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Unter Zugrundelegung der bei 360 min erreichten
Werte (vgl. Abb. 7) errechnen sich folgende Konstan-
ten:

60°: K 4~ 6,2 - 10%;
65°: K4~ 3,3 104
Weiterhin ist

AG >~ -—7300 cal
AG 2~ —7000 cal

e

—a A8 ~ — 60 Clausius

und
AH >~ — 27000 cal.

Die Grofie A H ist fir den Ablauf der Reaktion ent-
scheidend, da sie den Hauptanteil an Energie liefert.

Die Umkehrbarkeit der Aggregationsreak-
tion wie auch die der doppelten Umsetzung
ist thermodynamnisch in bezug auf die dabei
entstehenden Reaktionsprodukte nicht exakt
erfiillt. Das monomere Proteinmolekiil, wel-
ches durch Spaltung eines aggregierten Pro-
dukts entsteht, ist sicherlich nicht mit dem
Ausgangsmolekiil in bezug auf seine Gestalt,
Konfiguration usw. identisch. Eine Gleich-
artigkeit kann nur in der Reaktionsfahigkeit
seiner aktiven Stellen — also der SH- oder
SS-Gruppen — bestehen, soweit der Rahmen
der Theorie durch Annahme durchweg gleich
grofler Geschwindigkeitskonstanten das fiir
jeden Schritt verlangt. Das wieder abgespal-
tene monomere Protein ist zumindest als
denaturiert anzusehen. Diese Art der Dena-
turierung kdme dadurch zustande, da3 nach
lingerem Erwirmen schlieBlich alle Protein-
molekille einmal den aggregierten Zustand
durchlaufen haben und nur zu einem Teil
darin verbleiben.

Diese Arbeit wurde durch Unterstiitzung
der Deutschen Forschungsgemeinschaft und
der U. 8. Research and Development Divi-
sion Department of Army (Contract Nr. DA-
91-508-EUC-280) ermdglicht, denen wir an
dieser Stelle bestens danken méochten.

Zusammenfassung

Bei der durch Erwirmen auf 60 °C eintretenden
Aggregation des Rinderserumalbumins (RSA) in wifri-

ger Losung im neutralen pg-Bereich wird nach einiger
Zeit, die Einstellung eines scheinbaren Gleichgewichtszu-
stands zwischen der Zahl der monomeren Proteinmole-
kiile und der Zahl der insgesamt vorhandenen Partikeln
(einschliefilich gebildeter Aggregate) beobachtet. Da
jedoch die durch die Lichtstreuung feststellbaren Ge-
wichtsmittelwerte der gelosten Partikeln in vergleich-
baren Zeiten keinen Gleichgewichtszustand erreichen,
sondern laufend gréfler werden, wird ein Reaktions-
mechanismus vorgeschlagen, der (1.) aus einer Addition
mehrerer Proteinmolekiile mit Riickreaktion, (2.) aus
einer doppelten Umsetzung von nach [1] entstandenen
Addukten besteht. Aggregate werden im untersuchten
Fall durch Kniipfung intermolekularer Disulfidbriicken
als Folge der Reaktion zwischen SH- und intramolekula-
ren SS-Gruppen zweier Proteinmolekiile gebildet; diese
Reaktion ist umkehrbar und kann zu einem echten
Gleichgewicht fithren. Gleichzeitig kénnen auch Um-
setzungen zwischen SH-Gruppen eines Molekiils und
neugebildeten SS-Gruppen stattfinden [2], wobei Bruch-
stlicke verschiedener Grofle entstehen, ohne dafl die
Zahl der Partikeln sich dndert; diese Reaktion verdn-
dert auch nicht die Zahl der monomeren Molekiile, wohl
aber den Gewichtsmittelwert.

Die zeitliche Anderung der Konzentration der mono-
meren Proteinmolekiile beim Erwirmen wurde durch
Messungen ihres,,Gipfels* im Sedimentationsdiagramm,
die der Partikelkonzentration durch Messungen des
osmotischen Drucks und die des Gewichtsmittelwerts
durch Lichtstreuungsmessungen bestimmt und mit der
Theorie verglichen.
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Kernresonanzmessungen an Polyiithylen
Von H. Thurn
Mt 15 Abbildungen in 49 Einzeldarstellungen und 3 Tabellen

Einleitung

Die Kernresonanzkurven, die man an
amorphen Hochpolymeren miBt, weisen in
den meisten Fillen einfache Formen auf.
Diese Linienformen &4ndern sich mit der

(Eingegangen am 22. Februar 1961)

Temperatur, und man kann die Anderungen
mit molekularen Vorgingen im Stoff in Ver-
bindung bringen. Es hat sich gezeigt, daB
gewisse Schliisse aus dem Kernresonanz-
experiment mit solchen aus anderen Metho-
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Abb. 1. Legende s. 8. 13.
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den, z. B. der mechanisch-dynamischen oder
der dielektrischen,im wesentlichen iiberein-
stimmen. Bei amorphen Hochpolymeren hat
man deshalb gute Griunde fur die Annahme,
daBl man die meisten Phinomene, die man als
Verdnderung des Kernresonanzsignals be-
obachtet, erkldren kann.

Bei den partiell-kristallinen Hochpoly-
meren ist dies nicht in gleichem Mafe der
Fall. Bei ihnen rufen die Anordnung der
Molekiile in gittergeordneten Bereichen mit
kleinen Molekiilabstinden neben solchen in
weniger geordnetem Zustand mit grofieren
Abstinden und die Existenz der gleichen
Molekiilgruppen in beweglichem und un-
beweglichem Zustand nebeneinander eine
kompliziertere Form der Kernresonanzlinie
hervor. Die Komponenten, aus denen die
Gesamtlinie besteht, iiberdecken sich meist
erheblich, und man kanh sie einzeln nur ver-
folgen, wenn man in der Lage ist, die Gesamt-
kurve in ihre Anteile zu zerlegen. Fiir solche
Zerlegungen gibt es aber keine allgemein
giiltige Vorschrift, und so ist das Verfahren
mit einer gewissen Willkiir behaftet, die sich
notwendigerweise in alle Schliisse und Folge-
rungen fortpflanzt, die man aus solchermaBen
ausgewerteten Kurven zieht. Zuverldssiger
erscheint daher das Verfahren, aus der Form
der unzerlegten Linie z. B. iiber das 2. oder
4. Moment oder iiber ihre Kombination Aus-
sagen zu gewinnen.

Die im folgenden beschriebenen Unter-
suchungen sollten unter anderem dazu die-
nen, die Schliisse, die man aus Kernresonanz-
messungen an partiell-kristallinen Hochpoly-
meren ziehen kann, durch Vergleich mit den
Ergebnissen aus anderen Methoden auf ihre
Zuverldssigkeit zu priiffen und so weitere
Einblicke in den Aussagewert der Kern-
resonanzmethode zu gewinnen. Zur Unter-
suchung wurde das Polyéthylen herangezo-
gen, das besonders gut und sorgfiltig mit
anderen Methoden untersucht ist und iiber
dessen Verhalten zahlreiche Ergebnisse und
Versuche zu ihrer Deutung vorliegen.

Es sind bisher eine Reihe von Kern-
resonanzmessungen an Polydthylen bekannt
geworden (1-11, 27, 32, 38-47). Es kann
schon an dieser Stelle bemerkt werden, daf
die im folgenden beschriebenen MeBergeb-
nisse in fast allen Féllen, in denen an ver-
gleichbaren Polyéathylentypen gemessen wur-

Legende zu nebenstehender Abbildung 1:

Dispersionskurven der Polyithylene V1, V3, V7 und
L6 bei Temperaturen in der Nihe von —121 °C,
—~34°C und +6°C

de, mit denen der zitierten Autoren befriedi-
gend iibereinstimmen.

Die Apparatur

Alle Messungen wurden mit einem von der Firma
Triib, Tauber & Co., Ziirich, gebauten Kerninduktions-
spektrographen (12) durchgefiibrt. Das Instrument
arbeitet mit einem Permanentmagnet mit etwa
6000 Gaull bei einer Resonanzfrequenz der . Protonen
von 25 MHz. Die in ein Glasrohr eingeschlossene
Probe 148t sich im Bereich —185 °C bis 200 °C mit
einem gekiihlten bzw. erwidrmten Stickstoffstrom tem-
perieren. Abb. 1 zeigt als MeBbeispiel einige Dispersions-
kurven der Polyathylene V1, V3, V7 und L6%)
(siehe Tab. 1 und 2) bei verschiedenen Temperaturen.
Sie demonstrieren die Verdnderung der Linienform mit
der Temperatur. Die Zerlegung, Integration und Aus-
wertung der Linien wird bei den einzelnen MeBergeb-
nissen behandelt.

Die untersuchten Polyithylenproben

Die untersuchten Polyéthylenproben sind in Tab. 1
bis 3 zusammengestellt. Bei den Proben B—H der Tab. 1
handelt es sich um handelsiibliche Produkte verschie-
dener Herkunft. Die Produkte V1 bis V3 haben aus-
gesprochen wachsartigen Charakter und sind durch
thermischen Abbau aus einem héhermolekularen ver-
zweigten Polydthylen gewonnen. V 7 entspricht etwa
einem handelsiiblichen verzweigten Polyithylen, Die
linearen und wenig verzweigten Polydthylene B, T, L. 6
und L 7 haben, bedingt durch das Herstellungsverfah-
ren, wesentlich hohere Molekulargewichte als stirker
verzweigte. Bei allen Proben war durch ultrarotspektro-
skopische Untersuchungen von Schnell?) sichergestellt,
dab sie, abgesehen von etwas unterschiedlichen Molekiil-
endgruppen, keine mit der UR-Methode feststellbaren
Verunreinigungen enthalten. Die meisten Proben
waren sowohl von Hendus (18) réntgenographisch als
auch von Schmieder (28) mit der Torsionsschwingungs-
methode untersucht, so daBl deren Ergebnisse bei der
Beurteilung der Kernresonanzergebnisse mit heran-
gezogen werden konnten. Die gleichzeitig durchgefiihr-
ten dielektrischen Verlustfaktormessungen an den
meisten der Polyathylene werden demnéchst verdffent-
licht (14). In der vorliegenden Arbeit wurden die
gleichen Probenbezeichnungen benutzt wie bei den
zitierten dielektrischen Verlustfaktormessungen. Die
Tabellen enthalten Angaben iiber Vorgeschichte und
Vorbehandlung, Grenzviskositat [7], Verzweigungsgrad
und Kristallinitit bei langsamem Abkiihlen aus der
Schmelze. Der Verzweigungsgrad ist durch die Zahl der
CH,/1000 C charakterisiert®); die Kristallinitat ist
ultrarotspektroskopisch von Schnell (22) bestimmt
worden; die Grenzviskositit ist ein MaB fiir das Mole-
kaolargewicht. Die einzelnen Proben unterscheiden sich
nicht nur durch die in der Tabelle genannten Eigen-
schaften. Neben den nach Art und Konzentration der
je mach Herstellungsart verschiedenen Ungeséttigt-
heiten (siehe bei 14 Tab. 1) konnen sie vielmehr auch
noch andere Unterschiede aufweisen, z. B. in der

1) Die Dispersionskurven von L 6 in Abb. 1 verlaufen
wegen einer anderen Phaseneinstellung im Phasen-
vergleichsglied der Apparatur spiegelbildlich zu den
Kurven der iibrigen Produkte. Der Unterschied ist fiir
die Auswertung ohne Bedeutung.

