
Beziehungen zwischen Struktur und Eigenschaften von Polymer en[**] 

Von E. H. Andrews[*] 

Die iibergeordnete Struktur eines festen Polymeren wird von der Molekiilstruktur bestimmt; 
seine physikalischen Eigenschaften hangen von iiber- und untergeordneten Strukturen gemeinsam 
ab. Dieser Zusammenhang wird hier am Beispiel von cis-Polyisopren (Naturkautschuk) dargelegt. 
Die Morphologie im Festkorper, d. h. die ubergeordnete Struktur, wird einerseits durch die 
chemische Mikrostruktur des Polymeren, andererseits durch die physikalischen Bedingungen 
(Temperatur, Zeit, Beanspruchung) gesteuert, unter welchen die Verfestigung stattfindet. Durch 
Veranderung dieser ,,Herstellungsbedingungen" laBt sich die Morphologie betrachtlich variieren. 

1. Die Funktion der Molekulstruktur 

Diese Ausfiihrungen befassen sich nur am Rande mit der 
Molekiilstruktur ; jedoch ist es unmoglich, die Beziehungen 
von Struktur und Eigenschaften zu besprechen, ohne rnit der 
Struktur zu beginnen. Einer der Grundgedanken dieser Aus- 
fuhrungen ist, daB die Eigenschaften eines Polymeren im festen 
Zustand nicht einzig und allein durch die Molekiilstruktur 
bestimmt werden, sondern oft vie1 starker von der iibergeord- 
neten Struktur (,,Morphologie") abhangen. Es darf jedoch 
nicht vergessen werden, daD die Morphologie eines festen 
Polymeren durch ,,Wechselwirkung" der Molekiileigenschaf- 
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ten mit den Herstellungsbedingungen des Polymeren zustande- 
kommt. Man erinnere sich, daB Polymere ihre einzigartige 
Stellung als Werkstoffe ihrer charakteristischen Molekiilstruk- 
tur verdanken, namlich der einer langen Kette. 
Die Beziehungen zwischen Struktur und Eigenschaften lassen 
sich am besten anhand eines Diagramms darstellen. In Abbil- 
dung 1 wird eine Art ,,Stammbaum" gezeigt, welcher die Eigen- 
schaften der Polymeren auf ihre Molekulstruktur zuruckfuhrt. 
Um das Diagramm nicht uniibersichtlich werden zu lassen, 
wurde es auf die thermomechanischen Eigenschaften be- 
schrankt ; die elektromagnetischen und chemischen Eigen- 
schaften sind weggelassen worden. Selbstverstandlich konnten 
diese Gesichtspunkte in ahnlicher Weise eingefiigt werden. 
Aus Abbildung 1 wird sofort die sehr komplizierte Art deutlich, 
in der die mechanischen Eigenschaften (einschlieBlich ther- 
momechanischen Eigenschaften) von der Molekulstruktur ab- 
hangen. Deshalb war vielen friiheren Versuchen, die Eigen- 
schaften direkt rnit der Molekulstruktur in Beziehung zu brin- 
gen, nur ein Teilerfolg beschieden. 
Es gibt eine Eigenschaft, namlich die gummiartige Elastizitat, 
die zum groBten Teil durch das unabhangige Verhalten der 
Einzelmolekiile bedingt ist (Weg a in Abb. 1). Dieses Verhalten 
findet man, wenn die Temperatur so hoch ist, dalj die kinetische 
Bewegung der Molekule die Behinderung durch die Wechsel- 
wirkungen der Molekiile iiberspielt. Der Stoff verhalt sich 
dann in erster Naherung wie eine Anzahl von Ketten, die 
nicht in Wechselwirkung miteinander stehen. Alle anderen 
mechanischen Eigenschaften jedoch hangen sehr stark von 
der molekularen Wechselwirkung ab. Tatsachlich wird der 
Temperaturbereich, in welchem elastisches Verhalten beob- 
achtet wird, durch das Phanomen der Bildung glasartiger 
Strukturen beschrankt, in welchen molekulare Wechselwir- 
kungen vorherrschen. 
Der Einflulj der Wechselwirkung wird durch Weg b in Abbil- 
dung 1 angedeutet. GemaB der Molekiilstruktur fuhren die 
Wechselwirkungen zu Strukturen hoherer Ordnung, namlich 
glasartigen und kristallinen Strukturen. Welche dieser beiden 
Strukturen sich bildet, wenn die Schmelze des Polymeren 
abgekiihlt oder wenn das Polymere aus einer Losung gefallt 
wird, hangt sowohl von der ihm eigenen Kristallisationsfahig- 
keit als auch von der Geschwindigkeit des Abkiihlens bzw. 
Ausfallens und der Kristallbildungsgeschwindigkeit ah. Die 
Kristallisationsfahigkeit und die Kinetik werden durch die 
molekulare Mikrostruktur und ebenfalls durch die iiblichen 
thermodynamischen Parameter gesteuert. Normalerweise 
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kommen in einem festen Polymeren kristalline und amorphe 
Bereiche vor; Anteil und Anordnung (Crone, Form, Orientie- 
rung, Ordnung) hangen nicht allein von den oben erwahnten 
Faktorenab, sondern auch von den mechanischen Parametern 
wie Zug oder Druck, denen das System wahrend der Bildung 
der Morphologie ausgesetzt ist (Abb. 1 c). 
SchlieDlich hangen die mechanischen Eigenschaften auch di- 
rekt von der Morphologie ab, da  das Ansprechen des Festkor- 
persauf Zug oder Druck die gemittelte Summe der Reaktionen 
der einzelnen Komponenten der Morphologie ist. Wenn das 
Polymere ein homogenes Glas ist, muB die ,,Morphologie" 
anhand eines geeigneten Konzepts gedeutet werden, z. B. des 
freien Volumens von Nahordnungen und von durchschnitt- 
lichen Molekiilorientierungen. Wenn das Polymere sich aus 
kristallinen und amorphen Phasen zusammensetzt, ist das 
Bild nicht mehr so einfach, da in diesem Fall simtliche Strukur- 
eigenschaften beider Phasen und die spezifischen Wechselwir- 
kungen dieser Phasen beriicksichtigt werden miissen (d. h. ver- 
bindcnde Molekiile sind in der kristallinen Phase verankert, 
reichen aber bis in die amorphe Phase). 
Es ist unmoglich, hier das ganze Gebiet abzuhandeln, welches 
in Abbildung 1 umrissen ist. Im folgenden werden die Arten 
der oben diskutierten Abhangigkeit hauptsachlich anhand ei- 
gener Beispiele dargelegt, und zwar an einem einzigen Polyme- 
ren: cis-Polyisopren oder Naturkautschuk. 
Abgesehen von seiner Bedeutung in der Geschichte der Poly- 
merwissenschaft bietet dieses Material zusatzliche Vorteile. 
Es kann leicht und quantitativ isomerisiert werden, wobei 
es seine Mikrostruktur andert ; es kristallisiert geniigend lang- 
sam, um dabei die Morphologie steuern zu konnen; es kann 
in einen vollstandig amorphen Zustand gebracht und mit 
halb-kristallinen Proben verglichen werden; schlienlich lant 
sich die amorphe Phase bei der noch gut zuganglichen Glas- 
iibergangstemperatur von -70°C vom glasartigen in den elasti- 
schen Zustand iiberfuhren, ohne dal3 sich dabei die kristalline 
Phase in irgendeiner Weise verandcrt. 
Um die Beziehungen zwischen Struktur und Eigenschaften 
darzulegen, wurden folgende Beispiele gewahlt : 1. der EinfluR 
von kleinen Veranderungen der Mikrostruktur auf die Mor- 
phologie und die Kinetik der Kristallisation, 2. der EinfluD 
einer Beanspruchung auf die Morphologie, wobei die Bean- 
spruchung (Zugspannung) als ,,veranderliche Crone bei der 
Verarbeitung" angesehen wird, 3.  der EinfluR der Morphologie 
auf spezielle mechanische Eigenschaften, z. B. Modul, Elastizi- 
tatsgrenze und Bruchgrenze. ~ Einzelheiten konnen der zitier- 
ten Literatur entnommen werden. 

