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Aus dem Laboratorium /i~r Physik der Hochpolymeren ant Institut /i~r physikalische Chemie der Universitdt Mai.nz 

Untersuchungen zum Schmelzverhalten des verstreckten Poly/ithylens 
mit Hiffe der Differential-Thermo-Analyse* 

Von E .  W.  F i s c h e r  und  G. H i n r i c h s e n  

Mit 13 Abbihlungen in 17 Einzeldarstellungen und 2 TabeUen 

(E ingegangen  am 26. Mai 1966) 

1. Einleitung 
I n  einer vo rangegangenen  Arbei t  haben  wir 

tiber Schmelz-  und  Rekr is ta l l i sa t ionsvor-  
g/~nge bei Polyi~thylen-Einkr is ta l len  berich-  
t e t  (1). Bei diesen U n t e r s u c h u n g e n  stellte sich 
heraus,  dag  die Schmelzkurven  y o n  Ein-  
kris tal len,  die oberha lb  von  130 ~ g e t e m p e r t  
worden  waren,  zwei M a x i m a  aufwiesen.  Das  
Auf t r e t en  eines zwei ten M a x i m u m s  (,,Vor- 
p e a k " )  konn t e  dadurch  erkl~r t  werden,  dai3 
bei der  T e m p e r t e m p e r a t u r  die P robe  par t ie l l  
gesehmolzen war  und  be im Abschrecken  teil- 
weise wieder  kristal l is ierte.  Die bei l~ngeren 
Temperze i t en  b e o b a c h t e t e  Verr ingerung der 
Fl~che des Vorpeaks  lieB sich durch  eine bei 
der  T e m p e r t e m p e r a t u r  s t a t t f indende  Kr i -  
s ta l l isat ion erkl/~ren, wobei  die im gesehmol-  
zenen Zus t and  vor l iegenden Molektile an die 
noch v o r h a n d e n e n  Kr is ta l l i t e  ankris tal l is ier-  
ten.  

Fe rne r  liel3 sich naehweisen,  dab  zwischen 
der Schmelzentha lp ie  und  dem nach  der  
D i e h t e g r a d i e n t e n m e t h o d e  gemessenen  spe- 
zifisehen Volumen  ein l inearer  Z u s a m m e n -  
hang  bes teh t .  SehlieBlich konn t en  wir das aus 
rSn tgenograph ischen  Messungen b e k a n n t e  
Anwachsen  der Langper iode  be im T e m p e r n  
an H a n d  der  E rh S hung  des Sehmelzpunk tes  
besti~tigen. 

I n  der vor l iegenden Arbei t  haben  wir 
un te r such t ,  inwieweit  die an  Einkr i s ta l len  
und  sehmelzkr is ta l l i s ie r tem Mater ia l  beob-  
ach te t en  Effekte  auch bei dem vers t reck ten ,  
mass iven  Po ly~ thy len  au f t r e t en  k5nnen.  Mit 
der  D T A  s teh t  eine zus~tzliche Methode  zur 
Verft igung,  u m  die Vorgi~nge des par t ie l len 
Schmelzens  und  der  Rekr is ta l l i sa t ion ,  die 
be im ve r s t r eck ten  Mater ia l  friiher mi t te l s  
R6n tgenwei twinke l -  und  Dich temessungen  
un te r such t  worden  sind (2), zu verfolgen.  

E n t s p r e c h e n d  dem yon  Hess  und  Kiess ig  
(3) vorgesehlagenenen  Modell, das  in der  
le tz ten  Zeit  von  mehre ren  Autoren  abgewan-  

*) Vorgetragen auf der Sitzung des Fachaussehusses 
,,Physik der Hochpolymeren" der Deutschen Physi- 
kalischen Gesellsehaft am 14. April 1966 in Mainz. 

delt  und  verbesser t  wurde  (4-8), l iegt im 
ve r s t r eck ten  Po ly~ thy len  eine kris tal l in-  
a m o r p h e  Sch ich t s t ruk tu r  vor.  Aus den mi t  
Hilfe  der  D T A  gemessenen  Wer t en  der  
Schmelzentha lp ie  des ve r s t r eck ten  Poly-  
~thylens  und  aus dem Vergleich mi t  den Er-  
gebnissen der Dichte-  und  R5ntgenkle in-  
winke lmessungen  an denselben P roben  lassen 
sich Schltisse au f  die S t r u k t u r  der nicht-  
kr is ta l l inen Bereiehe im ve r s t r eck ten  Poly-  
meren  ziehen. 

2. Experimentelle Methoden 
2.1. D T A - M e s s u n g e n  

Die Durchfiihrung der DTA-Messungen wurde in 
einer vor kurzem erschienenen Arbeit beschrieben (1). 
Wir verwendeten daffir eine modifizierte Form der 
DTA-Apparatur, Typ 404, der Firma Netzsch. Die 
Heizrate betrug 1 ~ pro Minute; Kontrollmessungen 
wurden mit geringerer und hSherer Aufheizgeschwindig- 
keit ausgeffihrt. Ffir die DTA-Messungen benStigten 
wit bei der oben genannten Heizrate jeweils eine Sub- 
stanzmenge von 5 mg. Die Auswertung der Thermo- 
gramme wurde nach dem yon Mi~ller und Martin (9) 
und Adam und Miiller (10) angegebenen Verfahren vor- 
genommen; zur Eichung wurden die Sehmelzw~rmen 
von Harnstoff und Indium verwendet. Der Fehler in 
der Berechnung der Schmelzentbalpie ist geringer als 
+ 1~ die Temperatur des Schmelzpunktes lagt sich 
genauer als auf • 0,2 ~ angeben. 

2.2. Dichtemessungen 
Die Dichte der Proben wurde in einem mit Mischun- 

gen yon Propylalkohol und Dioxan gefiillten Dichte- 
gradientenrohr ermittelt (39), die Mel3temperatur 
betrug 30 ~ Die Bestimmung der Dichte ist auf 
• 0,002 [g/cm a] genau. 

2.3. RSn tgenmessungen  
Die r6ntgenographische Langperiode bestimmten wir 

mit Hilfe einer Kleinwinkelkamera vom Kratky-Typ. 
Vergleichende Messungen wurden in einer Kammer mit 
Lochblendensystem (Kiessig-Typ) durchgefiihrt, die 
eine Aussage fiber die Orientierung der Kristallite er- 
m6glichen. AuBerdem wurde anhand yon Faser- 
diagrammen die Orientierung der Ketten in den Kri- 
stalliten bestimmt. 