%) Ich danke Herrn Dr. Schnell fiir die Durchfithrung
der Messungen.

%) Die Angabe bedeutet hierbei Gesamtzahl aller
CH;-Gruppen pro Gesamtzahl aller C-Atome.
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Tabelle 1

Polysthylene mit wverschiedenem Verzweigungsgrad
(Siehe auch die genauere Charakterisierung der Pro-
dukte in der unter 14.) zitierten Arbeit)

Krist. bei**)

*
Probe  CHy1000 ¢ 5) +22°C
00 cm?

cm?/g %
B 1,2 2,1 78
I 6,9 18 —
D 12,3 ~ 53
F 20,6 — —
G 23.8 1,2 42
H 30,6 1.0 44

Tabelle 2

Polyithylene mit verschiedenem Molekulargewicht

Krist. bei**)

[n] o
Probe CH,/1000 C 100 cm¥g —l~%2 C
Yo
Verzweigte
Polydthylene
Vi 29,6 0,185 53
V2 29,4 0,28 49
V3 30,4 0,34 48
v 28,5 1,2 40
Lineare
Polydthylene
L7 ~ 1 5,75 69
L6 ~1 11,5 64

*) Qrenzviskositit [7] gemessen in Dekalin.

**) Nach sehrlangsamer Abkithlung ausderSchmelze.
Die angegebenen Kristallinitatswerte sind nach der
Methode von Hendus und Schnell (22) bestimmt und
liegen wesentlich niedriger als die héunfig angegebenen
nach der Methode von Matthews, Peiser und Richards
(31) bestimmten Werte.

Tabelle 3
Aus verdiinnter Losung auskristallisierte Polyithylene
Probe Vorgeschichte
Kristallisation
B Lineares auskristallisiert aus 0,19%iger Xylol-
Polyithylen losung bei +78°C (keine therm.
Nachbehandlung)
H Verzweigtes  auskristallisiert aus 0,1%iger Xylol-
Polyithylen 16sung bei +22°C (keine therm.
Nachbehandlung)

Molekulargewichtsverteilung, in der chemischen Un-
einheitlichkeit und in der Morphologie. Diese Eigen-
schaften sind fiir die hier untersuchten Proben nicht so
genau bekannt, daB sie in die Diskussion einbezogen
werden kénnten. Man sollte sich aber stets vergegen-
wirtigen, dafl Unterschiede in diesen Eigenschaften die
Kernresonanzergebnisse beeinflussen kénnen.

Die Ergebnisse der Messungen
Die Temperaturkurven der Halbwertsbreite

Aus den gemessenen Kurven, wie sie Abb. 1
als Beispiel wiedergibt, wurde die ,,Halb-
wertsbreite‘‘, unter der hier der Abstand in

GauB von einem Maximum zu dem ent-
sprechenden Minimum des Dispersionssignals
verstanden wird, fiir die breite Linienkompo-
nente und fiir die schmale Linienkomponente
entnommen. Als Bezugswert diente dabei der
25-GaubBl-Abstand von zwei Eichmarken, die
wihrend der Messung auf jede Linie auf-
gesetzt werden konnten (siche Abb. 1). In
Abb. 2-4 sind die Halbwertsbreiten als
Funktion der Temperatur fiir die Polyithy-
lene der Tabelle 1 und 2 angegeben. Um die
Ubersichtlichkeit nicht herabzusetzen, sind
bei diesen und allen anderen Abbildungen
jeweils nur fiir zwei Stoffe die MeBpunkte
eingezeichnet.

Wie die Untersuchungen von Bloembergen, Purcell
und Pound (26), Van Vieck (13), Alpert (15), Guiowsky
und Pake (16) und anderen gezeigt haben, ist das Aut-
treten von Protonen- und damit Molekiilbewegungen
im Stoff mit einer Linienverengung verkniipft. Dabei
ist es notwendig, dall die Molekiilbewegungsfrequenz
oder Platzwechselhdufigkeit etwa von der GroBe der
Linienbreite selbst wird?*), damit eine Verengung mit
steigender Temperatur zustande kommt. Es handelt
sich dabei um Molekiilbewegungsfrequenzen von der
GroBenordnung 104105 Hz. (17) Protonen bzw. Mole-
kiilteile, die weniger als etwa 10* Platzwechsel pro
Sekunde machen, erscheinen deshalb fiir die Kern-
resonanzmethode unbeweglich. Wenn alle Molekiilteile
im Sinne der Kernresonanz unbeweglich sind, wird
die Halbwertsbreite durch die statische Spin-Spin-
Wechselwirkung bestimmt, d. h. durch den Beitrag der
durch die Dipole erzeugten lokalen Magnetfelder. Da
diese mit der 3. Potenz des Abstandes der Dipole, also
der Protonen, abfallen, ist bei gleicher chemischer Kon-
stitution die Halbwertsbreite ein Maf fiir den Abstand
zwischen den Protonen, in bestimmter Weise gemittelt
iiber alle Protonen. GroBe Abstinde tragen weniger zur
Verbreiterung der Linie bei als kleine. Der Einflufl von
Abstanden iiber 5 A ist im Rahmen der Genauigkeit
vernachlissighar klein. Je breiter also die Linie ist, um
50 kleiner ist der so gemittelte Proton-Proton-Abstand.

Die quantitativen Beziehungen zwischen
Halbwertsbreite, 2. und 4. Moment’) und
den Proton-Proton-Abstinden, wie sie z. B.
die Theorie von van Vieck (13) liefert, stimmen
zwar .in einigen einfachen, keineswegs aber
in allen Fillen befriedigend mit dem Experi-
ment iiberein. Im folgenden sollen deshalb
bei der Diskussion nur qualitative und rela-
tive Aussagen gemacht werden, die auf der
qualitativ gesicherten Tatsache basieren (38),
daB Halbwertsbreite, 2. und 4. Moment bei
unbeweglichen Protonen und damit, Molekiil-
teilen in bestimmmter Weise nur vom Mittelwert
abhingen, um den sich die Proton-Proton-
Abstinde verteilen, und dafl beim Beweglich-
werden von Molekiilteilen eine Verkleinerung
der genannten drei Mefgroflen eintritt. Die

4) Die Linienbreite 148t sich aufler in Gaul} wegen der
bekannten Bezishung w = 2nv» = y H auch in Fre-
quenzeinheiten » ausdriicken.

5) Definition siehe Fufinote 12,
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Verteilung der Proton-Protonabstinde
‘ um den Mittelwert beeinflulit die An-
2 derung der drei Megréfien z. B. mit
R der Temperatur in verschiedenem
R A X . AusmaBe.
s * e, *"x“ 12 .
3 P S a) Die schmale Linienkomponente
g RN . .
F 23 Die schmale Komponente, die von
81 i Mk geniigend, d. h. mit einer héheren
H als der kritischen Platzwechselzahl
g . beweglichen Protonen herriihrt, ist bei
° R NN den verschiedenen Polyathylenen bei
X verschiedenen Temperaturen im Be-
0 s TS reich zwischen etwa —70° und etwa
2005 50°  -100°  -50° 0° +50° woe +150° — 20 °Cin der Dispersionskurve so weit

Temperatur, °C

Abb. 2. Temperaturkurven der Halbwertsbreite fiir Polyathylene

mit verschiedenem Verzweigungsgrad (Tabelle 1)
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hervorgetreten, daB eine Bestimmung
der Lage des Maximums moglich ist
(vgl. Abb. 1). Deshalb kann eine Halb-
wertsbreite fiir diese schmale Kompo-
nente nur fiir den Bereich oberhalb dieser Tem-
peraturenangegebenwerden, obwohlderartige
Molekiilbewegungen bei allen Polyidthylenen
bei wesentlich tieferen Temperaturen ein-
setzen. Bei den vorliegenden Untersuchungen
wurde eine Halbwertsbreitenbestimmung der
schmalen Komponente nur fiir Halbwertsbrei-
ten vorgenommen, bei denen die Zahl der be-
weglichen Protonen (siehe z. B. Abb. 6) mehr
als 7,69, der Gesamtzahl aller in der Probe
enthaltenen Protonen betrug. Um apparative
Einfliisse, die bei kieinen Halbwertsbreiten
denkbar sind, mit Sicherheit auszuschlieBen,
wurden Linienbreiten unter 0,8 Gaull nicht
ausgewertet. Auflerdem wurden Messungen
ausgeschieden, bei denen die Phaseneinstel-
lung an der Apparatur nicht genau war
(weitere Erlauterungen siehe Seite 19). Wie
ein Vergleich der Kurven von Abb. 3 und 4
zeigh, ist die Halbwertsbreitensinderung mit
der Temperatur fiir Polydthylene mit kleiner
Grenzviskositdt groBer als fir solche mit
groBer Grenzviskositdts). Da Theorie und
zahlreiche Experimente darin iibereinstim-
men, dafB die Resonanzlinien um so schmaler
sind, je gréBer die Molekiilbeweglichkeit, d. h.
die mittlere Zahl der wirksamen Protonen-
bewegungen/sec ist, bedeutet dies, dal die
Zunahme der Molekiilbeweglichkeit mit stei-
gender Temperatur innerhalb des Bereich-
ches starker Beweglichkeitsdnderung bei
Polyidthylenen mit kleinerer Grenzviskositéit
groBer ist als bei solchen mit groBler Grenz-
viskositdt. AuBerdem stellt sich die gleiche

4
-200° -150° -100° -50° o°

Temperalur, °C

+50° +100

Abb. 4. Temperaturkurven der Halbwertsbreite fir
lineare Polyithylene mit verschiedener Grenzviskositit
(Tabelle 2)

