickes in der 
Schmelze. Diese Unterschiede kSnncn dutch 
einen B e h i n d e r u n g s / a k t o r  Ts' (nj, rs') erfaBt 
werden, der yon der Zahl n/ der Ketten- 
g l ide r  der betrachteten Sequenzen und yore 
Abstand ri der Enden dieser Sequenzen ab- 
hgngen soll. Er ist definiert durch das Vcr- 
hgltnis der Konformationszahl des einge- 
spannten Kettenstfickes zu der einer freien 
Kette/2s' : 

q~j (hi, rj) = (oj (hi' r]) [3i] 

Um die Gesamtzahl g der Konformationen 
der nichtkristallisierten Kettenstiicke in den 
Grenzschichten zu berechnen, fassen wir alle 
Kettenstiieke mit gleicher Konformations- 
zahl cos' zu einer Gruppe zusammen. Gibt es a 
solcher Gruppen mit je v~ Kettenstiicken, so 
ist die Gesamtzahl der Konformationen 
gegeben durch 

v! 
g - -  s [ 1 0 ) j v i  " [32] 

Ilvj!  ]=~ 
j=* 

Hierbei bedeutet : 
8 

= y ,j [33] 
S.=I 

die Gesamtzahl der Kettenstiicke. Die Ge- 
samtzahl Na der statistisehen Grundeinheiten 
der Kettenmolektile in den Grenzsehichten 
ist dann : 

8 

N~ = E nj vj. [34] 
~'=~ 

Aus der Konformationszahl g ergibt sich 
die Konformationsentropie S~ der Grenz- 
schicht mit G1. [30] und mit der iiblichen 
Ngherung zu : 

S a = k T  v~lnq~j+ E v j l n t 2 J - -  In . 
j /=i j=~ 

[35] 

Der erste Summand berficksiehtigt die Ver- 
minderung der KonformationsmSglichkeiten 
jedes einzelnen Kettenstfickes, die dutch das 
Festliegen der beiden Enden verursacht wird. 
Der zweite Smnmand gibt die Zahl der 
KonformationsmSglichkeiten aller Ketten- 
sequenzen in der Schmelze an, er ist auch im 
chemischen Potential /~ der Schmelze ent- 
halten. Der dritte Summand schlieBlich gibt 
die Mischungsentropie der versehieden langen 
Kettenstiieke in der Grenzschicht wieder. 
Diesen Ternl braucht man nicht zu beriick- 
sichtigen, wenn man nur die Anderungen der 
freien Enthalpie in Abhgngigkeit yon der 
LSnge dcr Schlaufcn bei ,,eingefrorener" 
rgumlicher Anordnung der kristallisierten 
Sequenzen untersucht (180)4). Far  die freie 
Enthalpie der Grenzschicht Gg erhglt man 
daher 

Gg =: Nrd~a -- k~ ~, vj In 7J. [36] 

Beriicksichtigt man noch die freie Energie ae 
der Grenzfl~iche zwischen Kristall und Grenz- 
schicht, so ergibt sich fiir die freie Enthalpie 
des insges~mt aus N statistischen Einheiten 
bestehenden teilkristMlinen Polymeren : 

s ~ = 1  
[37] 

Hierbei bedeutet A# die Differenz der 
chemischen Potentialc 

z]u =/~a --/~c, [38] 

die bei Temperaturen in der Ns des 
Schmelzpunktes in der Form 

H~ (T,~ T) 
A# -- [39] 

geschrieben werden kann, wobei Hm die 
Schmelzw/irme pro Mol statistischer Ein- 
heiten bedeutet. Wenn die Temperatur- 
abhgngigkeit der Enthalpie und Entropie 
beider Phasen berficksichtigt wird, so erhglt 
man nach H o f f m a n n  (181) in einer besseren 
N/iherung : 

t t  m (T~ - T )T  
A# = . [40] 

Mit Hilfc der G1. [37] kann man das 
Minimum der fi'eien EnthMpie in bezug auf 
die Zahl Ng der nichtkristallisierten Ein- 
heiten in den Grenzschichten berechnen. Es 
stellt sieh dabei heraus, dab im thermo- 
dynamischen Gleichgewicht zu jeder Tempe- 

4) Vgl. dazu auch die ausfiihrliche Diskussion der 
Abz/ihlverfahren im Vortrag yon H. G. Zachmann auf 
der Diskussionstagung, s. S. 504. 
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r a tu r  T ein Gleichgewichtswert  Neq gehSrt,  
der zus/~tzlich yon  den P a r a m e t e r n  $, ae und  rj 
abh~ngt  (]80). Die Gleichgewichtsbedingung 

aG 
- -  0 [ 4 1 ]  0Ng 

ist wegen Ng = ~ nj vj dann  erfiillt ,  wenn fiir  
alle j gilt 

aG 
- - 0 .  

a n j  

Setzen wir voraus,  wie es z. B. fiir das in 
Abb. 31 dargestel l te Modell gilt, da~ die nl 
zu- oder  abnehmen  kSnnen,  ohne dal~ der 
K e t t e n e n d e n a b s t a n d  rj sich ~ndert ,  so erh~lt 
man  aus der Gleichgewichtsbedingung 

1 (aq~.// H m  
~-~ \ a n i / n j  = neq - -  R T m  = (TC -- T ) .  [ 4 2 ]  

Mit Hilfe dieser Gleichung kann  man die 
Gleichgewichtsls neq fiir  verschiedene 
T e m p e r a t u r e n  T ermit te ln .  Dabei  muB man  
zur Berechnung der Behinderungsfak toren  ~1 
bes t immte  statist ische Modelle zugrunde 
legcn, die es ges ta t ten ,  die Konformat ions-  
zahlen der e ingespannten Ke t t ensequenzen  
zu berechnen und  mit  denen der freien 
K e t t e n  zu vergleichen (s. Definitionsglei- 
chung [31]). Wir verwenden  dazu die gleichen 
Ans/itze, wie sie yon  Zachmann (182-186) 
bei der Diskussion des Schmelzverhal tens  der 
Po lymeren  eingefi ihrt  worden sind. Zusi~tz- 
lich hat  Zachmann den EinfiuB der Volumen- 
begrenzung durch  die Kristal l i te ,  das Eigen- 
vo lumen der K e t t e  sowie die gegenseitige 
Packung  der K e t t c n  in den fehlgeordneten 
Bereichen beri icksichtigt .  Die aus G1. [42] 
zu ziehenden qual i ta t iven  Folgerungen wer- 
den durch  diese Effekte  jedoch nicht  wesent-  
lich beeintr/ ichtigt .  

