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Die Forderung nach neuen Eigenschaften polymerer Werkstoffe wird zunehmend durch 
den Verbund vorhandener Polymere erfullt; die Synthese neuer Monomere ist zuriickgetreten. 
Die Verbunde - ,,Polymerlegierungen" - sind durch chemischen Aufbau, Konformation der 
Kettenmolekule und den als Morphologie bezeichneten Ordnungszustand im ubermolekularen 
Bereich charakterisiert. Typisch ist Mehrphasigkeit, die die makroskopischen Eigenschaften 
entscheidend beeinflufit. Die Morphologie mehrphasiger Polymerlegierungen kann beim Ver- 
mischen von Homopolymerisaten in der Schmelze oder als Dispersionen nur bedingt uber den 
chemischen Aufbau der Komponenten gesteuert werden. Durch Pfropfcopolymerisation lafit 
sich die Morphologie bei vorgegebener chemischer Zusammensetzung dagegen gezielt einstellen. 
Unter speziellen Bedingungen werden auch transparente zweiphasige Polymerlegierungen erhal- 
ten. Der Spannungsabbau ohne Bruch bei mechanischer Belastung mehrphasiger Verbunde 
wird modellmiiIjig behandelt. Bestimmte Eigenschaftskombinationen wie Harte/Zahigkeit sind 
an die Koexistenz disperser und koharenter Phasen gebunden. Auf die Entmischungsphanomene 
werden die gleichgewichtsthermodynamischen Kriterien fur flussige Mischungen angewendet. 
Die Kettenkonformation im festen Zustand ist in den letzten Jahren durch Neutronenstreuung 
experimentell zuganglich geworden. 

1. Grundlegende Phanomene 

Makromolekulare Werkstoffe mit neuen technischen Eigen- 
schaften sind zuganglich uber die Synthese neuer Monomere, 
neue Polymerisationsverfahren und durch Kombination vor- 
hdndener Polymere[*'] mit unterschiedlichen Eigenschaften. 
Die praparative Chemie hat etwa 1000 Verbindungen zur Ver- 
fiigung gestellt, die durch Ketten- oder Stufenreaktion[***] als 
Grundbausteine zu Polymeren verkniipft werden konnen. Im 
technischen MaDstab werden etwa 50 dieser Monomere be- 
nutzt. Diese Zdhl ist in den letzten Jahren nicht mehr gestiegen. 
Das Interesse der anwendungsorientierten Polymerforschung 
hat sich verstarkt auf die Polymerisationsverfahren und auf den 
Verbund verfugbarer Polymere gerichtet['- 41. Es lag z. B. nahe, 
die harten und steifen, aber auch sproden Homo- und Copoly- 
merisate des Styrols (Grundbaustein -f-CH(CbH5)-CHZ+) 
mit weichen und zahelastischen Butadienpolymerisaten 
(Grundbaustein t C H  z-CH=CH-CHz+ oder +CH2- 
CH(CH=CH,)*) etwa durch Polymerisation von monome- 
rem Styrol in Gegenwart von vorgebildetem Polybutadien 
zu einem Werkstoff zusammenzufugen, der Harte und Steife 
zeigt, verbunden mit Zahigkeit bei schockartigen Beanspru- 
chungen. Solche Verbunde sind hinsichtlich ihrer Zusammen- 
setzung als Polymermischungen anzusehen. Da sie haufig auch 
qualitativ neue Eigenschaften besitzen, die den Einzelkompo- 
nenten fehlen, werden sie als Polymerlegierungen bezeichnet. 

Abbildung 1 zeigt schematisch den Aufbau von Kettenmole- 
kulen. Eine Polymermischung liegt vor, wenn in einem Kollek- 
tiv von Makromolekulen Mitglieder vorhanden sind, deren 
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[**I Mit dem Begriff ,,Polymer" wird ein Kollektiv von Makromolekiilen 
bezeichnet, die aus einer groRen Zahl aufeinanderfolgender Grundbausteine 
bestehen. Der Mechanismus der Verkniipfungsreaktion wird dabei nicht er- 
faDt. 
[***I Zu den Begriften Ketten- und Stufenreaktion siehe [I]. 

Grundbausteine in der chemischen Zusammensetzung von 
den ubrigen abweichen. Nach dieser Definition sind statistisch 
aufgebaute Copolymere keine Mischungen. Copolymere mit 
statistischem Aufbau sind den Polymennischungen jedoch zu- 
zurechnen, wenn die einzelnen Makromolekule betrachtlich 
wechselnde Anteile der Grundbausteine e~~thal ten[~!  Bei 
Blockcopolymeren mit hinreichend langen Abfolgen des einen 
und des anderen Grundbausteins verhalten sich die Blocke 
wie eigenstandige Makromolekule, so daR hier ebenfalls Ana- 
logie zu Polymermischungen besteht. 

P- 
Homopolymertsate aus Grundbaustein bzw. [7 

p- 
Statistisches Copolymerisat -- 
Blockcopolymerisat 

Pfropfcopolymerisat -T 
Abb. 1. Kettenmolekule, schematisch 

Auffallendstes Merkmal fast aller Polymerlegierungen ist 
ihr mehrphasiger Aufbau. Langs eines Schnittes durch das 
Material werden Bereiche durchlaufen, die in charakteristi- 
schen KenngroDen wie chemischer Zusammensetzung, Dichte, 
Brechzahl, mechanisch-dynamischem Verhalten oder Erwei- 
chungstemperatur voneinander abweichen. Diese Bereiche 
sind durch Phasengrenzen getrennt. In der Regel liegen zwei 
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diskrete Phasen vor; die eine ist koharent und die andere 
dispers verteilt. Die dispersen Bereiche haben Dimensionen 
zwischen 5 und einigen 1000nm. Es ist ohne Belang, ob die 
beiden Phasen sich chemisch unterscheiden; im Sinn der Pha- 
senlehre hinreichend ist die sprunghafte Anderung einer 
Kenngrok entlang der Ortskoordinate, also auch allein der 
Ubergang kristallin - amorph. Beispielsweise konnen Teile 
eines chemisch einheitlichen Kettenmolekuls gleichzeitig 
amorphen und kristallinen Bereichen zugehorenI6I. 

Bei der Kennzeichnung der mehrphasigen makromolekula- 
ren Werkstoffe ist zwischen Strukturelementen in molekularen 
und in ubermolekularen Dimensionen zu unterscheiden[’]. Er- 
stere sind chemischer Art und unabhangig vom Aggregatzu- 
stand jedem Kettenmolekul aufgepragt. Zu ihnen gehoren 
die Zusammensetzung, die Molekulargewichtsverteilung, die 
sterische Anordnung der Substituenten (Taktizitat), Ketten- 
verzweigungen und schlieBlich bei Copolymeren der Anteil 
und die Abfolge der Grundbausteine. 

Die raumliche Verteilung dieser Strukturelemente nach kri- 
stallographischen, kinetischen, thermodynamischen und stati- 
stischen Regeln wird als Morphologie bezeichnet. Sie be- 
schreibt den Ordnungszustand im ubermolekularen Bereich 
und beeinfluBt entscheidend die makroskopischen Eigenschaf- 
ten mehrphasiger Werkstoffe. In der gezielten Variation der 
Morphologie verfiigt man uber einen neuen Freiheitsgrad bei 
vorgegebener chemischer Struktur eines Kollektivs von Ma- 
kromolekiilen. Bei Polymermischungen wird die Morphologie 
weitgehend durch Entmischungserscheinungen bestimmt, d. h. 
durch Zerfall einer homogenen Phase in mindestens zwei dis- 
krete Phasen. 

Gleichrangig zur chemischen Struktur ist die physikalische 
Erscheinungsform der Makromolekule : unterschiedliche Ket- 
tenkonformation in amorphen und kristallinen Bereichen - 
ermoglicht durch Drehbarkeit um die C-C-Bindungen - und 
Beweglichkeit von Ketten, Kettensegmenten und Seitengrup- 
pen. Die von Polymeren in Abhangigkeit von der Temperatur 
durchlaufenen Zustande werden durch die jeweils angeregten 
Beweglichkeiten gekennzeichnet. Bei hinreichend tiefen Tem- 
peraturen - z. B. - 130°C bei Polysiloxanen (Grundbaustein 
f-Si(CH,),-O-f) - sind alle Beweglichkeiten eingefroren, 
und das Polymer ist entweder glasig-amorph bei fehlender 
Fernordnung der Molekiilketten oder teilkristallin, sofern 
Bereiche periodischer Ordnung auftreten. Bei mechanischer 
Beanspruchung reagieren diese Materialien nahezu elastisch 
bis zum Sprodbruch. Die mehr oder weniger belastungsab- 
hangigen Steigungen in Belastungs-Verformungs-Diagrammen 
(siehe Abb. 35) werden als Moduln bezeichnet und sind ein 
MaB fur die Steife. Polymere mit eingefrorenen Segmentbe- 
weglichkeiten weisen Moduln der GroBenordnung lo5 his l o7  
N/cm2 auf, der Wert fur Stahl liegt bei lo8 N/cm2. 

Die Temperaturabhangigkeit der Moduln amorpher und 
teilkristalliner Polymere ist in Abbildung 2 schematisch darge- 
stellt. Durch Erwarmen erreicht man zunachst das Gebiet 
sekundarer Dispersion, in dem Seitengruppen beweglich wer- 
den. Bei weiterer Temperatursteigerung wird in einem relativ 
engen Temperaturbereich die Beweglichkeit von Kettenseg- 
menten wirksam, die Viskositat des Systems sinkt um mehrere 
GroBenordnungen, und es werden konformative Umlagerun- 
gen der Makromolekule moglich. Gleichzeitig andern sich 
die Temperaturkoeffizienten des spezifischen Volumens und 
der Brechzahl deutlich. Anstelle eines Temperaturbereiches 
wird in der Regel fur ein Polymer oder eine homogene Polymer- 

mischung eine charakteristische Temperatur angegeben: die 
Glastemperatur. Diese liegt z. B. fur Polystyrol um 100°C 
und fur Polybutadien bei -85°C. 