2. Der EinfluB der molekularen Mikrostruktur auf die 
Morphologie und die Kristallisationskinetik 

Die Endeigenschaften, so haben wir behauptet, hangen von 
der Morphologieab, und diesewiederum hangt von den kineti- 
schen Prozessen ab, die sie erzeugen. Daraus folgt, daD die 
Kristallisationskinetik und ihre Wechselwirkung rnit den Her- 
stellungsbedingungen (z. B. der thermischen Vorgeschichte) 
von zentraler Bedeutung sind. Andrews, Owen und Sinqh"] 
haben den EinfluW von kleinen Anderungen der molekularen 
Mikrostruktur auf die Kristallisationskinetik von cis-Polyiso- 
pren untersucht. Sie fanden zwei Arten von Veranderungen, 

namlich Isomerisierung des urspriinglichen cis-Polymeren (bis 
zu 10 YO) und chemische Vernetzung durch Peroxidzersetzung, 
an der eine ahnlich kleine Anzahl von Monomereinheiten 
beteiligt ist. 
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Abb. 2. Wachstumsgeschwindigkeit G (in pn/h)  eines Einkristalls bei - 26°C 
als Funktion des Anteils p von trans-Polyisopren in crs-Polyisopren (nach 
[]I). 

Die linearen Wachstumsgeschwindigkeiten der lamellenartig 
aufgebauten Kristalle (aus sehr diinnen Schichten der Schmelze 
geziichtet) wurden direkt mit dem Elektronenmikroskop ge- 
messen, und m a r  rnit einer Atztechnik rnit Osmiumtetroxid, 
welche es erlaubt, das Kristallwachstum nach jedem gewiinsch- 
ten Zeitintervall anzuhalten. Diese aunerordentlich interessan- 
ten Ergebnisse sind in Abbildung 2 dargestellt. Bei einer gege- 
benen Temperatur (- 26 C) wird die lineare Wachstumsge- 
schwindigkeit G des Kristalls durch die Isomerisierung einer 
beliebigen von zehn Homopolymereinheiten (10 % Isomerisie- 
rung) um das Tausendfache herabgesetzt. Es besteht eine linea- 
re Abhangigkeit zwischen logG und dem Anteil f3 an isomeri- 
sierter Substanz. Einen ahnlichen Effekt erhalt man durch 
Vernetzung; sie scheint aber bei der Hemmung der Kristall- 
wachstumsgeschwindigkeit nur halb so wirksam wiedie Isome- 
risierung zu sein. 
Da die Temperaturabhangigkeit von G durch die Isomerisie- 
rung oder die Vernetzung nicht beeinflu& wird, wurde gefol- 
gert, daI3 die Abnahme von G nicht auf Veranderungen der 
thermodynamischen Parameter zuriickzufiihren ist. Diese Pa- 
rameter finden sich in den klassischen Gleichungen[*] fur das 
Wachstum bei sekundarer heterogener Keimbildung. Deshalb 
erklarten die Autoren ihre Ergebnisse rnit einem neuen ,,Am- 
schlul3"-Mechanismus wie folgt : 

Abb. 3. Durch Sekundirkeime (S) initiiertes Kristallwachstum in Richtung 
des Pfeils. M = Monoschicht. 

Das kontinuierliche Wachstum eines Polymerkristalls voll- 
zieht sich nach einer Modifikation des klassischen Prozesses 
der ,,sekundaren heterogenen Keimbildung". Bei diesem Pro- 
zen ist der langsamste (und damit geschwindigkeitsbestimmen- 
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de) Schritt die Ablagerung eines neuen festen Teilchens auf 
einer glatten Wachstumsflache (Abb. 3) .  Wenn sich dieses 
Teilchen (der ,,sekundare Keim") einmal abgesetzt hat, wird 
rasch eine neue Monoschicht ausgebildet, weil Stufen auf der 
Flache die Anlagerung von Atomen oder Molekulen erleich- 
tern. Die Kristallisation von Polymeren ist wahrscheinlich 
komplizierter, weil jedes Molekul einen sekundaren Keim 
auf der Wachstumsflache bilden muR. In beiden Fallen muB 
der sekundare Keim jedoch so groB sein, daB er thermodyna- 
misch stabil ist. Diese Forderung einer ,,kritischen" GroBe 
legt nahe, daB eine Mindestanzahl von Homopolymereinhei- 
ten fur das Anhaften eines neuen Molekuls an der Wachstums- 
flache notwendig ist. Andrmvs et al. konnten theoretisch aufzei- 
gen, daB die Kristallwachstumsgeschwindigkeit G vom Anteil 
b an willkurlich verteilten ,,Fremd"-Einheiten beeinfluat wird 

lich ist, und diese sich bei weitem starker auswirken als bei- 
spielsweise Schwankungen des Molekularge~ichts[~~.  Das 
AusmaB und die GleichmaBigkeit der Kristallisation, die man 
in einem Polymeren durch einen vorgegebenen Verarbeitungs- 
vorgang erzielt, sind demnach wahrscheinlich ahnlich empfind- 
lich; zur Abhilfe muB das Material getempert (entspannt) 
werden. 

[GI. (113, 

wobei Go die Wachstumsgeschwindigkeit des Homopolyme- 
ren und N die Anzahl der Monomereinheiten in ununterbro- 
chener Reihenfolge ist. Gleichung (1) beschreibt nicht nur 
exakt die Beziehung, die in Abbildung 2 gefunden wurde, 
sondern liefert auch einen Wert fur N, aus dem sich die 
Breitedes Sekundarkeims zu 1.98 nm ableiten IaBt; eine unab- 
hangige thermodynamische Schatzung ergab 1.94 nm. 
Es hat somit den Anschein, als ob die Wachstumskinetik 
gegenuber irgendwelchen Uneinheitlichkeiten sehr empfind- 

Abb. 5. a)  Biindelkeimbildung in einem dunnen Naturkautschukfilm, bei 
200:,, Dehnung kristallisiert (mit OsOa geatzt) (nach [4]). b) Wie Abb. 
5a. aber in einem durch Dischwefeldichlorid-Dampf vernetzten Film (mit 
OsO, geatzt) (nach [4]). 