Wende t  man  G1. [40] auf  eine Gau~ke t te  
an, so ergibt  sich (180): 

n o - - n e q  _ 2Hm 
no~ 3 ~T;: (T~ - T) [43] 

mit  n o = r~/b 2, wobei b -- L~nge des statisti-  
schen Segmentes  = z �9 L~nge der monomeren  
Einhei t  ist. 

Die daraus  berechnete  Abhi~ngigkeit der 
G]eichgewichtsl~nge Neq = z ' n e q  yon  der 
T c m p e r a t u r  ist fiir  verschiedene Abst~nde r 
der Einspannste l len  in Abb.  32a dargestell t .  
Hier  sind die Da ten  ffir Po ly~thy len  verwen-  
det  worden,  n~mlich fiir  die L~nge des 
s tat is t ischen Segmentes  b = 7,5 A (z = 6), 
fiir  die Schmelzw~rme pro monomere  Einhei t  
940 cal/mo]. Fi ir  den Schmelzpunkt  Tr der 
yon  der Kristal l i tgr5Be abh~ngt ,  wurde  
Tm = 140 ~ angenommen.  Wie man  sieht, 

n im m t  die Gleichgewichtsl/~nge Neq mi t  
s teigender Tem p era tu r  zu, und  zwar u m  so 
st/irker, je grSi3er der Abs tand  der Ke t t en -  
enden ist. Am Schmelzpunkt  erreicht  Neq 
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b) 
Abb. 32. Die Gleichgewichtsli~ngen/~eq der nichtkristal- 
lisierten Kettensequenzen in den fehlgeordneten 
Grenzschichten als Funktion der Temperatur (180). 
a) Gaul~-N~herung fiir Poly~thylen. L~nge des stati- 
stischen Segmentes b ~ 7,5 A. Parameter ist der Ab- 
stand der Einspannstellen des Kettensttickes in der 
Grenzflache des Kris~alles. b) Zum Vergleich der mit 
verschiedenen Modellen erhaltenen Ergebnisse. Abstand 

der Kettenenden r --- 75 A 
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entspreehend der G1. [43] den Wert z . n  o. 
Bei dieser Temperatur  nimmt also das ein- 
gespannte Kettenstt ick eine L/inge an, die 
gleich ist derjenigen einer freien Ket te  mit 
dem mittleren Fadenabstand r. 

Die Temperaturabh~ngigkeit  der Gleich- 
gewichtsl/inge wird nicht wesentlich durch 
das bei der Rechnung zugrunde gelegte 
lV[odell beeinflugt. Die Abb. 32b zeigt die mit 
verschiedenen Modellen erhaltenen Ergeb- 
nisse mit einem festen Ket tenendenabstand 
r =  75~ .  

Bei der Ableitung yon Gl. [43] mugte noch 
eine bisher nicht erwi~hnte Annahme fiber 
den Meehanismus des Grenzfl~ehensehmel- 
zens eingeffihrt werden. Das dabei verwen- 
dete Modell ist in Abb. 333 dargestellt und 
beruht auf  den in Abschn. 3 dieser Arbeit 
beschriebenen Beobachtungen fiber das Dik- 
kenwaehstum der Kristalle. Auf Grund dieser 
Untersuehungen ist bekannt,  dab sieh im 
Schmelzbereich das gesamte kristallin-amor- 
phe Gefiige laufend umordnet.  Dabei schiebt 
der wachsende Kristallit die fehlgeordnete 
Grenzschicht vor sich her. Auf jeder Wachs- 
tumsstufe tendieren die Kettensequenzen in 
den fehlgeordneten Grenzschichten danach, 
ihre Gleiehgewichtsl/~nge einzunehmen und 

a) 

b) 
Abb. 33. Modell zum Mechanismus des Grenzfl/~chen- 
schmelzens(180): a) das nichtkristMlisierte Ket ten-  
stfick verl~ngert sich w~hrend der Rekristall isation 
(Dickenwachstum) auf  Kosten des KristMlinnern. 
b) I)er Schmelzprozeg finder an  den I)eckflhchen der 

Kristalle s ta t t  

damit einen Zustand herzustellen, der einem 
(relativen t) Minimum der freien Energie ent- 
sprieht. Man kann diesen Vorgang dureh das 
in Abb. 333 sehematiseh dargestellte Modell 
besehreiben. Dazu halten wit die Kristall- 
dieke momentan konstant und nehmen an, 
dab sieh die niehtkristallisierten Sequenzen 
auf Kosten des Kristallinneren verlgngern 
kSnnen. 

Ein anderes Modell zum Vorgang des Grenzflgehen- 
sehmelzens ist in Abb. 33b dargestellt. Hier  wird an- 
genommen, dab die an den fehlgeordneten Grenz- 
sehiehten angrenzenden Kristallbereiehe aufsehmelzen. 
Die Reehnung fiihrt  dann auf einen ganz ghnliehen 
Ausdruek wie in gl.  [43], anstelle der Temperatur-  
differenz (Tr --  T) t r i t t  lediglieh die Gr6ge (T~ -- T) 
(180). Dieses Modell ist weniger gut zur Besehreibung 
des Grenzflgehensehmelzens geeignet, da das zus/ttz- 
liehe Volumen, das zum Sehmelzen dieser Sehieht 
erforderlieh wgre, nieht vorhanden ist. Der grOBte 
Naehteil dieses Modells liegt jedoeh darin, dab man 
damit nur Kettensequenzen nfit gleiehem Fadenab- 
stand r behandeln kann. Liegt nS~mlieh eine Verteilung 
der rj vor, wie sie z. B. in Abb. 31 dargestellt ist, so 
kann sieh die Gleiehgewiehtslgnge nut dann einstellen, 
wenn die Oberfl~iehe an manehen Stellen stgrker aug 
sehmilzt als an anderen, da die Lgnge *~eq der nieht- 
kristallisierten Kettenstiieke im thermodynamisehen 
Gleiehgewieht vom Abstand r der Kettenenden abhgngt. 

