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Untersuchungen zum Schmelzverhalten des verstreckten Polyithylens
mit Hilfe der Differential-Thermo-Analyse *

Von E. W. Fischer und G. Hinrichsen

Mt 13 Abbildungen in 17 Einzeldarstellungen und 2 Tabellen

1. Einleitung

In einer vorangegangenen Arbeit haben wir
itber Schmelz- und Rekristallisationsvor-
ginge bei Polyédthylen-Einkristallen berich-
tet (1). Bei diesen Untersuchungen stellte sich
heraus, dal die Schmelzkurven von Ein-
kristallen, die oberhalb von 130 °C getempert
worden waren, zwei Maxima aufwiesen. Das
Auftreten eines zweiten Maximums (,,Vor-
peak®) konnte dadurch erklidrt werden, daf
bei der Tempertemperatur die Probe partiell
geschmolzen war und beim Abschrecken teil-
weise wieder kristallisierte. Die bei lingeren
Temperzeiten beobachtete Verringerung der
Flache des Vorpeaks liel sich durch eine bei
der Tempertemperatur stattfindende Kri-
stallisation erkldren, wobei die im geschmol-
zenen Zustand vorliegenden Molekiile an die
noch vorhandenen Kristallite ankristallisier-
ten.

Ferner lieB sich nachweisen, dal zwischen
der Schmelzenthalpie und dem nach der
Dichtegradientenmethode gemessenen spe-
zifischen Volumen ein linearer Zusammen-
hang besteht. SchlieBlich konnten wir das aus
rontgenographischen Messungen bekannte
Anwachsen der Langperiode beim Tempern
an Hand der Erhohung des Schmelzpunktes
bestétigen.

In der vorliegenden Arbeit haben wir
untersucht, inwieweit die an Einkristallen
und schmelzkristallisiertem Material beob-
achteten Effekte auch bei dem verstreckten,
massiven Polyédthylen auftreten konnen. Mit
der DTA steht eine zusétzliche Methode zur
Verfiigung, um die Vorginge des partiellen
Schmelzens und der Rekristallisation, die
beim verstreckten Material frither mittels
Rontgenweitwinkel- und Dichtemessungen
untersucht worden sind (2), zu verfolgen.

Entsprechend dem von Hess und Kiessig
(3) vorgeschlagenenen Modell, das in der
letzten Zeit von mehreren Autoren abgewan-

*) Vorgetragen auf der Sitzung des Fachausschusses
»Physik der Hochpolymeren der Deutschen Physi-
kalischen Gesellschaft am 14. April 1966 in Mainz.

(Eingegangen am 26, Mai 1966)

delt und verbessert wurde (4-8), liegt im
verstreckten Polyidthylen eine kristallin-
amorphe Schichtstruktur vor. Aus den mit
Hilfe der DTA gemessenen Werten der
Schmelzenthalpie des verstreckten Poly-
athylens und aus dem Vergleich mit den Er-
gebnissen der Dichte- und Réntgenklein-
winkelmessungen an denselben Proben lassen
sich Schliisse auf die Struktur der nicht-
kristallinen Bereiche im verstreckten Poly-
meren ziehen.

2. Experimentelle Methoden

2.1. DT A-Messungen

Die Durchfithrung der DTA-Messungen wurde in
einer vor kurzem erschienenen Arbeit beschrieben (1).
Wir verwendeten dafiir eine modifizierte Form der
DTA-Apparatur, Typ 404, der Firma Netzsch. Die
Heizrate betrug 1 °C pro Minute; Kontrollmessungen
wurden mit geringerer und hoherer Aufheizgeschwindig-
keit ausgefuhrt. Fiir die DTA-Messungen benétigten
wir bei der oben genannten Heizrate jeweils eine Sub-
stanzmenge von 5 mg. Die Auswertung der Thermo-
gramme wurde nach dem von Miiller und Martin (9)
und Adam und Miller (10) angegebenen Verfahren vor-
genommen; zur Eichung wurden die Schmelzwarmen
von Harnstoff und Indium verwendet. Der Fehler in
der Berechnung der Schmelzenthalpie ist geringer als
+ 19, die Temperatur des Schmelzpunktes 146t sich
genauer als auf + 0,2 °C angeben.

2.2. Dichtemessungen

Die Dichte der Proben wurde in einem mit Mischun-
gen von Propylalkohol und Dioxan gefiillten Dichte-
gradientenrohr ermittelt (39), die MeBtemperatur
betrug 30 °C. Die Bestimmung der Dichte ist auf
+ 0,002 [g/ecm?®] genau.

2.3. Riontgenmessungen

Die rontgenographische Langperiode bestimmten wir
mit Hilfe einer Kleinwinkelkamera vom Kratky-Typ.
Vergleichende Messungen wurden in einer Kammer mit
Lochblendensystem (Kiessig-Typ) durchgefiihrt, die
eine Aussage iiber die Orientierung der Kristallite er-
moglichen. Auflerdem wurde anhand von Faser-
diagrammen die Orientierung der Ketten in den Kri-
stalliten bestimmt.