%) Das Molekulargewicht wichst mit der Grenz-
viskositdt [#]. Da der Zusammenhang zwischen [#]
und dem Molekulargewicht fiir Polyithylen noch nicht
ausreichend gesichert scheint, werden in dieser Arbeit
nur [7n]-Werte angegeben.
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Beweglichkeit (Halbwertsbreite) bei einer
um so tieferen Temperatur ein, je kleiner die
Grenzviskositit ist. Es handelt sich dabei,
wie man aus Messungen mit anderen Metho-
den, z. B. der mechanisch-dynamischen oder
der dielektrischen weil}, um Bewegungen von
Molekiilteilen, die vorwiegend in den ,,amor-
phen® Bereichen des Polyithylens liegen.
Man kann daraus schliefen, dafi der ,,Grad
der Beweglichkeit?) der mit den Molekiil-
teilen verkniipften Protonen in den amorphen
Bereichen mit abnehmender Grenzviskositit
zunimmt. Wie die Auftragung der unbeweg-
lichen Anteile als Funktion der Temperatur

tiefe Temperaturen |

hohe Temperoturen

Abb. 5. Uberlagerung der Kompouenten im Disper-
sionssignal (schematisch) (gezeichnet ist die linke
Hilfte des Dispersionssignals)

in Abb. 6b zeigt, sind zwar bei den verzweig-
ten Polyidthylenen mit kleiner Grenzviskosi-
tit z. B. bei —10°C weniger Molekiilteile
beweglich als bei den Polydthylenen mit
groBerer Grenzviskositdt, sie besitzen aber
nach Abb. 3 einen gréferen Grad von Be-
weglichkeit, Die Vermutung liegt nahe, dal
bei dieser Anderung nicht die Grenzviskosi-
tit bzw. das durch sie bedingte Molekular-
gewicht, sondern eine andere Eigenschaft der
verschiedenen Produkte, z. B. die Zahl der
Doppelbindungen, eine Rolle spielt. Die

7) Der Begriff ,,Grad der Beweglichkeit* umfalit den
Einflul der Zahl der Bewegungen pro Zeiteinheit und
der Amplitude der Bewegungen.

Doppelbindungen enthaltenden Molekiilteile
werden, wie die dielektrischen Messungen
zeigen, bei allen verzweigten Polyédthylenen
bei der gleichen Temperatur beweglich.
AufBerdem ist ihre Zahl bei den untersuchten
verzweigten Polyéithylenen um so groGer,
je kleiner die Grenzviskositit ist. Die Ande-
rung in der Zahl der beweglichen Molekiil-
teile®) und im Grad der Beweglichkeit zeigen
jedoch mit diesem Verhalten keinen Zu-
sammenhang bzw. erfolgen gerade entgegen-
gesetzt. Wahrend sich ndmlich die Zahl der
Doppelbindungen mit steigender Grenzvisko-
sitdt vermindert, nimmt die Zahl der beweg-
lichen Anteile zu (siehe Abb. 6b), und wih-
rend das Maximum der Beweglichkeit der die
Doppelbindungen enthaltenden Molekiilteile
dielektrisch unabhingig von der Grenz-
viskositdt bei der gleichen Temperatur auf-
tritt (bei gleicher Frequenz), zeigt der Be-
reich der stirkeren Anderung der schmalen
Komponente eine Abhingigkeit seiner Tem-
peraturlage von der Grenzviskositdt. Die
Anderung der Zahl der Doppelbindungen
mit der Grenzviskositét kann somit vermut-
lich nicht fiir die beobachteten Kernresonanz-
effekte verantwortlich sein. Ob eine andere
Eigenschaft des Polydthylens durch ihre
Anderung mit der Grenzviskositit die An-
derung im Beweglichkeitsgrad und in den un-
beweglichen Anteilen hervorruft, bleibt noch
zu kliren.

Die Messungen von McCall und Slichter (8)
an einem linearen und einem stark verzweig-
ten Polyédthylen zeigen, dafl beim linearen
Polyéthylen oberhalb ~10 °C die Halbwerts-
breite der beweglichen Komponente bei
gleicher Temperatur grofier ist als beim ver-
zweigten Polydthylen. Da die Grenzviskosi-
tdt der beiden Polydthylene aber nicht be-
kannt ist, kann nicht ausgeschlossen werden,
daB an dem Effekt bis zu einem gewissen
Ausmafie Molekulargewichtseinfliisse betei-
ligt sind. Wie Abb. 2 zeigt, sind auch bei den
von uns untersuchten Polyédthylenen mit
verschiedenem Verzweigungsgrad die Halb-
wertsbreiten bei den Typen mit kleinerem
Verzweigungsgrad grober als bei den Typen
mit groBerem Verzweigungsgrad. Der Zu-
sammenhang zwischen Verzweigungsgrad und
Halbwertsbreite ist jedoch wegen der ver-
schiedenen Grenzviskosititen der Polyéthy-
lene von Abb. 2 nicht eindeutig.

Bei verschiedenen hochmolekularen Polyidthylen-
proben wurde auch bei Temperaturen bis zu —190 °C
herab noch eine Andeutung einer schmalen Komponente
gefunden, die einem Flachenanteil von etwa 49, im

&) Siehe Seite 18.
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Dispersionssignal und etwa 19, im Absorptionssignal
entspricht (siehe Abb. 1, Kurve V7, —123 °C). Auch

Peterlin und seine Mitarbeiter (10) haben diese schmale
Komponente gefunden. Thr Auftreten ist, falls es sich
um einen reellen Effekt handelt, als ein Anzeichen
dafiir anzusehen, dall entweder auch bei sehr tiefen
Temperaturen noch einige Molekiilteile beweglich sind
oder daf3 die Proton-Proton-Abstandsverteilung einen
zusdtzlichen Schwerpunkt aufweist. Leider ist der Effekt
nicht immer reproduzierbar. Es wurde vergeblich ver-

—10°C liegt und den allgemeinen Abfall
unterbricht. Die Abnahme der Halbwerts-
breite mit steigender Temperatur ist wahr-
scheinlich eine Folge der thermischen Aus-
debnung der Probe. Mit steigender Tempe-
ratur vergrofern sich die Molekiilabstédnde.
Bei Temperaturen unterhalb von etwa
—70 °C beobachtet man relativ grofle Unter-
schiede in den Halbwertsbrei-
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Abb. 6. Temperaturkurven der unbeweglichen Anteile. — a) Polyathylene

mit verschiedenem Verzweigungsgrad (Tabelle 1). — b) verzweigte Poly-

dthylene mit verschiedener Grenzviskositit (Tabelle 2). - c) Lineare
Polyithylene mit verschiedener Grenzviskositit

sucht, seine Ursache festzustellen. Fiir das Auftreten
oder Fehlen dieser schmalen Komponente konnte kein
Zusammenhang gefunden werden mit der Modulations-
amplitude, der GroBe des H,-Feldes von Sattigung bis
zu den kleinsten Werten, von einer eventuellen Feuch-
tigkeit der Probenoberfliche, von der Grenzviskositit,
vom Verzweigungsgrad oder von der Probenvorbehand-
lung wie dem Pressen, Tempern oder Abschrecken.

b) Die breite Linienkomponente

Bei allen untersuchten Polyéthylenen zeigt
die Halbwertsbreite der breiten Linienkompo-
nente zwei auffallende Ziige. Sie nimmt im
ganzen untersuchten Bereich langsam mit
steigender Temperatur ab und weist ein
Minimum auf, das etwa im Bereich — 30° bis

I
+100°

kristallisierter Substanz. Bei
den linearen Polyithylenen ha-
ben die Molekiile in den gitter-
geordneten Bereichen nicht nur
kleinere Abstéinde als in den
verzweigten, sondern der Anteil
der mit diesen kleinen Ab-
sténden in der Volumeneinheit angeordneten
Molekiilteile ist auch gréBer als bei den ver-
zweigten Polydthylenen. Die breite Linien-
komponente setzt sich bei tiefen Tempera-
turen, bei denen nicht nur die Molekiilteile
in den gittergeordneten Bereichen, sondern
auch in den amorphen Bereichen unbeweg-
lich sind, aus den zwei von diesen verschiede-
nen Bereichen gelieferten Anteilen zusam-
men.

Mit steigender Temperatur verschwinden
etwa oberhalb —100 °C" die Unterschiede in
der Halbwertsbreite der breiten Komponen-
ten, weil nun die beginnenden molekularen
Bewegungen eine Anderung der Linienform

+150°

2
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der breiten Komponente verursachen. Das
Minimum, das bei allen Kurven im Bereich
—30° bis —10 °C auftritt, wurde auch von
anderen Autoren (5, 40) beobachtet. Egs ist
im wesentlichen ein einfacher geometrischer
Effekt ohne physikalische Bedeutung. Abb. 5
soll diesen Effekt schematisch vereinfacht
erldutern. Sie zeigt jeweils die eine Hilfte
einer Dispersionskurve.

Beim Polyithylen kommt die breite Linie bei tiefen
Temperaturen durch die Beifrige der im Kristallinen
festgelegten Wasserstoffatome und der in den amorphen
Bereichen unbeweglichen Wasserstoffatome zustande
(gestrichelte Kurven). Beide Beitrige iiberlagern sich
zu der experimentell beobachteten Kurve (ausgezogene
Kurven). Bei Temperaturerhdhung bleiben die Molekiil-
teile in den Kristalliten zunachst unbeweglich, wahrend
die Molekiilteile in den amorphen Bereichen beweglich
werden. Das Beweglichwerden ist mit einer Linien-
verengung verbunden. Die experimentellen Kurven
zeigen eine Verkleinerung der Halbwertsbreite, bis die
Verengung des Linienanteils, der von der beweglich
werdenden Komponente stammt, so weit fortgeschritten
ist, daB er von dem breiten Maximum getrennt werden
kann. Insgesamt durchlauft die Halbwertsbreite so ein
Minimum.

Diese Darstellung kann natiirlich nur stark wver-
einfachend die Grundziige des Eiffektes beschreiben,
Sie beriicksichtigt z. B. nicht die Anderung des Verhalt-
nisses beweglich/unbeweglich, die sich zusatzlich noch
iberlagert. ‘

Dieser Effekt tritt nur dann beim Separieren der
schmalen Komponente auf, wenn die beweglichen An-
teile und die Halbwertsbreiten der beweglichen und der
unbeweglichen Komponente in einem &hnlichen Ver-
haltnis stehen wie hier beim Polydthylen. Der Effekt
ist deshalb nicht bei allen partiell-kristallinen Hoch-
polymeren in gleicher Auspragung zu erwarten.