Aus der dutch G1. [43] besehriebenen 
Temperaturabhiingigkeit der Gleiehgewiehts- 
1/inge neq 1/iBt sieh die Dieke d der fehl- 
geordneten Grenzsehiehten bereehnen, wobei 
ein mittlerer Ket tenendenabstand ~y ein- 
zusetzen ist. Der Kristallisationsgrad ,~ des 
Polymeren wird dureh das grenzflgehen- 
sehmelzen um so weniger stark beeinflugt, je 
dicker die Kristallite sind. In Abb. 34 ist die 
Temperaturabhgngigkeit  des Kristallisations- 
grades ffir versehiedene Kristalldieken darge- 
stellt. Je gt~gger die Kristalle sind, um so sehgr- 
fer ist der Ubergang vom kristallinen zum ge- 
sehmolzenen Zustand in der N'/ihe des 
Sehmelzpunktes. Es sei jedoeh betont,  dab 
bei dieser Reehnung eine einheitliehe Kri- 
stMlitgrSge vorausgesetzt wird. Liegt eine 
KristallitgrSBenverteilung vor, so ist eine 
Sehmelzkurve zu erwarten, die dutch 13ber- 
lagerung der in Abb. 34 dargestellten Kurven 
konstruiert werden kann. 

Aus der Abb. 34 erkennt man, dab bei der 
hier vorgesehlagenen Deutung des partiellen 
Sehmelzens kein Gleiehgewiehtswert C~eq(T) 
des Kristallisationsgrades existiert. Vielmehr 
kommt im Auftreten eines zusii.tzliehen 
inneren Parameters,  niimlieh der Kristallit- 
grSge g, zum Ausdruek, dab es sieh um Bin 
gehemmtes Gleiehgewieht handelt. Die Kri- 
stallitgrSBe ~ wird bei Homopolymeren dureh 
kinetisehe ])'aktoren bestimmt, d. h. die 
Sehmelzkurve hiingt yon den Kristallisations- 
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b e d i n g u n g e n  ab .  D a h e r  i s t  d e r  in  A b b .  34 
d a r g e s t e l l t e  b e r e e h n e t e  V e r l a u f  d e r  S e h m e l z -  
k u r v e  in  q u a l i t a t i v e r  U b e r e i n s t i m m u n g  m i t  
d e m  b e k a n n t e n  e x p e r i m e n t e l l e n  B e f u n d ,  vgl .  
A b b .  1, d a b  d a s  S c h m e l z e n  u m  so seh/~rfer 
v o n s t a t t e n  g e h t ,  je  h 6 h e r  d ie  K r i s t a l l i s a t i o n s -  
t e m p e r a t u r  w a r  o d e r  je  1/inger d ie  P r o b e  
g e t e m p e r t  w o r d e n  i s t .  I n  b e i d e n  lq'/~l]en s i nd  
g r o g e  K r i s t a l l i t e  e n t s t a n d e n .  

~Q{T) 
1 . 0  

., X = 1000 

O.6 

0.4 4b go 8'0 I00 120 140 T[~C.] -'- 

Abb. 34. Abhgngigkeit des Kristallisationsgrades a yon 
der Temperatur fiir versehiedene KristallitgrSl~en ~. 
Bereehnet mit der Gauflns ffir r = 45 2~ (180) 

A n d e r e  e x p e r i m e n t e l l  b e o b a c h t e t e  E i n -  
fltisse a u f  d a s  S c h m e l z v e r h a l t e n  d e r  P o l y -  
m e r e n  k a n n  m a n  d u r c h  A n d e r u n g  des  P a r a -  
m e t e r s  rj  b e s c h r e i b e n .  So w u r d e  z. B.  y o n  F a t o u  
u n d  M a n d e l k e r n  (161) g e f u n d e n ,  d a b  d e r  
S c h m e l z b e r e i c h  y o n  P o l y / i t h y l e n f r a k t i o n e n  
u m  so sch / / r fe r  i s t ,  je  n i e d r i g e r  d a s  m i t t l e r e  
M o l e k u l a r g e w i c h ~  w a r .  D i e s e n  E f f e k t  k a n n  
m a n  s ich  l e i c h t  d a d u r c h  e n t s t a n d e n  d e n k e n ,  
d a b  s ieh  be i  s eh r  l a n g e n  Molek t i l en  i n fo lge  d e r  
g rSBeren  k i n e t i s c h e n  H e m m u n g e n  G r e n z -  
s c h i c h t e n  a u s b i l d e n ,  in  d e n e n  d ie  K e t t e n -  
s e q u e n z e n  e i n e n  g r S g e r e n  E n d e n a b s t a n d  sj 
b e s i t z e n  Ms be i  k t i r z e r e n  Molek t i l en .  

Ich danke tIerrn Dr. H. G. Zachmanrt fiir f6rdernde 
Diskussionen und den Herren Dr. G. ;F. Schmidt, 
Dipl. Phys. H. Goddar, Dipl. Phys. G. Hinrichsen und 
Dipl. Phys. G. Lieser fiir ihre Hilfe bei der Abfassung 
der Arbeit. Frau Bell, Frau Ki~nstler und Frau W611 
danke ich fiir ihre Miihe bei der tIerstellung des Manu- 
skriptes. 

Zusammen]a88ung 

Teilkristalline tIochpolymere befinden sich im all- 
gemeinen nicht im Zustand des thermodynamischen 
Gleichgewichtes. Daher wirkt sich ihre .Mi]cro- bzw. 
1(olloidstrulctur, d. h. die GrSBe, Gestalt und gegenseitige 

Anordnung der Kristallite, in starkem Mage auf das 
Sehmelz- und Rekristallisationsverhalten aus. 

Der experimentell beobachtete Schmelzpunkt h~ngt 
wegen des Einflusses der Grenzfl/~ehenenergie yon der 
t~'istallitgrSl3e ab. Aus der Untersuchung dieses Zu- 
sammenhanges kann die speziflsehe Grenzfli~ehenenergie 
ermittelt werden, fiir Poly~thylen erh/tlt man z. B. 
sowohl fiir Einkristalle ale auch fiir schmelzkristalli- 
siertes Material einen Wert yon 80 erg/cm 2. Sowohl mit 
Hilfe dieser Untersuchungen als auch aus dem Zusam- 
menhang zwischen Schmelzpunkt und Kristallisations- 
temperatur kann man den Gleichgewichtsschmelz- 
punkt TOm der Poiymeren bestimmen. Der Wert dieser 
GrSBe und seine Abhgngigkeit yore Polymerisations- 
grad Mind fiir Poly~tthylen und viele andere Polymere 
noeh nicht genau bekannt. Auch die Untersuchungen 
an Kristallen mit gestreckten Ketten haben hier noch 
keine endgiiltige Klarheit gebracht. 