2.4. Priparation der Proben

Zur Herstellung der Priparate wurde ein Nieder-
druck-Polyathylen, 6001 L, der Fa. BASF benutzt,
das uns als Platte mit einer Stirke von 3 mm zur Ver-
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figung stand. Die Proben wurden in einem Wasserbad
von 70 °C mit konstanter Geschwindigkeit auf das 15-
bis 18fache der Ausgangslinge verstreckt. Die fiir die
Messungen erforderlichen Substanzmengen wurden
stets dem mittleren, homogenen Teil des Streifens ent-
nommen. Zum Tempern wurden die Priparate un-
eingespannt in ein verschlossenes Glasrohrchen ge-
geben, das in einem Thermostaten, der sich auf der
Tempertemperatur befand und dessen Temperatur-
konstanz besser als +0.1 °C war, eingetaucht wurde.
Im AnschluBl an den Tempervorgang wurden die Proben
in einem Eis-Wasser-Bad abgeschreckt. Bei lingeren
Temperzeiten wurde das verstreckte Material unter
Vakuum in Glasrohrchen eingeschmolzen.

3. Ergebnisse und Diskussion

3.1. Das partielle Schmelzen des verstreckten
Polydithylens

Beim Verstrecken von massivem Poly-
dthylen findet nicht nur eine Orientierung der
Kristallite, sondern eine vollige Umkristalli-
sation statt. Wie sich aus morphologischen
Untersuchungen ergibt (2, 11-16), wird dabei
das vor dem Verstrecken vorliegende kri-
stallin-amorphe Gefiige weitgehend zerstort,
und es bilden sich Kristallite mit einer neuen
Langperiode aus, die von der Verstrecktem-
peratur abhingt (2). Diese Umkristallisa-
tion duBert sich auch in den DTA-Thermo-
grammen, vgl. Abb.1. Der breite Schmelzpeak
des unverstreckten Ausgangsmaterials nimmt
infolge des Verstreckens der Probe an Schirfe
zu, wobei sich der DTA-Schmelzpunkt, also
das Maximum der Schmelzkurve von 131,5 °C
auf 136 °C verschiebt. Zum Vergleich ist in
Abb. 1 zusatzlich die Schmelzkurve einer
Einkristall-Probe eingezeichnet.

Beim Tempern des verstreckten Materials
unterhalb von 130 °C beobachtet man nur
geringfiigige Anderungen des in Abb. 1 dar-
gestellten Thermogramms, sie werden im
Abschnitt 3.3 diskutiert. Dagegen &ndert
sich die Form der Thermogramme wesent-
lich, wenn die Proben oberhalb von 130 °C ge-
tempert werden. Man erkennt aus den Ther-
mogrammen der Abb. 2, dal die Schmelz-
kurven der oberhalb von 130 °C getemperten
Proben zwei Maxima aufweisen, die wir als
Vor- und Hauptpeak bezeichnen.

Das Auftreten von zwei Maxima bei ver-
streckten Hochpolymeren wurde von White
(17) und Ke und Sisko (18) beobachtet und
dahingehend gedeutet, dall das erste Maxi-
mum durch die Desorientierung der durch
das Verstrecken orientierten Kristalle, das
zweite durch das Aufschmelzen der Kristalle
selbst verursacht wird. Nach unseren Ver-
suchen 148t sich jedoch das Auftreten eines
zusédtzlichen Maximums in gleicher Weise wie
bei den Einkristallen darauf zuriickfiihren,
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Abb. 1. DTA-Schmelzkurven von unverstrecktem und
verstrecktem, masgivem Polyathylen. Zum Vergleich ist
die Schmelzkurve einer Einkristallprobe eingezeichnet
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Abb. 2. DTA-Schmelzkurven von getemperten ver-
streckten Polviathylen-Proben. Die Temperzeit bhetrug
60 Minuten
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Abb. 3. Zur Entstehung des Vorpeaks: Die Probe wurde
in der DTA-Apparatur 10 Minuten bei 132,5°C ge-
tempert und die Kristallisationskurve aufgenommen.
Der zweite Lauf gibt die Schmelzkurve der getemperten

Probe wieder
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daf} die Probe beim Tempern partiell schmilzt.
Beim Abschrecken der Probe im Anschlufl
an den Tempervorgang kristallisiert der
grofite Teil des geschmolzenen Materials wie-
der aus und verursacht den Vorpeak (19-25).
Dies 1483t 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 verstreckte Probe bis auf 132 5 °C, hiel-
ten sie 10 Minuten auf dieser Temperatur
und kiihiten sie mit einer Geschwindigkeit
von 1 °C pro Minute wieder ab. Die Abb. 3
zeigt den Verlauf der AT-Werte wihrend des
Abkiihlens und des darauffolgenden Auf-
heizens. Man erkennt, dal} ein Teil der Probe
wahrend des ersten Aufheizvorganges und
der Temperung aufgeschmolzen war, so dal
er beim Abkiihlen wieder auskristallisieren
konnte. Die Schmelzkurve beim nachfolgen-
den Aufheizen weist zwei Maxima auf, wobei
die Fliche des Vorpeaks mit der des Kri-
stallisationspeaks gut ibereinstimmt, der
Hauptpeak gibt den Anteil der nicht auf-
geschmolzenen Kristalle wieder.