Der verstirkte Abfall der Halbwertsbreite
der breiten Komponenten oberhalb des in
Abb. 5 diskutierten geometrisch bedingten
Minimums bzw. des darauf folgenden Maxi-
mums setzt bei Temperaturen zwischen
+20° und + 80 °C um so frither ein, je héher
der Verzweigungsgrad ist. Er charakterisiert
das allméhliche Aufschmelzen in den kristal-
linen Bereichen, das mit zunehmender Ver-
zweigung bei niederer Temperatur beginnt.
Das Beweglichwerden der Molekiilteile be-
wirkt im Schmelzbereich die Abnahme der
Halbwertsbreite?). Dem beginnenden Auf-
schmelzen der Kristallite ist das Beweglich-
werden von Molekiilteilen iiberlagert, die

) Hendus und Schnell (48) finden den Schmelz-
beginn bei Produkt B réntgenographisch und ultrarot-
spektroskopisch im Bereich ~+80° bis 490 °C und beim
Produkt H ultrarotspektroskopiseh bei etwa —20 °C.
Bei der Kernresonanzmethode verhindert das Auf-
treten des Minimums in der Halbwertsbreite der breiten
Komponente eine genauere Bestimmung der Tempera-
tur des Schmelzbeginns aus der Linienbreite, so da8
eine bessere Ubereinstimmung zwischen den Ergeb-
nissen aus der Kernresonanzmethode und den mit den
ibrigen Methoden erzielten nicht erwartet werden
kann,

bis zu diesen Temperaturen noch im Amor-
phen unbeweglich festgelegt waren.

Die unbeweglichen Anteile

Die Fliche unter der Kurve eines Kern-
resonanz-Absorptionssignals ist bei Hoch-
auflosungsspektren proportional der Zahl
der an seinem Zustandekommen beteiligten
Atome. Auf diesem Zusammenhang beruht
z. B. die Moglichkeit, das Integrationsverfah-
ren zur Auswertung von hochaufgelGsten
Linienspektren zu verwenden. Wilson und
Pake (3) haben als erste vorgeschlagen, an-
zunehmen, dal} bei partiell-kristallinen Hoch-
polymeren ein entsprechendes Verfahren eine
Bestimmung der beweglichen und unbeweg-
lichen Anteile zuldft'%). Die Hauptschwie-
rigkeit liegt im Falle partiell-kristalliner
Hochpolymerer darin, dal} sich die schmale
Linienkomponente der beweglichen Anteile
und die breite Linienkomponente der un-
beweglichen Anteile sowohl im Absorptions-
signal als auch im Dispersionssignal tiber-
decken. Wahrend beim Absorptionssignal
eine Komponentenzerlegung in den meisten
Féllen praktisch unmdglich ist, 148t das
stiarker strukturierte Dispersionssignal eine
solche zu. Man mul hierzu jedoch Annahmen
iiber die Linienform der breiten Komponente
machen, deren Giltigkeit zwar wahrschein-
lich, aber nicht sicher ist. So ist eine gewisse
Willkiir bei der Zerlegung nicht zu umgehen.
Dadurch wird in das Verfahren eine Un-
sicherheit eingebracht, die sich in alle Aus-
sagen fortsetzt.

Bei der in dieser Arbeit angewandten Zer-
legung wurde nach einem Vorschlag von
Rempel, Weaver, Sands und Miller (6) an-
genommen, daf die bei tiefen Temperaturen
gemessene Linienform (siehe hierzu Abb. 1)
von der breiten Komponente tiber den ganzen

‘Temperaturbereich beibehalten wird. Wie

weit diese Aunnahme wirklich zutrifft, ist
experimentell nicht zu entscheiden. s hat
sich gezeigt, daf3 die linke und die rechte
Halfte  des Dispersionssignals eines Poly-
dthylens bei sehr tiefen Temperaturen im
allgemeinen symmetrische Glockenkurven
sind (siche Abb. 1). Eine Zerlegung des
Dispersionssignals in die breite und schmale
Komponente war deshalb durch symmetri-
sche Erginzung des duleren linken und rech-
ten Teiles des Dispersionssignals nach der

10) Inwieweit die Proportionalitit zwischen den
Flichenanteilen des Absorptionssignals und der Zahl
der an seinem Zustandekommen beteiligten Atomkerne
in diesem Falle wirklich gilt, ist theoretisch noch nicht
iiberpriift (private Mitteilung von H. Baur).
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Mitte zu méglich. Die in Abb. 1 eingezogenen
Linien erldutern das Verfahren. Aus dem so
zerlegten Dispersionssignal wurden dann mit
einem Integraphen die zugehorigen Ab-
sorptionssignalteile gezeichnet. Durch Plani-
metrieren der zerlegten Flichen des Ab-
sorptionssignals ergaben sich die prozentua-
len Anteile der beweglichen und der unbeweg-
lichen Komponente. Die unbeweglichen An-
teile der Polydthylene von Tabelle 1 und 2
sind in Abb. 6a—~6¢ als Funktion der Tempe-
ratur aufgetragen. Als Parameter sind Ver-
zweigungsgrad bzw. Grenzviskositdt [5] ge-
wahlt.

Der Fehler, mit dem die angegebenen unbeweglichen
Anteile behaftet sind, ist am kleinsten bei tiefen Tem-
peraturen, bei denen nur wenige Molekiilteile beweglich
sind, und bei hohen Temperaturen, bei denen die breite
Komponente nahezu verschwunden ist. In dem da-
zwischenliegenden Bereich durchlaufen die Unsicher-
heiten ein Maximum. Sie sind am groften, wenn im
Dispersionssignal die breite und die schmale Kompo-
nente etwa gleich grofle Flachen umfassen. Die Aus-
wertung hat gezeigt, dafl der Fehler, der durch geringe
Unsymmetrie mancher Dispersionssignale eingebracht
wird, innerhalb der Streuung der MeBSpunkte liegt.

Aus den dielektrischen (14) und mechani-
schen (19) Messungen weill man, daBl beim
Polyithylen je nach der Mefifrequenz, die
man anwendet, das Beweglichwerden der CH,-
Gruppen in den amorphen Bereichen ein
Verlustmaximum im Bereich zwischen etwa
—120° und — 80 °C hervorruft. Dieses erste
Einsetzen einer Molekiitbeweglichkeit kann
man in der Temperaturkurve der unbeweg-
lichen Anteile ebensowenig wie in den Halb-
wertsbreitenkurven erkennen, denn durch
die ersten Molekiilbewegungen wird nur die
Form des breiten Signals bei tiefen Tempe-
raturen verandert, ohne daf3 schon ein ab-
trennbarer Anteil sichtbar wird. Dies zeigt
der spdter zu besprechende Vergleich mit
der Linienformfunktion. Tm Signal ohne
weiteres erkennbare und abtrennbare be-
wegliche Anteile treten erst bei etwas
héheren Temperaturen auf. Deshalb kann
den Temperaturen, bei denen zum ersten
Male ein beweglicher Anteil in den Kurven
der Abb. 6 (ebenso wie auch Abb. 2—-4) sicht-
bar wird, keine besondere Bedeutung zu-
gemessen werden. Dasselbe gilt vermutlich
auch fiir dag in Abb. 6a bei etwa 70 °C
erkennbare plotzliche Einsetzen der Beweg-
lichkeit beim linearen Polyéthylen (1,2 CHy/
1000 C) und dem von der Verzweigung ab-
hingigen Ubergang zu einem allméhlichen
Einsetzen der Beweglichkeit bei den ver-
zweigten Polyéthylenen (12,3 und 30,6 CH,/
1000 C). Im Gegensatz zu der linearen Probe
der Abb. 6a fehlt diese Stufe in den unbeweg-

lichen Anteilen bei den beiden linearen Poly-
dthylenen von Abb. 6c¢. Sie darf daher nicht
als spezifisches Kennzeichen linearer Poly-
athylene angesehen werden.

Bei den mechanischen (19) und dielektri-
schen (14) Messungen macht sich im Tempe-
raturbereich zwischen —20 °C und + 30 °C,
abhéngig von der Frequenz, das Beweglich-
werden von Molekiilteilen in den amorphen
Bereichen in der Umgebung von Verzwei-
gungsstellen, Endgruppen und eventuellen
dhnlichen Storstellen durch das Auftreten
eines Verlustmaximums bemerkbar. Das
Maximum ist um so hdher, je stirker ver-
zweigt das Polydthylen ist. Entsprechend
findet man bei den Kernresonanzmessungen
im Bereich —40 °C bis + 30 °C in den meisten
Fillen einen um so kleineren unbeweglichen
Anteil, je stédrker verzweigt die Polyéithylene
sind.

Bei den linearen Polydthylenen fehit das
entsprechende dielektrische Verlustmaxi-
mum, das mechanische ist zwar anscheinend
vorhanden, aber nur schwach ausgebildet
(28). Es ist deshalb bemerkenswert, dafl bei
dem linearen Polyéthylen mit 1,2 CH,/1000 C
eine deutliche meflbare Abnahme der un-
beweglichen Anteile im Bereich zwischen
—20°C und +30°C auftritt. Die Kern-
resonanzmethode zeigt hier eine Beweglich-
keit in den amorphen Bereichen des linearen
Polydthylens an, die an dieser nahezu un-
polaren Substanz mit der dielektrischen
Methode nicht, mit der mechanisch-dynami-
schen Methode in nur schwacher Ausbildung
zu erfassen ist. Auch bei dilatometrischen
Versuchen ist bei Swan (20) ein deutlicher,
aber ebenfalls schwacher Effekt vorhanden.
Auch beim linearen Polyithylen werden die
Molekiilteile in den amorphen Bereichen erst
nacheinander mit steigender Temperatur be-
weglich. Das Beweglichwerden beginnt aber
sicherlich, wie die dielektrischen und mecha-
nischen Untersuchungen zeigen, bei einer
unterhalb — 70 °C liegenden Temperatur und
erstreckt sich bis mindestens + 30 °C.