Die Rekristallisation, d. h. die dem partiellen Schmel- 
zen beim Tempern folgende Zunahme des Kristallisa- 
tionsgrades im Laufe der Zeit, kann entweder dureh 
eine zweiphasige Neukristallisation oder dureh andere 
Rekristallisationsvorgi~nge verursaeht werden. Eine 
besonders wichtige Rolle spielt dabei das isotherme 
Dickenwaehstum der Kristallite in Kettenriehtung, das 
fiir Einkristalle des Poly/~thylens und anderer Poly- 
merer ausfiihrlich untersucht wurde. Es kann aueh am 
schmelzkristallisierten Material nnd an verstreckten 
Polymeren beobaehtet werden. Die Kinetik des th'o- 
zesses liefert Hinweise dafiir, dab es sich beim Dicken- 
waehstum nicht um ein Schmelzen und Neukristalli- 
sieren handeln kann. Im Falle verstreekter Polymerer 
ist die Rekristallisation mit einer irreversiblen/inderung 
der Strulctur der /ehlgeordneten Bereiche verkniipft, die sieh 
in der Intensit~it der R6ntgenkleinwinkelstreuung, in 
der elektronenmikroskopiseh beobaehtbaren morpho- 
logisehen Struktur sowie im Kernresonanzspektrum 
auswirkt. ]~erner wird aueh die Enthalpie der fehlgeord- 
neten Bereiehe sowie das QuellvermSgen des Polymeren 
ge/tndert. In engem Zusammenhang mit diesen Sti'uk- 
turSnderungen steht die Erseheinung, dab sich die 
Kettenmolekiile beim Tempern der sogenannten 
,,extended ehain"-Kristalle zuriiekfalten. Dazu liegen 
experimentelle Beobaehtungen an druckkristallisier- 
tem Poly/ithylen und an strahlungspolymerisiertem 
Trioxan vor. 

Auch das 19artielle Sch~nelzen, d. h. die kontinuierliche 
Abnahme des Kristallisationsgrades a mit steigender 
Temperatur, hiingt eng mit der Kolloidstrul~ur der 
Polymeren zusammen. Dabei spielt neben der Kristallit- 
gr613enverteilung, der Molekulargewichtsverteilung und 
der ehemisehen Uneinheitlichkeit aueh noeh ein zuo 
s~tzlieher Effekt eine wesentliehe Rolle, der ale Grenz- 
fliiche~schmelzen bezeiehnet wird. Darunter wird die 
mit steigender Temperatur zu beobaehtende Zunahme 
der Dieke der fehlgeordneten Grenzsehiehten zwisehen 
den Kristalliten des Polymeren verstanden. Das Grenz- 
flhehensehmelzen ]/~gt sich experimentell mit Hilfe 
der tlSntgenkleinwinkelstreuung naehweisen und vom 
Sehmelzen isolierter Kristallite unterseheiden. Zur 
Deutung dieser Erseheinung wird eine Theorie ent- 
wiekelt, die davon ausgeht, dab sieh zwisehen Grenz- 
sehicht und Kristallit ein metastabiles Gleichgewicht 
einstellt und dal3 die Konformationsentropie der 
Kettensequenzen in den fehlgeordneten Grenzsehichten 
nicht linear yon der L/inge dieser Sequenzen abh~ingt. 
Mit Hilfe dieser Theorie l~llt sich die Temperaturab- 
h~ngigkeit des Kristallisationsgrades und der Intensitiit 
der R6ntgenkleinwinkelstreuung quantitativ richtig 
wiedergeben. Aueh der Eflffiull der KristMlisations~ 
temperatur auf die Breite des Schmelzbereiches 1/illt 
sieh damit erfassen. 
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Physlkal~sehe Chemi~ dot Univ~,rsit./4t Mainz, 65 Mainz 

Diskussionen 
( L e i t u n g :  F.  H.  M~l ler -Marburg /L . )  

J. D. Ho~man (Washington, USA): 
l wish to mention some low-angle x-ray data that  

we have obtained on purified samples of the n-paraffins 
Ca6 , C41, and C~4, which may be relevant to the question 
of partial melting in polyethylene. Specifically, my 
coworkers Sullivan a~ld Week8 have measured the 
intensity of the low angle reflection (corresponding 
approximately to the long spacing of the molecules) 
as a function of temperature, from room temperature 
up to the melting point, using a carefully thermostated 
cell in a Kratky camera. In each case the intensity 
climbed continuously and with increasing steepness as 
the temperature was raised from room temperature to 
the vicinity of the melting point. Except for minor side 
effects probably due to slightly delayed vertical tilted 
transformations, the intensity change was reversible. 
An increase of intensity of roughly a factor of four was 
commonly observed, though some variations were 
noted. We also investigated chain folded single crystal 
mats of polyethylene and found quite similar results: 
a marked increase of intensity with rising temperature 
was found and the effect was reversible. 

Compared with the shape of the corresponding 
intensity versus temperature curves, the melting of C3G, 
Cat, and Cg 4 is a very sharp phenomenon. Our particular 
specimens, thought to be about 99 mole percent pure, 
went from roughly 10 percent melted to completely 
melted within 2 ~ or less. The dilatometric data of 
Vand on Cs~ tends to verify the sharpness of the actual 
melting process in this type of compound. In Ca6 , the 
dilatometric and x-ray densities (as measured by Cole 
and Holmes) match closely near room remperature, 
diverge very gradually to a difference of roughly 
~/2 percent just a few degrees below the melting point, 
and then the real melting process begins and the actual 
density changes quite abruptly and achieves that  of the 
liquid within a few degrees. While I accept the existence 
of a smaU premonitory effect in the melting of pure 
n-paraffins, [ helieve that  the principle conversion of 
crystal to liquid, as one would measure it dilatometrical- 
ly or calorimetrically, occurs within a very few degrees 
of the melting point. ] do not think that  the low angle 
x-ray intensity data on the n-paraffins can be inter- 
preted as meaning that  liquid (or a liquid-like state 
with thermodynamic and relaxational properties 
similar to a liquid) is being continuously produced 
between room temt)eraturc -rod the final melting point, 
i .e . .  I do not think that  the x-ray results require 
continuous partial melting beginning at the surface 
and proceeding inward as the temperature is increased 
in the n-paraffins to any large degree. By implication, 
I would question that  the x-ray intensity data on 
polyethylene single crystal mats, which are in all 
major respects quite similar to those exhibited by 
the n-paraffins, can with assurance be interpreted as 
indicative of partial melting within a given crystal that  
begins on the folded surface 20 ~ or 30 ~ below the 
final melting point. 