T 
c . sekun 

t t  

-Glaszustand- 

- __ Kristalht -A- 3 /#-- w 

Abb. 2. a) Therrnomechanische Kurven fur amorphe (- - )  und teilkristalline 
(- - -) Hochpolymere, schematisch, b) Warmeinhalt und spezifisches Volumen 
in Abhangigkeit von der Temperatur beim Schmelzen und glasigen Erstarren 
von Hochpolymeren. T, Glastemperatur, T, Kristallitschmelztemperatur. 

Oberhalb der Glastemperatur befindet sich das Polymer 
in erweichtem Zustand, der im Gegensatz zu niedermolekula- 
ren Fliissigkeiten noch betrachtliche Elastizitat aufweist. Die 
Moduln liegen um 1 bis 10 Ncm-’. Diese Elastizitat erweichter 
Polymere (Kautschukelastizitat) beruht auf der Netzwerk- 
struktur. Infolge Verkniipfung der Kettenmolekule durch che- 
mische Bindungen, Verknauelung in arnorphen und Faltungen 
in kristallinen Bereichen treten bei Deformation Ruckstellkraf- 
te auf. Diese sind entropischer Natur im Gegensatz zur Ener- 
gieelastizitiit der Festkorper. Die Gleichzeitigkeit viskoser und 
elastischer Eigenschaften wird als Viskoelastizitat bezeichnet. 

Bei weiter ansteigenden Temperaturen werden erweichte 
Polymere immer fliissigkeitsahnlicher, und die Elastizitat der 
Schmelze nimmt ah. Dies ist besonders deutlich im Schmelzbe- 
reich von Kristalliten. Aus Abbildung 2 geht hervor, daO 
sich die Kristallite aus der Schmelze bilden. Der Zustand 
glasiger Erstarrung unterhalb der Glastemperatur ist kein 
Gleichgewichtszustand minimalen Energieinhaltes. Der kri- 
stalline Zustand liegt energetisch tiefer als der glasig-amorphe. 
Trotzdem findet wegen der eingefrorenen Segmentbeweglich- 
keit in der Praxis der Ubergang Glas - Kristallit nicht oder 
nur sehr langsam statt. Bei Polymeren, die wegen zu kurzer 
Sequenzen gleicher Taktizitat nicht kristallisieren, ist nur der 
Ubergang von glasig-amorpher Erstarrung zur amorphen 
Schmelze zu beobachten. Haufig erreichen Polymere auch 
bei hohen Temperaturen nicht den Zustand der idealen Fliis- 
sigkeit ohne Elastizitat, da sie sich vorher zersetzen. Typisches 
Beispiel ist hochmolekulares Polymethylmethacrylat (Grund- 
baustein +CH,-C(CH,)(COOCH,)+), das um 200°C De- 
polymerisation und amorph-elastisches Verhalten zeigt. 

Angew. Chem. 91, 286-309 ( 1  979)  287 



Die Materialeigenschaften von Polymeren sind charakteri- 
stisch verschieden, je nachdem, ob bei gegebener Temperatur 
ein Zustand glasiger Erstarrung oder Kautschukelastizitat vor- 
liegt, wobei in beiden Fallen auch Kristallite vorhanden sein 
konnen. Mehrphasige polymere Werkstoffe lassen sich unter 
Verwendung der zugehorigen Moduln ordnen''. 91 (vgl. Tabelle 
1). Etwa 90% aller heute verwendeten polymeren Werkstoffe 
sind mehrphasig. Hierzu gehoren auch die teilkristallinen Poly- 
mere und Kombinationen mit inerten Fullstoffen wie Glasfa- 
sern oder Luft. 

stellt sich deutlich langsamer ein. Allerdings ist die Verschie- 
bung immer noch etwa 10- bis 100-fach groljer als der Durch- 
messer eines Polymerknauels in der Schmelze (vgl. dazu Ab- 
schnitt 4). Die Gleichgewichtseinstellung wird durch Mischzeit, 
Schergefalle, Temperatur und die rheologischen Eigenschaften 
der Polymere beeinflufit" "I. Durchmischung in molekula- 
ren Dimensionen ist nur bei nicht eingefrorener Kettenbeweg- 
lichkeit, d. h. oberhalb der Glastemperatur moglich. 

In hohen Scherfeldern tritt haufig Abbau der Polymere 
ein ; die dabei entstehenden Radikale konnen unter Vernetzung 

Tabelle 1.  Einteilung mehrphasiger polymerer Werkstoffe. 

Art des Werkstoffes Disperse Phase mit Koharente Phase mit Modulverhaltnis bei 
Modul Go Modul GK Raumtemperatur 

Verstarkler Kautschuk Anorganischer Fiillstoff Kautschukelastisches Go 9 GK 
Polymer 

Thermoplastisches Glasig-amorphes oder Kautschukelastisches Go 9 GK 
Elastomer kristallines Polymer Polymer 

Verstarkler Thermoplast Anorganischer Fiillstoff Glasig-amorphes oder GD > GK 
teilkristallines Polymer 

Teilkristallines Polymer Kristallines Polymer Glasig-amorphes Polymer Go GK 

Weich-Schaum Gas Kautschukelastisches Go < GK 

Schlagzah steifer Kautschukelastisches Glasig-amorphes oder Go 4 GK 

Polymer 

Kunststoff Polymer teilkristallines Polymer 

Hart-Schaum Gas G!asig-amorphes Polymer GD GK 

Diese Ubersicht beschrankt sich auf Polymer-Polymer- 
Kombinationen. Die hierfiur iibliche Bezeichnung "Polymer- 
Legierungen" ist dann nicht korrekt, wenn damit Analogie 
zu metallischen Legierungen ausgedriickt werden soll, deren 
Schmelzen homogen sind und deren Erstarrungsprodukte in 
weiten Zusammensetzungsbereichen Kristallite der reinen 
Stoffe enthalten. Bei Polymermischungen sind von vornherein 
Entmischungsphanomene zu beriicksichtigen, die Schmelzen 
sind haufig nicht einphasig homogen, und die entmischten 
Phasen sind keine reinen Stoffe, sondern enthalten alle Kompo- 
nenten in unterschiedlichen Konzentrationen. AusschlieRlich 
bei teilkristallinen Polymeren treten reine Stoffe als eigene 
Phase auf. 

2. Herstellung von Polymermischungen 

Die direkteste Praparationsmethode ist die Vermischung 
vorgebildeter Polymerisate in der Schmelze. Das Ausmalj der 
Durchmischung hangt von der Diffusionsgeschwindigkeit der 
Kettenmolekule ab. Buerke et al. haben die Diffusion von 
radioaktiv markiertem Polybutylacrylat (Grundbaustein 
fCH2-CH(COOC,H9)J)["~ und Polystyrol[' '1  in einer 
Matrix des jeweils gleichen Polymers als Funktion der Tempe- 
ratur und des Molekulargewichtes bestimmt, Bresler et al. die 
Diffusion markierten Polyisoprens (Grundbaustein +CH 2- 

C(CH3)=CH-CCH2-f) in vulkanisiertem Kautschuk[' 'I. Die 
Diffusionskoeffizienten liegen um lo-" bis cm2/s. Dem- 
nach betragt die mittlere Verschiebung des Schwerpunktes 
der Kettenmolekiile in einer Schmelze bis lo-' cm. Die- 
ser Wert ist um etwa zwei GroRenordnungen niedriger gegen- 
iiber der Diffusion niedermolekularer Verbindungen in einer 
polymeren Matrix, und das thermodynamische Gleichgewicht 

oder Bildung von Pfropf- oder Blockcopolymeren reagieren 
(vgl. Abb. 1). In der Polymermischung werden dadurch neue 
chemische Strukturen geschaffen. So liefert bereits das intensi- 
ve Verkneten von Polyisopren mit Chloropren-Kautschuk 
(Grundbaustein -f-CH,-CH(CCI=CH,)~) auch bei tiefen 
Temperaturen Pfropf-, Block- und vernetzte Copolymere" 'I. 

Sol1 die chemische Struktur nicht verandert werden, bleibt 
die Methode der Schmelzmischung auf thermisch stabile Poly- 
mere und solche mit geringer Scherempfindlichkeit beschrankt. 

Haufig werden Polymer-Latices vermischt. Diese bestehen 
aus kugelformigen oder unregelmafiigen Polymerpartikeln, 
Emulgatoren und Dispergiermitteln, z. B. Wasser. Die Poly- 
mermischung gewinnt man durch Koagulation des Latex oder 
Abdampfen des Dispergiermittels. Nach Trocknung liegen die 
Komponenten in getrennten Partikeln mit Dimensionen zwi- 
schen 100 und 1000nm vor. Diese Methode ermoglicht die 
Festlegung der GroBe der dispersen Phase ohne weiteren Ein- 
griff in die Eigenschaften der Komponenten. Die Zusammen- 
setzung der Partikel bleibt zunachst unverandert. Beim Auf- 
schmelzen des Pulvers finden wieder Abbau- und Pfropfreak- 
tionen statt, und die Zusammensetzung der Partikel andert 
sich graduell. Diese Anderung durch Ubertritt einer Polymer- 

Abb. 3. Aufgeschmolzene Latexmischungen aus Polymethylinethacrylat und 
Polybutylacrylat. a) Polybutylacrylat schwach veruetzt, b) stark vernetzt. 
Kontrastierung durch Elektronenatzung, Elastomerphase dunkel. 
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komponente in Partikel der anderen treten seltener auf, wenn 
in den Latexteilchen Vernetzung uber chemische Bindungen 
erfolgt ist. Die elektronenmikroskopischen Aufnahmen in Ab- 
bildung 3 zeigen zunehmend scharfere Phasengrenzen und 
erhohten Phasenkontrast infolge verminderter Durchmi- 
schung mit steigender Vernetzung z. B. eines Polybutylacryla- 
tes. 