Réntgenographische Messungen der Kri-
stallinitdt haben nach der bisher am hiufig-
sten beniitzten Auswertemethode (31) fiir
das lineare Polyéthylen (1,2 CH,/1000 C)
eine Kristallinitit von etwa 909, und fiir
das stark verzweigte Polyathylen (30,6 CH,/
1000 C) eine Kristallinitit von etwa 709,
bei Zimmertemperatur ergeben (21). Da die
Kernresonanzmethode oberhalb 420 °C
einen kleineren Prozentsatz an unbeweg-
lichen Anteilen ergibt, haben McCall und
Slichter (8) zur Erklirung dieser Diskrepanz

DA
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angenommen, daf in den (im Sinne der
Rontgenographie) gittergeordneten Berei-
chen Molekiilbewegungen existieren, die mit
der Kernresonanzmethode erkennbar sind.
Verbesserungen in den Auswertemethoden
haben neuerdings ergeben (22, 50), daf} die
bisherigen rontgenographischen Kristallini-
téatsbestimmungen zu hohe Werte geliefert
haben. Die neuen, von Schnell und Hendus
sowohl nach der rontgenographischen als
auch nach der ultrarotspektroskopischen
Methode angegebenen kleineren Kristallini-
tatswerte (22) hingen infolge ihrer zwangs-
ldufigen Verkniipfung mit dem spezifischen
Volumen bzw. der Dichte fiir ein bestimmtes
Polyédthylen nicht unerbeblich von der Tem-
peratur-Zeit-Vorgeschichte ab. Fiir ein sehr
langsam aus der Schmelze auskristallisiertes
lineares Polyéthylen ergibt sich bei +20°C
z. B. fur die Dichte 0,973 g/em? eine Kri-
stallinitdt von 839,. Fir ein entsprechend
vorbehandeltes verzweigtes Produkt mit
ca. 30 CH,/1000 C eine solche von etwa 449,
(Dichte 0,92 g/em3) (22).

In Abb. 6a sind die von Schnell ultrarot-
spektroskopisch ermittelten Kristallinitdten
fir das lineare und das stark verzweigte
Polydthylen fiir Abkiihlbedingungen, die
den bei den vorliegenden Versuchen an-
gewandten etwa entsprachen (Dichte 0,970
bzw. 0,918), eingezeichnet. Ein Vergleich mit
den unbeweglichen Anteilen der Kernreso-
nanzmethode zeigt, dal die Kurve der ultra-
rotspektroskopischen Kristallinitét hochstens
gleich, vermutlich aber etwas tiefer verlduft
als die Kurve der unbeweglichen Anteilel?).
Das Ergebnis besagt, dal es in den im Sinne
der Ultrarotspektroskopie und auch der
Réntgenographie gittergeordneten, d. h. kri-
stallinen Bereichen beim aus der Schmelze
kristallisierten Polyéthylen keine mit der
Kernresonanzmethode nachweisbare Mole-
kiilbeweglichkeit gibt. Die Schliisse, die
McCall und Slichier (5) auf Grund der hohen
réntgenographischen  Kristallinitdtsangabe
(81) gezogen haben, sind deshalb nicht
zwingend.

Die Kurven der Abb. 6b fiir Polydthylene
mit 28,6 bis 30,4 CH,/1000 C zeigen eine
gewisse Tendenz in der Richtung, daff der
Prozentsatz der unbeweglichen Anteile bei
gleicher Temperaturim Bereich oberhalb etwa
—40°C bei gleicher Temperatur bei groferem
Molekulargewicht etwas niedriger ist.

11) Genauere Untersuchungen iiber den gegenseitigen
Verlauf der beiden Kurven unter Beriicksichtigung der
durch exakt definierte Kristallisierbedingungen erreich-
ten Dichtewerte sind im Gange.

Die linearen Polydthylene von Abb. 6c¢
zeigen keine nennenswerten Unterschiede
in den Temperaturkurven ihrer unbeweg-
lichen Anteile.

2. Moment, 4. Moment und Linienformfunktion

Das Kernresonanzabsorptionssignal eines
partiell-kristallinen hochpolymeren Stoffes
zeigt, abgesehen von sehr hohen und sehr
tiefen Temperaturen, wegen der Uberlage-
rung von breiter und schmaler Komyponente
eine gewisse Struktur. Es weist deshalb keine
durch eine bestimmte mathematische Be-
ziehung, wie z. B. eine Gauf- oder Lorentz-
Funktion, definierte Form auf. Es ist seit
langem in der mathematischen Statistik
itblich, die Abweichung einer Verteilung von
einer vorgegebenen, z. B. einer GauB-Ver-
teilung, durch ,,Momente” verschiedener
Ordnung und Kombinationen solcher Mo-
mente (z. B. als ,,Schiefe’ und ,,Excess*) zu
beschreiben (23). Van Vieck hat gezeigt, dafl
man das 2. Moment des Kernresonanz-
signals berechnen kann, wenn man die An-
ordnung der Atome in der Probe kennt. Ins-
besondere kann man den Beitrag berechnen,
den die Atome einzelner Molekiilgruppen
zum 2. Moment liefern. Die Berechnung und
Betrachtung des 2. Moments ist bei amor-
phen Hochpolymeren erfolgreich angewandt
worden, um molekulare Bewegungsprozesse
zu identifizieren (38).

In dhnlicher Weise kann man das 4. Mo-
ment und eine dimensionslose Kombination
von 4. und 2. Moment'?), nimlich (4. Mo-
ment)/4/(2. Moment)'? berechnen. Diese
letztere Kombination soll im folgenden als
,.Linienformfunktion‘ bezeichnet werden.
Aus den Arbeiten von Pake und Purcell (24)
und Lésche (25) kann man entnehmen, dafl
der Wert der Linienformfunktion fir eine
Kasten-Kurve 1,158, fiir eine Gauf-Kurve
1,316 und eine Lorentz-Kurve ndherungsweise
1,598 betrdgt. Die Anderung dieser Werte
mit der Linienform ist grofl genug, um einen
Versuch lohnend erscheinen zu lassen, die
Temperaturabhéngigkeit der Linienform-
funktion als Indikator fir die Veréinderungen
der Linienform zu benutzen. Da der Abstand
(H — Hy) von der Linienmitte mit der 2.
bzw. 4. Potenz in die Momentberechnung

[ (H—H,)*f (H) dH

12y 2. Moment = Ty af Gauf}?
_ J(H—H,) f(H)ydH .
. 4. Moment = [T 8 Gaul}

mit H = Magnetfeld in GauB, H, = Magnetfeldstirke
in Linienmitte, f (H) = Absorptionssignal.
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eingeht, liefern die &ufleren Flanken der
Linie den Hauptbeitrag zum 2. und noch
stdrker zum 4. Moment und daher auch zur
Linienformfunktion.

Die Berechnung des 2. und 4. Moments sowie der
Linienformfunktion aus den gemessenen Dispersions-
kurven wurde mit einer elektronischen Rechenanlage
(IBM 704, Standort Paris) durchgefiihrt's). Das
Rechenprogramm war so abgefaBt, da sich das 2. und

4. Moment getrennt fir die linke und rechte Hilfte der
Kernresonanzkurve ergaben. AuBerdem wurden Diffe-
renz und Mittelwert aus beiden Hilften berechnet. Die
Differenz erlaubt eine Beurteilung der Phaseneinstellung
wahrend der Messungen. Messungen, bei denen die
Differenz bei kompakten Proben mehr als etwa 109,
und bei pulverférmigen Proben mehr als etwa 159,
des Mittelwertes betrug, wurden ausgeschieden. Aus
den Mittelwerten des 2. und 4. Momentes berechnete die
Maschine dann die Linienformfunktion. Die so gewonne-

nen Werte sind in Abb. 7-9 als Funktion der

40,

Temperatur fiir die Polydthylene mit verschie-
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denem Verzweigungsgrad (Tabelle 1) aufgetragen.
2.und 4. Moment und Linienformfunktion haben
den Vorteil, daB ihre Werte frei von den oben
erwahnten Fehlern sind, die als Willkiir bei der
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Rolle spielen.

S
o?. .'
A

McCall und Slichier (5) haben das 2. Moment

2 fiir Polyathylen mit Hilfe der Formel von Van

3

2 Moment, Gau3®
L ]

&
T
o
/
4

N
-
°Ne i, k9

(L]
T

23 Chiz/1000

°

Abb.

O

-150° =100° ~50° o°
Temperatur °C

7. Temperaturkurven des 2. Moments. Polyithylene
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9. Temperaturkurven der Linienformfunktion. Poly-
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dthylene mit verschiedenem Verzweigungsgrad (Tabelle 1)

Vieck (13) aus den rontgenographisch bestimm-
ten Atomabstéinden berechnet. Sie finden fiir sehr
tiefe Temperaturen fiir das lineare Polyithylen
26,3 GauB? und fir das stark verzweigte 24,0
GauB?. Thre experimentellen Werte liegen wesent-
lich hoher. Auch die von uns gemessenen Werte
fiir das 2. Moment liegen bei tiefen Temperaturen
hoher als diese theoretischen Werte (Abb. 7).
Die Ursachen fiir diese Diskrepanz sind noch
nicht sicher bekannt. Powles (38) vermutet, daB
in den amorphen Bereichen des Polyithylens
ungewdhnlich kleine Proton-Proton-Abstinde
auftreten, welche die hohen Werte des 2. Moments
verursachen, Die Proton-Proton-Absténde gehen
mit der 6. Potenz in die Berechnung des 2. Mo-
ments ein. Es ist deshalb nur eine geringfiigige
Anderung der mit anderen Methoden gemessenen
und in die Rechnung eingesetzten Abstinde
notwendig, um die angestrebte Ubereinstimmung
mit dem Experiment herzustellen (5). Dieses
Verfahren ist natiirlich unbefriedigend.

Wie man"aus den mechanisch-dyna-
mischen und den dielektrischen Messun-
gen weil}, tiberlappen sich bei den Poly-
dthylenen die Temperaturbereiche, in
denen Bewegungen bestimmter Molekiil-
teile auftreten. Wegen dieses Ineinander-
greifens ist in den Temperaturkurven
des2.Momentskeine ausgeprigte stufen-
weise Abnahme mit steigender Tempe-
ratur zu beobachten. Lediglich das mit
1,2 CH,/1000 C nahezu lineare Poly-
dthylen, bei dem Bewegungen in den
amorphen Bereichen in der Umgebung
von Verzweigungsstellen und Endgrup-
pen nur eine untergeordnete Rolle spie-
len, zeigt eine Andeutung von einer
Stufe im Bereich —90° bis —50 °C.
Innerhalb dieses Temperaturbereiches
liegt bei Frequenzen um 104 bis 105 Hz
das mechanische und das dielektrische

13) Tch danke Herrn K. Wenke und seinen
Mitarbeitern fiir die Programmierung und Durch-
fithrung der Berechnungen mit der Rechen-
maschine.
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Verlustmaximum, das den Bewegungen
von CH,-Gruppen in den amorphen Berei-
chen zugeordnet wird. Es ist deshalb wahr-
scheinlich, daB die gleichen Bewegungen zur
Entstehung der Stufe im 2. Moment fithren.