A number of possibilities exist which m~y explain 
the increase of low-angle intensity with increasing 
temperature in single crystal mats and in the 'n- 
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paraffins. One we have considered tenta t ively  is a 
t ranslat ion-rotat ion motion of the  chains in the crystal, 
similar to the a-mechanism proposed by  Ho]man, 
Williams, and Passaglia, which allows a few chains to 
protrude one or two-C-units above the surface statisti- 
cally in t ime as the  temperature  is increased, thus  
creating a slight density defect between the crystals 
(or lamellae). This model gives a change of intensi ty 
in the  r ight  direction, and is inherently reversible in 
character.  In  short,  I can imagine t ha t  the x-ray 
intensi ty effect has nothing to do with the gradual 
formation of a liquid or liquidlike boundary  phase, 
bu t  is instead associated in some way with a gradual 
increase in disorder or in the number  of "defect" 
chains in the  crystal itself. 

E. W. Fischer (Mainz): 
W h a t  type of intensi ty is this, is i t  the max imum 

intensi ty of the reflection? 

J. D. Hoffman (Washington, USA): 
I t  is the  integrated intensi ty under  the curve. 

E. W. Fischer (Mainz): 
Let  us assume t h a t  you will find an increase in 

specific volume which we will call premelting and 
which was observed by  Prof. Ueberreiter many  years 
ago. I do not  want  to discuss the  question, why this  
premelt ing does occur. 

J. D. Hoffman (Washington, USA): 
I would not  necessarily assume than  an increase in 

specific volume below the  melting p o i n t  assured one 
t h a t  "premel t ing" had  actually occurred, if by  "pre- 
melt ing" one means t h a t  a liquid or liquidlike phase 
existed together with the  crystal or on its surface. 
I prefer to use "premel t ing"  in this  la t ter  sense, though 
this  is a more restricted use of the word than  t ha t  given, 
for instance, by  Ubbelohde. (Calorinmtrists engaged in 
measuring the  pur i ty  of compounds almost always use 
"premel t ing"  in the sense t h a t  liquid is formed.) In  
some cases where a distinct volume increase appears 
well below the melting point,  crystal "disorder" seems 
to be the  best  description. For instance, the  onset of 
hindered rota t ion in the  crystals of the  even-carbon 
n-paraffins C~2 to C40 cuhninates in a distinct and quite 
sharp increase of volume a t  a transit ion,  the molecules 
in the crystalline phase above the t ransi t ion being in a 
condition of single-axis hindered rotation. Here the  
term "orientat ional  disorder" or "rota t ional  disorder" 
is a good description, while by  my definition, "pre- 
melt ing" would be misleading. Above C~4, the  onset 
of solid s tate  rotat ional  or rotat ional- translat ional  
disorder is gradual  and  does not  lead to a first-order 
rotat ional  transit ion.  This solid-state "prero ta t ion"  in 
my view leads to a small and  reversible increase of 
beat  content  and volume below the  melting point  (see 
J. D. Hoffman, J .  Chem. Phys. 20, 541, 1954), which 
can be t reated by  the orientational analog of order- 
disorder theory. 

I feel t h a t  i t  is meaningful to distinguish cases of 
"or ienta t ional"  or " ro ta t iona l"  disorder from "pre- 
melting",  when premelting is defined so t h a t  it means 
liquid or liquidlike material  is actually formed. 

Now for another  point. I th ink  t ha t  i t  may be agreed 
t h a t  in annealed polyethylene t h a t  one has a distribu- 
t ion of lamellar thickness in the chain-folded crystals. 
Some of this  arises from an  initial distr ibution in la*, 
and this  distr ibution becomes broader when lamellar 
thickening occurs during the  crystallization or melt ing 
process. As [ recall, Peterlin and co-workers have 
discussed the shape of the  low-angle x-ray lines in 
bulk polyethylene in terms of a distr ibution of lamellar 
thickness, the distr ibution being quite similar to one 

obtained by Weeks [J. l~.esearch NBS 67 A, 441 (1963)] 
from the shape of melting curves of bulk polyethylene. 
Thus, we have taken the view tha t  the distribution of 
lamellar thickness leads to a corresponding broadening 
of the melting point. However, Dr. Fischer at t r ibutes  
much of the  broadening of the melting point to another  
cause, namely, gradual or part ial  melting which occurs 
in each individual crystal as the temperature  is raised. 
May I ask Dr. Fischer to remark on this  problem? 

E. W. Fischer (Mainz): 
In  the case of single crystals of polyethylene one 

observes five orders of the  long spacing reflection, so 
we believe t h a t  the size distr ibution must  be very 
narrow. In  the case of bulk material  the situation is 
very complicated as I mentioned in my  lecture, since 
we have two different spacings and Hendus and lllers 
have shown you can distinguish between both  and  
how one can find out  what  the  crystal thickness is. 
Fur thermore  you have a broad distr ibution of crystal- 
lite sizes and there is no agreement between small 
angle scattering results and electron microscopical 
observations. I wanted to say, however, t ha t  the 
melting behaviour  of the single crystals is jus t  exactly 
t ha t  of the meltcrystallized samples, if you compare, 
for example, fig. 2 and 12 of nay paper. Therefore we 
concluded t ha t  besides crystal size distr ibution another  
effect takes place and causes melting. In  addit ion it  
is known t h a t  after crystallization at  high temperatures  
only a small amount  of the  anaterial crystallizes. For 
example, if  you crystallize polyethylene at  130 ~ and 
you wait  for three months  you still have only 350/0 
crystallinity. Now, if the sample is cooled down and 
heated  up again one finds again 35% crystallinity. 
Where is the  size distr ibution effect? Why  does not  
the whole material  crystallize a t  the crystallization 
temperature,  even if you have a high molecular weight 
fraction, see fig. 30 of my paper. 

J. D Hoffman (Washington, USA): 
I t  can be agreed t ha t  a t  a fixed high crystallization 

temperature,  say 131 ~ t ha t  only a portion of a high 
molecular weight fraction of bulk polyethylene appears 
to crystallize. I first saw such results in the work of 
Sharples and co-workers, Mandelkern has shown it 
more recently, and your experiments are similar. 
However, I am not at  all certain t ha t  these experiments 
represent "f inal"  or "equil ibr ium" results. For example, 
Sharpies' data  on a high molecular weight sample of 
bulk polyethylene exhibits  a second stage of the 
crystallization isotherm which shows linearly increasing 
crystall inity on a log t plot, and this  seems to imply 
clearly t ha t  the "f inal"  value is somewhat higher than  
a nominal  30 or 35 percent. However, the  t ime scale 
required to prove t ha t  substantial ly higher erystallinities 
can be obtained in such cases can be seen to be im- 
possible to at tain.  