Abb. 4. a) Spharolitbwacbstum in einem diinnen Naturkautschukfilm (mit 
OsO, geatzt) (nach [ 5 ] ) .  b) Wie Abb. 4a, aber in einem durch Dischwefel- 
dichlorid-Dampf vernetzten Film (mit OsO, geatzt) (nach [4]). 
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Der EinfluB einer geringfiigigen Isomerisierung auf die endgul- 
tige Morphologie (nach guter Temperung) ist zu vernachlassi- 
gen. Wenn den Kristallen Zeit gegeben wird, bis zu voller 
GroBe zu wachsen, sind somit die Ergebnisse im groBen und 
ganzen ahnlich. Bei normalen Polymer-Verarbeitungsprozes- 
sen jedoch wie bei der Dehnung, beim Spinnen von Fasern, 
beim Blasextrudieren usw. kann die Morphologie durch Ver- 
anderungen der Kinetik des Kristallwachstums stark beein- 
fluBt werden. Zum Beispiel haben Regionen, die unter hoher 
Scherbeanspruchung kristallisiert sind, eine ganz andere Mor- 
phologie als diejenigen, welche erst kristallisieren, wenn die 
Scherbeanspruchung nachgelassen hat. Rasch kristallisierte 
Proben konnen somit aufgrund der zeitweiligen Scherbean- 
spruchung eine ,,Scher"-Morphologie aufweisen, wahrend 
langsam kristallisierte Proben keine oder nur eine schwache 
,,Erinnerung" an die Zeit haben, in der die Schmelze durch 
S ch er u ng beans pr u cht w urd e. 
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Vernetzte cis-Polyisopren-Proben weisen - im Gegensatz zu 
isomerisiertem Material - in der Tat wichtige morphologische 
Unterschiede zu unvernetzten Proben auf (Abb. 4 und 5)[41. 
Abbildung 4a zeigt einen Spharolith,der in einem unvernetzten 
dunnen Film gezuchtet wurde, und Abbildung 4 b  einen sol- 
chen in einem vernetzten Film. Im letzteren sind die Lamellen 
kurzer und weniger zusammenhangend als im ersteren. Dies 
15Bt sich entweder aufden physikalischen Widerstand hochver- 
netzter lokalisierter Bereiche gegen das Wachstum oder auf 
eine erhohte Keimbildungstendenz von Lamellen zuruckfuh- 
ren, durch welche eine groBe Anzahl ,junger" (und damit 
kurzer) Kristalleentstehen. Die Abbildungen 5a und 5 b  zeigen 
einen ahnlichen Unterschied bei einem beanspruchten Film 
(s. Abschnitt 3.1). Die Bundelkeimbildung - man beobachtet 
oft Reihen von 10 bis 20pm Lange ~ ist typisch fur nicht 
vernetzten Kautschuk und wird durch die Vernetzung stark 
unterdriickt. Zwar kommen auch in vernetzten Proben Biindel- 
keime vor, doch sind sie normalerweise nur Bruchteile eines 
Mikrons lang und uberaus zahlreich. Als Erklarung dafur 
scheint sich zunachst eine physikalische Blockierung des 
Wachstums der Bundelkeime anzubieten, doch ist es wahr- 
scheinlicher, daB die Blockierung von der erhohten Elastizitat 
der Schmelze herruhrt (welche sich der Formanderung bei 
der Bildung eines langen zylindrischen Keims widersetzt). 

3. Der Einflun mechanischer Einwirkungen auf die 
Morphologie 

3.1. Zugspannung in der Schmelze 

Wahrend der Polymerverarbeitung wird die Schmelze norma- 
lerweise verformt, entweder durch Scherung in der GuBform 
oder der PreBform, oder durch anschlieljende Verstreckungs- 
oder Blasvorgange. Das AusmaR, in welchem diese Vorgange 
die Polymermorphologie beeinflussen, hangt von der Dauer, 
der Temperatur und der Intensitat der Deformation ab. Wenn 
die Spannungen nachlassen, ehe die Kristallisation beginnt, 
ist der Kristallisationsvorgang isotrop, wenn jedoch die Span- 
nungen auch nur im Anfangsstadium der Verfestigung vorhan- 
den sind, konnen sie einen tiefgreifenden Einflufi auf die Mor- 
phologie ausuben. 
Filmeaus Naturkautschuk haben eingenugend hohes Moleku- 
largewicht, um eine angelegte Zugspannung im geschmolzenen 
Zustand selbst bei Abwesenheit einer Vernetzung aufrecht 
zu erhalten. Deshalb braucht man fur diese Filme als Model1 
ein thermoplastisches System, in welchem die Auswirkungen 
von Zugspannungen in der Schmelze durch Anwendung einer 
statischen Spannung untersucht werden konnen (was bei 
den meisten Polymerschmelzen nicht moglich ist). 
Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind bereits wohlbe- 
kannt[5]. Die Abbildungen 4 a  und 5a zeigen die morphologi- 
schen Unterschiede zwischen einem Film, der aus einer unver- 
streckten Schmelze kristallisierte, und einem Film, der aus 
einer Schmelze kristallisierte, die durch eine Zugspannung 
verstreckt worden war (200%). Kinetisch[21 laljt sich zeigen, 
daR die Zugspannungen im verstreckten (nicht vernetzten) 
Film schnell abgebaut werden, so daR die Kristallisation weit- 
gehend im entspannten Film stattfindet. Jedoch spielt sich 
die Kristallisation zu A&mg ~ sie beginnt mit Bundelkeimen 
- im verstreckten Film sehr schnell a b  und beeinflufit die 

folgende Morphologie selbst noch d a m ,  nachdem die Span- 
nungen nachgelassen haben. 

Abb. 6. y-Fibrillen in einem dunnen Naturkautschukfilm, bei 40070 Dehnung 
kristallisiert. 

Wenn die Schmelze hoheren Zugspannungen unterworfen ist, 
bilden sich mehr Bundelkeime, und der Schmelzpunkt der 
Kristalle steigt an, bis eine spontane Kristallisation bei Raum- 
temperatur stattfindet. Andrews"] beschrieb diese Kristalle 
als y-Fibrillen (Abb. 6). Neben den offensichtlichen morpholo- 
gischen Veranderungen bei der Kristallisation aus einer ver- 
streckten Schmelze muB die verborgene Variable der moleku- 
laren Orientierung in der amorphen Phase berucksichtigt wer- 
den. 
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Abb. 7. Kristallisierter Naturkautschuk; morphologische Auswirkungen 
von Zugspannungen (Pfeilrichtung) auf die Schmelze (schematisch). 

Abbildung 7 zeigt schematisch die Morphologie von Natur- 
kautschuk, der wahrend der Kristallisation aus der Schmelze 
einer Zugspannung ausgesetzt war. In allen Fallen liegt die 
Achse der Molekulketten senkrecht zur Ebene der Lamellen- 
kristalle, aber parallel zur Langsrichtung der Bundelkeime 
und y-Fibrillen. Dies stutzt die Ansicht, daR die Lamellen 
im wesentlichenden Einkristallen mit gefalteten Ketten ahneln, 
die man durch Ausfallen aus verdunnten Losungen erhalt ; 
uberdies wird die Ansicht durch Dickenschwankungen in Ab- 
hangigkeit von der Kristallisationstemperatur bekraftigt['! 
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Abb. 8. Mogliche Strukturen von Biindelkeimen und y-Fihrillen (schematisch). 