Der Flichenanteil des Vorpeaks an der
Gesamtfliche nimmt, wie aus der Abb. 4 er-
sichtlich ist, mit steigender Tempertempera-
tur zu, bis die Probe schlieBlich bei einer
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Abb. 4. Anteil der Fliche des Vorpeaks an der Ge-
samtfliche in Abhangigkeit von der Tempertemperatur

Temperatur von 136 °C vollig aufgeschmol-
zen ist. Die Temperzeit wirkt sich dahin-
gehend aus, daBl der Anteil des Vorpeaks an
der Gesamtfliche mit der Zeit ansteigt, und

zwar um so schneller, je hoher die Temper-
temperatur ist. Dies ergibt sich aus Abb. 5,
in der der Flichenanteil des Vorpeaks iiber
dem Logarithmus der Temperzeit fiir 133 °C
und 134 °C aufgetragen ist. Im Gegensatz zu
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Abb. 5. Zusammenhang zwischen dem Anteil der Fliache
des Vorpeaks an der Gesamtfliiche und der Temperzeit.
Die Tempertemperatur betrug 133° bzw. 134°C

den Ergebnissen an Einkristallen und
schmelzkristallisiertem Material beobachtet
man eine kontinuierliche Zunahme des ge-
schmolzenen Anteils; es treten also keine
Rekristallisationsvorginge auf, die z. B. bei
den Einkristallen ein Maximum in der zeit-
lichen Abhéngigkeit der Flidche des Vorpeaks
verursachten.

Die beim Abkithlen der Probe stattfin-
dende Kristallisation 148t sich auch réntgeno-
graphisch nachweisen. Proben, die einen
Vorpeak aufweisen, zeigen im Rontgenklein-
winkeldiagramm neben der Langperiode der
ungeschmolzenen Kristalle, die im Bereich
zwischen 300 A und 400 A liegt, eine zweite,
nahezu konstante Langperiode von 220 A
bis 240 A, wie aus Tab. 1 ersichtlich ist. Die-
ser Wert stimmt mit demjenigen iiberein,
den man an einer aus der Schmelze abge-
schreckten Probe erhdlt. In den Abb. 6a
bis 6e sind die Rontgenkleinwinkeldia-
gramme von ungetemperten und getemper-
ten Proben wiedergegeben. Man beobachtet,
daB der bei der ungetemperten Probe wenig
intensive Meridianreflex beim Tempern an
Intensitdt zunimmt, wihrend die Aquator-
streuung betrdchtlich intensitétsdrmer wird.
Besonders bemerkenswert sind die Klein-
winkeldiagramme der Proben, deren DTA-
Kurven einen ausgeprégten Vorpeak zeigen,
vgl. Abb. 6¢c,d. Diese Diagramme zeigen,
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dafB3 der Reflex, der durch die beim Abkiihlen
der Probe entstehenden Kristallite hervor-
gerufen wird, auf dem Meridian liegt. Kin
Praparat, das eine Stunde bei 134,5 °C ge-
tempert wurde und nur einen verschwindend
kleinen Anteil an Kristallen besitzt, die im

a) b) ¢)

d) ¢

Abb. 6. Rontgenkleinwinkeldiagramme von ungetem-

pertem und getempertem verstreckten Polyathylen.

a) ungetempert, b) 60 Minuten bei 110 “C getempert,

¢) 60 Minuten bei 134 °C getempert, d) 60 Minuten bei

134,5 °C getempert und e) 60 Minuten bhei 136 °C
getempert (aufgeschmolzen)

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

Aus den Krgebnissen unserer Messungen
und aus dem Vergleich zwischen DTA-Kur-
ven und Kleinwinkeldiagrammen der ge-
temperten Proben konnen wir folgende
Schliisse ziehen :

1. Beim Tempern der Proben unterhalb
von 130 °C bildet sich keine zusammen-
hingende Schmelz-Phase aus, die beim Ab-
schrecken der Probe nach dem Tempern teii-

weise neu kristallisieren konnte und dadurch
einen Vorpeak in den DTA-Diagrammen ver-
ursachen wiirde. Bei diesen Temperaturen
findet lediglich ein Dickenwachstum der
Kristalle statt, wie im nichsten Abschnitt
gezeigt werden wird. Offensichtlich ist die
Kettenbeweglichkeit bereits grol genug, um
durch Verringerung von Grenzflichen einen
thermodynamisch giinstigeren Zustand des
Systems hervorzurufen.

2. Bei Tempertemperaturen oberhalb von
130 °C 1468t sich das partielle Schmelzen der
Proben durch einen Vorpeak in den Thermo-
grammen nachweisen. Insofern stimmt das
Schmelzverhalten des verstreckten Materialg
mit dem der Einkristalle iiberein. Dagegen
wird in den DTA-Versuchen im Falle des ver-
streckten Polydthylens keine Neukristallisa-
tion wahrend des Temperns gefunden. Diese
Beobachtung befindet sich in Ubereinstim-
mung mit den Ergebnissen réntgenographi-
scher Untersuchungen von Fischer und
Nchmiadt (2). Intensitédtsmessungen der Re-
flexe der Rontgenweitwinkeldiagramme von
einkristallinen und verstreckten Proben, die
bei der jeweiligen Tempertemperatur ge-
rontgt wurden, ergaben, dall bei den Ein-
kristallen ein Anwachsen der Reflexintensitét
mit der Zeit zu verzeichnen ist, daf} dagegen
bei einer verstreckten Probe. die bei 132 °C
getempert wurde. die Intensitdt kontinuier-
lich abnahm.

Das partielle Schmelzen der verstreckten
Proben kann unseres Erachtens auf zweil
Arten erfolgen. Einerseits konnen ndmlich
Fibrillen in ihrer gesamten Lénge aufschmel-
zen, und zwar um so mehr, je héher die Tem-
pertemperatur bzw. je linger die Temperzeit
war, wihrend die iibrigen Fibrillen unge-
schmolzen verbleiben. Andererseits konnen
aber auch innerhalb der einzelnen Fibrillen
Kristallite aufschmelzen, die dann von be-
nachbarten, ungeschmolzenen umgeben sind.