Now for the reply to your question as to why the 
sample (on some finite t ime scale) appears to be only 
about  35 percent crystallized. I th ink  the answer is 
t h a t  interlamellar links which cannot  readily crystallize 
are formed during the  kinetic crystallization process. 
In  low molecular weight material,  there are few of 
these tie molecules, which are caused by a given 
molecule start ing to crystallize on two different 
lamellae. In  high molecular weight material  there will 
be a much higher fraction of such links, and hence a 
lower crystall inity [see J. D. Hoffman, SPE 4, 316 
(1964)]. In  stage 2 of the  isotherm, some of these links 
diffuse or otherwise pull loose on one end and thereby 
manage to crystallize. Stage 1 of an isotherm is known 
to be nucleation controlled, and stage 2 is usually 
diffusion controlled. 
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E. W. Fischer (Mainz): 
Why  is this effect reversible? 

J. D. Hoffman (Washington, USA): 
In  the bulk system with interlamellar links de- 

scribed above, I would expect the  melting effects to 
be apparent ly  reversible, on an ordinary t ime scale. 
As the temperature  is lowered the  driving force for 
crystallization =1/ = Jhl(AT)/Tm ~ increases, allowing 
small nuclei to form out  of some of the longer and more 
free interlamellar links. On rewarming, these would 
melt  out  quite close to the temperature  where they were 
formed, giving the appearance of reversibility on the 
t ime scale used. This is of course not  proved, bu t  I 
consider i t  a reasonable hypothesis. On the  other hand,  
l do not  consider t h a t  it has been proved experimentally 
t ha t  melting under  the conditions s tated in bulk poly- 
mers is completely reversible. Also, for temperatures 
around 125 to 130 ~ thickening occurs; on storage 
a distr ibution of lamellar thicknesses will appear to 
hroaden the melting point  further. 

Another  point  here is t ha t  the  lower molecular 
weight component  in a whole polymer will form 
extended-chain crystals of various sizes. To the extent  
tha t  these occur in the  bulk polyethylene samples in 
question, they would tend to melt  out  on heating and 
reform on cooling in a manner  ra ther  closely approximat-  
ing the reversible. 

E. IlL Fischer (Mainz): 
There is another  impor tan t  proof t h a t  in the case 

of polyethylene single crystals the crystallite size 
distr ibution can be excluded as a reason for part ial  
melting. Let  us s tar t  with a macrolatt ice of crystals 
and with the  reasonable assumption t h a t  the smaller 
single crystals are randomly distr ibuted in the  macro- 
lattice. Now the  question arises: How does the  small 
angle intensi ty change if these crystals melt? W h a t  
we should expect is t h a t  the intensi ty of the reflections 
decreases and the  scattering background increases, see 
fig. 29 of my  paper. Jus t  the contrary effect is observed, 
however, on the other  hand,  if the  thickness of the  
intercrystalline layers increases with temperature  then 
we would expect t h a t  the intensi ty increases up to a 
maximum at  a crystall inity of 50%. 

J. D. Hoffman (Washington, USA): 
Here you cite the  change of low angle intensi ty with 

temperature  in single crystals as evidence of gradual 
melting. Elsewhere I have suggested t h a t  such evidence 
may not  necessarily mean part ial  melting beginning 
on the surface of each crystal and working gradually 
inward as the  temperature  is raised. I questioned that, 
this was the ease in n-paraffin crystals, which behave 
in a manner  similar to single crystal mats  with respect 
to change in low-angel x-ray intensi ty with temperature.  
Thus, 1 have wondered if part ial  melting really occurs 
to a serious degree in n-paraffins and single crystals. 

The ease for lamellar thickness affecting the melting 
point  of folded single crystals seems quite clear from 
the experiments of a number  of workers, who have 
measured Tm as a function of I in order to obtain 
estimates of ae(ea)and Tm~ Thus, it seems reasonable 
to me t h a t  a distr ibution in I could lead to a distr ibution 
in T m . 

A. Keller (Bristol, England):  
Concerning the last comment  of 7Dr. Hoffman on 

the establ ishment  of a broader distribution, we would 
expect t h a t  the shorter  fold length anneal  faster t han  
the longer so we might  expect t h a t  during heating 
a wider distribution would be created which could 
lead to the result  which I)r. Ho~man finds. The other 

question concerns this paraffin melting which Dr. 
Hoffrnan just  raised. In  this connection I would like 
to ask Dr. Fischer how he calculated the  thermal  
expansion; in particular the data  of Swan and others 
refer to the sublattice expansion which is practically 
zero along the c-direction. Now, I know of no expansion 
data for the full paraffin cell along the chain direction. 

E. W. Fischer (Mainz): 
I am not  quite sure t ha t  I got the question. I f  I was 

talking about  thermal  expansion I mean of course the 
thermal  expansion perpendicular to the  chain direction, 
because this is the value which enters into the  absolute 
scattering power. You see, if we have a thermal  ex- 
pansion of the crystals, the  density of the  amorphous 
fraction decreases more. Therefore the density difference 
which is impor tan t  for the scattered intensity, changes 
the  intensi ty to a certain amount.  I wanted only to 
sav~ tha t  with the vahms whether you use Flory, Swan 
values or other values, you always a t ta in  an  a t t ach  
which is much smaller than  the observed one. You 
have only to take into account the overall density of 
the crystal and the overall density of the disordered 
region. 

A. Keller (Bristol, England):  
W h a t  I meant  was t h a t  the ends of two paraffin 

chains would separate more than  the individual chain 
members within the subcell. Then we would get a 
larger gap, t ha t  was my comment. 

E. W. Fischer (Mainz): 
Yes, and then you would also observe a premelting 

in the specific volume. 

A. Keller (Bristol. Enghmd): 
Yes, of course. 

F. P. Price (Schenectady, USA): 
The position of the  maximum in the low angle 

scattering pat terns  at  various temperatures is always 
the same. This is the ease, if the spacing is the  same. 
Now, if one were gett ing nucleation of small crystals 
between preexisting crystals, would this not  broaden 
the distribution or perhaps even change the position 
of the maxinmm? Since the maximum stays in the 
same position the distance between the corresponding 
points in crystals is constant.  The only way I can see 
to get around the difficulty is Dr. Hoffmans proposal. 

E. W. Fischer (Mainz): 
I would like to show you an effect with paraffins 

t h a t  was observed by Dr. Schmidt. He studied C2sHs~. 
There is one transit ion point. And what  he found was, 
if he measured the intensi ty and the long spacing, 
means 001-reflection of the  C2,~H~-paraffin then  
he found t h a t  the intensi ty increases very much at  
the  point  where the  t ransformation occurs. The long 
spaeing also shifted to a higher value. We explain 
t ha t  fact t ha t  a t  the transit ion point, you have a 
staggering. But  in this case all data,  specific volume, 
intensi ty and shift, of the long spacing do agree well 
with one another,  according to this general line which 
I demonstrated here. 