Ein weiteres Verfahren ist die Vermischung von Polymeren 
uber eine gemeinsame Losung durch Fallung und/oder Trock- 
nung. Die gelegentlich vertretene Meinung, daB beim Ein- 
dampfen stets Durchmischung in molekularen Dimensionen 
erhalten werden kann" 'I, ist nicht zutreffend. Ternare Systeme 
aus zwei Polymeren und einem Losungsmittel besitzen ausge- 
dehnte Mischungs lu~ken[ '~-~~J .  Bereits bei Polymerkonzen- 
trationen von wenigen Prozent tritt Phasentrennung ein. Fort- 
schreitende Trocknung fuhrt zur Fixierung eines Nichtgleich- 
gewichtszustandes. Auch bei gemeinsamer Fallung wird hete- 
rogenes Material erhalten, wenn die Loslichkeit der Polymere 
abgestuft ist. 

Die Fixierung von Polymerketten in einer ,,Zwangsmi- 
schung" gelingt nur iiber chemische Bindungen. Dazu polyme- 
risiert man Monomere in Gegenwart vorgebildeter Polymere. 
Sind deren Enden rnit funktionellen Gruppen wie Hydroxy- 
oder Aminogruppen oder rnit Halogenatomen substituiert 
oder handelt es sich um Kationen, Anionen oder Radikale, 
wird das Monomer dort angelagert, und es entstehen Blockco- 
polymere. Diese sind natiirlich auch durch Kopplungsreaktio- 
nen aus vorgebildeten Polymeren zuganglich. Wachst die zwei- 
te Polymerkette nicht am Ende an, sondern an einer anderen, 
z. B. durch Doppelbindungen aktivierten Einheit der ersten 
Kette, entstehen Pfropfcopolymere. Nach dieser Methode wird 
ein groBer Teil der kautschukverstarkten Thermoplaste herge- 
stellt: Polybutadien wird in den Monomeren der spater glasi- 
gen Komponente gelost und dann in Substanz oder unter 
Zusatz eines inerten Losungsmittels polymerisiert. Alternativ 
kann das Reaktionsgemisch nach partiellem Umsatz auch 
in Wasser suspendiert und die Polymerisation dort unter star- 
kem Riihren beendet ~ e r d e n ' ~ ~ .  24J. Reines glasiges Polymer 
sowie Pfropfcopolymere bilden sich nebeneinander, und ein 
zweiphasiges Gemisch entsteht. Durch Wahl der Konzentra- 
tionen, der Molekulargewichte des Polybutadiens und der 
Verfahrensbedingungen lassen sich zahlreiche morphologische 
Varianten erzeugen (s. dazu Abschnitt 5). 

Haufig werden Pfropfcopolymere in Emulsion hergestellt. 
Dem Latex eines anderen Polymers zugesetzte Monomere 
polymerisieren an der Oberflache und im Inneren der vorgebil- 
deten Latexpartikel. Bei diesem Verfahren entstehen einander 
mehr oder weniger durchdringende Netzwerke; die Verkniip- 

Abb. 4. Acrylnitril-Butadien-Styrol-Mischpolymerisate. a) Emulsionspolyme- 
risation von Styrol und Acrylnitril in Gegenwart eines vorgebildeten Polybuta- 
dienlatex, b) Substanzpolymerisation von Styrol und Acrylnitril in Gegenwart 
von gelostem Polybutadien (zum Vergleich). Kontrastierung: Elastomerphase 
dunkel. 

fung wird entweder durch chemische Bindung oder durch 
Verschlaufung der Kettenmolekiile bewirkt. Trotz dieser Fixie- 
rung ist Entmischung und Mehrphasigkeit zu beobachten. 
Innerhalb der durch die Latexpartikel vorgegebenen Dimen- 
sionen pragt sich eine Domanenstruktur aus (siehe Abb. 4). 

3. Thermodynamik der Mischungen 

Mit Ausnahme der Schmelzmischung sind bei den Priipara- 
tionsmethoden fur Polymerlegierungen zunachst im thermody- 
namischen Sinn Nichtgleichgewichte zu erwarten. Die Einstel- 
lung des Gleichgewichtes wird durch hohe Viskositlten und 
die Netzwerkstruktur behindert. In Polymerschmelzen konnen 
bei hinreichend hohen Temperaturen Gleichgewichtszustande 
erreicht werden. Dies wird belegt durch die Reversibilitiit 
bei der experimentellen Bestimmung der Trubungsgrenzen 
z. B. fur Mischungen von Polyniethylmethacrylat rnit Styrol- 
Acrylnitril-Copolymeren (Grundbausteine +CH(C,H5)- 
CH2+ und +CH(CN)-CH23)rzsl (siehe dazu auch Abb. 9) 
und durch reproduzierbare Einstellung von Molekulkonfor- 
mationen in Abhangigkeit von der Temperatur in diesen Mi- 
schungen und in solchen von Polymethylmethacrylat mit Poly- 
cc-methylstyrol[261. Nach direkten licht- und elektronenmi- 
kroskopischen Beobachtungen an den erstgenannten Schmei- 
Zen tritt Mehrphasigkeit bereits nach weniger als 1 min auf, 
wenn die Grenze zwischen einphasig stabilem und mehrphasi- 
gem Bereich durch Temperatursprung uberschritten ~ i r d ' ~ ~ ] .  
Zweistiindiges Tempem bewirkt z. B. lediglich noch eine 
Vergroberung der entmischten Bereiche um den Faktor zwei. 
Der hohe Dispersitatsgrad nach Phasentrennung begunstigt 
die Einstellung von Gleichgewichtskonzentrationen in den 
entmischten Bereichen (quantitative Betrachtungen siehe 

Auch in Schmelzen ist die Gleichgewichtseinstellung behin- 
dert, wenn Polymere chemisch vernetzt oder Kristallite nicht 
vollstandig geschmolzen sind. Im letzteren Fall ist nach weitge- 
hend bestatigten M~del lvorstel lungen~~'~ 321 die Zahl der 

1. [28-301 

Kristalline 
Phase 

Amorphe 
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Kristalline 
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Abb. 5. Konformative Beschrankung beim Schmelzen oder Kristallisieren 
von Kettenmolekiilen, schematisch. a) Mogliche Konformationen, b) nicht 
mogliche Konformationen. 

Anordnungsmoglichkeiten fur die Kettensegmente in den 
amorphen Bereichen verrnindert infolge Einschrankung des 
fur Konformationsanderungen verfugbaren Volumens durch 
Kristallite unterschiedlicher GroBe (siehe Abb. 5).  Demzufolge 
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ist der Entropiebeitrag eines nicht kristallinen Kettenstiickes 
geringer als der einer gleichlangen Kette in einer amorphen 
Schmelze. Beim Schmelzen andert sich nicht nur die Entropie 
des gerade die Phase wechselnden Grundbausteins, sondern 
die des ganzen nicht kristallinen Kettenstiickes. Die Entro- 
pieanderung pro Monomereinheit ist also keine Konstante, 
und teilkristalline Polymere zeigen einen Schmelzbereich an- 
stelle einer exakt definierten Schmelztemperatur : 

rnit A H s  und ASs als Schmelzenthalpie bzw. -entropie. 
Sinkt die Temperatur einer kristallisierbare Polymere ent- 

haltenden Schmelzmischung unter den Schmelzbereich einer 
Komponente, scheidet sich diese partiell als feste kristalline 
Phase ah. Die Zusammensetzung der verbleibenden Schmelze 
wird dabei verschoben. Die freie Enthalpie eines Polymers 
ist im kristallinen Zustand niedriger als in der Schmelze. Des- 
halb wird die freie Enthalpie der Mischung durch partielle 
Kristallisation herabgesetzt. Wird der Schmelzbereich einer 
weiteren kristallisierbaren Komponente unterschritten, kri- 
stallisiert auch sie partiell. Sofern zwei kristallisierbare Polyme- 
re in der Schmelze eine einphasige Mischung, aber jeweils 
eigene Kristallite und keine Mischkristallite bilden, gibt die 
Auftragung der Schmelztemperatur in Abhiingigkeit von der 
Zusammensetzung zwei Kurvenziige, die sich bei der eutekti- 
schen Temperatur schneiden (siehe Abb. 6 a)[331. 

-FDt C,- und C,-Kristaflite 

0 0 2 5 0 5 Q 7 5 1  o m w Q 7 5 1  
Gew.-Anteil C,-Paraffin --+ PMMA- 

Ahh. 6. Schmelzen und glasiges Erstarren hinarer Polymermischungen; 
Schmelztemperatur, o Glastemperatur. a) Kristallisierhare Clo- und C1 ,-Par- 
affine als Modellmischung (Messungen von Killian) [33], b) kristallisierhares 
Polyvinylidendifluorid (PVF) und amorphes Polymeth ylmethacryldt (PM MA) 
(Messungen von Nishi und Wang) [351. 