Tab. 1. Temperatur der Maxima des Vor- und des Hauptpeaks sowie Werte der Langperioden von oberhalb
von 133 °C getempertem verstreckten Polyéithylen

Temper- Temper- Schmelzpunkt Schmelzpunkt
temperatur zeit des Vorpeaks des Hauptpeaks 1. Reflex 2. Reflex
[°C] [Min.] [°Cl [4] [4] [A]
133 10 123,2 136,3 332 —
133 75 128,5 136.3 351 231
133 1000 128.6 136,6 387 221
134 1 126,9 136.0 — —
134 10 129.6 136,1 363 239
134 60 130,5 136.4 380 219
134 1000 130,7 136,7 395 231
134 12000 131,0 138,0 390 216
134.5 60 130,58 135,9 — 232
136 (aufgeschmolzen) — 131.5 220 —
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Da bei den abgeschreckten Proben im Rént-
genkleinwinkeldiagramm zwei voneinander
unabhéngige Langperioden festgestellt wur-
den, die den ungeschmolzenen bzw. den beim
Abschrecken gebildeten Kristalliten zuzu-
ordnen sind, miissen sowohl die aufgeschmol-
zenen als auch die unaufgeschmolzenen Be-
reiche zumindest die Ausdehnung einiger
Kristallite in Kettenrichtung besitzen, da
sonst keine Reflexe zu beobachten wéren.

3. Aus unseren bisherigen Messungen ist
nicht klar ersichtlich, warum nicht, wie im
Falle der Einkristalle, eine Neukristallisa-
tion beim Tempern zu beobachten ist. Wir
nehmen an, dal dafiir Unterschiede in der
keimbildenden Wirkung der noch vorhande-
nen Kristallite verantwortlich sind. Bei den
Einkristallen wird diese Neukristallisation
dadurch begiinstigt, dafl die in der Schmelz-
phase vorliegenden Molekiile an die vor-
handenen Kristalle ankristallisieren kénnen.
Eine Neukristallisation infolge homogener
Keimbildung konnte nach unseren Versuchen
ausgeschlossen werden, da weder eine diesen
Kristallen zukommende Langperiode rént-
genographisch nachgewiesen, noch ein durch
diese Kristalle hervorgerufener Schmelzpeak
in den DTA-Kurven beobachtet werden
konnte. Wir kénnen also auch fiir das ver-
streckte Polydthylen mit groBer Sicherheit
die Moglichkeit einer Neukristallisation in-
folge homogener Keimbildung ausschlieBen,
zumal die Unterkiihlung des Systems gering
ist; nach Mandelkern (27) betrigt bei linea-
rem Polyédthylen die Halbwertszeit der Kri-
stallisation bereits bei 130 °C etwa 300 Stun-
den. Es bleibt daher zu priifen, warum keine
Ankristallisation an noch vorhandene Kri-
stallite stattfindet. Diesem Prozefl wirkt ver-
mutlich das Vorhandensein von Molekiil-
schlaufen und die Verringerung der Beweg-
lichkeit der Ketten, die in einem oder zwei
Kristalliten eingespannt sind, entgegen. Erst
beim Abschrecken macht sich das Vorhanden-
sein der ungeschmolzenen Kristallite bemerk-
bar. Die Orientierung der beim Abkiihlen
entstehenden Kristallite, die sich im Roént-
genkleinwinkeldiagramm duert, vgl. Abb.6¢c
und 6d, wird offensichtlich durch die noch
verbliebenen Kristalle verursacht, die eine
Parallelisierung der geschmolzenen Molekiile
hervorrufen.

4. In dhnlicher Weise wie die Erhéhung der
Tempertemperatur wirkt sich eine Ver-
lingerung der Temperzeit aus, wie aus der
Abb. 7 zu erkennen ist. Mit lingerer Temper-
zeit nimmt der Anteil der Fliche des Vor-
peaks an der Gesamtfliche zu, und zwar um

so schneller, je hoher die Tempertemperatur
gewdhlt wurde, s. Abb. 4 und vgl. Abb. 5.
Gleichzeitig verschiebt sich das Maximum
des Vorpeaks zu hoheren Temperaturen, wie
aus der Tab. 1 zu entnehmen ist. In Abb. 8
ist der Zusammenhang zwischen dem Fli-
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Abb. 7. DTA-Schmelzkurven von verstrecktem Poly-
athylen, das bei 134 °C verschieden lange getempert
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Abb. 8. Zusammenhang zwischen der Temperatur des
Maximums und dem Flachenanteil des Vorpeaks an der
Gesamtflache