Auch bei den verzweigten Polyithylenen
der Tabelle 2 zeigt das 2. Moment abgesehen
von seiner Verdnderung mit dem Schmelz-
vorgang keine Ziige, die mit irgendwelchen
differenzierten Eigenschaften der Proben in
Zusammenhang gebracht werden konnten.
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Abb. 10. Lineares Polyathylen (Probe B, Tabelle 1).
—(Q— aus Losung kristallisiert und sofort gemessen,
—-—— aus Losung kristallisiert und nach 4 Monaten
gemessen, — xX-— aus der Schmelze kristallisiert.
oben: Temperaturkurve der unbeweglichen Anteile.
unten: Temperaturkurve der Halbwertsbreiten

Der mit steigender Verzweigung stérkere
und frithere Abfall des 2. Moments mit stei-
gender Temperatur entspricht in groBen
Ziigen der Erwartung entsprechend der Zu-
nahme der amorphen Anteile mit wachsender
Verzweigung und dem bei tieferen Tempera-
turen verlaufenden Schmelzvorgang. Nach
Abb. 7 iiberlagern sich die einzelnen - Ver-
dnderungen mit der Temperatur und sind
nicht voneinander zu trennen.

Die Temperaturkurven der 4. Momente
zeigen, verglichen mit dem 2. Moment, bei
Proben mit verschiedenem Verzweigungs-
grad einen entsprechenden Verlauf (Abb. 8).
Auch bei ihnen verhindert die Uberlappung
der Bewegungsmechanismen, abgesehen von
der Kurve fiir das lineare Material mit
1,2 CH,/1000 C, die Ausprédgung von stufen-
weisen Anderungen.

Abb. 9 zeigt die Temperaturkurven der
Linienformfunktion fiir die Polyéithylene mit
verschiedenem Verzweigungsgrad. Bei Tem-
peraturen unterhalb von etwa — 100 °C sind
die Werte konstant, Etwa im Bereich zwi-
schen —100 °C und — 20 °C liegt ein starker,
teilweise stufenférmig ausgebildeter Anstieg.
Er kommt durch die CH,-Bewegungen in
amorphen Bereichen zustande, die man di-
elektrisch und mechanisch in diesem Gebiet
als Verlustmaxima beobachtet. Der stufen-
formige Anstieg liegt nicht bei allen Poly-
dthylenen bei der gleichen Temperatur. Die
Ursache fir diese unsystematische Tempera-
turverschiebung konnte noch nicht gefunden
werden.

Bei dem mnahezu linearen Polydthylen
(1,2 CH,/1000 C) schlieBt sich an die Stufe
ein Kurventeil mit konstanten Werten etwa
im Bereich —40° bis +75 °C an. Die Linien-
formfunktion zeigt hier das zunehmende Be-
weglichwerden von Molekiilteilen in den
amorphen Bereichen nicht an, die bei den
unbeweglichen Anteilen festgestellt wurde
(siche Abb. 6a), weil diese nicht die dufleren
Flanken, sondern die Teile in der Néihe der
Linienmitte: verdndern. Die Linienformfunk-
tion &ndert in diesem Temperaturbereich
ihre Werte bei Bewegungen im Amorphen
erst bei groBerem Verzweigungsgrad, wenn
némlich ein gréferer Prozentsatz von Mole-
kiilteilen an diesen mit der Existenz von
Verzweigungsstellen verkniipften Bewegun-
gen teilnimmt, als dies hier der Fall ist. Erst
das beginnende Schmelzen fithrt zu einem
weiteren Anstieg der Linienformfunktion des
linearen Produktes oberhalb +75 °C.

Bei dem Polydthylen mit 6,9 CH,/1000 C
schlieBt sich an die CH,-Bewegungsstufe ein
Bereich mit geringerer Steigung etwa zwi-
schen —40 °C und +40 °C an. Dieser An-
stieg ist wahrscheinlich mit den Bewegungen
der Molekiilteile in den amorphen Bereichen
in der Umgebung von Verzweigungen und
Endgruppen verkniipft, die im elektrischen
und mechanischen Falle das Verlustmaxi-
mum im Bereich um 0 °C hervorrufen. Der
SchmelzprozeB, der vermutlich bei diesem
Produkt den stirkeren Anstieg der Funktion
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oberhalb 40 °C hervorruft, setzt, wie man
dies von ultrarotspektroskopischen und rént-
genographischen Messungen her weill, bei
um go tieferen Temperaturen ein, je mehr
Verzweigungen das Polyédthylen hat. Bei
einem Produkt mit ca. 30 CH,;/1000 C be-
ginnt er bereits ungefdhr ab —20 °C (49).

Die Steilheit im Anstieg des Kurventeils
oberhalb der CH,-Stufe nimmt bei den iibri-
gen Polyithylenen der Abb. 9 mit dem Ver-
zweigungsgrad weiter zu, wie dies zu
erwarten ist. Da der damit verkniipfte
BewegungsprozeB im Bereich der Ver-
zweigungsstellen und der des mit zu-
nehmender Verzweigung bei immer
tieferen Temperaturen beginnenden
Schmelzens der Kristallite sich mit zu-
nehmender Verzweigung immer stirker
tiberlappen, verschwindet schlieflich
der Knick in den Kurven der Linien-
formfunktion.

Ist der Anstieg der Werte der Linien-
formfunktion nicht mit einer Verdnde-
rung des Dispersionssighals verkniipft,
die auf die Heranbildung einer beweg-
lichen Komponente mit steigender Tem-
peratur hinweist, so kann dieser Anstieg
darauf hindeuten, da3 sich die Vertei-
lung der Proton-Proton-Abstinde der
unbeweglich festliegenden Molekiilteile
geédndert hat. Dieser Fall ist bei den
aus der Schmelze kristallisierten Poly-
dthylenen nicht eingetreten. Wie noch
ndher erliutert wird, scheint er jedoch
bei dem aus Losung kristallisierten
Polyidthylen eine Rolle zu spielen.

2. Moment, Gaus?

L 4, Moment
3f2 Moment

Aus Lisung kristallisierte Polydthylene

Nach 7%11(33), Keller (34) und Fischer
(35) sind mindestens bei den aus Lo-
sungen ausgefdllten sogenannten Ein-
kristallen aus linearen Polyithylenen
die Molekiille mit einer bestimmten
Faltungsldnge gefaltet und in Lamellen
derart angeordnet, daBl die Lamellen-
dicke der Faltungslinge entspricht.
Die von diesen Autoren untersuchten so-
genannten Einkristalle aus linearem Poly-
dthylen waren aus einer etwa 0,1%igen
heiBlen Xylollssung auskristallisiert. Bei der
Diskussion dieser Untersuchungen (36) spielte
die Frage eine Rolle, ob es iiberhaupt noch
amorphe Bereiche im urspriinglichen Sinne
gibt (37). Bevor man diese Frage diskutieren
kann, ist zunichst einmal zu kliren, ob die
aus Lisung gewonnenen sogenannten Ein-
kristalle nicht einen Sonderfall darstellen,

d. h. ob und inwieweit sich ihre Eigenschaf-
ten von denen unterscheiden, welche eine
aus der Schmelze gewonnene Probe aufweist.
Die folgenden vergleichenden Untersuchun-
gen sollten einen Beitrag zur Klirung dieser
Frage liefern (52). Ahnliche Messungen sind
bisher von Peterlin und seinen Mitarbeitern
(10) und von Woodward, Odajima, Gupte und
Sauer (11) und von Slichter (27) bekannt ge-
worden.
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Abb. 11. Lineares Polyathylen (Probe B, Tabelle 1). —(O—
aus Losung kristallisiert, sofort gemessen, —:—-— aus Liosung
kristallisiert, nach 4 Monaten gemessen. — X — aus derSchmelze
kristallisiert. a) Temperaturkurve des 2. Momentes. b) Tem-

peraturkurve der Linienformfunktion

Lineares Polydthylen

Mit dem linearen Polydthylen, Probe B
(Tabelle 1) wurden bei +140°C 0,1%ige
Lésungen in Xylol hergestellt. Die Abkiih-
lung der Losungen auf +78° erfolgte in
einem Warmeschrank im Verlaufe von meh-
reren Stunden. Die hierbei ausgefallenen
Kristalle wurden im Wirmeschrank bei
+ 78 °C abfiltriert und teilweise bei + 50 °C,
teilweise bei Zimmertemperatur im Hoch-
vakuum getrocknet. In dieser Weise wurden
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- 76°C

. *80°C

+100°C

+108 °C

Abb. 12. Dispersionskurven des aus 0,1%iger Xylol-

Issung bei -+78 °C auskristallisierten linearen Poly-

athylens (Probe B, Tabelle 1), gemessen bei —76°,
+73°, +80°, 4-100° und 4108 °C

aus einer Reihe von Losungsansétzen
Proben von Polyithylenkristallen ge-
wonnen. Obwohl in den Herstellungs-
bedingungen fiir die einzelnen Proben
keine Unterschiede erkennbar waren,
zeigten die Messungen, die an jeder von
ihnen durchgefithrt wurden, Unterschie-
de in der Kernresonanzlinienform. Die
Zeiten zwischen Féllung und Messung
variierten zwischen 2 und 5 Tagen. Es
ist nicht gelungen, die Herstellungsbe-
dingungen herauszufinden, die einen
bestimmten Probentyp ergeben. Im folgen-
den sollen zunéchst die Ergebnisse beschrieben
werden, die unmittelbar nach der Herstellung
an dem Kristallpulver gemessen wurden, das
die extreme Linienform (im folgenden ,,Ex-
tremprobe’’ genannt) aufwies. An dem glei-
chen Kristallpulver wurden mit einer neuen
Methode die mechanisch-dynamischen Eigen-
schaften als Funktion der Temperatur im
Bereich zwischen etwa 50 und 100 Hz ge-
messen (29).

In den Abb. 10 und 11 sind die Ergebnisse
der Kernresonanzmessungen aufgezeichnet.
Zum Vergleich sind jeweils die Kurven fir
die aus Xylollgsung gewonnenen und die aus
der Schmelze kristallisierten Proben neben-
einander angegeben.