2.4. Prdpara t ion  der Proben 
Zur Herstellung der Pr~parate wurde ein Nieder- 

druck-Poly~thylen, 6001 L, der Fa. BASF benutzt, 
das uns als Platte mit einer St~rke von 3 mm zur Ver- 
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ffigung stand. Die Proben wurden in einem Wasserbad 
yon 70 ~ mit  kons tanter  Geschwindigkeit auf  das 15- 
bis 18fache der Ausgangslange verstreckt.  Die fiir die 
Messungen erforderlichen Substanzmengen wurden 
stets dem mittleren, homogenen Teil des Streifens ent- 
nommen. Zum Tempern wurden die Pr/~parate un- 
eingespannt in ein verschlossenes Glasr6hrchen ge- 
geben, das in einem Thermostaten,  der sich auf  der 
Temper tempemtur  befand und  dessen Tempemtur-  
konstanz besser als +0 . I  ~ war, eingetaucht  wurde. 
Im AnschluB an den Tempervorgang wurden die Proben 
in einem Eis-Wasser-Bad abgeschreckt. Bei l&ngeren 
Temperzeiten wurde das verstreckte Material unter  
Vakuum in Glasr6hrchen eingeschmolzen. 

3. Ergebnisse und Diskussion 

3.1. Das  partielle Schmelzen  des versh'eckten 
Polyd thy lens  

Beim Verstrecken yon massivem Poly- 
/~thylen finder nicht nur eine Orientierung der 
Kristallite, sondern eine v611ige Umkristalli- 
sation start. Wie sich aus morphologischen 
Untersuchungen ergibt (2, 11-16), wird dabei 
das vor dem Verstrecken vorliegende kri- 
stallin-amorphe Geftige weitgehend zerst6rt, 
und es bilden sich Kristallite mit einer neuen 
Langperiode aus, die yon der Verstrecktem- 
peratur abh/ingt (2). Diese Umkristallisa- 
tion /iuBert sich ~uch in den DTA-Thermo- 
grammen, vgl. Abb. 1. Der breite Schmelzpeak 
des unverstreekten Ausgangsmaterials nimmt 
infolge des Verstreckens der Probe an Sch~rfe 
zu, wobei sich der DTA-Schmelzpunkt, also 
das Maximum der Schmelzkurve yon 131,5 ~ 
auf 136 ~ verschiebt. Zum Vergleich ist in 
Abb. 1 zus'3tzlich die Schmelzkurve einer 
Einkristall-Probe eingezeichnet. 

Beim Tempern des verstreckten Materials 
unterhalb you 130 ~ beobachtet man nur 
geringfiigige J~nderungen des in Abb. 1 dar- 
gestellten Theimogramms, sie werden im 
Abschnitt 3.3 diskutiert. Dagegen /indert 
sieh die Form der Thermogramme wesent- 
lich, wenn die Proben oberhalb von 130 ~ ge- 
tempert werden. Man erkennt aus den Ther- 
mogrammen der Abb. 2, dab die Schmelz- 
kurven der oberhalb yon 130 ~ getemperten 
Proben zwei Maxima aufweisen, die wir als 
Vor- und Hauptloeak bezeichnen. 

Das Auftreten yon zwei Maxima bei ver- 
streckten Hoehloolymeren wurde yon White  
(17) und K e  und Sisko  (18) beobachtet und 
dahingehend gedeutet, dab das erste Maxi- 
mum dutch die Desorientierung der durch 
das Verstrecken orientierten Kristalle, das 
zweite durch das Aufschmelzen der Kristalle 
selbst verursacht wird. Nach unseren Ver- 
suehen li~fit sich jedoch das Auftreten eines 
zuss Maximums in gleicher Weise wie 
bei den Einkristallen darauf zuriickftihren, 
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Abb. l. DTA-Schmelzkurven von unverstreektem und 
verstrecktem, massivem Polyathylen. Zum Vergleich ist 
die Schmelzkurve einer Einkristallprobe eingezeichnet 
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Abb. 2. DTA-Schmelzkurven yon getemperten ver- 
streckten Poly/~thylen-l~roben. Die Temperzeit betrug 
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Abb. 3. Zur Ents tehung  des Vorpeaks : Die Probe wurde 
in der DTA-Appara tur  10 Minuten bei 132,5 ~ ge- 
temper t  und die Kristall isationskurve aufgenommen. 
Der zweite Lauf  gibt die Schmelzkurve der getemperten 

Probe wieder 
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dab die Probe beim Tempern partiell schmi|zt. 
Beim Absehrecken der Probe im Anschlul  
an den Tempervorgang kristallisiert der 
grSBte Teil des geschmolzenen Materials wie- 
der aus und verursacht den Vorpeak (19-25). 
Dies lg l t  sich unmittelbar nachweisen, in- 
dem man die Kristallisation beim Abkiihlen 
in der DTA-Apparatur  verfolgt. Zu diesem 
Zweck erhitzten wir in der DTA-Apparatur  
eine verstreekte Probe bis auf 132,5 ~ hiel- 
ten sit 10 Minuten auf dieser Temperatur 
und ktihlten sic mit einer Geschwindigkeit 
yon 1 ~ pro Minute wieder ab. Die Abb. 3 
zeigt den Verlauf der A T-Werte wghrend des 
Abktihlens und des darauffolgenden Auf- 
heizens. Man erkennt, dab ein Tell der Probe 
wghrend des ersten Aufheizvorganges und 
der Temperung aufgeschmolzen war, so da6 
er beim Abkfihlen wieder auskristallisieren 
konnte. Die Schmelzkurve beim nachfolgen- 
den Aufheizen weist zwei Maxima auf, wobei 
die Flgche des Vorpeaks mit der des Kri- 
stallisationspeaks gut fibereinstimmt, der 
Hauptpeak  gibt den Anteil der nicht auf- 
geschmolzeuen Kristalle wieder. 

Der F1/ichenanteil des Vorpeaks an der 
Gesamtflgche nimmt, wie aus der Abb. 4 er- 
sichtlich ist, mit steigender Tempertempera- 
tur zu, bis die Probe schlie61ich bei einer 
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Abb. 4. Anteil der F1/iche des Vorpeaks an der Ge- 
samtfl&che in Abhis yon der Tempertemperatur 

Temperatur yon 136 ~ vSlhg aufgeschmol- 
zen ist. Die Temperzeit wirkt sich dahin- 
gehend aus, dal~ der Anteil des Vorpeaks an 
der Gesamtflgche mit der Zeit ansteigt, und 

zwar um so schneller, je hSher die Temper- 
temperatur  ist. Dies ergibt sich aus Abb. 5, 
in der der Flgchenanteil des Vorpeaks fiber 
dam Logarithmus der Temperzeit fiir 133 ~ 
und 134 ~ aufgetragen ist. Im Gegensatz zu 
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Abb. 5. Zusammenhang zwischen dem Anteil der Fl~che 
des Vorpeaks an der Oesamtfl~che und der Temperzeit. 
Die Tempertemperatur betrug 133 ~ bzw. 134 ~ 

den Ergebnissen an Einkristallen und 
schmelzkristallisiertem Material beobachtet  
man eine kontinuierliche Zunahme des ge- 
schmolzenen Anteils; es treten also keine 
Rekristallisationsvorggnge auf, die z. B. bei 
den Einkristallen ein Maximum in der zeit- 
lichen Abh/ingigkeit tier Fl/iche des Vorpeaks 
verursachten. 