In diesem Sinne sind die Bundelkeime und y-Fibrillen wahr- 
scheinlich sehr fehlerhaft ausgebildete Kristalle aus entfalteten 
Ketten, wie dies in Abbildung 8 skizziert ist. Die Biindelkeime, 
die bei mittelgroBen Spannungen gebildet werden (Abb. 9 
zeigt den Anfangszustand), sind oft sehr eindeutig definierte 
Fasern mit so geringen Durchmessern wie 3nm. Im Unter- 
schied dazu sind die y-Fibrillen abwechselnd dicker und diin- 

Abb. 9. Friihstadium der bundelkeim-initiierten Kristallisation. 

ner (Abb. 6)[5,61. Dieser Unterschied kommt wohl daher, daB 
die y-Fibrillen sich sehr rasch bilden (fast augenblicklich), 
wahrend die Wachstumsgeschwindigkeit der Biindelkeime bei 
niedrigen Zugspannungen (obwohl um den Faktor 10' groBer 
als bei lamellenformigen Kristallen) mit einigen 100 pm/h noch 

- 40 - 20 0 
T ["Cl+ 

Abb. 10. Endwerte der Bdndelkeimdichte D fur cis-Polyisopren als Funktion 
der Dehnung (Angaben neben den Kurven) und der Temperatur (nach [4]). 

immer meBbar ist. Das AusmaB der Fehlerlosigkeit ist somit 
in den y-Fibrillen vie1 kleiner. 
Die qualitativen Merkmale, die in Abbildung 7 angefuhrt 
sind, beschranken sich nicht auf cis-Polyisopren, sondern sind 
offenbar bei der Schmelzkristallisation von Thermoplasten 
recht haufig anzutreffen. So wurde bei isotaktischem Polyme- 
thylmethacrylat, Polycarbonat['], trans-Polyisopren[*I, trans- 
Polychloropren, isotaktischem PoIystyrol['. "] und Polyathy- 
len[31 fast das gleiche Verhalten gefunden. 
Die quantitativen Aspekte werden natiirlich durch die Menge 
des bundelkeim-initiierten Materials bestimmt. Die Bundel- 
keimdichte (gemessen in pm/pm2) nimmt rnit der Zeit zu 
und bleibt dann konstant. Der Endwert der Bundelkeimdichte 
ist fur cis-Polyisopren als Funktion der Zugspannung und 
der Temperatur ermittelt worden (Abb. Die Auswirkung 
der Zugspannung war vorauszusehen, der Effekt der Tempera- 
tur allerdings nicht. Wenn die Schmelze warmer wird, fallt 
die Bundelkeimdichte zunachst bis zu einem Minimum bei 
etwa -12°C und steigt dann wieder an. Bei hohen Zugspan- 
nungen ist dieser Anstieg sehr ausgepragt und deutet offenbar 
auf die spontane Kristallisation von ?-Fibrillen hin, welche 
bei etwas hoheren Zugspannungen und Temperaturen zu be- 
obachten ist. 

3.2. Hydrostatischer Druck 

In diesem Abschnitt befassen wir uns schlieRlich mit einer 
anderen mechanischen Einwirkung, welcher die Schmelze wah- 
rend der Kristallisation unterworfen werden kann, namlich 
dem hydrostatischen Druck. Lineares Polyathylen, welches 
unter hohem Druck kristallisiert wurde, zeigt eine Verdickung 
der normalen Lamellen aus gefalteten Ketten, und zwar von 
einigen hundert Angstrom-Einheiten bis zu mehreren Mi- 
kron" '. l ']. Dieses Dickerwerden bei genugend hohen Druk- 
ken und Temperaturen ruhrt daher, daB sich die Molekiile 
vollstandig zu einer gestreckten Form der Ketten entfalten. 

Abb. I I .  Dunner Naturkautschukfilm, bei 20 C und 4 kbar kristallisiert (nach 
~ 3 1 ) .  

Material in diesem Zustand ist sehr bruchig, d. h. es hat keine 
mechanische Festigkeit, was auf die Bedeutung des zwischen- 
kristallinen amorphen Materials fur die Zahigkeit hinweist, 
die Polyathylen gewohnlich besitzt. 
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Einige vorlaufige Versuche['31 uber die Kristallisation von 
dunnen Naturkaukschukfilmen wurden unter einem Gasdruck 
von bis zu 5 kbar durchgefuhrt. Dadurch wird u. a. die Keimbil- 
dungsdichte sehr stark erhoht, so daR ungedehnte Filme keine 
Spharolithe mehr enthalten, sondern stattdessen eine hohe 
Konzentration von separaten Einkristallzonen, die wie abge- 
plattete Spharoide aussehen (Abb. 11). Da es Anhaltspunkte 
gibt[I4, l 5 l ,  daR das Verhaltnis von Lange zu Dicke der Lamel- 
len in Substanzpolymeren den Elastizitatsmodul stark beein- 
flufit, konnte die Zerstorung der spharolithischen Form durch 
den Druck die mechanischen Eigenschaften ebenfalls veran- 
dern. Es braucht nicht betont zu werden, dafi bei vielen Prozes- 
sen zur Verarbeitung von Polymeren sowohl hydrostatischer 
Druck als auch Scherkrafte angewendet werden. 

4. Morphologie und mechanische Eigenschaften von 
Naturkautschuk 

4.1. Untersuchungen 

Den Untersuchungen[I6], welche in diesem Abschnitt im Detail 
besprochen werden, liegen Messungen von P. E. Reed zugrun- 
de. Sie bauen auf den Studien an dunnen Filmen auf, die 
in Abschnitt 3.2 beschrieben wurden. Leicht vernetzte (dreidi- 
mensionale) Naturkautschukproben wurden bei - 26 "C unter 
Zugbeanspruchung von 0 bis 600 % (I.,= 1 bis 7) kristallisiert, 
so daB sich samtliche Morphologiebereiche entwickelten, die 
man an den dunnen Filmen gefunden hatte. Die Kristallisation 
wurdeinallen Fallen zu Endegefuhrt; der Kristallanteil betrug 
bei allen Proben 30 5 YO. Die unterhalb - 26'C durchgefuhr- 
ten ZerreiBproben erfafiten auch den elastischen und den glas- 
artigen Bereich des amorphen Polymeren (oberhalb bzw. un- 
terhalb - 70 'C). Aus den Spannungs-Dehnungs-Diagrammen 
konnten die mechanischen Parameter wie der Ausgangsmodul, 
die Elastizitatsgrenze, die Bruchgrenze und die Bruchdehnung 
ermittelt werden. 
Wesentlich fur diese Arbeit ist die Annahme, daD die Morpho- 
logie einer groBeren Probe der in dunnen Filmen ahnlich 
ist, wenn beide unter gleicher Beanspruchung aus der Schmelze 
erhalten wurden, abgesehen vom ,,dreidimensionalen" Charak- 
ter der groneren Probe. So erwartet man bei fehlender Deh- 
nung der Schmelze eine spharolithische Struktur, bei 5@ 
100 % Dehnung abgeplattete Spharolithe, die die Senkrechte 
zur Lamellenebene (Molekulachse) in Zugrichtung orientieren, 
und bei 100-400 % Dehnung zylindrische, durch Bundelkeime 
induzierte Strukturen (,,Shishkebab'). Bei Dehnungen uber 
400 % entstehen y-Fibrillen. Da sowohl Lamellen als auch 
Bundelkeime so uberaus klein sind, findet man a n  Dunnschnit- 
tender dreidimensionalen Proben nichts auBer einer Abnahme 
der spharolithischen Morphologie bei steigender Dehnung. 
Jedoch erbringen Lichtstreuungs-["I und Rontgen-Untersu- 
chungenI6I an Polychloropren den indirekten Beweis dafur, 
daB die Morphologie groBerer Proben bei gleicher Dehnung 
in der Schmelze der Morphologie dunner Filme sehr nahe 
kommt. 
Die von Reed ermittelten Daten von Naturkautschuk sind 
in den Abbildungen 12 bis 16 dargestellt. Jedes der dreidimen- 
sionalen Diagramme zeigt eine mechanische Eigenschaft (z. B. 
die Bruchgrenze), die als Funktion der Vorspannung (d. h. 