A. Keller (Bristol, England):  
But  this staggering means a motion and a gap. 

E. W. Fischer (Mainz): 
Excuse me, 7[ did not  mean it in this sense t h a t  the 

C2sHss is in a permanent  position, i t  is jus t  the same 
thing in the average, it will be staggered. Because the 
long period shifts for 5 =~_ and the  intensi ty shifts and 
the specific volume shifts also in the r ight  way. 
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W. Pechhold (Stuttgart): 
I have discussed this phenomena in the past and 

in the case of C10H~0 e. g. there is no change in the 
long period. And I believe that  the intensity of the 
small angle scattering goes up too. 

E. W. Fischer (Mainz): 
What  is the reason for this? 

W. Pechhold (Stuttgart): 
We have developed the theory of rotational transi- 

tion where blocks of defects are built up during transi- 
tion and it comes out that  the same mechanism as 
Dr. Ho~man has told us, place fluctuation of the 
included defect, otherwise this motion would not be 
possible. 

E. W. Fischer (Mainz): 
So you think that  the intensity increase in the 

paraffin is mainly due to a decreased density of the 
erystallites. Is that  right? 

W. Pechhold (Stuttgart): 
A decreased density of the gaps, because the chains 

shorten. 
E. W. Fischer (Mainz): 
I agree. 
H.-G. K ilian (Marburg/L.): 
I would like to make a comment on the validity 

of your theory. Your theory of "boundary melting" 
should be useful for homopolymer systems with very 
high molecular weights with folded chain crystals 
only. In  the case of extended chain crystals being 
linked together by very long chains an analogous 
process of boundary melting should occur according 
to the theory of W. R. Krigbaum, R. J. t~oe and 
Jr. K.  Smithl-3). In  contrast to these theoretical inter- 
pretations of the melting range of homopolymers we 
use the model of eutectical polymer systems4). Here 
we should observe partial melting of the crystals 
according to their size distribution, starting with the 
smallest crystals at the lowest temperatures. This theory 
predicts always an increase of the long period correlated 
to the defined decrease of the degrees of crystallinity. 

We have proved this behavior, by investigations of 
the melting of melt crystallized copolymeres of poly- 
ethylene with short chain branches (n-butyl, ethyl- 
and methyl sidestanding groupsS). Under the funda- 
mental assumption that  all short chain branches are 
excluded from the interior of the crystals we can 
evaluate the degree of crystallinity as well as the long 
periods depending on temperature with the help of 
only one additional internal parameterS). We can 
also calculate in agreement with the experiments the 
dependence of the integral intensity in the X-ray low 
angle range on temperature for copolymers with 
different number of short chain branches6). 

All measured data in the whole melting-range of 
the eopolymers of ethylene (crystallinity, long periods, 
integral intensity in the X-ray low angle range) can 

~) Kriegbaum, W. R., R. J. Roe, and Jr. K.  J. Smith, 
Polymer 5, 533 (1964). 

~) Kriegbaum, W. R., R. J. Roe, and Jr. K.  J. Smith, 
Polymer 5, 636 (1964). 

3) JRoe, R. J., Jr.  K. J. Smith, and W. R. Kriegbaum, 
J.  Chem. Phys. 35, 1306 (1961). 

4) Kilian, H.-G., Kolloid-Z. u. Z. Polymere 2112, 97 
(1965). 

5) Glenz, W., Dissertation Naturwissenschaftliche 
FakultS~t der Philipps-UniversitS~t Marburg (1968). 

~) Asbach, G. I., B. Heise, W. Glanz und H.-G. 
tfilian (in Vorbereitung). 

be completely understood only on the basis of our 
model. In a pure theory of boundary premelting 
there exists no possibility to explain an increase of the 
long period during the melting process. 

E. W. Fischer (Mainz): 
I agree completetly with you, but  of course the 

mechanism I proposed here is only valid for folded 
crystals. I am sorry I did not mention it here. 

K. H. lUers (Ludwigshafen): 
Ich m6chte bier ein einfaches Experiment vor- 

schlagen, das Lieht in diese Frage bringen k6nnte. Man 
bestrah|e Polyi~thylen bei verschiedenen Temperaturen, 
in den Temperaturbereichen, die hier zur Diskussion 
stehen, etwa oberhalb yon 120 ~ unter solehen Be- 
dingungen mit sehnellen Elektronen, dab die bei 
niedrigeren Temperaturen vorhandenen amorphen 
Bereiche so stark vernetzt werden, dab bei anschlie- 
Bender Abkiihlung diese Schmelze nicht mehr kristal- 
]isieren kann. Andererseits muB jedoch unter solchen 
Bedingungen bestrahlt werden, dab die bei der Be- 
strahlungstemperatur vorhandenen Kristalle nieht an- 
gegriffen werden. Wenn man dann bci Raumtemperatur 
die Kristallinit~t und die iibrigen Eigenschaften miBt, 
wiirde das wahrscheinlieh eine Entscheidung bringen 
kSnnen. 

E. W. Fischer (Mainz): 
Das ist ein guter Vorschlag. Wir sprechen so, als 

liige eine bestimmte Dicke der Grenzschicht und be- 
stimmte Dicke der Kristalle vor, aber ich weifl nicht, 
ob die Struktur als solche statisch ist oder ob nicht 
nine Umorganisation bei diesen Temperaturen start- 
finder, die dafiir sorgt, dab trotzdem die mittlere Dicke 
der fehlgeordneten Bereiche konstant bleibt. Wir sehen 
ja, dab das Dickenwachstum nicht aufhSrt, es finder 
immer noch statt, und wir k5nnen bier nur von einer 
mittleren Dicke der amorphen Schicht sprechen, weil 
wir das Experiment in einem Zeitraum durchfiihren, 
in dem das Dickenwachstum zu vernachliissigen ist. 
Aber das Dickenwachstum findet immer noch start, 
und dabei muB irgendetwas in der Probe herumdiffun- 
dieren. Ich weiB jetzt nicht, wie lange Sic bestrahlen 
miissen, um die amorphen Bereiche zu vernetzen? 

D. H einze (Ludwigshafen): 
Wenn man vor dem Versuch, den Herr lllers vor- 

geschlagen hat, bei Raumtemperatur  bestrahlt, so dab 
die amorphen Bereiche vernetzt sind, bekommt man 
kein Lamellenwachstum. 