Die extreme Kernresonanzlinienform des
aus Losung kristallisierten linearen Poly-
dthylens hat bei tiefen Temperaturen ein
anderes Aussehen als die Linie des aus der
Schmelze kristallisierten. Die Dispersions-
kurve der aus Losung gewonnenen Probe
zeigh, dafl das zugehorige Absorptionssignal
in Linienmitte an Stelle des Maximums eine
Einsattelung besitzt. Abb. 12 zeigt einige
registrierte derartige Dispersionssignale. In
Abb. 13 sind die Zusammenhinge schema-
tisch dargestellt. Es ist experimentell iiber-
priift, dafl das beobachtete zusétzliche Maxi-
mum und Minimum in Linienmitte der Dis-
persionskurve, das einer Einsattelung der
Absorptionslinie entspricht, kein Sattigungs-
effekt ist. Bei der Verminderung der Hoch-
frequenzspannung (H;-Feld) trat zwar eine
Abnahme der Intensitit des Signals auf, die
Einsattelung in Linienmitte war aber auch
noch bei den kleinsten, iiberhaupt mefibaren
Intensititen vorhanden. Dies zeigt, dafl die
Einsattelung kein Sattigungseffekt ist. Nach
einer personlichen Mitteilung von Gupta
wurde diese FEinsattelung auch bei den
Messungen von Woodward, Odajima, Gupta
und Sauer (11) beobachtet.

Abb. 13 gibt an, wie sich die Kernresonanz-
linienform des aus Losung kristallisierten,
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linearen Polyithylens (Hxtremprobe) mit
der Temperatur dndert. Die Einsattelung in
Linienmitte ist am tiefsten und bleibt vollig
unverdndert im Bereich unterhalb von
+30 °C. Bei etwa + 30 °C beginnt eine Ver-
flachung der Einsattelung, die mit steigender
Temperatur zunimmt. Fir Temperaturen
unter +50 °C wurde tiberpriift, dall sich
innerhalb der benétigten MeBzeit von 4 Ta-
gen stets die in Abb. 13 angegebenen Linien-
formen einstellten, unabhingig von der
Richtung der Temperaturinderung. Bei
+57°C ist die Einsattelung verschwun-
den'?), und das Signal hat nun erst bei
dieser relativ hohen Temperatur die
Form, die dasSignal des ausder Schmelze
kristallisierten, linearen Polyédthylens
schon unterhalb — 100 °C aufweist (vgl.
Abb.1, L6, —119°C)., Tm Bereich um
+90°C tritt zum ersten Male eine
schmale Komponente so deutlich her-
vor, daf sie separierbar ist (siehe Abb.
12). Die schmale Komponente wichst

5

,

Gutowsky und Pake (16) haben gezeigt, daf
eine Linienform mit einer Einsattelung in der
Mitte auftritt, wenn bei Unbeweglichkeit der
Atomkerne im wesentlichen nur ein einziger
Proton-Proton-Abstand die Linienbreite be-
stimmt. Diese Voraussetzung ist normaler-
weise bei einem hochpolymeren partiell-
kristallinen Stoffe wie dem Polyithylen
nicht erfillt.

Eine Einsattelung kann auch erwartet
werden, wenn sich die Proton-Proton-Ab-
stdnde verkiirzen, die sonst einen Beitrag

/><

4

3

~175° bis +30°C

+30° bis +50°C +100°C

mit steigender Temperatur, wie dies
auch Peterlin und seine Mitarbeiter (10)
und Slichter (27) beobachtet haben,
rasch an. In der Ndhe von +108 °C
verschwindet die breite Komponente
vollig, d. h. fiir die Kernresonanzme-
thode erscheinen alle Molekiilteile be-
weglich. Nach einer personlichen Mit-
teilung von Hendus haben réntgeno-
graphische Messungen an dem gleichen
Kristallpulver ergeben, dafl bei etwa
100 °C das Wachstum der Kleinwinkel-
periode einsetzt [siehe auch bei Station

<

5

_ <

+57°C

[\ +108°C

+80°¢C

und Gesl (30)]. Zwischen dem raschen
Anwachsen der schmalen Komponente,
dem Verschwinden der breiten Kompo-
nente in der Nahe von +108°C und
dem Wachstum der Kleinwinkelperiode
scheinen Zusammenhédnge zu bestehen.
Es ist bemerkenswert, dafl in dem
Temperaturbereich zwischen etwa 4100 °C
und +110 °C, in dem aus réntgenographi-
schen Messungen auf eine Umlagerung der
Molekiile in den gittergeordneten Bereichen
geschlossen wird, die Kernresonanzmethode
das Beweglichwerden aller Protonen anzeigt.
Diese Zusammenhinge sollen mit der rént-
genographischen und der Kernresonanzme-
thode insbesondere beziiglich ihrer Tempera-
tur-Zeit-Abhédngigkeit noch ndher untersucht
werdenl?).

1) Beim Dispersionssignal verbleibt jedoch in
Linienmitte ein horizontaler Kurventeil, der im
Absorptionssignal einer abgeflachten Kuppe entspricht
(Abb. 13, -1-57 °C).

>

Abb. 13. Kernresonanzkurvenformen des aus 0,19%iger Xylol-
16sung bei 478 °C auskristallisierten linearen Polyathylens
(Extremprobe) bei verschiedenen Temperaturen (schematisch)

zu den mehr nach der Linienmitte zu liegen-
den Teilen geliefert haben. Ihr Beitrag ver-
schiebt sich bei Verkleinerung der Abstinde
zu den Flanken der Linie hin.

Der beobachtete Abstand der beiden re-
lativen Maxima rechts und links der Ein-
sattelung betrdgt bei tiefen Temperaturen
etwa 9 GauB und nimmt mit steigender
Temperatur auf etwa 8 Gaull bei — 10 °C ab.
Diese Abnahme lduft parallel zu der im
gleichen Temperaturbereich erfolgenden Ab-

%) Nach einer personlichen Mitteilung von Fischer
haben seine réntgenographischen Messungen eine Tem-
peratur/Zeit-Abhiangigkeit fir die Verinderungen in
diesem Bereich ergeben [vgl. auch (51)].
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nahme der Halbwertsbreite. Sie ist vermut-
lich durch die thermische Ausdehnung der
Probe verursacht und weist ebenfalls darauf
hin, daB hier ein Proton-Proton-Abstands-
effekt vorliegt. Die Unterschiede in der
Linienform deuten an, dafl in einem aus
Losung kristallisierten, linearen Polydthylen
eine andere, und zwar eine einheitlichere
Proton-Proton-Abstandsverteilung vorliegt
als in einem aus der Schmelze kristallisierten.

Die Halbwertsbreite der unbeweglichen
Komponente der aus Losung kristallisierten
Polyathylene (Abb. 10) zeigt unterhalb von
+30 °C nur eine kleine Anderung, wie sie
auf Grund der Abstandsinderung infolge
der thermischen Ausdehnung zu erwarten
ist. Eine bewegliche Komponente 148t sich,
wie schon erwihnt wurde, erst oberhalb von
+80 °C abtrennen. Entsprechend fehlt das
Minimum, das bei — 20 °C als geometrischer
Zerlegungseffekt bei den aus der Schmelze
kristallisierten Proben auftritt.

Wie die Temperaturkurve der unbeweg-
lichen Anteile bestétigt (Abb. 10), bleiben
bei der Extremprobe bis etwa + 80 °C alle
Molekiilteile des aus Losung kristallisierten,
linearen Polydthylens unbeweglich. Es liegt
deshalb die Vermutung nahe, dall diese
Proben eine hohere Kristallinitdt besitzen
als die aus der Schmelze kristallisierten.
Vergleichende rontgenographische Messun-
gen, die Hendus (18) an den gleichen aus der
Losung kristallisierten Proben durchgefiihrt
hat, zeigen aber, daBl die Kristallinitdt bei
Zimmertemperatur in dem aus Losung ge-
wonnenen linearen Polydthylen nur unwe-
sentlich hher sein kann als in dem wunter
sehr langsamer Abkithlung aus der Schmelze
gewonnenen. Das bedeutet also, dal auch
in dem aus der Losung kristallisierten,
linearen Polyithylen etwa ebenso viele
amorphe Bereiche im Sinne der Rontgeno-
graphie vorhanden sind wie in den aus der
Schmelze gewonnenen Proben. Auch die
Giite der kristallinen Ordnung unterscheidet
sich bei beiden Proben nach diesen rontgeno-
graphischen Messungen nicht. Man kann
deshalb folgern, dall die Molekiile der im
réntgenographischen Sinne amorphen Be-
reiche bei dem aus Losung kristallisierten,
linearen Polyithylen unterhalb von -+80 °C
. (im Sinne der Kernresonanz) unbeweglich

sind. Bei +73°C hat das Signal noch die
gleiche Form wie bei +57 °C (Abb. 12 und
13), d. h. es ist noch kein Anzeichen fiir das
Auftreten einer beweglichen, schmalen Kom-
ponente zu erkennen. In dem relativ engen
Temperaturbereich zwischen etwa 480 °C

und 4108 °C findet unter den angewandten
experimentellen Temperatur-Zeit-Bedingun-
gen bei der Extremprobe der Ubergang vonder
Unbeweglichkeit bis zur volligen Beweglich-
keit aller Protonen statt.

Die Temperaturkurven des 2. (Abb. 1a)
und ebensgo des 4. Momentes verlaufen fiir
die aus Lisung kristallisierte Probe bei héhe-
ren Werten als die aus der Schmelze gewon-
nenen. Dies deutet darauf hin, daf bei der
einen Probe die fiir die Linienform ausschlag-
gebenden Proton-Proton-Abstinde im Mittel
kleiner sind als bei der anderen.

Die Temperaturkurve der Linienformfunk-
tion (Abb. 11b) zeigt bereits oberhalb von
+ 30 °C eine Anderung in der Probe bei dem
aus Losung kristallisierten, linearen Poly-
dthylen.

Da bei den gemessenen Kurven der
Extremprobe jedoch, wie erwihnt, bis + 73 °C
keine Anzeichen fiir eine bewegliche Kompo-
nente zu erkennen sind (siehe Abb. 12), kann
die Anderung der Linienformfunktion im
Temperaturbereich zwischen etwa + 30° und
+73 °C wahrscheinlich nicht durch eine be-
ginnende Molekiilbeweglichkeit hervorgeru-
fen worden sein. Man kann vielmehr anneh-
men, daB sich hier eine Anderung der Pro-
tonenabstandsverteilung der bis etwa + 80°C
unbeweglich festliegenden Molekiilteile be-
merkbar macht. Solche Anderungen sind,
wie schon diskutiert wurde, bei den Molekiil-
teilen in den amorphen Bereichen zu suchen.