der Dehnung oder Zugbeanspruchung der Schmelze als ,,mor- 
phologischer Variabler") und der Pruftemperatur aufgetragen 
ist. Die Ergebnisse werden gesondert besprochen. 

4.2. Ausgangsrnodul 

Der Ausgangsschermodul zur Spannungs-Dehnungs-Kurve ist 
in Abbildung 12 f i r  kristallisierte Proben dargestellt. Spharoli- 
thisches Material (entsprechend einer Dehnung von 0% oder 
einem Dehnungsverhaltnis h, von 1) verformt sich elastisch 
oberhalb von - 60T,  obwohl sein Modul um eine GroBenord- 
nung hoher liegt als der von nicht kristallinem Material. (In 
Abb. 12 sind diese beiden Moduln zu vernachlassigen.) Es 
gibt Hinweise aus anderen Q ~ e l l e n ~ ' ~ ~ ,  daB die Moduln von 
spharolithischen Polymeren durch spharolithische Struktur- 
merkmale, z.B. durch das erwahnte Verhaltnis von Lange 
zu Dicke der Lamellen, stark beeinflufit werden. Die morpho- 
logischen Beweise (Abb. 4b)  legen somit nahe, dafi vernetzter 
Kautschuk mit diskontinuierlichen Lamellen in der spharoli- 
thischen Form einen niedrigeren Modul als nicht vernetztes 
Material haben sollte. Dies steht in Einklang mit der Beobach- 
tung, daR die Steifigkeit von Rohkautschuk durch spharolithi- 
sche Kristallisation um wenigstens zwei GroBenordnungen 
zunimmt (im Vergleich zur hier gefundenen Anderung). 

1 1 6  r 

Abb. 12. Ausgangsschermodul von kristallisiertem Naturkautschuk als Funk- 
tion des Dehnungsverh~ltnisses A., und der Temperatur. Verstreckungsbereich 
nicht schraffiert, Sprodbruchbereich schraffiert (nach [ 161). 

Wenn die Vordehnung grofier wird, wandelt sich die spharoli- 
thische Morphologie in eine solche aus Bundelkeimen und 
schlieblich aus y-Fibrillen um; der progressive Anstieg des 
Ausgangsmoduls oberhalb - 40 "C kann fast vollstandig der 
erhohten Orientierung der amorphen Phase zugeschrieben 
werden. 
Bei einer dazwischenliegenden Temperatur von z. B. - 60 "C 
ist der Effekt der sich andernden Morphologie weit starker 
ausgepragt, da der Modul beim Ubergang von Spharolith- 
zu Bundelkeimstrukturen sehr stark ansteigt, jedoch anschlie- 
Bend ziemlich konstant bleibt. Es wurde vorgeschlagen" 'I, 

daB dies auf eine ,,Faser-Versteifung" zuruckzufuhren ist, bei 
welcher die ,,Shishkebab"-Strukturen sich wie orientierte steife 
Fasern verhalten, welche in eine weiche Matrix eingebettet 
sind. Der Effekt kommt bei hoheren Temperaturen nicht zum 
Ausdruck, weil die amorphe Matrix zu weich ist und keine 
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nennenswerte Scherbeanspruchung von einer ,,Faser" zur an- 
deren ubertragen kann. (Diese Ubertragung der Scherbean- 
spruchung ist von Bedeutung, weil die Fasern diskontinuierlich 
sind.) Bei -60°C gelangt die amorphe Substanz in den Glas- 
umwandlungsbereich und verliert ihren elastischen Charakter. 

Sobald die amorphe Phase sich vollstandig im glasartigen 
Zustand befindet (unter - SOOC), wird die Abhangigkeit des 
Moduls von der Morphologie durch weitere Temperaturab- 
nahme nicht mehr wesentlich beeinflurjt. Der Modul eines 
spharolithischen Polymeren, das sich im Glaszustand befindet, 
wachst nur auf das Doppelte, wahrend sich eine Form aus 
Bundelkeimen aufbaut. Darj dieses Anwachsen vollstandig 
der Orientierung der amorphen Phase zugeschrieben werden 
kann, wurde an Polychloropren''] uberzeugend nachgewiesen. 
Nunmehr sind sich die Elastizitatskonstanten der glasartigen 
und der kristallinen Phasen so ahnlich, darj keine ,,Faser-Ver- 
steifung" mehr erwartet werden kann. Gefunden wird aller- 
dings ein vollig unerwarteter Abfull des Moduls, wenn sich 
bei uber 100 YO Vordehnung eine Morphologie aus Bundelkei- 
men bildet. Dies konnte drei Grunde haben: 
I .  Reed"'] hat gezeigt, darj die Kristallisation unter konstanter 
Beanspruchung zu einer Bundelkeim-Morphologie ein Nach- 
lassen der Molekulorientierung in den amorphen Bereichen 
zwischen den Lamellen bewirkt. Die Orientierung in den umor- 
phen Bereichen wahrend der Bildung einer Bundelkeim-Mor- 
phologie wird also rnit zunehmender Vordehnung kleiner. 
Dies wurde zwar den fur geringe Vororientierung beobachteten 
Trend umkehren, den standigen Abfall des Moduls bis hin 
zu hohen Vordehnungen aber nicht wirklich erklaren. 
2. Man konnte folgern, daB die Effekte der Faser-Versteifung 
ein Minimum erreicht haben, nachdem sich alle Lamellen 
diagonal zur Prufrichtung orientiert haben. Rrrd["] fand je- 
doch, daB Proben, die unter verschiedenen Winkeln zur Rich- 
tung der Vordehnung gepruft wurden, bei - 120°C nur einen 
sehr kleinen Unterschied des Moduls zeigten, selbst dann, 
wenn der Winkel 90" betrug. Dies zeigt, daB keine ,,Faser-Ver- 
steifung" auftritt, wenn sich die Lamellen in einer glasartigen 
Matrix befinden (s. 0.). 
3.  Es ist moglich, daB die aneinanderliegenden Lamellen in 
Bundelkeimstrukturen sich durch kristallographische Vorgan- 
ge (z. B. [001]-Verschiebung) kooperativ verformen konnen 
und dadurch die Geschmeidigkeit der Masse erhohen. Ehe 
eine gegenseitige Ausrichtung erfolgt ist, sind solche Verfor- 
mungen relativ wenig wirksam (z. B. bei den willkiirlich an- 
geordneten Spharolithen); ein Stapel paralleler Kristalle kann 
sich aber wie ein einzelner deformieren. D a  die Lamellen 
bei mittleren Vordehnungen ziemlich ausgedehnt sind, trennen 
sie auf wirksame Weise die glasartige Matrix in ,,Scheiben" 
senkrecht zur Spannungsachse, so darj die Matrix relativ wenig 
Moglichkeit hat, die sich verformenden Kristalle zu behindern. 
Sobald die Bundelkeime sich bei steigender Vordehnung enger 
anordnen, nimmt die horizontale GleichmaBigkeit der Ord- 
nung der Lamellen ab, und die Behinderung durch die Matrix 
wird wirksamer. Dies, zusammen rnit der weiter zunehmenden 
Orientierung der amorphen Phase, bedingt schlierjlich den 
Wiederanstieg des Moduls bei hohen Vordehnungen. 
Diese Erklarung fur die Abhangigkeit des Moduls von der 
Morphologie ist zwar nur qualitativ, steht aber in Einklang 
rnit unserem gegenwartigen Verstandnis der Verstarkungs- 
mechanismen in Zweiphasensystemen und zeigt den Weg fur 
quantitative Untersuchungen. 