Die beim Abkiihlen der Probe stattfin- 
dende Kristallisation 1/ilh sich auch rSntgeno- 
graphisch nachweisen. Proben, die einen 
Vorpeak aufweisen, zeigen im RSntgenklein- 
winkeldiagramm neben der Langperiode der 
ungeschmolzenen Kristalle, die im Bereich 
zwischen 300 A und 400 A liegt, eine zweite, 
nahezu konstante Langperiode yon 220 A 
bis 240 A_, wie aus Tub. 1 ersichtlich ist. Die- 
set Weft  stimmt mit demjenigen fiberein, 
den man an einer aus der Schmelze abge- 
schreckten Probe erh/ilt. In den Abb. 6a 
bis 6e sind dig RSntgenkleinwinkeldia- 
gramme yon ungetemperteu und getemper- 
ten Proben wiedergegeben. Man beobachtet,  
da6 der bei der ungetemperten Probe wenig 
intensive Meridianreflex beim Tempern an 
Intensit~t zunimmt, w~hrend die Xquator- 
streuung betr/ichtlich intensitgts/~rmer wird. 
Besonders bemerkenswert sind die Klein- 
winkeldiagramme tier Proben, deren DTA- 
Kurven einen ausgepr/~gten Vorpeak zeigen, 
vgl. Abb. 6 c, d. Diese Diagramme zeigen, 
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dab der Reflex, der dureh die beim Abktihlen 
der Probe entstehenden Kristallite hervor- 
gerufen wird, auf  dem Meridian liegt. Ein 
Pr/iparat, das eine Stunde bei 134,5 ~ ge- 
tempert  wurde und nur einen verschwindend 
kleinen Anteil an Kristallen besitzt, die im 

Abb. 6. RSntgenkieinwinkeldiagramme yon ungetem- 
per tem und getempertem verstreckten Polyiithylen. 
a) ungetempert ,  b) 60 Minuten bei 110 ~-'C getempert,  
c) 60 Minuten bei 134 ~ getempert,  d) 60 Minu~en bei 
134,5~ getempert  und e) 60 Minuten bei 136~ 

getempert  (aufgesehmolzen) 

Temperaturbereich des Hauptpeaks  sehmel- 
zen, ergibt im Kleinwinkeldiagramm einen 
Debyekreis mit einem deutlichen Maximum 
auf dem Meridian. Ahnliche Diagramme er- 
hielten Posner et al. (26) an stark geschrmnpf- 
ten und an strahlungsvernetzten Pr//paraten. 

Aus den Ergebnissen unserer Messungen 
und aus dem Vergleich zwischen DTA-Kur- 
yen und Kleinwinkeldiagrammen der ge- 
temperten Proben k6nnen wir folgende 
Schltisse ziehen : 

1. Beim Tempern der Proben unterhalb 
yon 130 ~ bildet sich keine zusammen- 
h//ngende Schmelz-Phase aus, die beim Ab- 
schrecken der Probe nach dem Temloern tell- 

weise neu kristallisieren k6nnte und dadurch 
einen Vorpeak in den DTA-Diagrammen ver- 
ursachen wiirde. Bei diesen Temperaturen 
findet lediglieh ein Diekenwaehstum der 
Kristalle stat t, wie im n'~ehsten Absehnitt  
gezeigt werden wird. Offensichtlieh ist die 
Kettenbeweglichkeit bereits groB genug, um 
dutch Verringerung yon Grenzfl/iehen einen 
thermodynamiseh gfinstigeren Zustand des 
Systems hervorzurufen. 

2. Bei Tempertemperaturen oberhalb von 
130 ~ liigt sieh das partielle Sehmelzen der 
Proben dureh einen Vorpeak in den Thermo- 
grammen naehweisen. Insofern stimmt das 
Sehmelzverhalten des verstreekten Materials 
mit dem der Einkristalle tiberein. Dagegen 
wird in den DTA-Versuchen im Falle des ver- 
streekten Poly/ithylens keine Neukristallisa- 
tion w'/ihrend des Temperns gefl.l.nden. Diese 
Beobachtung befindet sieh in Ubereinstim- 
mung mit den Ergebnissen rSntgenographi- 
seher Untersuchungen von Fischer und 
Schmidt (2). Intensitiitsmessungen der Re- 
flexe der R6ntgenweitwinkeldiagramme yon 
einkristallinen und verstreckten Proben, die 
bei der jeweiligen Tempertemperatur ge- 
r6ntgt wurden, ergaben, dal] bei den Ein- 
kristallen ein Anwachsen der Reflexintensitiit 
mit der Zeit zu verzeichnen ist, dab dagegen 
bei einer verstreckten Probe, die bei 132 ~ 
getempert wurde, (tie Intensitgt kontinnier- 
lieh abnahm. 

l)as part ielle Scllmelzen der verstreckten 
Proben kann unseres Erachtens auf zwei 
Arten erfolgen. Einerseits k6nnen niimlich 
Fibrillen in ihrer gesamten L/inge aufschmel- 
zen, und zwar um so mehr, je h6her die Tem- 
pertemperatur bzw. je liinger die Temperzeit 
war, wiihrend die tibrigen Fibrillen unge- 
schmolzen verbleiben. Andererseits k6nnen 
aber auch innerhalb (ter einzelnen Fibrillen 
Kristallite aufschmelzen, die dann yon be- 
nachbarten, ungeschmolzenen umgeben sind. 

Tab. 1. Temperatur  der Maxima des Vor- und des Hauptpeaks  sowie Werte der Langperioden yon oberhalb 
yon 133 0C getempertem verstreckten Poly/~thylen 

Temper- Temper- Schmelzpunkt  ,Schmelzpunkt 
l~emperatur zeit des Vorpeaks des Hallptpeaks 1. Reflex 2. Reflex 

[~ [Min.] [~ [A] [s [A] 

133 10 128.2 136.3 332 -- 
133 75 128,5 136.3 351 231 
133 1000 128.6 136.6 387 221 
134 1 126.9 136.0 --  - -  
134 10 129.6 136.l 36~ 239 
134 60 130.5 136.4 380 219 
134 1000 130,7 136,7 395 231 
134 12000 131.0 13~,0 390 216 
134.5 60 130.8 135.9 --  232 
136 (aufgeschmolzen) 131.5 220 - -  
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Da bei-den abgeschreckten Proben im RSnt- 
genkleinwinkeldiagramm zwei voneinander 
unabhs Langperioden festgestellt wur- 
den, die den ungeschmolzenen bzw. den beim 
Abschrecken gebildeten Kristalliten zuzu- 
ordnen sind, mtissen sowohl die aufgeschmol- 
zenen als auch die unaufgesehmolzenen Be- 
reiehe zumindest die Ausdehnung einiger 
Kristallite in Kettenrichtung besitzen, da 
sonst keine l~eflexe zu beobaehten w~Lren. 