chenanteil des Vorpeaks an der Gesamtfliche
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
hoheren Temperaturen, je grofler der Fla-
chenanteil des Vorpeaks war. Im Gegensatz
zu den in Abb. 8 dargestellten Ergebnissen
hing die Temperaturlage des Vorpeaks jedoch
zusdtzlich von der Tempertemperatur ab.
Fiir die Abhéngigkeit der Temperaturlage
des Vorpeaks von seiner Flidche wollen wir
zwel mogliche Ursachen diskutieren, ndmlich
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erstens eine durch den Schmelzproze be-
dingte Fraktionierung und zweitens den Ein-
flu3 von Verspannungen in den nichtkristalli-
sierten Kettenteilen. Wir hatten an Hand der
Ergebnisse unserer Versuche an Polyithylen-
Einkristallen dargelegt, daBl die Verschie-
bung des Vorpeaks durch eine Fraktionierung
bei der Neukristallisation hervorgerufen wer-
den kann. Beim verstreckten Polyidthylen
konnten wir keine Neukristallisation fest-
stellen, so daB die Abhdngigkeit der Tempera-
turlage des Vorpeaks von seiner Flidche nicht
iilber diesen Prozel erkldrt werden kann.
Demgegeniiber ist eine Fraktionierung beim
Schmelzen, wie sie von Anderson (28) dis-
kutiert worden ist, denkbar, da der Schmelz-
punkt fiir Kettenmolekiile mit zunehmendem
Molekulargewicht ansteigt. Nimmt man da-
her an, da beim Tempern oberhalb wvon
130 °C zundchst die niedermolekularen und
dann im Laufe der Zeit auch die hoher-
molekularen Anteile aufschmelzen, so lieBen
sich die in Abb. 8 dargestellten Ergebnisse
als Fraktionierungseffekt deuten. Im Falle
der Einkristalle konnten wir jedoch mit gro-
Ber Sicherheit eine Fraktionierung wahrend
des Aufschmelzens ausschlieBen. Wir be-
obachteten némlich, daf trotz der grofBlen
Zunahme der Fliche des Vorpeaks die Tem-
peraturlage seines Maximums nahezu un-
verdndert blieb.

Andererseits lassen sich auch alle be-
obachteten Vorgiange erklédren, wenn man
die Verspannungen der nichtkristallisierten
Kettenstiicke in Betracht zieht. Ist die Probe
nur partiell geschmolzen, so wird es eine ge-
wisse Zahl von Ketten geben, die zu einem
Teil in noch vorhandene Kristallite eingebaut
sind, wahrend der andere Teil derselben Ket-
ten in geschmolzenem Zustand vorliegt. Beim
Abkiihlen kristallisieren diese Kettensequen-
zen aus und bilden Kristalle, die beim Auf-
schmelzen den Vorpeak verursachen. Diejeni-
gen Kettenstiicke, die die beim Abschrecken
entstandenen mit den ungeschmolzenen Kri-
stalliten verbinden, kénnen ,,verspannt sein,
d. h. die Konformationsentropie pro Ketten-
glied kann kleiner sein als die eines Ketten-
gliedes in der Schmelze. Der Schmelzpunkt
Tm = AH|AS eines Kristalliten, der von
verspannten Ketten umgeben ist, wird daher
niedriger sein als der eines Kristalliten, der
mit unverspannten Ketten im Gleichgewicht
steht, da der groBere Entropiezuwachs AS
beim Aufschmelzen eines solchen Kristalliten
einen niedrigeren Schmelzpunkt verursacht.
Je weiter nun der Aufschmelzprozell fort-
geschritten ist, um so groBer 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 146t sich ebenfalls
die Verschiebung des Vorpeaks zu héheren
Temperaturen erkléren.

3.2. Der Vergleich zwischen Schmelzenthalpie-
und Dichtewerten

Man beobachtet hiufig in den Rontgen-
weitwinkeldiagrammen hochverstreckter Po-
lydthylen-Proben, dal} der ,,amorphe Halo*
eine anisotrope Intensitdtsverteilung auf-
weist, Daraus 148t sich schlieBBen, daB3 die in
den amorphen Bereichen vorliegenden Ketten
eine Orientierung besitzen, die der in den
Kristalliten nahekommt. Kernresonanzmes-
sungen ergeben, daBl die Beweglichkeit der
Ketten in den amorphen Bereichen durch
Anquellen der Probe kaum zu erhéhen ist
(29). Demgegeniiber zeigen Messungen an
Einkristallen einen betrdchtlichen Anstieg
der Kettenbeweglichkeit bei Anwesenheit von
Quellmitteln (30). Diese Beobachtungen an
verstrecktemPolyathylen lassen daraufschlie-
Ben, dal} die in den amorphen Bereichen be-
findlichen Kettenstiicke unter Spannungen
stehen, die durch den Verstreckproze3 er-
zeugt worden sind (31). Die verspannten
Kettenteile sind dadurch charakterisiert, daf3
sie eine groBere Zahl aufeinanderfolgender
CH,-Gruppen in Trans-Stellung enthalten als
eine Kette in der Schmelze. Da die Trans-
Stellung gegeniiber der Gauche-Stellung ener-
getisch bevorzugt ist, nimmt der Warme-
inhalt durch den Einfluf} von Verspannungen
ab (32). Berticksicht man noch zusétzlich, da
die gegenseitige Anordnung der Molekiile in
den amorphen Bereichen verbessert wird, wo-
durch eine Verringerung der intermolekula-
ren Krifte hervorgerufen wird, so ist dadurch
eine weitere Erniedrigung der Enthalpie der
Probe bedingt. Der Einflul beider Effekte
muB dann durch einen gréfleren Wert der
Schmelzenthalpie nachgewiesen werden kon-
nen.

In Abb. 9 ist der Zusammenhang zwischen
der Schmelzenthalpie und dem spezifischen
Volumen dargestellt; die gestrichelt ein-
gezeichnete Gerade gibt den linearen Zu-
sammenhang dieser beiden Groflen fiir Poly-
dthylen-Einkristalle und schmelzkristallisier-
tes Material wieder (1, 33). Dabei wurde der
Beitrag der Grenzflichenenergie zur Schmelz-
enthalpie beriicksichtigt. Die unkorrigierten
Werte der Schmelzenthalpie der verstreckten
Proben liegen nicht auf dieser Geraden. Um

3
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Abb. 9. Zusammenhang zwischen der Schmelzenthalpie und dem spezifischen Volumen von ungetempertem und
getempertem verstreckten Polyiathylen. Die gestrichelte Gerade gilt fiir Einkristalle und schmelzkristallisiertes
Polymeres

sie dorthin zu bringen, miiite man eine nega-
tive Grenzflichenenergie annehmen. Man er-
kennt auch, daB der Abstand der MeBpunkte
von der Geraden abnimmt, wenn man die
Probe tempert.