4.3. Elastizitats- und Spriidbruchgrenze 

Im Glasbereich unterhalb - 80°C zeigen die Spannungs-Deh- 
nungs-Diagramme von kristallisiertem und amorphem Natur- 
kautschuk entweder Sprodbruch oder Verstreckung, gefolgt 
von einer Streckhartung entsprechend der Temperatur und 
Vororientierung. Die Daten von ReedrL6]  fur kristallisierten 
und fur amorphen Kautschuk sind in Abbildung 13 bzw. 
14 wiedergegeben. Fur Vordehnungen von uber 300 YO (h,=4), 
bei denen das Material spontan kristallisiert, wurden die 
Angaben fur die amorphe Glasphase algebraisch extrapoliert. 
Die Morphologiebereiche und Pruftemperaturen, in welchen 
Sprodbruch stattfindet, sind schraffiert. Die Prufgeschwindig- 
keit wurde immer konstant gehalten. 

Abb. 13. Wie Abh. 12, aber auf Elastidtats- und Sprodbruchgrenze von 
kristallisiertem Naturkautschuk bezogen (nach [ 161). 
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Abb. 14. Wie Abb. 13, aber fur amorphen Naturkautschuk (nach [16]). 

Die Unterschiede zwischen den Abbildungen 13 und 14 sind 
nicht groB, was darauf hindeutet, daB Spriidbruch, Verstrek- 
kung und Streckhartung in Polymeren rnit geringem Kristalli- 
nitatsanteil von der Orientierung in der amorphen Phase stark 
beeinflurjt werden. Dies wird aurjerdem durch Untersuchun- 
gen16' an Polychloropren rnit 18 Yo Kristallinitatsanteil bests- 
tigt. An Polyathylen rnit hoherem Kristallgehalt haben wir 
bereits gezeigt['*], daD das Streckverhalten vie1 starker durch 
die Verknupfungen zwischen den Lamellen bestimmt wird. 
Bei genauerer Betrachtung der Abbildungen 13 und 14 zeigen 
sich naturlich Unterschiede im Verhalten des kristallinen und 
des amorphen Materials. Bei geringen Vordehnungen wird 
dieTemperatur des Ubergangs vom spriiden in den dehnbaren 
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Bereich durch den Kristallgehalt von - 80 auf etwa - 95 'C 
herabgesetzt. Dies ist sicherlich auf den Beitrag der Kristalle 
zur Verformbarkeit bei geringer Beanspruchung zuruckzufuh- 
ren. 
Der zweite Unterschied ist der, daB das flache Minimum 
der Elastizitatsgrenze beim kristallisierten Material bei einem 
Vordehnungsverhaltnis von 4, bei den orientierten amorphen 
Proben jedoch bei 2.5 bis 3.5 liegt. Dies konnte man wiederum 
durch die Orientierung in der amorphen Phase erklaren. In 
der amorphen Phase von Bundelkeimstrukturen laBt die lokale 
Orientierung bekanntlich nach, so daB sic einer geringeren 
als der angelegten Vordehnung entspricht (s. Abschnitt 4.2). 
Mit h, als Vordehnungsverhaltnis hat Reed['61 berechnet, da13 
die restliche Orientierung der amorphen Phase ( ~ A R )  in einer 
Probe rnit Bundelkeimstruktur nach der Kristallisation 

~ A R  = 4.41 hs/(6.3-0.3hs) 

betragt, d. h. h ~ ~ = 3 . 5 ,  wenn h,=4.0 ist. Dies steht in guter 
Ubereinstimmung rnit der Verschiebung des Minimums, we- 
nigstens bei den niedrigeren Temperaturen. Das Minimum 
der Elastizitatsgrenze scheint somit allein rnit der Orientierung 
der amorphen Phase zusammenzuhangen. 
Der dritte Unterschied zwischen amorphem oder krista!lisier- 
tem Material ist der Anstieg der Elastizitatsgrenze des kristalli- 
sierten Materials bei groBen Vordehnungen und niedrigen 
Temperaturen. Dies kann vielleicht direkt den y-Fibrillen zuge- 
schrieben werden, die nach unserer Ansicht zum gronen Teil 
aus entfalteten Ketten bestehen. Wahrend wir gesehen haben, 
daI3 Kristalle in einer glasartigen Matrix nichts zur Erhohung 
des Moduls beitragen (weil die Elastizitatskonstanten der bei- 
den Phasen einander zu ahnlich sind), konnen die y-Fibrillen 
tatsachlich eine betrachtliche Verstarkung bewirken, wenn 
die glasartige Matrix zu flieDen beginnt, vorausgesetzt natur- 
lich, daI3 sich die y-Fibrillen selbst nicht verstrecken. Diese 
,,Verstarkung gegen die Verstreckung" wird bei y-Fibrillen 
groI3er sein als bei Lamellenstrukturen, da a) die Verschiebung 
entlang [OOI] oder der Kettenachse in den Lamellenstrukturen 
leichter vor sich gehen wird und b) eine Zugverstreckung 
ein Verkrummender Lamellen verursacht und damit die [OOll- 
Richtung schnell in die Ebene rnit maximaler Scherbeanspru- 
chung bringt ; demgegenuber neigen die y-Fibrillen nicht dazu, 
sich aufgrund des FlieBens der Matrix neu zu orientieren. 
Es ist wahrscheinlich, daB alle diese Verstreckungserscheinun- 
gen im Zusammenhang mit einer Scherverstreckung stehen. 
Reed und Natarajan["I haben gezeigt, daB beim Naturkau- 
tschuk bei tiefenTemperaturen eine neue Art der Verstreckung 
(Haarrinbildung) auftritt. Die Konkurrenz dieser beiden Ver- 
streckungsvorgange in glasartigen Polymeren[201 ist bekannt. 