In Abbildung 6 b ist das Phasendiagramm fur die Mischung 
eines kristallisierbaren Polymers mit einem amorphen Polymer 
wiedergegeben. Polyvinylidendifluorid (Grundbaustein 
+CH2-CF2+) und Polymethylmethacrylat bilden eine ho- 
mogene Mischschmel~e[~~~.  Daraus kristallisiert Polyviny- 
lidendifluorid bei jedem Mischungsverhaltnis im Bereich zwi- 
schen der Schmelztemperatur seiner Kristallite und der Glas- 
temperatur der Mischung. Im festen Zustand werden Kristallit- 
schmelz- und Glastemperatur nebeneinander beobachtet. Bei- 
de sind vom Mischungsverhaltnis abhangig. Mit zunehmendem 
Gehalt an Polymethylmethacrylat sinkt die Schmelztemperatur 
von Polyvinylidendifluorid. Der Abfall der Glastemperatur der 
Mischung gegeniiber dem Wert fur reines Polymethylmeth- 
acrylat belegt, daB noch betrachtliche Mengen nicht kristalli- 
sierten Polyvinylidendifluorids ~ o r l i e g e n [ ~ ~ ’ .  O b  dieses rnit 
Polymethylmethacrylat molekulardispers vermischt ist, wird 
zur Zeit durch Neutronenstreuung unter~ucht [~~!  Da die Be- 
dingung der homogenen Mischbarkeit fur chemisch verschie- 

dene Polymere selten erfullt ist, 1aBt sich diese einfache Betrach- 
tung nur in wenigen Fallen anwenden. In aller Regel bilden 
sich Kristallite, aus denen eine nicht kristallisierbare Kompo- 
nente ausgeschlossen bleibt. Die Kristallite sind aber in eine 
mehrphasige amorphe Matrix eingebettet. In der Nahe von 
deren Glastemperatur kommt es nur noch zu langsamer Nach- 
kr is ta l l isat i~n[~~].  

Ein bei hiiheren Temperaturen in der Schmelze erreichter 
Gleichgewichtszustand kann durch rasches Abkiihlen fixiert 
werden. In bezug auf die niedrigere Temperatur besteht dann 
kein Gleichgewicht. Die ,,eingefrorenen” Systeme sind labil 
und unterliegen zeitlichen Anderungen auch unterhalb der 
Gla~temperatur[~*~.  So steigen bei der Lagerung abgeschreck- 
ter Schmelzen von Polycarbonaten (Grundbaustein €0- 
C,H,-O-CO+) und Polymethylmethacrylaten die Elastizi- 
tatsmoduln anc3’]. Da zeitliche hderungen  unterhalb der 
Glastemperatur vergleichsweise langsam ablaufen und Poly- 
mermischungen bei thermoplastischer Verarbeitung aufge- 
schmolzen werden mussen, wurde vorgeschlagen, die Kriterien 
der Mischungsthermodynamik zu benutzen[20s 40-421. Sind die 
den Gleichgewichtszustand bestimmenden Parameter be- 
kannt, sind auch fur den Nichtgleichgewichtszustand Voraus- 
sagen iiber die Richtung spaterer Veranderungen moglich. 
Betrag, Vorzeichen und Verlauf der freien Mischungsenthal- 
pie[*] in Abhangigkeit von der Zusammensetzung entscheiden, 
ob die Polymerlegierung unter den gegebenen Bedingungen 
einphasig stabil ist oder zur Entmischung in mehrere Phasen 
tendiert. Dabei ist es im Prinzip gleichgiiltig, ob diese Zustande 
auch eingestellt werden. ZweckmaBig beobachtet man aber 
nur den Temperaturbereich rnit nicht eingefrorener Segment- 
beweglichkeit, da unterhalb der Glastemperatur ein Gleichge- 
wichtszustand praktisch iiberhaupt nicht erreicht wird. 

Die freie Mischungsenthalpie pro mol fur zwei moleku- 
lareinheitliche Polymere 1 und 2 wird durch die Gleichung 

angegeben, wobei x1 bzw. x2 die Molenbriiche und GI bzw. 
G2 die Volumenanteile des Polymers 1 bzw. 2 sind. R und 
Thaben die ubliche Bedeutung; nl und n2 bezeichnen die 
Molzahlen, m l  und m2 die Segmentzahlen pro Kettenmolekiil. 
Letztere sind auf ein Referenzvolumen bezogen, das fur beide 
Polymere gleich ist und etwa dem Molvolumen der Monomere 
entspricht. Der Korrekturterm x12 beriicksichtigt zunachst 
nur eine enthalpische Wechselwirkung zwischen je einem Seg- 
ment der Polymere 1 und 2. Die Gleichung wurde abgeleitet 
auf der Basis des Modells, daB die Polymermischung ein raum- 
liches Gitter bildet, dessen Gitterplatze statistisch durch die 
Segmente der Polymerketten besetzt werden (Gittertheo- 

-451. Abbildung 7 zeigt ein zweidimensionales Modell 
fur die Mischungen eines Polymers init einer niedermolekula- 
ren Verbindung und rnit einem zweiten Polymer. Im zweiten 
Fall ist wegen der Verkniipfung der Polymersegmente zu Ket- 
ten die Zahl der Anordnungsmoglichkeiten im Volumen deut- 
lich geringer, und demzufolge erreicht die Mischungsentropie 
(AS,) bei Polymermischungen niedrigere Werte. Eine weitere 
Verminderung der Anordnungsmoglichkeiten ergibt sich bei 

~~ ~ 

[“I Die h i e  Mischungsenthalpie ist definiert als Differenz rwischen der 
freien Enthalpie der Mischung und der Summe der freien Enthalpien der 
reinen Komponenten. 
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Abb. 7. Anordnungsmoglichkeiten in binaren Mischungen eines Polymers 
a )  mit einer niedermoleknlaren Verbindung nnd b) mit einem zweiten Polymer, 
zweidimensional schematisch. Zahl der Segmente pro Kettenmolekiil 
m, = m z  = 10. 

groljerer Ket ten~te i f igke i t [~~,~~I .  Die Zahl der Kontakte zu 
Nachbarsegmenten wird dagegen nur wenig beeinfluljt, und 
die Mischungsenthalpie (AH,) ist deshalb in beiden Fallen 
nicht sehr verschieden. Der fur die meisten Polymermischun- 
gen positive Wert AH,r483491 kann durch AS,,, nur begrenzt 
ausgeglichen werdenr4'1 und bedingt nach 

AG,,, =AH,,, - TAS, (3) 

positive Werte der freien Mischungsenthalpie AGm. Dies er- 
klart qualitativ die steigende Tendenz zur Entmischung bei 
zunehmender Kettenlange der Komponenten. 

einphasig 

(\5 u) 
x 4  2 

Ahh. 8. Freie Mischungsenthalpie AG,, Binodale und Spinodale fur binare 
Polymermischungen mit oberer und unterer Mischungslucke, schematisch. 
T Temperatur, n, und n2 Molzahlen, Apl und Ap2 chemische Potentiale, 
x2 = Molenbruch des Polymers 2. Kurve 1 bis 4 bei T, bis T4; TI > T2 > T3 > T4. 

In Abbildung 8 ist der Verlauf der freien Mischungsenthalpie 
in Abhangigkeit von der Zusammensetzung (hier rnit x2, dem 
Molenbruch des Polymers 2, als deren Malj) f'ur eine binare 
Polymermischung dargestellt. Zeigen die Kurvenziige mehr 
als ein Minimum, besteht eine Mischungsliicke trotz negativer 
Werte der freien Mischungsenthalpie im gesamten Bereich. 
Die Beruhrungspunkte von Doppeltangenten an jeweils beide 
Minima der einzelnen Kurven liegen auf der Binodalen; diese 
grenzt den Bereich stabiler homogener Mischungen ab. Inner- 
halb des eingeschlossenen Gebietes ist eine homogene Mi- 
schung nicht stabil. Entmischung verschiebt die freie Mi- 

schungsenthalpie zu negativeren Werten. Durch Verbindung 
der Wendepunkte der Kurven erhalt man als Grenze zwischen 
instabilem und metastabilem Bereich die Spinodale. Sie ist 
vor allem deshalb von Bedeutung, weil sie aus den Beziehungen 
fur die freie Mischungsenthalpie in geschlossener Form berech- 
net werden kann. Bei der Binodalen ist das nicht moglich. 
Die Wendepunktsbedingung 

a2AG,,, 
,- - 0  ax: (4) 

Die Spinodale zeigt in qualitativ gleicher Weise wie die 
Binodale eine Mischungsliicke und deren Veranderung rnit 
experimentellen Bedingungen an. 

Mischbarkeit der Komponenten in jedem Verhaltnis besteht 
bei 

>0 fur O i x l i l  
p .  7.=const. 

Hat diese Ableitung fur ein bestimmtes Interval1 von x1 
negative Werte, existiert eine Mischungsliicke. Damit verfiigen 
wir iiber eine thermodynamisch scharfe Definition von ,,Poly- 
mervertraglichkeit" und ,,-unvertraglichkeit", unabhangig von 
der subjektiven Bewertung anhand optischer oder mechani- 
scher Eigenschaften der Polymerlegierung. Eine Polymerkom- 
bination wird als ,,vertraglich" bezeichnet, wenn bei gegebener 
Temperatur und gegebenem Druck in keinem Zusammenset- 
zungsbereich eine Mischungsliicke auftritt. ,,Unvertrlglich- 
keit" besteht, wenn eine Mischungsliicke existiert. Im Sinn 
der Gleichgewichtsthermodynamik gibt es bei amorphen Poly- 
mermischungen keine generelle Unvertraglichkeit uber den 
ganzen Zusammensetzungsbereich. Die Mischungsliicken er- 
strecken sich zwar oft bis zu sehr kleinen Konzentrationen 
der einen Komponente, umfassen aber niemals den reinen 
Stoff mit. Bei hinreichend groljem Uberschulj einer Kompo- 
nente besteht also stets Vertrlglichkeit. Nur bei sehr hoch 
vernetzten oder bei teilkristallinen Polymered3'I kann eine 
Phase allein von einer Mischungskomponente gebildet werden. 