3. Aus unseren bisherigen Messungen ist 
nicht klar ersichtlich, warum nieht, wie im 
Falle der Einkristalle, eine Neukristallisa- 
tion beim Tempern zu beobachten ist. Wir 
nehmen an, dal~ dafiir Unterschiede in der 
keimbildenden Wirkung der noeh vorhande- 
nen Kristallite verantwortlich sind. Bei den 
Einkristallen wird diese Neukristallisation 
dadurch begtinstigt, dal3 die in der Schmelz- 
phase vorliegenden Molekiile an die vor- 
handenen Kristalle ankristallisieren kSnnen. 
Eine Neukristallisation infolge homogener 
Keimbildung konnte nach unseren Versuchen 
ausgeschlossen werden, da weder eine diesen 
Kristallen zukommende Langperiode rSnt- 
genographisch nachgewiesen, noch ein dureh 
diese Kristalle hervorgerufener Schmelzpeak 
in den DTA-Kurven beobachtet  werden 
konnte. Wir kSnnen also auch ftir das ver- 
streekte Polyathylen mit grol~er Sicherheit 
die MSglichkeit einer Neukristallisation in- 
folge homogener Keimbildung aussehlieSen, 
zumal die Unterktihlung des Systems gering 
ist; nach Mandelkern (27) betr~igt bei linea- 
rem Poly~thylen die Halbwertszeit der Kri- 
stallisation bereits bei 130 ~ etwa 300 Stun- 
den. Es bleibt daher zu priifen, warum keine 
Ankristallisation an noch vorhandene Kri- 
statlite stattfindet. Diesem Proze[~ wirkt ver- 
mutlich das Vorhandensein yon Molektil- 
schlaufen und die Verringerung der Beweg- 
lichkeit der Ketten,  die in einem oder zwei 
Kristalliten eingespannt sind, entgegen. Erst 
beim Abschrecken macht sieh das Vorhanden- 
sein der ungesehmolzenen Kristallite bemerk- 
bar. Die Orientierung der beim Abkiihlen 
entstehenden Kristallite, die sich im RSnt- 
genkleinwinkeldiagramm iiul~ert, vgl. Abb. 6 c 
und 6d, wird offensiehtlich dureh die noch 
verbliebenen Kristalle verursacht, die eine 
Parallelisierung der geschmolzenen Molektile 
hervorrufen. 

4. In s Weise wie die ErhShung der 
Tempertemperatur wirkt sich eine Ver- 
l~ngerung der Temperzeit aus, wie aus der 
Abb. 7 zu erkennen ist. Mit l~Lngerer Temper- 
zeit nimmt der Anteil der Fl~che des Vor- 
peaks an der Gesamtfli~che zu, und zwar um 
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so schneller, je hSher die Tempertemperatur 
gews wurde, s. Abb. 4 und vgl. Abb. 5. 
Gleichzeitig verschiebt sich das Maximum 
des Vorpeaks zu h6heren Temperaturen, wie 
aus der Tab. 1 zu entnehmen ist. In Abb. 8 
ist der Zusammenhang zwischen dem Fls 
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Abb. 7. DTA-Schmelzkurven von verstrecktem Poly- 
athylen, das bei 134 ~ verschieden lange getempert 

wurde 

136 

132 

128 

124 

x / / 

, /  o lh bei verschiedenen Temperoturen getempert 
,x / x 200h " " " " 

o A be/ I34"C verschieden longe getempert 
/ ~J ous  der  5chme l ze  abgeschreckt 

-- Einkr l s to l le ,  bel  1315~ verschleden lange geternpert 

o 2o 4o eo ~o too [%/ 

Abb. 8. Zusammenhang zwischen der Temperatur des 
Maximums und dem Fl~chenanteil des Vorpeaks an der 

Gesamtfl~che 

chenanteil des Vorpeaks an der Gesamtfli~che 
und der Temperaturlage des Maximums des 
Vorpeaks aufgetragen. In qualitativer Hin- 
sicht beobachtet man hier das gleiche Ver- 
halten wie bei den Einkristallen. Auch dort 
lag das Maximum des Vorpeaks bei um so 
hSheren Temperaturen, je grSl~er der Fls 
chenanteil des Vorpeaks war. Im Gegensatz 
zu den in Abb. 8 dargestellten Ergebnissen 
hing die Temperaturlage des Vorpeaks j edoch 
zuss von der Tempertemperatur ab. 

Ftir die Abhs der Temperaturlage 
des Vorpeaks yon seiner Fls wollen wir 
zwei mSgliehe Ursaehen diskutieren, ns 



l?ischer und Hinrichsen, Untersuchungen zum Schmelzverhalten des verstreckten Poly(ithylens 33 

erstens eine dureh den Schmelzprozel3 be- 
dingte Fraktionierung und zweitens den Ein- 
fluB yon Verspannungen in den niehtkristalli- 
sierten Kettenteilen. Wir hatten an Hand der 
Ergebnisse unserer Versuehe an Poly/~thylen- 
Einkristallen dargelegt, dab die Versehie- 
bung des Vorpeaks dureh eine Fraktionierung 
bei der Neukristallisation hervorgerufen wer- 
den kann. Beim verstreckten Poly//thylen 
konnten wir keine Neukristallisation fest- 
stellen, so dab die Abh/ingigkeit der Tempera- 
turlage des Vorpeaks yon seiner F1/~che nicht 
fiber diesen ProzeB erkl/irt werden kann. 
Demgegeniiber ist eine Fraktionierung beim 
Sehmelzen, wie sie von Anderson (28) dis- 
kutiert worden ist, denkbar, da der Sehmelz- 
punkt ffir Kettenmolekfile mit zunehmendem 
Molekulargewicht ansteigt. Nimmt man da- 
her an, dab beim Tempern oberhalb von 
130 ~ zun/iehst die niedermolekularen und 
dann ira Laufe der Zeit auch die hSher- 
molekularen Anteile aufsehmelzen, so lieBen 
sich die in Abb. 8 dargestellten Ergebnisse 
als Fraktionierungseffekt deuten. Im Falle 
der Einkristalle konnten wit jedoeh mit gro- 
Bet Sieherheit eine Fraktionierung w//hrend 
des Aufsehmelzens aussehlieBen. Wit be- 
obaehteten n/~mlich, dab trotz der grogen 
Zunahme der F1//ehe des Vorpeaks die Tem- 
peraturlage seines Maximums nahezu un- 
ver/~ndert blieb. 