Man kann diese Abweichungen dadurch
erkldren, daBl man den fehlgeordneten Be-
reichen im verstreckten Polydthylen eine
Enthalpie Hger zuordnet, die niedriger ist
als der Wert Ham der unterkiihlten Schmelze.
Es ergibt sich dann fiir die gemessene
Schmelzenthalpie Hgem bei Vernachlassi-
gung der Energie der lateralen Grenzflichen
der Kristalle (31)

2oe
o) = (=) Haer. [1]

Angm = Ham — OC(Hkr +

Dabei bedeuten:

Hy = die Enthalpie deskristallinen Anteils

o = der kristalline Massenanteil
= (v — va)/(ve — va)

o = die spezifische Grenzflichenenergie
der Deckflichen der Kristalle

gc = die Dichte des Idealkristalles
I = die Dicke eines Kristalliten in
Kettenrichtung ~ « - L
Gl. [1] 14B¢ sich umformen zu

Angm . X
1 —«

Ham — Hger =

1 (Ham—Hkr—‘
—

20'6)
Lo )’

(la]

Tab. 2. Differenz zwischen den Enthalpien der unterkiihlten Schmelze und der fehlgeordneten Bereiche in ver-

strecktem Polyéathylen
Temper- Temper- Schmelz- Dichte) Lang- a) b) c)
temperatur zeit, enthalpie periode Ham — Hier Hom — Haer Ham — Hgaer
°Cl [Min] {cal/g] (g/em?] (Al [cal/g] [cal/g] [cal/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 (aufgeschmolzen) 45,7 0,952 220 —124 —17.9 —1,2

a) Die Berechnung der Enthalpiedifferenz Hym— Hger erfolgte ohne Beriicksichtigung der Grenzflichenenergie

(0e = 0).

b) Berechnung der Enthalpiedifferenz mit o, = 60 erg/cm?.
c) Berechnung der Enthalpiedifferenz mit o, = 150 erg/om?.

1) Der Kristallisationsgrad wurde mit Hilfe der von Chiang und Flory (38) gemessenen Werte des spezifischen
Volumens des amorphen bzw. kristallinen Zustandes berechnet.
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Aus unseren Rontgen-, Dichte- und DTA-
Messungen sind uns die Werte von AHgem,
a, 6 und [ bekannt; setzen wir den Wert der
Differenz Ham — Hir mit 70 cal/g ein, den
wir aus unseren Messungen an Einkristallen
erhielten (33) und der in guter Ubereinstim-
mung mit den berechneten (34, 35) und von
Wunderlich und Dole (36) und Mandelkern
et al. (22) gemessenen Werten steht, so 148t
sich die Differenz Ham — Haer berechnen,
sofern die Grofle der spezifischen Grenz-
flichenenergie bekannt ist.

Da dieser Wert fiir die Kristalle des ver-
streckten Materials unbekannt ist, haben wir
die Differenz fiir oe= 0; 60 und 150 erg/cm?
berechnet und in Tab. 2 zusammengestelit.
In der Abb. 10 ist die Enthalpiedifferenz
Ham — Haer als Funktion der Temper-
temperatur fiir den Fall o, = 0 aufgetragen.
Fiir von Null verschiedene Werte von o
erhilt man dhnliche Kurven, nur die Abso-
lutwerte der Differenz édndern sich. Wir
konnen deshalb, ohne diesem Punkt beson-
deres Gewicht beizumessen, feststellen, dal
sich die Enthalpiedifferenz Ham — Hger vom
ungetemperten zum getemperten Zustand
um ungefihr 10 cal/g édndert. Dieser Wert
steht in guter Ubereinstimmung mit den Er-
gebnissen von Peterlin und Meinel (31), die
eine Anderung um den gleichen Betrag fiir
eine Probe angeben, die bei 118 °C getempert
worden war. Die nach Gl.[1a] berechnete
Differenz Ham — Haer hédngt vor allem vom
Kristallisationsgrad « ab, der aus Dichte-
messungen ermittelt warde. Wir haben bis-
her vorausgesetzt, dal die Dichtemessungen
an den verstreckten Proben richtige Werte
fiir die Kristallinitét liefern. Der aus Abb. 10
ersichtliche Abfall der Differenz Ham — Haget
um ungefdhr 10 cal/g konnte jedoch auch
dadurch verursacht werden, daB die Dichte
der ungetemperten Probe infolge von Hohl-
rdumen, die durch den Verstreckprozef3 ent-
standen sein konnten, im Dichtegradienten-
rohr falsch gemessen wird. Fiir diese Annahme
sprechen die Ergebnisse unserer Rontgen-
kleinwinkeluntersuchungen. Das Kleinwin-
keldiagramm der ungetemperten Probe, vgl.
Abb. 6a, weist eine intensive Aquatorstreu-
ung auf, die nahezu verschwindet, wenn die
Probe bei 110 °C getempert worden ist
(s. Abb. 6b). Gleichzeitig steigt die Dichte
um 0,009 g/em3 an, wihrend der Wert der
Schmelzenthalpie nahezu konstant bleibt.
Man konnte daher vermuten, daBl der bei
110 °C beobachtete Abfall der Differenz
Hom — Haer durch die Anderung der Dichte
vorgetduscht wird und nicht mit dem Abbau

der Verspannungen in den fehlgeordneten
Bereichen des verstreckten Polyéthylens zu-
sammenhéngt.