Die Triibungsgrenzen fur Mischungen von Polystyrol 
mit P~lymethylvinylether[~~~ (Grundbaustein +CH2- 
CH(0CH 3)+) und Polymethylmethacrylat rnit Styrol-Acryl- 
nitril-C~polymeren[~'~ 511 sind in Abbildung 9 dargestellt. Ge- 
geniiber Mischungen von Polymeren rnit niedermolekularen 
V e r b i n d ~ n g e n [ ~ ~ I  zeigen sich einige Besonderheiten : Bei den 
Hochpolymermischungen finden sich stets obere Mischungs- 
liicken, d. h. verminderte gegenseitige Loslichkeit rnit steigen- 
der Temperatur. Die Lage der Mischungsliicken im Tempera- 
tur-Zusammensetzungs-Diagramm ist stark vom Molekular- 
gewicht abhangig. Bei Copolymeren treten drastische Ver- 
schiebungen der Triibungsgrenzen bereits bei geringen Ande- 
rungen der mittleren Zusammensetzung ein. Auch das Zusam- 
mentreffen von oberer und unterer Mischungsliicke wird beob- 
achtet. Die Erfassung unterer Mischungsliicken ist nur dann 
moglich, wenn diese sich oberhalb der Glastemperatur erstrek- 
ken. 

Die Mischungen von Oligomeren, z. B. des Dimethylsiloxans 
und des Isobutens (Grundbaustein +CH2-C(CH3)2+)1531 
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Abb. 9. Trubungsgrenzen in quasibinaren Polymermischungen. a) Polymethyl- 
vinylether (R,=51 500) und Polystyrol (PS) (Messungen von Nishi und 
Kwei )  [50], b) Polymethylmethacrylat (PMMA) (A,  = 100000) und Styrol-Ac- 
rylnitril-Copolymere (PSAN) mit 26.8, c) 28 und d) 28.7 Gew.-”/, Acrylnitril. 
Kurve fur ~ , p s n N = 2 2 3 0 0 0  nach [51]. I!?, Gewichtsmittelwert des Mole- 
kulargewichts, entmischte Bereiche schraffiert. 

oder des Styrols und des Isoprens[’’], weisen stark asymmetri- 
sche und bimodale Trubungskurven auf (Abb. 10). Die gegen- 
seitige Loslichkeit steigt ebenso wie in Kombinationen rnit 
oligomeren G l y k ~ l e n [ ~ ~ ]  bei zunehmender Temperatur. In Oli- 
gomermischungen wurden stets untere Mischungslucken be- 
obachtet. 

80- 

@-- k@- 
, 

0 025 05 (175 1 0  025 05 (175 1 
G e w  Anteil Oligodirnethylsiloxan -+. Gew.-Anteil Oligostyrol- 

Abb. 10. Triibungskurven in binaren Oligomermischungen. a) Oligoisobuten 
(an =250) und Oligodimethylsiloxane (R.= 17000 und 850) (Messungen von 
Allen et al.) [53], b) Oligoisopren (I!?,=2700) und Oligostyrole (I!?,,=2700, 
2100 und 2000) (Messungen von Koningsceld et al.) [20]. I!?, Zahlenmittel- 
wert des Molekulargewichts; entmischte Bereiche schraffiert. 

Zur qualitativen und quantitativen Beschreibung der Pha- 
senbeziehungen in ,,fliissig-fliissig“-Systemen der genannten 
Art ist die aus dem Gittermodell abgeleitete Beziehung (2) ge- 
eignet. Die beiden ersten Terme umfassen die kombinatorische 
Mischungsentropie, der Korrekturterm x diente urspriing- 
lich nur zur Bezeichnung der enthalpischen Wechselwirkung 
zwischen je einem Segment der Polymere 1 und 2. Hat x12 den 
Wert 0, wenn die Wechselwirkungen 1-2 energetisch der Sum- 
me der Wechselwirkungen 1-1 und 2-2 gleich sind, wird die 
Mischung als athermisch bezeichnet. Der EinfluR einer in 

der Regel bei den Polymerkomponenten anzutreffenden mole- 
kularen Uneinheitlichkeit wird durch eine Multikomponen- 
ten-Version von G1. (2) ber i i~ks ich t ig t ‘~~~:  

mit @l=c@li und di2=1@2j 
1 j 

Die Indices i bzw. j bezeichnen dabei die Ketten rnit der 
Segmentzahl mi im Polymer 1 bzw. die Ketten rnit der Segment- 
zahl mj im Polymer 2. Wegen der Unhandlichkeit des Summen- 
ausdrucks beschrankt man sich auf die Betrachtung ,,quasibi- 
niirer” Mischungen und setzt fur die relativen Kettenlangen 
ml und rn2 Mittelwerte der Molekulargewichtsverteilungen 
der beiden Komponenten ein. Bereits diese Vereinfachung 
bedingt, daR dem Korrekturterm x12 ein nicht kombinatori- 
scher Entropiebeitrag zugeordnet wird. Die quantitative Be- 
schreibung des Phasenverhaltens amorpher Polymerlegierun- 
gen als Funktion von Zusammensetzung, Temperatur, Druck, 
Molekulargewicht und Molekulargewichtsverteilung der 
Komponenten uber das Gittermodell gelingt nur, wenn fur 
x1 passende Abhangigkeiten von diesen EinfluBgrol3en zuge- 
lassen werden. xlz  ist dann eine weitgehend empirische Kor- 
rektur der freien Enthalpie der athermischen Mischung mit 
Enthalpie- und nicht kombinatorischem Entropieanteil. Ko- 
ningsueld et al. konnten z. B. mit einer quadratischen Konzen- 
trationsabhangigkeit von x1 in Oligomermischungen des Iso- 
butens und Dimethylsiloxans auch bimodale Trubungskurven 
erfassenC2’, 5 6 ,  571. Dieses Verfahren ist aber nur beschreibend 
und ermoglicht noch keine Voraussage uber das Mischungs- 
verhalten chemisch unterschiedlich zusammengesetzter Poly- 
mere. 

Voraussagen sind ohne die bei Hochpolymermischungen 
schwierige Bestimmung von x1 iiber die Hildenbrandschen 
Loslichkeitsparameter Zi m O g l i ~ h [ ~ ~ ] .  Diese sind ein Ma13 der 
zur Uberwindung aller intermolekularen Kontakte in einem 
mol einer Fliissigkeit notwendigen inneren Verdampfungswar- 
me E gemaR 

8=(E/Vm,,)”2 (8) 

rnit V,,, als Molvolumen. Fur die Anderung der Enthalpie 
beim Mischen zweier Fliissigkeiten gilt 

Mit G1. (2) folgt daraus 

Den Loslichkeitsparameter eines Polymers i erhalt man 
nach S r n ~ 1 1 [ ~ ~ ]  gemaR 

aus der Dichte ei des Homopolymers, dem Molekulargewicht 
des Grundbausteins M o ,  und den Attraktionskonstanten Fi 
der chemischen Struktureinheiten des Grundbausteins (Zah- 
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lenwerte sieheC6']). Die Loslichkeitsparameter fur Copolymere 
werden durch Linearkombination mit den Volumenanteilen 
der Grundbausteine erhaltenC6'1, und die Anderung der Los- 
lichkeitsparameter 6 beim Ubergang von einer Bezugstempera- 
tur To auf die Temperatur Twird rnit 

berucksichtigt. Hierbei ist fur rr. stets der oberhalb der Glastem- 
peratur gultige therniische Expansionskoeffizient einzusetzen. 
Hat 6 fur zwei Polymere den gleichen Zahlenwert, ist nach 
G1. (10) x12 und nach GI. (2) auch AG, gleich Null. Eine 
einphasig homogene Mischung sollte dann stabil sein. Ob- 
wohl G1. (10) nur bei positiver Mischungsenthalpie anwendbar 
ist und sowohl fur teilkristalline als auch fur Polymere rnit 
Wasserstoffbrucken nicht gilt, haben Kruusd6'I und Cusper[621 
das Konzept der Loslichkeitsparameter erfolgreich fur eine 
a priori Beurteilung der Mischbarkeit technisch interessanter 
Polymerkombinationen in Abhangigkeit von Temperatur, Zu- 
sammensetzung und Molekulargewicht benutzt. Bei Mischun- 
gen von Homopolymeren rnit Copolymeren kann durch die 
Wahl geeigneter mittlerer Zusammensetzung des Copolymers 
dessen Loslichkeitsparameter an den des Homopolymers ange- 
glichen werden. Dies gelingt z. B. rnit Styrol-Acrylnitril-Copo- 
lymeren und Polymethylmethacrylat (siehe Abb. 11). Die uber 
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Abh. 11 .  Mischbarkeit von Polymethylmethacrylat (PMMA) mit Styrol-Acryl- 
nitril-Copolymeren (PSAN) in Abhangigkeit yon Temperatur und Zusammen- 
setziing. MeOpunkle: o optisch klar, 0 triib. Durchgezogene Kurve: Phasen- 
diagramm fur Copolymerzusammensetzung 72 Gew.-"/, Styrol, 28 Gew.-% 
Acrylnitril (vgl. Abb. 9). Konkave Fliichen: iiher Loslichkeitsparameter nach 
[62]  berechnete Mischungsgrenzen. 

Loslichkeitsparameter berechneten Mischungsgrenzen[621 zei- 
gen zumindest qualitative Ubereinstimmung mit dem Bereich 
optisch klarer Mischbarkeit. Obwohl sich auch zahlreiche 
Beispiele fur Nichtubereinstimmung finden, wird das Konzept 
der Loslichkeitsparameter zunehmend auch bei Oligomermi- 
schungen v e r ~ e n d e t [ ~ ~ .  631. 