Andererseits lassen sich auch alle be- 
obachteten Vorgs erkl//ren, wenn man 
die Verspannungen der niehtkristMlisierten 
Kettenstfieke in Betraeht zietlt. Ist die Probe 
nur partiell gesehmolzen, so wird es eine ge- 
wisse Zahl yon Ketten geben, die zu einem 
Teil in noeh vorhandene Kristallite eingebaut 
sind, w/ihrend der andere Teil derselben Keg- 
ten in gesehmolzenem Zustand vorliegt. Beim 
Abkiihlen kristallisieren diese Kettensequen- 
zen aus und bilden Kristalle, die beim Auf- 
sehmelzen denVorpeak verursaehen. Diejeni- 
gen Kettenstfieke, die die beim Absehreeken 
entstandenen mit den ungesehmolzenen Kri- 
stalliten verbinden, kSnnen ,,verspannt" sein, 
d. h. die Konformationsentropie pro Ketten- 
glied kann Meiner sein als die eines Ketten- 
gliedes in der Sehmelze. Der Sehmelzpunkt 
:Tin = AH/AS  eines Kristalliten, der yon 
verspannten Ketten umgeben ist, wird daher 
niedriger sein als der eines Kristalliten, der 
mit unverspannten Ketten im Gleiehgewieht 
steht, da der grSgere Entropiezuwaehs AS 
beim Aufschmelzen eines solehen Kristalliten 
einen niedrigeren Sehmelzpunkt verursaeht. 
Je weiter nun der Aufsehmelzprozeg fort- 
geschritten ist, um so gr613er ist die Zahl der 

Ketten, die als Ganzes in der Schmelze vor- 
liegen, und um so geringer ist demzufolge 
die Zahl der Ketten, die bei der Kristallisa- 
tion in verschiedene Kristalle eingebaut wer- 
den. Mit dieser Vorstellung 1/iBt sich ebenfalls 
die Versehiebung des Vorpeaks zu hSheren 
Temperaturen erkl//ren. 

3.2. Der Vergleich zwischen Schmelzenthalpie- 
und Divhtewerten 

Man beobachtet hi~ufig in den RSntgen- 
weitwinkeldiagrammen hoehverstreckter Po- 
ly/ithylen-Proben, dab der ,,amorphe Halo" 
eine anisotrope Intensit/~tsverteilung auf- 
weist. Daraus 1/igt sich sehlieBen, dab die in 
den amorphen Bereichen vorliegenden Ketten 
eine Orientierung besitzen, die der in den 
Kristalliten nahekommt. Kernresonanzmes- 
sungen ergeben, dab die Bewegliehkeit der 
Ketten in den amorphen Bereichen durch 
Anquellen der Probe kaum zu erhShen ist 
(29). Demgegenfiber zeigen Messungen an 
Einkristallen einen betr/~ehtlichen Anstieg 
der Kettenbewegliehkeit bei Anwesenheit yon 
Quellmitteln (30). Diese Beobachtungen an 
verstreektemPoly/ithylen lassen darauf schlie- 
Ben, dab die in den amorphen Bereiehen be- 
findliehen Kettenstiieke unter Spannungen 
stehen, die dutch den Verstreckprozeg er- 
zeugt worden sind (31). Die verspannten 
Kettenteile sind dadureh charakterisiert, dab 
sie eine grSBere Zahl aufeinanderfolgender 
CH2-Grnppen in Trans-Stellung enthalten als 
eine Kette in der Sehmelze. Da die Trans- 
Stellung gegenfiber der Gauche-Stellung ener- 
getisch bevorzugt ist, nimmt der W/~rme- 
inhalt dutch den Einflug yon Verspannungen 
ab (32). Beriieksicht man noeh zus/~tzlich, dab 
die gegenseitige Anordnung der Molekfile in 
den amorphen Bereiehen verbessert wird, wo- 
dureh eine Verringerung der intermolekula- 
ren Kr/~fte hervorgerufen wird, so ist dadureh 
eine weitere Erniedrigung der Enthalpie der 
Probe bedingt. Der Einflul3 beider Effekte 
mug dann dureh einen grSBeren Wert der 
Sehmelzenthalpie naehgewiesen werden k6n- 
n e n .  

In Abb. 9 ist der Zusammenhang zwisehen 
der Sehmelzenthalpie und dem spezifisehen 
Volumen dargestellt; die gestriehelt ein- 
gezeiehnete Gerade gib~ den linearen Zu- 
sammenhang dieser beiden Gr6Ben ffir Poly- 
//thylen-Einkristalle und sehmelzkristMlisier- 
tes Material wieder (1, 33). Dabei wurde der 
Beitrag der Grenzfl/iehenenergie zur Sehmelz- 
enthalpie berfieksiehtigt. Die unkorrigierten 
Werte der Sehmelzenthalpie der verstreckten 
Proben liegen nicht auf dieser Geraden. Um 

3 



34 Kolloid-Zeitschri/t und Zeitschrilt /fir Polymere, Band 213 �9 Heir 1-2 

70 

65" 

60" 

55" 

\ 
\ \  

\ 
\ 

X 
\ 

Einkristerlte u~d / ~ \  
lchmelr Poly~thflen \N,  \ 

\ 
X. 

geten?p_er..~j 

\ 
\ 

\ 
\ 

\ 
\ 

\ 

o ungeternpert  

Abb. 9. Zusammenhang zwisehen der Sehmelzenthalpie und dem spezilisehen Volumen yon ungetempertem und 
getempertem verstreckten Poly~thylen. Die gestriehelte Gerade gilt fiir Einkristalle und schmelzkristallisiertes 

Polymeres 

sic dorthin zu bringen, miiBte man eine nega- 
tive Grenzfl~ehenenergie annehmen. Man er- 
kennt aueh, dab der Abstand der MeBpunkte 
yon der Geraden abnimmt, wenn man die 
Probe tempert. 