4.4. Bruchgrenze und Bruchdehnung 

Die Abbildungen 15 und 16 zeigen die Gesamtdehnung bzw. 
die wahre Bruchdehnung fur kristallisiertes Material als Funk- 
tion der iiblichen Veranderlichen. Die Proben wurden in zwei 
Stufen verformt: zuerst durch die Vordehnung, um die ge- 
wunschte Morphologie zu erhalten, und dann durch die Deh- 
nung wahrend der Untersuchung. Die bedeutendste Verander- 
liche ist naturlich die Gesamtdehnung der Probe vor dem 

Bruch; deshalb ist sic in Abbildung 15 als Summe der Vordeh- 
nung und der Dehnung wahrend der Untersuchung aufgetra- 
gen. 

Ip986111- h, 

Abb. 15. Wie Abb. 12, aber auf die Gesarntdehnung vor dem Bruch bezogen. 
Die gestrichelte Link gibt die Vordebnung a n  (nach [16]). 

Abb. 16. Wie Abb. 12, aber auf die wahre Bruchdehnung bezogen. Die 
Veranderungen des Querschnittes der Probe sind beriicksichtigt (nach [ 161). 

Durch diese Art der Auftragung laBt sich gut erkennen, daI3 
die Bruchdehnung bei etwa 600% ein Plateau erreicht, das 
sich uber den groBten Teil des experimentellen Bereichs rnit 
Ausnahme von zwei Regionen erstreckt. Die erste ist die Re- 
gion des Sprodverhaltens, das bereits bei tiefen Temperaturen 
und geringen Vordehnungen auftritt. Wahrend der Untersu- 
chung erhalt man hier nur eine geringfiigige Dehnung; die 
Gesamtdehnung ist fast ganz auf die Vordehnung bei Raum- 
temperatur zuruckzufuhren. Die zweite Ausnahme spielt sich 
bei hohen Vordehnungen oberhalb der Glasubergangstempe- 
ratur (T,) ab;  die Gesamtdehnung betragt fast immer bis 
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zu 900%. Diese Verbesserung der Dehnbarkeit, die man bei 
einer Morphologie aus y-Fibrillen in einer elastischen Matrix 
findet, riihrt sicherlich von einer Faser-Verstarkung her, welche 
die RiRausbreitung senkrecht zur Achse der y-Fibrillen verhin- 
dert. Dieser Vorgang ist bei Materialien wie Holz bekannt 
und beruht auf der relativen Schwache der Bindungen zwischen 
den Fasern. Dies begunstigt eine Langszerfaserung und Fehl- 
stellen quer zu Rissen["! Reed"61 erhielt in Proben rnit sehr 
hoher Vororientierung auffallende Zerfaserungseffekte. 
Wahrend die Gesamtdehnung von nicht sproden F'roben nur 
um einen Faktor von hochstens 1.5 schwankt (und dann nur 
bei hohen Vordehnungen), variiert die Bruchgrenze drastisch 
mit Anderupgen der Morphologie. Abbildung 16 zeigt, daI3 
sich die Belastbarkeit bei hohen Vordehnungen nahezu ver- 
doppelt, wenn die Temperatur von -26 auf - 120°C fallt. 

Bei tiefen Temperaturen steigt der Wert auf das Zehnfache, 
wenn sich die Spharolith- in eine y-Fibrillen-Morphologie 
umwandelt. 
Weit oberhalb der Glasiibergangstemperatur ist die Bruch- 
grenze ziemlich unabhangig von der Vordehnung. Hier zeigt 
sich im Spannungs-Dehnungs-Diagramm elastisches Verhal- 
ten; die Morphologie mu0 sich vor dem Bruch sehr stark 
verandern. Da die Ausgangsmorphologie die tatsachliche 
Bruchgrenze nicht beeinflufit, wird diese wahrscheinlich vollig 
von der amorphen Matrix bestimmt. 
Bei geringen Vordehnungen (bis zu h,= 3) ruft Temperaturer- 
niedrigung unter T, Versprodung hervor. Der Bruch geschieht 
hier in relativ wenig orientiertem Material, und die hochste 
Belastbarkeit ist verstandlicherweise niedrig. Sobald jedoch 
die Vororientierung zunimmt, steigt auch die Tieftemperaturfe- 
stigkeit, bis (bei h,> 5 )  weitere Abkiihlung die Festigkeit des 
Materials auf ein Maximum erhoht, ehe die Versprodung wie- 
derum eine Abnahme bewirkt. Im Bereich hoher Festigkeit 
in Abbildung 16 zeigt das Spannungs-Dehnungs-Diagramm 
typisches Verstrecken und sofortige Streckhartung. Sobald 
die Streckhartung immer mehr ins Gewicht fallt (bei weiterem 
Abfall der Temperatur oder Anstieg von hs), verschwindet 
der Knick im Spannungs-Dehnungs-Diagramm beim Ver- 
strecken, und es tritt wieder Versprodung auf. Diese sofortige 
Streckhartung ist typisch fur kristallisiertes Material und tritt 
in orientierten amorphen Polymeren nicht auf. Sie kann somit 
direkt der kristallinen Morphologie zugeschrieben werden. 
Der Anstieg der Festigkeit bei - 120°C in vororientierten 
F'roben steht offensichtlich im Zusammenhang rnit der Erho- 
hung der Elastizitatsgrenze. Die anfangliche Verstreckung 
scheint direkt zum Bruch zu fiihren; fruher hat man diese 
Briiche der Sprijdigkeit zugeschrieben, weil man keine Nach- 
verstreckung findet. Ein derartiger Anstieg der Elastizitats- 
grenze 1aRt sich allein auf die Orientierung der amorphen 
Phase zuruckfuhren, obwohl Parallelversuche ergaben, daB 
nicht kristalline Proben sich immer bei niedrigeren Belastun- 
gen verstrecken als kristallisierte. Sowie sich die Verstreckung 
rnit merklicher Nachverstreckung ausgebildet hat, ist die hohe 
Bruchgrenze des kristallisierten Materials offensichtlich ein 
direktes Ergebnisder Streckhartung, welche sich in amorphem 
Material vie1 weniger schnell abspielt. Was ist die Ursache 
dieser Streckhartung? 
Es wurde bereits angedeutet, daR die Verstreckung in der 
kristallinen Phase mehr und mehr unterdriickt wird, wenn 
Lamellen- oder ,,Shishkebab-Strukturen durch entfaltete Ket- 
ten oder Morphologien aus faserigen y-Fibrillen ersetzt wer- 

den. Da die Elastizitatsgrenzen der amorphen und kristallinen 
Proben bei mittleren Vordehnungen nicht sehr verschieden 
sind, ist es wahrscheinlich, daI3 hier bei tiefen Temperaturen 
der Beginn der Verstreckung durch die Glasphase kontrolliert 
wird. Sobald jedoch die plastische Deformation anwachst, 
kann sich die Glasphase nur weiter verformen, wenn sich 
das anhangende kristalline Material ebenfalls verformt und 
sich so der Formanderung anpafit. Wahrend dies bei Lamellen- 
kristallen relativ einfach ist, wird es zunehmend schwieriger, 
wenn die kristalline Phase einen faserigen Charakter annimmt. 
Diese Vorstellung wurde bereits diskutiert, um die Zunahme 
der Elastizitatsgrenze bei hoher Vordehnung zu erklaren; die 
Vorgange betreffen naturlich auch den Bereich der Nachver- 
streckung. Ein weiterer Faktor konnte der erhohte Anteil 
von Verbindungen zwischen den Fibrillen sein, sobald sie 
bei hoherer Vordehnung dichter gepackt sind. 
SchlieRlich wirkt sich die Streckhartung negativ aus; das Mate- 
rial wird so wenig dehnbar, daR es a n  Schadstellen bricht, 
denn es besitzt keinerlei plastische FlieBeigenschaften, um 
einen anfanglichen RiR aufzufangen. Somit stellt sich ein neuer 
Zustand der Sprodigkeit ein, und die Festigkeit fallt bei h,>6 
sehr stark ab. 