Nach Abb. 10 bleibt die Enthalpiediffe-
renz Ham — Haer im Temperaturbereich zwi-
schen 110 °C und 130 °C nahezu konstant,
auch die Temperzeit wirkt sich nicht auf
diese Grole aus. Auch dieser Befund spricht
fir die Vermutung, dafl die Dichtednderun-
gen fiir den Abfall malligebend sind.
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Abb. 10. Differenz der Enthalpien der unterkiihlten

Schmelze und der fehlgeordneten Bereiche in ver-

strecktem Polyathylen in Abhangigkeit von der
Tempertemperatur

Trotzdem scheinen die Verspannungen der
Kettenstiicke in den fehlgeordneten Be-
reichen eine wesentliche Rolle zu spielen.
Dies ergibt sich aus dem Abfall der Diffe-
renz Ham — Haer bei Temperaturen oberhalb
von 130 °C, vgl. Abb. 10, der dadurch zu-
stande kommt, dal sich in diesem Tempera-
turbereich die Enthalpie stdrker verringert
als die zugehorige Dichte. Die bei diesen
Temperaturen einsetzenden Anderungen der
Schmelzenthalpie und Dichte werden durch
das partielle Schmelzen verursacht, das im
vorhergehenden Abschnitt beschrieben wor-
den ist. Bei diesem Vorgang nimmt der Anteil
der nichtkristallisierten Bereiche mit echter
amorpher Struktur zu, wihrend die Zahl der
fehlgeordneten Bereiche, die infolge der
kristallihnlichen Struktur einen geringeren
Wirmeinhalt aufweisen, mit steigender Tem-
peratur und ldngerer Temperzeit abnimmt.
Bei einer Temperatur von 136 °C erreicht der
Wert der Differenz Ham — Hger den einer
vollig aufgeschmolzenen Probe. Auf Grund
der in Abb.10 dargestellten Temperatur- und
Zeitabhéngigkeit der Differenz Ham — Haet

g%
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nehmen wir an, daf die Verspannungen der
nichtkristallisierten Kettenstiicke in den fehl-
geordneten Bereichen erst durch das partielle
Schmelzen abgebaut werden.

3.3. Der Einfluf des Temperns auf die
Kristallinstdt

In Abb. 11 ist der Verlauf der Schmelz-
enthalpie in Abhangigkeit von der Temper-
temperatur fiir zwei Temperzeiten wieder-
gegeben. Ahnliche Kurven erhilt man, wenn
man statt der Schmelzenthalpie die chhte
auftragt. Beide Kurven in Abb. 11 durch-
laufen ein Maximum, das bei der kiirzeren
Zeit bei 125 °C, bei der langeren bei 128 °C
liegt. Durch das Tempern wird nur ein ge-
ringfiigiger Anstieg der Schmelzenthalpie
bewirkt. Aus frither durchgefithrten Dichte-
messungen hatte sich ebenfalls eine geringere
Anderung der Kristallinitdt beim Tempern
ergeben als bei den aus Losungen gewonnenen
Einkristallen und dem schmelzkristallisierten
Material (2). Man konnte diese Abweichung
ebenfalls auf die Unterschiede in der Struk-
tur der fehlgeordneten Bereiche zuriick-
filhren. Bei den EKinkristallen und dem
schmelzkristallisierten Polydthylen galt die
Gleichung (2, 37)

=0 — 7> (31

wobei g, die Dichte des Idealkristalles, 4 eine
Konstante bedeutet, die nur von der Temper-
temperatur, nicht aber von der Temperzeit
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Abb. 11. Abhingigkeit der Schmelzenthalpie von ver-
strecktem Polyéthylen von der Tempertemperatur

abhéngt und die Beschaffenheit der fehl-
geordneten Grenzschicht charakterisiert. Ist d
die mittlere Dichte dieser Grenzschicht
und dp die Dichtedifferenz gegeniiber den
Kristallen, so gilt 4 = ddp (2, 37). Be-
riicksichtigt man, dall die Dichtedifferenz
zwischen der kristallinen und der amorphen
Schicht wegen der zahlreichen durchlaufen-
den Ketten, die einen ,,kristalldhnlichen‘ Zu-
stand der fehlgeordneten Bereiche hervor-
rufen, geringer ist als bei Einkristallen, so er-
gibt sich, daBl die Grofie A kleiner ist als fiir
Einkristalle und schmelzkristallisiertes Poly-
dthylen. Es ist daher verstidndlich, daf8 der
Anstieg der Dichte bzw. der Schmelzenthal-
pie mit der Temperatur und Zeit geringer
ausfillt als bei den aus der Schmelze oder aus
Losungen kristallisierten Proben.

Der steile Abfall der Kurven bei Tempera-
turen oberhalb von 130 °C wird dadurch ver-
ursacht, dal die Proben partiell, d. h. ein Teil
der Kristallite, schmelzen. Der geschmolzene
Anteil der Probe kristallisiert beim Ab-
schrecken im Anschlul an das Tempern teil-
weise wieder aus. Daher ist der gemessene
Wert der Schmelzenthalpie um so kleiner,
je grofler der Anteil der aufgeschmolzenen
Kristallite war.