Man kann diese Abweichungen dadurch 
erkl~ren, dab man den fehlgeordneten Be- 
reichen im verstreekten Polyi~thylen eine 
Enthalpie Hoet zuordnet, die niedriger ist 
als der Wert / tam der unterkiihlten Sehmelze. 
Es ergibt sieh dann ftir die gemessene 
Schmelzenthalpie H~em bei Vernachl~issi- 
gung der Energie der lateralen Grenzfl~chen 
der Kristalle (31) 

[ 2ae ~ -  ( 1 -  cr [1] AHgera = Ham --  0r IHkr + 1. 
k qc ] 

Dabei bedeuten: 

Hkr = dieEnthalpiedeskristallinenAnteils 

c~ = der kristalline Massenanteil 
= ( v  - v ~ ) / ( v ~  - v ~ )  

ae = die spezifische Grenzfli~chenenergie 
der Deckfl~chen der Kristalle 

Q~ = die Diehte des Idealkristalles 

1 = die Dicke eines Kristalliten in 
Kettenrichtung H c~ �9 L 

G1. [1] l~l~t sich umformen zu 

2(~e A Hgem ~ Ham --  Hkr --  Ham --  Hdef -~ 1 -- o~ 1 or l- ~)c )" 

[1 a] 

Tab. 2. Differenz zwisehen den Enthalpien der unterkiihlten Sehmelze und der fehlgeordamten Bereiche in ver- 
strecktem Polyi~thylen 

Temper- Temper- Sehmelz- Dichte 1) 
temperatur zeit enthalpie 

[~ [Mini [cal/g] [g/em 3] 

Lang- a) b) e) 
periode Ham --  Hdef Ham --  Hdef Ham --  Hdef 

[A] [eal/g] [eal/g] [eal/g] 

ungetempert 59,0 0,962 186 22,2 28,5 38,1 
110 60 59,5 0,971 208 9,7 18,4 29,3 
119 60 60,3 0,9725 245 10,1 17,3 27,7 
125 60 61,2 0,973 279 8,2 20,1 29,8 
128 60 60,3 0,973 299 10,1 16,2 24,6 
130 60 60,0 0,972 314 9,6 14,4 22,5 
113 12000 61,5 0,974 242 11,7 20,3 29,6 
125 12000 61,9 0,977 310 9,1 15,6 26,0 
128 12000 62,2 0,9775 340 10,5 16,4 26,4 
131 12000 61,3 0,9765 372 6,5 12,1 20,3 
136 (aufgesehmolzen) 45,7 0,952 220 --  12,4 --  7,9 --  1,2 

a) Die Bereehnung der Enthalpiedifferenz Ham-- Hdef erfolgte ohne Beriicksichtigung der Grenzfls 
(~, = 0). 

b) Bereehnung der Enthalpiedifferenz mit  ~e ~ 60 erg/cm z. 
c) Berechnung der Enthalpiedifferenz mit ae : 150 erg/em ~. 

1) Der Kristallisationsgrad wurde mit  Hilfe der yon Chiang und Flory (38) gemessenen Werte des spezifischen 
Volumens des amorphen bzw. kristallinen Zustandes berechnet. 
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Aus unseren RSntgen-, Dichte- und DTA- 
Messungen sind uns die Werte yon AHgem, 
~, ae und l bekannt;  setzen wir den Wert der 
Differenz Ham - Hkr mit 70 cal/g ein, den 
wir aus unseren )/Iessungen an Einkristallen 
erhielten (33) und der in guter (~bereinstim- 
mung mit den bereehneten (34, 35) und von 
Wunder l ich  und Dole (36) und Mandellcern 
et al. (22) gemessenen Werten steht, so liil3t 
sieh die Differenz H a m -  Hdef berechnen, 
sofern die GrSl3e der spezifischen Grenz- 
fliichenenergie bekannt ist. 

Da dieser Wert  ftir die Kristalle des ver- 
streekten Materials unbekannt  ist, haben wir 
die Differenz fiir (~e= 0; 60 und 150 erg/cm 2 
bereehnet und in Tab. 2 zusammengestellt. 
In  der Abb. 10 ist die Enthalpiedifferenz 
Ham - -  Hdef als Funktion der Temper- 
temperatur  ftir den Fall as -- 0 aufgetragen. 
Fiir yon Null verschiedene Werte yon ae 
erh~lt man ~hnliche Kurven, nur die Abso- 
lutwerte der Differenz ~ndern sich. Wir 
k5nnen deshalb, ohne diesem Punkt  beson- 
deres Gewicht beizumessen, feststellen, dal3 
sieh die Enthalpiedifferenz H a m -  H~ef vom 
ungetemperten zum getemperten Zustand 
um ungefiihr 10 cal/g i~ndert. Dieser Wert 
steht in guter ~bereinst immung mit den Er- 
gebnissen yon Peter l in  und Meine l  (31), die 
eine J~nderung um den gleichen Betrag fiir 
eine Probe angeben, die bei 118 ~ getempert 
worden war. Die nach G1. [l a] bereehnete 
Differenz H a m -  Hdef h/~ngt vor allem vom 
Kristallisationsgrad ~ ab, der aus Diehte- 
messungen ermittelt  wurde. Wir haben bis- 
her vorausgesetzt, dab die Dichtemessungen 
an den verstreckten Proben richtige Werte 
fiir die Kristallinit/~t liefern. Der aus Abb. 10 
ersichtliche Abfall der Differenz Ham - Hdef 
um ungef/ihr 10 eal/g kSnnte jedoch auch 
dadurch verursacht werden, dal3 die Diehte 
der ungetemperten Probe infolge yon Hohl- 
r/iumen, die durch den Verstreckprozef~ ent- 
standen sein k6nnten, im Dichtegradienten- 
rohr falsch gemessen wird. Fiir diese Annahme 
spreehen die Ergebnisse unserer RSntgen- 
kleinwinkeluntersuchungen. Das Kleinwin- 
keldiagramm tier ungetemperten Probe, vgl. 
Abb. 6a, weist eine intensive )kquatorstreu- 
ung auf, die nahezu verschwindet, wenn die 
Probe bei l l 0~  getempert  worden ist 
(s. Abb. 6b). Gleichzeitig steigt die Dichte 
um 0,009 g/cm s an, w~hrend der Wert der 
Schmelzenthalpie nahezu konstant bleibt. 
Man kSnnte daher vermuten, dab der bei 
l l 0~  beobachtete Abfall der Differenz 
Ham - Haef durch die ~nderung der Dichte 
vorget/iuscht wird und nicht mit dem Abbau 

der Verspannungen in den fehlgeordneten 
Bereichen des verstreckten Poly/~thylens zu- 
sammenh/ingt. 

Nach Abb. 10 bleibt die Enthalpiediffe- 
renz Ham - Hder im Temperaturbereich zwi- 
schen 110 ~ und 130 ~ nahezu konstant, 
aueh die Temperzeit wirkt sieh nieht auf 
diese GrSf~e aus. Auch dieser Befund spricht 
ftir die Vermutung, dal~ die Dichte/~nderun- 
gen fiir den Abfall mal3gebend sind. 

2 0  �84 

~, unqetemper t  

o = lh  ge tempe r !  

x = 200h .... 