Erweiterte Theorien der Polymerlosung erfassen uber Frei- 
heitsgrade von Beweglichkeiten nicht kombinatorische Mi- 
schungsentropien als Strukturdefekte, die bei der Mischung 
von Fliissigkeiten infolge unterschiedlicher Packungsdichten 
e n t ~ t e h e n [ ~ ~  - 691. Durch relativ komplizierte Gleichungen wird 
die freie Mischungsenthalpie mit experimentell bestimmbaren 
GroDen (thermischer Expansionskoefizient, Kompressibilitat, 
Volumenbedarfeines Kettensegments) verknupft. Damit erhalt 
man die Eigenschaft der Mischung aus Stoffdaten der reinen 

Komponenten. McMuster konnte so ohne Verwendung empi- 
rischer Korrekturterme die Phasenverhaltnisse von Polymer- 
mischungen v o r a u ~ b e r e c h n e n [ ~ ~ ~  701. In Ubereinstimmung mit 
dem Experiment ergibt die Rechnung starke Abhangigkeit 
der Trubungsgrenze vom Molekulargewicht und die Existenz 
oberer Mischungsliicken als Normalfall bei Hochpolymermi- 
schungen. Die zur Rechnung notwendigen thermodynami- 
schen Stoffdaten sind allerdings erst in wenigen Fallen experi- 
mentell mit ausreichender Genauigkeit bestimmt. Aus diesem 
Grund und wegen des mathematischen Aufwandes werden 
diese Zustandsgleichungen noch nicht haufig verwendet. 

Grundsatzlich lassen sich die bei einer Mischung eintreten- 
den Strukturdefekte, die auch als Anderungen des freien Volu- 
mens angesehen werden, wieder zum Korrekturterm x I 2  der 
GI. (2) zusammenfassen[70~. Die beiden ersten Terme in GI. (2) 
bleiben dann un~erandert[~ ' .  721. Nach Huggins sind aber auRer 
den im Vergleich zu niedermolekularen Mischungen vermin- 
derten Anordnungsmoglichkeiten auch Einfliisse der Umge- 
bung der Kettensegmente auf die Kettenflexibilitat zu beruck- 
~ichtigenc'~. 741. Flexible Ketten eines Polymers werden durch 
Zusatz steifer Ketten selbst weniger flexibel und expandieren 
demzufolge. Das sollte durch eine Konzentrationsabhingig- 
keit der Tragheitsradien in Polymermischungen erfaDt werden 
k o r ~ n e n [ ~ ~ ] .  Diese Korrekturen fur die Mischungsentropie von 
Huggins lassen sich rnit der Floryschen Zus tandsgle i~hung[~~~ 
(Veranderung des freien Volumens beim Mischen) kombinie- 
ren und ermoglichen die quantitative Beschreibung thermody- 
namischer Eigenschaften von Polymermischungen allein auf 
der Basis experimentell zuganglicher molekularer GroDen 
(Einzelheiten ~ i e h e [ ~ ~ .  "I). 

Die Anwendung gleichgewichtsthennodynamischer Kriteri- 
en auf Polymerlegierungen fordert, daB diese einem Zustand 
minimaler freier Enthalpie zustreben. Das wird bei Entmi- 
schung erreicht, wenn das chemische Potential einer Kompo- 
nente in allen Phasen gleich ist. Das chemische Potential 
ist definiert als die Ableitung der freien Mischungsenthalpie 
AG,,, nach der Konzentration dieser Komponente. Aus G1. 
(2) ergibt sich 

Gleiches chemisches Potential in entmischten Phasen wird 
durch eine Doppeltangente an den Kurvenverlauf der freien 
Mischungsenthalpie (vgl. Abb. 8) angezeigt. Damit sind die 
Zusammensetzungen der koexistierenden Phasen definiert. 
Diese bilden bei den jeweiligen Temperaturen die Binodale, 
die bei streng binaren Mischungen mit der Trubungsgrenze 
identisch ist. Deshalb ist zu priifen, ob in den Mischungsliicken 
,,quasi-binarer" Polymerlegierungen die Zusammensetzung 
der entmischten Phasen der Trubungsgrenze entspricht. Ausge- 
hend von einem reinen Polymerisat werden dazu die Breitlini- 
en-Kernresonanz-Spektren in Abhangigkeit vom Zusatz wach- 
sender Mengen des anderen Polymers aufgenommen. Im Be- 
reich der Mischbarkeit besteht keine Additivitat beziiglich 
der Spektren der beiden reinen Polymerkomponenten. Die 
homogene Mischung einer speziellen Zusammensetzung ist 
als individuelle Spezies rnit charakteristischem Spektrum zu 
betrachten. Unmittelbar vor Uberschreiten der Trubungsgren- 
ze erhalt man das Spektrum einer derjenigen Polymerzusam- 
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mensetzungen, in welche das System im Bereich der Nicht- 
rnischbarkeit zerfallen sollte. Da bei Nichtmischbarkeit Additi- 
vitat der Kernresonanzspektren besteht, konnen Spektren von 
Polymerzusammensetzungen der Mischungslucke aus den 
Spektren der Polymermischungen an den Trubungsgrenzen 
bei Kenntnis der Phasenanteile exakt zusammengesetzt wer- 
den. Verfahren und Ergebnis fur Mischungen von Styrol-Acryl- 
nitril-Copolymer mit Polymethylmethacrylat zeigt Abbildung 
12. Hier sind die Phasen nach den Regeln der Gleichgewichts- 
thermodynamik fur flussige Mischungen getrennt. Es ist offen, 
ob dieser Nachweis immer gefiihrt werden kann, weil in quasi- 

t3O0 c ( a )  

I I I 
0 a25 a5 075 1 

Gew.-Anteil PMMA --% 

Abb. 12. Additivitat und Nichtadditivitat der Breitlinien-Kernresonanzspek- 
tren ein- und mehrphasiger Mischungen von Polymethylmethacrylat (PMMA) 
mit Styrol-Acrylnitril-Copolymer (PSAN; 71.3 Gew.-% Styrol, 28.7 Gew.-% 
Acrylnitrilj. a)  Trubungskurve, b) und cj Resonanzsignale. Mischung (1 j: 
PSAN/PMMA = 65/35, Mischung (3): PSAN/PMMA = 30/70 (Phasenanteil 
(2): 0.49, Phasenanteil(4): O S I ) ,  - experirnentelle Kurven, - - - berechnete 
Kurven entsprechend der Zusammensetzung (bj und mit den angegebenen 
Phasenanteilen (cj. 

binaren Mischungen wegen der unvermeidlichen Molekularge- 
wichtsverteilungen Trubungsgrenze und Binodale hiiufig nicht 
exakt z~sammenfal len[~~] und die Trubungsgrenze die Zusam- 
mensetzung der koexistierenden Phasen dann nicht korrekt 
reprasentiert (vg1.[783 ''1). 

Das chemische Potential ALL, einer Komponente der Poly- 
mermischung kann im homogen einphasigen Bereich durch 
Neutronenkleinwinkelstreuung bestimmt werden. Dazu mus- 
sen bei einem Teil der Molekule einer Komponente alle Was- 
serstoffatome durch Deuterium ersetzt werden. Aufgrund der 
unterschiedlichen Streulangen von Wasserstoff und Deuterium 
zeigt die verdiinnte Losung von deuterierten Polymeren in 
einer nicht deuterierten Matrix oder der streutechnisch einfa- 
chere, aber praparativ schwierigere umgekehrte Fall eine Neu- 
tronenkleinwinkelstreuung, die analog zur konventionellen 
Lichtstreuung gemll3 

KcZ 1 
+ 2 A z c z t  ~ = ~ 

R ( x )  M , P ( x )  

mit dem Streuparameter x = (4 x/%)sin 9 ausgewertet wird. 
Dabei bedeuten c2, M 2  und A 2  die Konzentration, das Moleku- 
largewicht bzw. den 2. osmotischen Virialkoeffizienten der 
in geringer Konzentration vorliegenden Polymerkomponente ; 

R(x )  ist das Verhaltnis der gestreuten Intensitat zur Primar- 
strahlintensitat; P(x) ist die Einpartikel-Streufunktion von De- 
bye[80.81], /I die Wellenlange der Neutronen und 9 der halbe 
Streuwinkel. Die Konstante K enthalt als wichtigste GroDe 
die Streulangen von Wasserstoff und Deuterium. Aus P(x) 
wird der mittlere Streumassenradius r des Polymers nach 

erhalten. Die Umrechnung von ( r ' ) ,  auf den Gewichtsmittel- 
wert R, des Streumassenradius erfolgt in ublicher Weise unter 
Zugrundelegbng einer Schulz-Flory-Verteilung. Nach 
Zimm[82] wird Kc2/R(31) gegen die Summe aus Konzentration 
des Polymers 2 und Quadrat des Streuparameters x aufgetra- 
gen. Extrapolation auf cz=O bzw. x=O liefert P ( x )  bzw. A2.  

I ,  

20 

10 

I 
0 10 20 

10%2 1. A-~l+0.lC*Igcrn-31- 

Abb. 13. Zimm-Diagramm fur Styrol-Acrylnitril-Copolymer (71.3 Gew.- 'I 
Styrol, 28.7 Gew.-% Acrylnitril) in perdeuteriertem Polymethylmethacrylar 
bei a) 11 0°C und b) 130°C. c2 Konrentration an Styrol-Acrylnitril-Copolymer 
in g ~ m - ~ ,  H Streuparameter, o MeRpunkte, 0 Extrapolationswerte, K Streu- 
konstante. 