5. SChlUD 

Die eingehende Besprechung von cis-Polyisopren hat die Giil- 
tigkeit der urspriinglichen Annahme gezeigt : Die Eigenschaf- 
ten von polymeren Festkorpern hangen von iiber- und unter- 
geordneten Strukturenab und nicht nur vonder Molekulstruk- 
tur. Der komplizierte Charakter der in den Abbildungen 12 
bis 16gezeigten Daten unterstreicht die Schwierigkeit, einfache 
Beziehungen zwischen Struktur und Eigenschaften herzustel- 
len. Es mu8 auf die anisotropen Reaktionen von kristallinen 
und amorphen Phasen auf Beanspruchungen hingewiesen wer- 
den, iiberdies auf die spezifisch mechanischen Wechselwirkun- 
gen zwischen den Phasen. Im letztgenannten Bereich hat das 
Molekulargewicht wahrscheinlich einen tiefgreifenden EinfluD. 
Die hier besprochenen Arbeiten sind nur ein Bruchteil der 
miihevollen Untersuchungen rnit dem Ziel, die Eigenschaften 
in Abhangigkeit von der Struktur zu ,,katalogisieren". Nur 
wenn wir dieses Katalogisieren fortsetzen, wird sich schlieI3lich 
ein vernunftiges und konsistentes Bild ergeben. 
Meinen Dank mochte ich folgenden Mitarbeitern aussprechen: 
Dr. P.  J .  Owen, Dr. P. E. Reed, Dr. A .  Singh und Dr. Ingrid 
Voigt-Martin. 

Eingegangen am 15. Juni 1973 [A 9861 
Uberseta von Dr. Horst Wiedrr, Wolfschlugen 
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Synthese von 2,6,10,14-Pentadecantetron, 
einem 6 -Tetraketon (,,Harries-Tetraketon") 

Von Burchard Franck, Volker Scharf und 
Mariehise  Schrarneyer[*l 

Nach Hydrolyse von 1706 g Ozonid eines durch HCI-Adage- 
rung und Dehydrohalogenierung partiell isomerisierten Kau- 
tschukpraparates hatte Harries['I 1914 rnit 0.05% Ausbeute 
ein Tetraketon C 1 s H 2 4 0 4  (Fp=123 C) isoliert, fur das er 
die Struktur ( 1 ) vermuteteI2]. Dieses ,,Harries-Tetraketon" 
ermoglichte damals trotz unbewiesener Struktur die dramati- 
sche Widerlegung der cyclischen Formel des Kautschuks (2) 
zugunsten einer hoherrnolekularen[". Uberdies stellt es, falls 
es wirklich das 2,6,10,14-Pentadecantetron ( I )  ist, das bisher 
hochsteGlied inder Reiheder durch ihre Fahigkeit zu vielseiti- 
ger intramolekularer Kondensation als Synthese- und Biosyn- 
thesevorstufenl"" wichtigen Poly-6-carbonylverbindungen 
dar. Uns gelang es nun, das sehr reaktive 6-Tetraketon ( I )  
darzustellen, seine Identitat rnit dem Harries-Tetraketon nach- 
zuweisen und es in Kondensationsprodukte zu uberfuhren. 

0 0 0 H 3 C f i  

Einige der moglichen RingschluRreaktionen des Tetraketons 
( I )  sind durch die Konformationen ( I  a)-( I c) angedeutet. 
Wegen der Reaktivitat von (1) wurde fur dessen Synthese 
ein Wcg gewlhlt, bei dem die vier Ketogruppen im letzten 
Schritt durch Ozonolyse eines Diolefins freigelegt werden. 
Hierfur kam das noch nicht beschriebene 1,3-Bis(2-methyl- I -  
cyclopenteny1)propan (6) als Schlus~elverbindung[~~ in Be- 
tracht. Kondensation des Kaliumsalzes von 2-Oxocyclopen- 
tan-carbonsaureiithylester (3) rnit 1,3-Dibrompropan ( 4 )  in 
siedendem Toluol mit anschlieljender Verseifung und Decarb- 

[*] Prof. Dr. B. Franck. Dr. V. Scharf und Dip1.-Chem. M Schrameyer 
Organisch-Chemisches Institut der Universitat 
44 Miinster, Orleans-Ring 23 

oxylierung des Produktes (2-proz. HJ, IOO'C, 120h)[81 
ergaben 2,2'-Trimethylendicyclopentanon (5 )  rnit 34% Aus- 
beute [bez. auf (3)] .  (5) wurde rnit Methylmagnesiumjodid 
weiter zum Diol (7) (89%) umgesetzt, in dessen Dehydratisie- 
rungsprodukt (Kochen rnit Benzollp-Toluolsulfonsaure) das 
gesuchte (6) gegeniiber den funf anderen moglichen isomeren 
Diolefinen stark iiberwog. 

(6) lieR sich an einer Mikrodrehbandkolonne (Normag 
8101) analysen- und isomerenrein (GC, NMR) abtrennen 
(Kp=78 C/O.Ol Torr; Ausbeute 60% bez. auf Diol). Es zeigt 
im 'H-NMR-Spektrum ein Singulett bei s=8.40 (2CH3) und 
kein Signal eines olefinischen Protons. Im Massenspektrum 
treten neben dem Molekulion (54 Yo) die durch Allylspaltung 
und Methylverlust gebildeten Fragmente C8H12 (100 %), 
C7H9 (72 %) und C6H7 (39 % ) a m  intensivsten hervor. Ozono- 
lyse des Diem (6) rnit 02-freiem Ozon (Ozon rnit N2 aus 
einer - 80°C-Kieselgel-Kuhlfalle desorbiert"'I) in Methanol/ 
Methylenchlorid bei - 20°C und anschlieljende katalytische 
Hydrogenolyse ergdben in 82 o/o Ausbeute 2,6,10,14-Penta- 
decantetron ( I  ), welches in Ubereinstimmung rnit den 
Angaben von Harrird']  in farblosen Blattchen vom 
Fp= 123 C kristallisiert; IR (KBr): 1715 cm-' (C=O). Das 
' H-NMR-Spektrum (CDCl3) weist drei Resonanzen bei 
~ = 7 . 6 7  (12H), 7.98 (6H) und 8.24 (6H) fur CH,-CO, 
CH,-CO bzw. mittleres CH, zwischen zwei CO-Gruppen 
auf. Das Massenspektrum ist durch eine sehr kleine Me- 
Massenlinie (m/e = 268) und zahlreiche z. T. durch McLafferty- 
Umlagerung gebildete Fragmente gekennzeichnet. 
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