10 G o . . . .  

5 ~ 

~ I 
o .... #o 12o ~3o 7[oc7 ~' 

Abb. 10. Differenz der Enthalpien der unterkiihlten 
Schmelze und der fehlgeordneten Bereiche in ver* 
strecktem Polyi~thylen in Abh~ngigkeit yon der 

Tempertemperatur 

Trotzdem scheinen die Verspannungen der 
Kettenstticke in den fehlgeordneten Be- 
reichen eine wesentliche Rolle zu spielen. 
Dies ergibt sich aus dem AbfalI der Diffe- 
renz Ham - Hdef bei Temperatureu oberhalb 
yon 130 ~ vgl. Abb. 10, der dadurch zu- 
stande kommt, dab sich in diesem Tempera- 
turbereich die Enthalpie st/irker verringert 
als die zugehSrige Dichte. Die bei diesen 
Temperaturen einsetzenden Anderungen der 
Schmelzenthalpie und Dichte werden durch 
das partielle Sehmelzen verursacht, das im 
vorhergehenden Absehnitt beschrieben wor- 
den ist. Bei diesem Vorgang nimmt der Anteil 
der nichtkristallisierten Bereiche mit echter 
amorpher Struktur zu, w/ihrend die Zahl der 
fehlgeordneten Bereiche, die infolge der 
kristailiihnlichen Struktur einen geringeren 
W/irmeinhalt aufweisen, mit steigender Tem- 
peratur und l/ingerer Temperzeit abnimmt. 
Bei einer Temperatur yon 136 ~ erreicht der 
Weft  der Differenz H a m -  Hdor den einer 
vSllig aufgeschmolzenen Probe. Auf Grund 
der in Abb. 10 dargestellten Temperatur- und 
Zeitabh/ingigkeit der Differenz H a m - / / d e f  

3* 
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nehmen wir an, dab die Verspannungen der 
nichtkristallisierten Kettenstiicke in den fehl- 
geordneten Bereichen erst durch das partielle 
Sehmelzen abgebaut werden. 

3.3. Der Einflufl des Temperns au/ die 
Kristallinit~t 

In Abb. 11 ist der Verlauf der Schmelz- 
enthalpie in Abh/~ngigkeit yon der Temper- 
tempcratur fiir zwei Temperzeiten wieder- 
gegeben. _~hnliche Kurven erh/~lt man, wenn 
man start der Schmelzenthalpie die Dichte 
auftr/~gt. Beide Kurven in Abb. 11 durch- 
laufen ein Maximum, das bei der ktirzeren 
Zeit bei 125 ~ bei der l/ingeren bei 128 ~ 
liegt. Durch das Tempern wird nur tin ge- 
ringfiigiger Anstieg der Schmelzenthalpie 
bewirkt. Aus friiher durchgeffihrten Dichte- 
messungen hatte sich ebenfalls eine geringere 
~nderung dcr Kristallinit/it beim Tempern 
ergeben als bei den aus LSsungen gewonnenen 
Einkristallen und dem schmelzkristallisierten 
Material (2). Man kSnnte diese Abweichung 
ebenfalls auf die Unterschiede in der Struk- 
tur der fehlgeordneten Bereiche zurtick- 
fiihren. Bei den Einkristallen und dem 
schmelzkristallisierten Poly/~thylcn galt die 
Gleichung (2, 37) 

A 
e = ec L ' [3 ]  

wobei ec die Dichte des Idealkristalles, A eine 
Konstante bedeutet, die nur yon der Temper- 
temperatur, nicht aber yon der Temperzeit 
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Abb. l l .  Abh&ngigkeit der Schmelzenthalpie yon ver- 
strecktem Polyi~thylen yon der Tempertemperatur 

abh~ngt und die Beschaffenheit der fehl- 
geordneten Grenzschicht charakterisiert. Ist d 
die mittlere Dichte dieser Grenzschicht 
und de die Dichtedifferenz gegeniiber den 
Kristallen, so gilt A = dale (2, 37). Be- 
riicksichtigt man, dab die Dichtedifferenz 
zwischen der kristallinen und der amorphen 
Schicht wegen der zahlreichen durchlaufen- 
den Ketten, die einen ,,kristall/ihnlichen" Zu- 
stand der fehlgeordneten Bereiche hervor- 
rufen, geringer ist als bei Einkristallen, so er- 
gibt sich, da6 die Gr58e A kleiner ist als ftir 
Einkristalle und schmelzkristallisiertes Poly- 
/ithylen. Es ist daher verst~ndlich, dai~ der 
Anstieg der Dichte bzw. der Schmelzenthal- 
pie mit der Temperatur und Zeit geringer 
ausf/illt als bei den aus der Schmelze oder aus 
LSsungen kristallisierten Proben. 

Der steile Abfall der Kurven bei Tempera- 
turen oberhalb yon 130 ~ wird dadurch ver- 
ursacht, dab die Proben partiell, d. h. ein Teil 
der Kristallite, schmelzen. Der geschmo]zene 
Anteil der Probe kristallisiert beim Ab- 
schrecken im Anschlu~ an das Tempern teil- 
weise wieder aus. Daher ist der gemessene 
Wert der Schmelzenthalpie um so kleiner, 
je gr56er der Anteil der aufgeschmolzenen 
Kristallite war. 

Fiir Einkristalle haben wir gezeigt, dab 
sich mit zunehmender Tempertemperatur 
und Temperzeit der Schmelzpunkt erhSht, 
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Abb. 12. Abh/ingigkeit der r6ntgenographischen L~ng- 
periode yon verstrecktem Polyi~thylen yon der Temper- 
temperatur. Die beiden Kurven gelten fiir 1 h bzw. 

200 h getemperte Proben 
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wobei gleichzeitig der Schmelzpeak an 
Seh~rfe zun immt  (1). Diese Erscheinung 
konn ten  wir au f  das Diekenwaehs tum der 
Kristal le zuriiekfiihren. Beim vers t reckten 
Po ly~thy len  beobaehte t  man  eine Zunahme  
der rSntgenographischen Langper iode beim 
Tempern ;  in Abb.  12 sind die Wer te  der 
Langper ioden der im R a h m e n  dieser Arbei t  
ge temper ten  Proben  in Abhi~ngigkeit yon  der 
Temper t empera tu r  ftir zwei Temperzei ten 
aufgetragen.  Es wird jedoch keine bemerkens-  
werte Verschiebung des Sehmelzpunktes  be- 
obachtet ,  wie aus Abb.  13 zu ersehen ist, 
noch n i m m t  die Sch~rfe des Schmelzpeaks 
zu, lediglich bei oberhalb yon  132 ~ ge- 
t emper ten  Proben  steigt der Schmelzpunkt  
mit  zunehmender  Temperzei t  geringfiigig an. 
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Zusammen/assunff 
MR Hilfe der Differentialthermoanalyse wurde das 