Die Stufe, die fiir eine aus der Schmelze
kristallisierte Probe im Bereich zwischen
—100 °C und —30 °C liegt, fehlt beim aus
Lisung kristallisierten Material. Sie wurde,
wie oben erwihnt, mit den CH,-Gruppen-
bewegungen in den amorphen Bereichen in
Verbindung gebracht. Vergleichende me-
chanisch-dynamische Messungen an dem aus
Losung kristallisierten Pulver aus linearem
Polyédthylen haben ergeben (29), dafl das mit
diesem CH,-Bewegungsmechanismus ver-
kniipfte Verlustmaximum im Bereich um
—120 °C (bei einigen Hz) tatsdchlich prak-
tisch nicht vorhanden ist. Es erschien erst
wieder, wenn die Pulverteilchen iiber den
Schmelzpunkt erwédrmt worden waren.

Die Werte der Linienformfunktion des aus
Losung kristallisierten Polyéathylens liegen
auflerdem auch bei Temperaturen unter
—100 °C niedriger als diejenigen des aus der
Schmelze kristallisierten. Auch dies deutet
darauf hin, daB die Proton-Proton-Abstinde
im Mittel kleiner sind als beim ersteren
Material. Diese Unterschiede scheinen nach
dem derzeitigen Stand der rontgenographi-



Thurn, Kernresonanzmessungen an Polydthylen 27

nach + 136°C

schen Untersuchungen und nach
diesen Ergebnissen nicht auf un-
terschiedlichen Absténden oder
Beweglichkeiten in den kristalli-
nen Bereichen zu beruhen und
miiften daher in den amorphen
Bereichen zu finden sein.

Die Beweglichkeit der Molekiil-
teile in den amorphen Bereichen

getemper! bei 108°C

gemessen bei +23°C

getempert bei 120*C
gemessen bei +23°C

gelempert bei 136°C
gemessen bei +23°C _

Abb. 14. Dispersionssignal von aus Lésung kristalli-
siertem linearem Polyithylen (Extremprobe) bei
+22 °C ungetempert, Temperung bei --108°, +120°
und 4136 °C (jeweils 10 Minuten).
oben: Schematisch {ibereinander gezeichnete,
unten: registrierte Kurven

des linearen, aus Losung kristalli-
sierten Polydthylens wird durch
Erwirmen auf Temperaturen zwi-
schen +108 °C und Schmelztem-
peratur verdndert. Abb. 14 zeigt
die bei +23 °C gemessenen Dis-
persionskurven nach Erwéirmen
auf +108°, +120° und +136 °C
(Temperzeit jeweils 10 Minuten )1€).
Bei Zimmertemperatur sind um
8o mehr Molekiile in den amorphen Bereichen
beweglich, je hoher die Temper-Temperatur
ist. Hrst nach Erwirmung iiber die Schmelz-
temperatur hinaus stellt sich die Form der
Kurve und die Beweglichkeit der Molekiilteile
in den amorphen Bereichen ein, wie man sie bei
Proben kennt, die aus der Schmelze kristalli-
siert wurden. Dieser Befund stimmt mit den
Beobachtungen von Woodward, Odajima,
Gupta und Sauer (11) tiberein.

Das Kristallpulver der ,,Extremprobe‘
wurde bei Zimmertemperatur etwa 4 Mo-
nate aufbewahrt. Nach dieser Zeit wurden
die Kernresonanzmessungen und die mecha-
nisch-dynamischen Messungen mit ihnen
wiederholt. Beide Methoden zeigen, daf
wihrend dieser Zeit in dem Kristallpulver
Verdnderungen vor sich gegangen sind. Das
bedeutet, daf die in der , Extremprobe
vorliegende Molekiilanordnung nicht stabil
ist. Moglicherweise hingen die Schwierig-
keiten, die bei dem Versuch auftreten, eine
. Extremprobe* zu kristallisieren, mit dieser
Instabilitdt zusammen. Nach 4 Monaten
hatte sich die Form der Kernresonanzlinie der
Formangendhert, chnesie zu erreichen, welche
das aus der Schmelze gewonnene lineare Poly-
athylen zeigt, und stimmte etwa iiberein mit
der Linienform der ,,Normalproben‘ der aus
Losung gewonnenen Kristalle. Bei ihnen
tritt keine Einsattelung in der Mitte der
Absorptionskurve auf. In Abb. 10 und 11
sind die nach 4 Monaten gemessenen Kurven

1%) Um den Kurvenvergleich zu erleichtern, sind in
Abb. 14 oben die gemessenen Kurven durch Dehnung
der x-Achse auf gleiche GauB-Werte und Dehnung der
y-Achse auf gleiche Amplitude der breiten Komponente
des Dispersionssignals, d. h. anf gleichen Mafstab ge-
bracht worden.
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strichpunktiert eingezeichnet. Es ist ohne
weiteres die Tendenz zum Ubergang zu der
aus der Schmelze kristallisierten Probe zu
erkennen, obwohl die meisten Kigenschaften
noch nidher bei denen der , Extremprobe
liegen. Wie in der aus der Schmelze kristalli-
sierten Probe werden die ersten Molekiil-
bewegungen in der Kurve der unbeweglichen
Anteile (Abb. 10) nun auch in der Gegend
von —70 °C erkennbar. Auch dieser Befund
wird durch die am gleichen, 4 Monate alten
Kristallpulver durchgefiihrten mechanisch-
dynamischen Messungen mit dem Quarz-
fadenschwinger bestétigt. Wihrend bei der
Extremprobe das mechanische Verlustmaxi-
mum bei — 120 °C nahezu vollig verschwun-
den war, treten deutliche Andeutungen von
ihm nach einer Lagerzeit von 4 Monaten
wieder hervor.

Verzweigtes Polydthylen

Aus dem verzweigten Polyédthylen, Probe
H (Tabelle 1) wurden in entsprechender
Weise wie beim linearen Polyédthylen bei
+22°C aus Xylollosung auskristallisierte
Proben gewonnen und bei Zimmertempera-
tur getrocknet. Die Temperaturkurven der
Halbwertsbreite, des 2. und 4. Moments
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Abb. 15. Verzweigtes Polyathylen (Probe H, Tabelle 1).

—(O—-aus Losung kristallisiert. — x —aus derSchmelze

kristallisiert. oben: Temperaturkurve der unbeweg-

lichen Anteile. unten: Temperaturkurve der Linien-
formfunktion

unterscheiden sich nicht wesentlich von
denen der aus der Schmelze kristallisierten
Proben. Dagegen lassen die Temperatur-
kurven der unbeweglichen Anteile und der
Linienformfunktion erkennen, dall Unter-
schiede bestehen (Abb. 15). Die Molekiile in
den amorphen Bereichen werden in dem aus
Losung kristallisierten, verzweigten Poly-
dthylen erst bei einer 20-30° hoheren Tem-
peratur beweglich als bei den aus der
Schmelze gewonnenen Proben. Dieser Be-
fund stimmt iiberein mit den Ergebnissen,
die an dem gleichen Polyithylenpulver mit
mechanisch-dynamischen Untersuchungen
erzielt wurden. Bei den mechanisch-dynami-
schen Messungen an dem aus Losung kri-
stallisierten Pulver aus verzweigtem Poly-
dthylen tritt das Tieftemperaturmaximum
bei —120 °C nicht auf. Aus Losung kristalli-
siertes verzweigtes Polyédthylen und lineares
Polyithylen verhalten sich in diesem Punkte
gleich. Beim verzweigten Polydthylen ist
das Verzweigungsmaximum um etwa 30 bis
40° zu hoheren Temperaturen verschoben.

Die Kombination von Kernresonanz-, me-
chanisch-dynamischen und rontgenographi-
schen Messungen zeigt, daB in einem aus
Losung kristallisierten Polydthylen andere
Molekiilbeweglichkeiten in den amorphen
Bereichen vorliegen als in einer aus der
Schmelze kristallisierten Probe. Man kann
deshalb Schliisse, die auf Grund von Mes-
sungen an einem aus Losung kristallisierten
Polyithylen gewonnen wurden, nicht ohne
weiteres auf Polyathylene iibertragen, die
aus der Schmelze kristallisiert sind.

Dem Leiter des MeB- und Priiflaborato-
riums, Herrn Professor Dr. K. 4. Wolf sowie
den Herren Dr. Bawr, Dr. Hendus, Dr.
Schnell und Dr. Schmieder danke ich fiir
anregende Diskussionen. Herrn Dr. H endus,
Herrn Dr. Schmieder und Herrn Dr. Schnell
bin ich fiir die Uberlassung noch unverdcf-
fentlichter Ergebnisse zu besonderem Dank
verpflichtet.

Zusammenfassung

Die Temperaturkurven von Halbwertsbreite, un-
beweglichen Anteilen, 2. Moment, 4. Moment und
(4. Moment)14/(2. Moment)!’? wurden fiir verschiedene
Polysthylene in Abhingigkeit von Verzweigungsgrad
und von der Grenzviskositit gemessen. Die Ergebnisse
werden diskutiert. Bei aus Xylollésung kristallisierten
linearen und verzweigten Polyathylenen ist die Mole-
kiilbeweglichkeit in den amorphen Bereichen stark be-
hindert, verglichen mit der in einer Probe, die aus der
Schmelze kristallisiert wurde.
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Aus dem Institut fiir theoretische Physik der Technischen Hochschule Hannover
und der Textilforschungsanstalt Krefeld

Uber einige Rénigen-Struktur-Untersuchungen an Polyamidfasern*)
Von J. Juilfs und H. Berg

Mit & Abbildungen in 6 Einzeldarstellungen

1. Einleitung und Aufgabenstellung

In den letzten Jahren haben wir uns vor-
nehmlich mit den Zusammenhingen zwi-
schen den Struktur- und technologischen
Eigenschaften von Fasern beschiftigt. Uns
interessierte besonders, wie sich die Struk-

*) Vorgetragen von J. Juilfs anliBlich der Bunsen-
Tagung in Karlsruhe am 11. Mai 1961. Einige der
dargestellten Effekte wurden auch in der Dissertation
von H. Berg (Technische Hochschule Hannover 1961)
behandelt.

(Eingegangen am 26. Mai 1961)

turmerkmale der Fasersubstanz beim Deh-
nungsvorgang idndern. — Von allgemeinerem
Interesse diirften einige vor allem auch rént-
genographische Befunde an Polyamidfasern
sein, die in diesem Zusammenhang ermittelt
wurden. Aus dieser Gruppe von Ergebnissen
soll hier berichtet werden, da sie vielleicht
einen Beitrag fiir die allgemeine Diskussion
um die Struktur von versireckten Fasern
liefern konnen, zu welcher am SchluB dieser
Notiz einige Bemerkungen gemacht werden.