Fiir Einkristalle haben wir gezeigt, da3
sich mit zunehmender Tempertemperatur
und Temperzeit der Schmelzpunkt erhéht,
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Abb. 12. Abhangigkeit der rontgenographischen Lang-

periode von verstrecktem Polyéthylen von der Temper-

temperatur. Die beiden Kurven gelten fiir 1h bzw.
200 h getemperte Proben
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wobei gleichzeitig der Schmelzpeak an
Schérfe zunimmt (1). Diese Erscheinung
konnten wir auf das Dickenwachstum der
Kristalle zuriickfithren. Beim verstreckten
Polyidthylen beobachtet man eine Zunahme
der rontgenographischen Langperiode beim
Tempern; in Abb. 12 sind die Werte der
Langperioden der im Rahmen dieser Arbeit
getemperten Proben in Abhéngigkeit von der
Tempertemperatur fiir zwei Temperzeiten
aufgetragen. Es wird jedoch keine bemerkens-
werte Verschiebung des Schmelzpunktes be-
obachtet, wie aus Abb. 13 zu ersehen ist,
noch nimmt die Schirfe des Schmelzpeaks
zu, lediglich bei oberhalb von 132 °C ge-
temperten Proben steigt der Schmelzpunkt
mit zunehmender Temperzeit geringfiigig an.

Zusammenfassung

Mit Hilfe der Differentialthermoanalyse wurde das
Schmelzverhalten von verstrecktem Niederdruck-Poly-
athylen in Abhangigkeit von der thermischen Vor-
behandlung untersucht. Analog zu den Beobachtungen
an Einkristallen und schmelzkristallisiertem Poly-
ithylen weisen auch verstreckte Proben, die oberhalb
von 130 °C getempert und anschlieBend abgeschreckt
wurden, im DTA-Schmelzversuch ein zusétzliches Maxi-
mum auf. In gleicher Weise wie bei den Einkristallen
findet das Auftreten eines solchen ,,Vorpeaks* seine
Erklirung darin, daB bei der Tempertemperatur die
Probe partiell geschmolzen war und der geschmolzene
Anteil beim Abkiihlen teilweise wieder kristallisierte.
Im Gegensatz zu den KEinkristallen findet bei der
Tempertemperatur selbst keine Neukristallisation statt.
Die Temperaturlage des Maximums des Vorpeaks hingt
von Tempertemperatur und -zeit ab; dabei wird ein
Zusammenhang zwischen dem Flachenanteil und der
Temperatur des Maximums des Vorpeaks gefunden. Fiir
die Verschiebung des Vorpeaks werden zwei mdgliche
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Abb, 13. EinfluB der Tempertemperatur auf die Temperaturlage der Maxima des Vorpeaks und Hauptpeaks
von verstrecktem Polydthylen. Die Kurven gelten fiir Proben, die 1h bzw. 200h getempert wurden

Dieses Verhalten findet seine FErklarung
wahrscheinlich in der Tatsache, da3 das kurz
unterhalb des Schmelzpunktes mit hoher Ge-
schwindigkeit ablaufende makroskopische
Schrumpfen der Probe auf seine Ausgangs-
linge mit einer Zerstorung der kristallin-
amorphen Schichtstruktur verbunden ist.
Unabhingig von den Temperbedingungen
liegt also bei der Temperatur des Schmelz-
punktes die gleiche Struktur vor, so dafl der
Schmelzpunkt sowohl von der Temper-
temperatur als auch von der Temperzeit un-
beeinfluflt bleibt.

Herrn Professor Dr. H. A. Stuart danken wir fir
sein stets férderndes Interesse sowie Herrn Dr. . F.
Schmidt fiir zahlreiche, anregende Diskussionen. Der
Firma Badische Anilin- und Soda-Fabrik AG, Ludwigs-
hafen, danken wir fiir die freundliche Uberlassung des
untersuchten Polyathylens. Der Deutschen Forschungs-
gemeinschaft haben wir fiir apparative Unterstiitzung
zu danken.

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

Der aus der Gréle der Schmelzenthalpie bestimmte
Kristallisationsgrad liegt betrichtlich hoher als der aus
den Dichtewerten berechnete. Ordnet man den fehl-
geordneten Bereichen im verstreckten Polyithylen
wegen der durch den Verstreckprozel entstandenen
Verspannungen der nichtkristallisierten Kettenteile
einen Wert der Enthalpie Hger zu, der geringer ist als
der der unterkiihlten Schmelze Hyp,, so 148t sich die
Differenz. Hapyy — Hger bei Kenntnis der Werte der
Schmelzenthalpie, Dichte, Langperiode und spezifischen
Grenzflichenenergie abschitzen. Dabei ist zu beach-
ten, dal bei den Dichtemessungen an den verstreckten
Proben systematische Fehler auftreten konnen, die zu
falschen Werten fir Hyy — Hger filhren kénnen. Die
Temperatur- und Zeitabhingigkeit der gemessenen
Werte dieser Differenz werden diskutiert.

Die Werte der Schmelzenthalpie und der Dichte
konnen durch Tempern von unterhalb 130 °C geringfiigig
erhoht werden. Im Gegensatz zu den Beobachtungen an
Einkristallen wird beim verstreckten Polyéthylen keine
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Erhohung des Schmelzpunktes festgestellt, obwohl die
rontgenographische Langperiode betrachtlich ansteigt.
Wir fithren dieses Verhalten auf den SchmelzprozeB des
verstreckten Polyithylens 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 °C 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 annealing 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 Ha.r which because of
the strain of the non-crystallized chain sequences is
lower than that of the supercooled melt, Hyn, , the diffe-
rence Hyp—Hger 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
Hgp—Hger. 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 °C. 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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