Schmelzverhalten yon verstrecktem Niederdruck-Poly- 
~thylen in Abh~ngigkeit yon der thermischen Vor- 
behandlung untersucht. Analog zu den Beobachtungen 
an Einkristallen und schmelzkristallisiertem Poly- 
i~thylen weisen aueh verstreekte Proben, die oberhalb 
yon 130 ~ getempert und anschlieHend abgesehreckt 
wurden, im DTA-Schmelzversuch ein zusatzliches Maxi- 
mum auf. In gleicher Weise wie bei den Einkristallen 
finder das Auftreten eines solchen ,,Vorpeaks" seine 
Erkliirung darin, dab bei der Tempertemperatur die 
Probe partiel| geschmolzen war und der geschmolzene 
Anteil beim Abkiihlen teilweise wieder kristallisierte. 
Im Gegensatz zu den Einkristallen finder bei der 
Tempertemperatur selbst keine Neukristallisation start. 
Die Temperaturlage des Maximums des Vorpeaks h~ngt 
yon Tempertemperatur und -zeit ab; dabei wird ein 
Zusammenhang zwischen dem Fl~ehenantefl und der 
Temperatur des Maximums des Vorpeaks gefunden. Ffir 
die Verschiebung des Vorpeaks werden zwei mSgliche 

/ 
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x 
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o / / "  obgeschreckt 
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Abb. 13. Einflu2 der Tempertemperatur auf die Temperaturlage der Maxima des Vorpeaks und Hauptpeaks 
yon verstrecktem Polyathylen. Die Kurven gelten fiir Proben, die 1 h bzw. 200h getempert wurden 

Dieses Verhal ten findet seine ErklKrung 
wahrseheinlich in der Tatsache,  dab das kurz 
un terha lb  des Schmelzpunktes  mi t  hoher  Gc- 
schwindigkeit  ablaufende makroskopische 
Sehrumpfen der Probe  au f  seine Ausgangs-  
li~nge mit  einer ZerstSrung der kristallin- 
amorphen  Schich ts t ruk tur  ve rbunden  ist. 
Unabh~ngig  yon  den Temperbed ingungen  
liegt also bei der Tempera tu r  des Schmelz- 
punktes  die gleiche S t ruk tu r  vor,  so dab der 
Schmelzpunkt  sowohl yon  der Temper-  
t empera tu r  als aueh yon  der Temperzei t  un- 
beeinfluBt bleibt. 

Herrn Professor Dr. H.A .  Stuart danken wir fiir 
sein stets f6rderndes Interesse sowie Herrn Dr. G. F. 
Schmidt fiir zahlreiche, anregende Diskussionen. Der 
Firma Badische Anilin- und Soda-Fabrik AG, Ludwigs- 
hafen, danken wir fiir die freundliehe l~berlassung des 
untersuchten Poly~thylens. Der Deutschen Forsehungs- 
gemeinschaft haben wir fiir apparative Unterstfitzung 
zu danken. 

Ursaehen diskutiert, und zwar zum einen die Fraktio- 
nierung wghrend des partiellen Sehmelzens und zum an- 
deren die Verspannungen in den Kettenteilen, die die 
ungeschmolzenen mit den beim Abschrecken ent- 
standenen Kristalliten verbinden. 

I)er aus der Gr6Be der Schmelzenthalpie bestimmte 
Kristallisa~ionsgrad liegt betrgchtlich h6her als der aus 
den Dichtewerten berechnete. Ordnet man den fehl- 
geordneten Bereiehen im verstreckten Polyi~thylen 
wegen der durch den VerstreckprozeH entstandenen 
Verspannungen der nichtkristallisierten Kettenteile 
einen Wert der Enthalpie Hdef zu, der geringer ist als 
der der unterkiihlten Sehmelze Ham, so 1ABt sich die 
Differenz Ham- / /de  f bei Kenntnis der Werte der 
Schmelzenthalpie, Dichte, Langperiode und spezifischen 
GrenzflAehenenergie abseh~tzen. Dabei ist zu beach- 
ten, dab bei den Dichtemessungen an den verstreckten 
Proben systematisehe Fehler auftreten k6nnen, die zu 
falschen Werten ffir Ham - -  H d e f  fiihren k6nnen. Die 
Temperatur- und Zeitabh~ngigkeit der gemessenen 
Werte dieser Differenz werden diskutiert. 

Die Werte der Schmelzenthalpie und der Dichte 
k6nnen durch Tempern yon unterhalb 130 ~ geringfiigig 
erh6ht werden. Im Gegensatz zu den Beobachtungen an 
Einkristallen wird beim verstreckten Polyathylen keine. 
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ErhShung des Schmelzpunktes festgestellt, obwohl die 
rSntgenographische Langperiode betrachtlieh ansteigt. 
Wir fiihren dieses Verhalten auf den Schmelzprozel~ des 
verstreekten Poly~thylens zuriick. 

Summary 
By means of DTA equipment the melting behaviour 

of drawn low pressure polyethylene was measured in 
dependence on the thermal history. In analogy to the 
observations of single crystals and bulk polyethylene the 
drawn material annealed beyond 130 ~ and subse- 
quently quenched produces a second maximum of the 
melting curve. Likewise to the single crystals the appear- 
ance of such a "side-peak" is explained by partial melt- 
ing of the specimen at the armealing temperature and 
following recrystallization during cooling down. In 
contrary to the behaviour of single crystals a crystalli- 
zation at the annealing temperature does not take place. 

The temperature of the maximum of the side peak 
depends on annealing temperature and time; thereby an 
interrelation between area and temperature of the 
maximum of the side peak is found. Two possible ex- 
planations for the shifting of the side-peak are discussed: 
1. A fractionation process taking place during partial 
melting and 2. the strain imposed those chain sequences 
which connect the unmolten crystals with the arisen 
during quenching ones. 

The crystallinity obtained from heat of fusion is 
considerably heigher than that calculated from density 
measurements. Attributing to the disordered regions in 
drawn polyethylene an enthalpy Hdcf which because of 
the strain of the non-crystallized chain sequences is 
lower than that of the supercooled melt, Ham, the diffe- 
rence Ham-Hdef can be estimated when heat of fusion, 
density, long period, and specific surface energy are 
known. One must take into account the systematic 
deviation of the density measurements of drawn spe- 
cimens which can produce wrong values of difference 
Ham-Haler. Dependence of measured values on tempera- 
ture and time are discussed. 

Enthalpy and density show a little increase by anneal- 
ing at temperatures below 130 ~ In contrary to the 
observations on single crystals no amount of melting 
point is found although long period increases consider- 
ably. This behaviour may be attributed to the melting 
process of drawn polyethylen. 
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