Der Ordinatenabschnitt ist der Reziprokwert von M 2 .  Abbil- 
dung 13 zeigt solche Auftragungen fur Styrol-Acrylnitril-Copo- 
lymere in einer Matrix aus perdeuteriertem Polymethylmeth- 
acrylat bei zwei Temperaturen[26]. Der 2. osmotische Virial- 
koeffizient des Polymers 2 (hier Styrol-Acrylnitril-Copolymer) 
ist also experimentell direkt zugiinglich. Er ist mit dem chemi- 
schen Potential Ap, der im Uberschurj vorliegenden Polymer- 
komponente 1 (hier perdeuteriertes Polymethylmethacrylat) 
verknupft n a ~ h [ ~ ~ ]  

wobei V, das partielle Molvolumen des Polymers 1 bedeutet. 
Aus dem chemischen Potential und der Zusammensetzung 
der Mischung erhalt man durch Integration von GI. (1 3) den 
Wert der freien Mischungsenthalpie A&,. Die Gleichung gilt 
in dieser Form nur fur verdiinnte Systeme. 
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Mit Neutronenstreuexperimenten wird zunachst die Frage 
entschieden, ob die Polymermischung im optisch klaren Be- 
reich molekulardispers ist. Mit anderen Methoden zur Bestim- 
mung von Mehrphasigkeit - dynamisch-mechanischen Mes- 
sungen, Elektronenmikroskopie, Calorimetrie ~ ist das nicht 
rnit Sicherheit festzustellen. Bei Streuexperimenten bleibt der 
Probenzustand unverandert ; ihr Anwendungsbereich liegt bei 
niedrigen Konzentrationen, und es werden Einzelmolekiile 
registriert. Molekulaggregationen sind auch in grof3er Ver- 
diinnung nachweisbar. Die aus Zimm-Diagrammen (Abb. 13) 
entnommenen Molekulargewichte der Styrol-Acrylnitril-Co- 
polymere in der Mischung rnit Polymethylmethacrylat 
stimmen mit den durch konventionelle Messungen ermittel- 
ten Werten der eingesetzten Polymerisate iiberein. Demnach 
sind die Mischungen im untersuchten Zusammensetzungsbe- 
reich molekulardispers. AuDerhalb der Mischungsliicken be- 
steht Durchmischung im molekularen Bereich. Die Zahlenwer- 
te der Molekulargewichte sind rnit den iibrigen Ergebnissen 
der Neutronenstreuexperimente in Tabelle 2 zusammenge- 
stellt. Der Streumassenradius R, des Styrol-Acrylnitril-Copo- 
lymers sinkt ebenso wie der 2. osmotische Virialkoeffiiient 
A2 rnit steigender Temperatur. Dies zeigt vermindertes 
Losevermogen des Polymethylmethacrylats an, in Uberein- 
stimmung mit der Existenz oberer Mischungsliicken. Zu- 

Tabelle 3. Neutronenstreuung an Styrol-Acrylnitril-Copolymermischungen 
mit unterschiedlicher mittlerer Zusammensetzung der Komponenten (Mono- 
merverhaltnis in Gew.. %). AT,.,= 280000, T=25"C. R, =Streumassenradius, 
A 2  = 2. Virialkoeffizient. 

Styrol/Acrylnitril Rw [A] ~ ~ . 1 0 ~  
Komponente I Komponente 2 Komponente 2 [mol cm3 g-'1 

84.511 5.5 81 .0/19.0 I28 -0.65 
83.0/17.0 81.0/19.0 137 - 0.08 
81.Oj19.0 8l.Ojl9.0 138 0. 

78.1 i21.9 81.0/19.0 136 - 0.2 
79.5/20.5 81 .0/19.0 137 -0.15 

75.0125.0 81.0j19.0 I34 -0.3 

In Mischungen statistisch aufgebauter Styrol-Acrylnitril- 
Copolymere rnit unterschiedlicher mittlerer Zusammenset- 
zung ist die Wechselwirkung der beiden Polymerkomponenten 
endotherm. Trotz negativer Virialkoeffizienten bleiben die Mi- 
schungen molekulardispers bis zu Differenzen im Acrylnitrilge- 
halt der Komponenten von etwa +6  Gew.-%. Mit zunehmend 
abweichender Zusammensetzung sin ken die Streumassenradi- 
en, und der 2. Virialkoeffizient erreicht immer negativere Wer- 
te. Zugehorige Daten der Neutronenstreuexperimente["31 sind 
in Tabelle 3 zusammengefabt. Bei hoheren Differenzen im 
Verhaltnis der Grundbausteine der Komponenten tritt Clu- 
sterbildung ein. Aus dem Verhaltnis des Molekulargewichtes 