H. G. Kilian (Marburg/L): 
Ich mSehte darauf hinweisen, dab die Vernetzung in 

den amorphen Bereichen partiell kristallisierter Poly- 
/ithylene thermodynamisch offenbar wie Kurzketten- 
verzweigungen bewertet werden miissen 1 3). Die Ver- 
netzung entspricht damit dem ~bergang yon einem 
Homopolymerensystem zu einem ,,Copolymeren- 
system", in welchem die Vernetzung formal als Co- 
monomereinheiten aufgefaflt werden miissen. Schmelz- 
kurven wie aueh Schmelztemperaturen (maximale 
Schmelzpunkte) werden daher nieht allein durch die 
KristallitgrSBenverteilung bestimmt. 

~) Glenz, W. und H. G. Kilian, Kolloid-Z. u. Z. 
Polymere 21}6, 33 (1965). 

3) Glenz, W. und H. G. Kilian, Kolloid-Z. u. Z. 
Polymere 206, 104 (1965). 

3) Glenz, W. und H.-G. Kilian, IUPAC-Symposium- 
Toronto (1968) A 10.3. 

K. H. lllers (Ludwigshafen): 
Selbstverstgndlieh, aber es geht hier ja um das 

Fixieren der Struktur bei h5heren Temperaturen. 
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W. Pechhold (Stut tgart) :  
I have a question to Dr. Fischer. Have you any results 

about  the  act ivat ion energy from your measurements.  

E. W. Fischer (Mainz): 
Well, we got this from the thickening process, we 

th ink  it must  be about  12 kcal/mole. 

W. Pechhold (Stut tgart) :  
Corresponding to the ~-process in polyethylene? 

A. Keller (Bristol, England):  
i can quote an experimental  finding against com- 

plete melting on thickening. I t  is a fact observed long 
ago t h a t  when a single crystal anneals it breaks up into 
small islands on the  substrate.  Now we know t h a t  
those islands get thicker as the  result of annealing 
without  the c-axis orientat ion being affected which is 
the basis of the whole annealing picture. However, in 
addition the  diffraction pa t te rn  reveals t ha t  even in a 
completely broken up crystal the lattice orientat ion 
is identical to t ha t  in the original unannealed crystal 
not  only with respect to the chain direction bu t  also 
as regards the orientat ion of the  chains around their  
axes and identically so within each isolated island. 
Consequently melting could not  have taken place, 
otherwise this orientat ion would have been lost. 

A. J. Kovacs (Strasbourg, France) (with 2 figs.) : 
1 would like to comment on a problem raised by 

Dr. Fischer about  the partial  melting of polymer 
crvstals near their  melting point. Banks et al2) 
ret)orted in 1966 t ha t  if polymer spherulites are heated 
slightly above the  temperature  where their  bire- 
fringence disappears (i. e. above the optical melting 
point), the subsequent recrystallization on cooling 
leads to a considerable increase of the concentration 
of nuclei. This very common phenomenon is i l lustrated 
by figs. 1 and 2 with an isotactic polybutene-1 sample. 
Fig. 1 shows two spherulites during their  growth 
at  85 ~ after quenching the melt  front 160 ~ The 
preparat ion was then rapidly heated to 120 ~ where 
the birefringence is no more detectable, and cooled 
again to 85 ~ (the limiting melting temperature  of 
this sample is about  130 ~ Fig. 2 shows the new 
texture  after a short  time. One can see t ha t  the area 
covered by  the  initial spherulites (fig. 1) is now filled 
rapidly by a great number  of small spherulites, while 
the outer crown represents the additional growth during 
the recrystal]isation process wi thout  any apparent  
nucleous. 

These two pictures clearly show tha t  some small 
fragments of the initial crystalline material  remain 
unmelted at  120 ~ and they act as seeds in the  sub- 
sequent recrystallization process at  85 ~ We in- 
vestigated this self-seeding phenomenon in a quanti-  
ta t ive  manner  2) and have shown t h a t  one can in- 
crease the initial number  of nuclei by a factor 106 or 
more. The same holds also for the part ial  dissolution 
of single crystals prepared from dilute solution as 
already mentioned by Dr. Keller a, 4). 

Since there is evidence t h a t  these crystal-fragments 
are quite stable near the  melting point,  I wonder if 
this can be reconciled with the interpretat ion of surface 
melting proposed by  Dr. Fischer? 

1) Banks, IV., A. Sharpies, and G. Thomson, Europ. 
Polymer J.  2. 309 (1966). 

2) Vidotto, G., D. Levy and A. J. Kovac,~, Kolloid-Z. 
u. Z. Polymere 230, 289 (1969). 

3) Blundell, D. J., A. Keller, and A. J. Kovacs, 
Polymer Letters  4, 481 (1966). 

a) Kovacs, A. J. and J. M. Manson, Kolloid-Z. 
u. Z. Polymere 214. 1 (1966). 

Fig. 1. Spherulites of Polybutene-1 growing at  85 %! 

Fig. 2. The same view as in fig. 1, after melting the 
sample at  120 ~ and quenching to 85 ~ 

P. H. Lindenmeyer (Durham, USA) : 
i would like to say, thai, this demonstrates  in a very 

nice way the comment  I made earlier today, on the 
heating above the melting point  t ha t  may  be related to 
the  fractionation process. In  the interior of this crystal 
fractionation has already been carried out  and when 
you heat  i t  above the melting point,  you did not  men- 
tion how long you held it a t  this temperature.  

A. J. Kovaes (Strasbourg, France):  
The concentration of seeds left near the melting 

point  depends on the thermal  history of the sample, 
on the heat ing rate  and the  ul t imate temperature  Ts 
(120 ~ in case of fig. 2), bu t  i t  is practically independent  
on the t ime during which the sample is mainta ined a t  
Ts. Thus the seeds are quite stable and they can even 
grow slowly at  Ts, since Ts is below the limiting 
meeting point. 

P. H. Lindenmeyer (Durham, USA): 
I would just  like to suggest t ha t  you might  give con- 

sideration not  only to the preservation of nuclei bu t  
the possibility t ha t  fractionation which had  occurred 
during your original crystallization may also be in- 
fluencing the nucleation rate as you cooled down. 
In  other words if you have a concentration of molecules 
in which you eliminated the low molecular weights, 
this will nucleate faster t han  the outside of this  region 
where you initially crystallize very rapidly and  allowed 
very litt le fractionation to occur. There you got your 
mixture essentially back again and the  nucleation rates 
in t h a t  region are much slower as you observe. 