Tabelle 2. Neutronenstreuung an Styrol-Acrylnitril-Copolymeren in deuteriertem Polymethylmethacrylat. Zusammensetzung in Gew.- %; R, = Streumassenradius; 
A z  = 2. Virialkoeffizient; DMF = Dimethylformamid; MEK = 2-Butanon. 

~~~ ~ ~- 

Sty roll A T w  A, T ~ ~ . 1 0 ~  A 2,,,' 1 o4 A ~ . ~ .  104 
[mol em3 g-'1 [mol em3 g-  '1 [mol cm3 g-'1 Acrylnitril aus Streulichtmessungen in aus Neutronenstreuung r C ]  

DMF MEK 

9011 0 64 000 60000 70000 110 
130 

74 
70 

-1.00 
-1.10 

1.6 - 2.65 

81/19 134000 1 32 000 180000 

81/19 263 000 255000 270000 

81/19 444 000 455000 440 OOO 

2.3 -1.1 

5.3 -4.2 

I10 114 1.20 
130 111 1.13 
110 152 1.15 
130 142 0.93 

4.9 - 3.9 110 205 1.15 
130 192 0.89 

71 29 238 000 204000 200000 110 
130 

134 
120 

16.0 0.52 
- 0.20 

- 15.8 

gleich ergeben sich rnit Annaherung an die Mischungsgren- 
zen abnehmende At-Werte in Abhangigkeit vom Acrylnitrilge- 
halt der Copolymere als Anzeichen abnehmender Losungsmit- 
telgiite des Polymethylmethacrylats zu diesen Grenzen hin. 
Die Aufspaltung der A2-Werte in Enthalpie- und Entropieterm 
entsprechend den fur kleine Konzentrationen gultigen Glei- 
chungen (17) bzw. (18) [s21 

mit x1 als Expansionskoeffizient ergibt negatives Vorzeichen 
fur die Verdiinnungswarme AH1 -also exotherme Wechselwir- 
kung der beiden Polymere - und eine fur Polymermischungen 
uberraschend hohe Excessentropie AS?. Die amorphe Poly- 
merlegierung 1aBt sich also wie eine fliissige Mischung behan- 
deln. 

der Cluster und der eingesetzten Copolymere labt sich die 
Zahl der Kettenmolekiile pro Aggregat bestimmen. 

4. Kettenkonformation 

Kettenmolekiile haben in Polymerlegierungen keine grund- 
satzlich andere Konformation als in Homopolymerisaten. Teil- 
kristalline Polymere werden mit einem Zweiphasenmodell be- 
schrieben; kristalline Bereiche sind durch amorphe voneinan- 
der getrennt. Einzelne Kettenmolekiile gehoren jeweils anteilig 
den Kristalliten und der amorphen Phase an. In den 
lamellenformigen Kristalliten sind die Ketten dicht gepackt 
und haben entweder gestreckte Zick-Zack- oder helixformige 
Konformationen. Wegen wechselnder Konfiguration der 
Hauptketten sowie wegen Verzweigungen, Kettenenden und 
chemischen Uneinheitlichkeiten bei Copolymeren treten Git- 
terfehler auf. Diese und die amorphen Bereiche bedingen mehr 
oder weniger diffuse Rontgendiagramme rnit verbreiterten Re- 
flexen. Mit stereochemischen Uberlegungen wird daraus eine 
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Einheitszelle fur einen Idealkristall ohne Gitterfehler abgelei- 
tet. Aus dieser lassen sich die Gleichgewichtskonforationen 
der Kettenmolekule ermitteln und Aussagen iiber intra- und 
intermolekulare Wechselwirkungspotentiale gewinnen. So ha- 
ben Natta et al.[831 Potentialflachen z. B. fur isotaktisches Poly- 
propylen (Grundbaustein +CH2-CH(CH3)+) in Abhangig- 
keit von den Drehwinkeln zweier aufeinanderfolgender Mono- 
merbausteine errechnet. Abbildung I 4  zeigt zwei Energiemini- 
ma, die einer rechts- und einer linksdrehenden Dreierhelix 
entsprechen, die auch rontgenographisch gefunden wurden. 

-180 -120 -M 0 80 120 180 
W l l " l #  

Abb. 14. Helix-Konformation und Potentialflachen fur iSOtaktiSCheS Polypro- 
pylen als Funktion der Drehwinkel o, und w2 zweier aufeinanderfolgender 
Monomereinlieiten gegen die Hauptvalenzrichtung der Kette (nach [83]). 
Zahiendugabcn 1111 Diagramm: Konformationsenergien in kJ/mol. 0 :  

-CH2- ader >CH2;O: --CH3. 

Setzen sich die Molekulketten parallel zur langen Seite 
der Kristallite fort und treten die ungeordneten Kettensegmen- 
te an den Schmalseiten aus, liegen Fransenkristallite wie bei 
nativer Cellulose ~ 0 ~ ~ ~ ~ 1 .  Verlaufen die Molekulketten senk- 
recht zur langen Seite der Kristallite und treten sie dort aus 
dem kristallinen Bereich aus, um entweder direkt angrenzend 
oder nach Bildung einer lockeren Schlaufe in den gleichen 
oder auch einen benachbarten Kristallit einzutauchen, spricht 
man von Faltungskristalliten (Abb. 15). 

la1 I bl 

Abb. 15. Kettenanordnung in a) Fransen- und b) Faltungskristalliten, schema- 
tisch. 

Die periodische Anordnung kristalliner und amorpher Be- 
reiche wird durch Rontgenkleinwinkelstreuung nachgewiesen. 
Aus der Lage der Reflexe wird der Schwerpunktsabstand der 
Kristallite, die Langperiode, entnommen. Zugleich ergaben 
die Messungen, daD die Dichte der nicht kristallinen Bereiche 
meist exakt mit der Dichte des rein amorphen Polymers 
i ibere in~t immt[~~~ 86! Letzteres ist allerdings nur dann von 
Bedeutung, wenn die Abhangigkeit der Dichten des amorphen 
und kristallinen Anteils von den Kristallisationsbedingungen 
ausgeschlossen werden kann[s71. Die Glastemperatur der 
Deckschichten von Einkristallen z. B. des Poly-I -butens 

(Grundbaustein +CH2-CH(C2H5)f) stimmt rnit der von 
reinem amorphem Material uberein1881. Das Einfrieren der 
Segmentbeweglichkeit der Verschlaufungen in den Faltungsbe- 
reichen erfolgt offenbar in gleicher Weise wie bei rein amor- 
phen Polymeren. 

Modellvorstellungen iiber den Aufbau schmelzkristallisier- 
ter P ~ l y m e r e [ ~ ~ ]  gehen haufig auf Messungen an Einkristallen 
zuruck. Diese erhalt man bevorzugt durch Kristallisation aus 
verdiinnter Losung. Dabei bilden sich regelmaoig gefaltete 
lamellenformige Kristalle oder Pakete von solchen. Der Kri- 
stallinitatsgrad liegt bei 80%. Das Defizit von 20% wird vor- 
zugsweise den Grenzflachen zugeordnet, die die Faltungsbogen 
(Schlaufen zwischen Aus- und Wiedereintritt der Kette in 
den Kristall entsprechend Abb. 15) und wahrscheinlich auch 
die Kettenenden enthalten. Zur Aufklarung der Konformation 
der Ketten in den Faltbereichen werden chemische Methoden 
wie Hydrolyse bei Polysacchariden oder Oxidation rnit kon- 
zentrierter Salpetersaure oder Ozon bei Polyethylen angewen- 
det. Zuerst reagieren die Ketten in den weniger dicht gepackten 
Faltbereichen; die Reaktionsgeschwindigkeit verringert sich 
bei Erreichen der Grenze zum Kristallinen. Man erhalt Ketten- 
stucke, die einfachen oder mehrfachen Durchgangen durch 
den Faltungskristallit entsprechen. Kinetische Verfolgung des 
Abbaus in Kombination mit der Bestimmung der Molekular- 
gewichtsverteilung an den Abbauprodukten ergibt dariiber 
hinaus die Lange der Kettenfalten in den amorphen Berei- 
~ h e n [ ' ~ J .  Danach existiert eine Kettenlangenverteilung rnit dem 
Hauptanteil der Falten in einem sehr engen Bereich. 

Durch Neutronenstreuexperimente kann die Kettenkonfor- 
mation in teilkristallinen Polymeren direkt untersucht werden. 
Schelten et a1.[90. 911 haben Streuexperimente an schmelzkri- 
stallisierten Mischungen von deuteriumfreiem und perdeute- 
riertem Polyethylen durchgefuhrt, die relativ rasch aus der 
Schmelze abgeschreckt wurden. Auf diese Weise wird Aggrega- 
tion des deuterierten Materials bei der Kristallisation vermie- 
den, und es bleibt eine molekulardisperse Mischung erhalten. 
Die gemessenen Tragheitsradien (Streumassenradien) R,., ent- 
sprechen uberraschenderweise der Konformation statistischer 
Knauel, wie sie in Polyethylenschmelzen von Fischer et al.[9ZJ 
gefunden wurde. Insbesondere die Abhangigkeit des Tragheits- 
radius der markierten Polymerkette vom Molekulargewicht 
entsprechend den Verhaltnissen in einem O-Losungsmittel 
ist nicht vereinbar rnit dem vollstandigen Einbau in einen 
einzigen Faltungskristallit. Schelten et al. nehmen deshalb die 
Kristallisation der Kettenmolekule als Ganzes unter Erhaltung 
der Knaueldimensionen der Schmelze und die Zugehorigkeit 
einer Polymerkette zu jeweils mehreren Kristalliten und amor- 
phen Zwischenbereichen an. Yoon und Flory haben die Win- 
kelabhangigkeit der Neutronenstreuintensitat von perdeute- 
riertem Polyethylen in der deuteriumfreien Matrix in Abhan- 
gigkeit vom Anteil der Ruckfaltung der Ketten in den gleichen 
Kristallit berechnet. Optimale Ubereinstimmung mit den expe- 
rimentellen Werten fur Streuintensitat, Kettenkonformation 
und Kristallinitatsgrad findet sich fur ein Modell, in welchem 
70% der Ketten in den gleichen Kristallit r i i ~ k f a l t e n ~ ~ ~ ~ .  Abge- 
schreckte Schmelzen kristallisierbarer Polymere zeigen also 
nicht die von Mandelkern[94] generell postulierten regelmaDi- 
gen Ruckfaltungen. 

Werden Schmelzen kristallisierbarer Polymere nicht abge- 
schreckt, sondern langsam unter Druck abgekuhlt, entstehen 
Kristallite rnit Dicken bis zu einigen IOOOA, die damit die 
GroDenordnung vollig gestreckter Kettenmolekule erreichen. 

296 



Ballard et al.Lg5] haben in neueren Neutronenstreuexperimen- 
ten an so kristallisiertem Polyethylen die gestreckte Konforma- 
tion bestatigt. Die zugehorigen Langen entsprechen der durch 
die (deuteriumfreie) Polyethylenmatrix vorgegebenen Kristal- 
litdicke, die durch Abbau rnit Salpetersaure bestimmt wurde. 
Die perdeuterierten Polyethylene aggregieren in der deute- 
riumfreien Matrix. Aus dem Molekulargewicht dieser Aggrega- 
te und dem Ausgangs-Molekulargewicht des perdeuterierten 
Polyethylens ergibt sich die Zahl der Kettenmolekiile pro 
Aggregat. Die Tragheitsradien der Aggregate andem sich nur 
geringfiigig mit der Zahl perdeuterierter Kettenmolekiile im 
Aggregat. Auch die Erhohung des Molekulargewichtes des 
perdeuterierten Polyethylens fuhrt nicht wie im Fall der stati- 
stischen Knauelkonformation zur deutlichen Erhohung des 
Tragheitsradius. Offenbar erfolgt stets Riickfaltung der Ketten 
in den gleichen Kristallit. 

uber die Konformation und Packung homogener Schmel- 
zen und fester amorpher Polymere bestehen zwei Modellvor- 
stellungen. Dem Knauelmodeli von F l ~ r y ' ~ ~ ]  liegt eine statisti- 
sche Konformation der Kettenmolekiile analog zu den Ver- 
haltnissen in verdiinnten Losungen der Hochpolymere zugrun- 
de. Im ungestorten oder O-Zustand bilden die Abstande der 
Kettensegmente vom Schwerpunkt des Knauels eine GauB- 
Verteilung. Der ublicherweise angegebene Streumassen- oder 
Tragheitsradius ist ein Mittelwert iiber diese Abstande. Die 
Knauelkonformation bedingt im kondensierten Zustand 
Durchdringung der Kettenmolekiile; das Netzwerk ist voll- 
standig homogen. In den B i i n d e l m ~ d e l l e n [ ~ ~ - ~ ~ ]  wird dagegen 
eine nichtstatistische Nahordnung durch Parallelisierung von 
Kettenabschnitten angenommen, die Inhomogenitat und An- 
isotropic im molekularen Bereich bedingt. Je nachdem, ob 
parallele Segmente gleichen oder verschiedenen Kettenmole- 
kiilen angehoren, ergibt sich Analogie zur Kettenruckfaltung 
oder zum Kettenbiindel der teilkristallinen Polymere. Eine 
Parallelisierung von Kettenabschnitten 1aBt fur die Biindelmo- 
delle einen anderen Wert des Tragheitsradius erwarten als 
fur das statistische Knauel. Eine Entscheidung zwischen den 
Modellen sollte durch Messung des Tragheitsradius in Abhan- 
gigkeit vom Molekulargewicht (und in Mischungen auch von 
der Konzentration) sowie durch den Nachweis anisotroper 
Nahordnungen in molekularen Dimensionen moglich sein. 

Durch Neutronenkleinwinkelstreuung wurden Tragheitsra- 
dien im Glaszustand an Polymethylmethacrylat[lOO, O 1 I  und 
Polystyrol[lo2 ~ und in der Schmelze an P~lye thylen[~~.  lo'] 

und Polypr~pylen[ '~~] jeweils in der Mischung mit dem ent- 
sprechenden deuterierten Polymer bestimmt. Sowohl im glasig 
erstarrten als auch im fluiden Zustand finden sich stets Trag- 
heitsradien, die den ,,ungestorten" Werten in einer O-Losung 
entsprechen. Die Winkelabhangigkeit der gestreuten Intensitat 
laBt sich durch die Debyesche Partikelstreufunktion fur stati- 
stische Knauel erfa~sen[~*.' lo! Die Auftragung im Zimm-Dia- 
gramm zeigt rnit geringen Abweichungen stets den fur den 
O-Zustand typischen Wert 0 fur den 2. osmotischen Virialkoef- 
fizienten. Zwischen dem Gewichtsmittelwert fur das Moleku- 
largewicht Gw und dem Quadrat des Tragheitsradius R, be- 
steht die geforderte Proportionalitat. Da sich auch fur eine 
Maanderkonformation in der Art einer flachen Scheibe sowohl 
der Tragheitsradius entsprechend dem 0-Zustand als auch 
die gemessene Abhangigkeit vom Molekulargewicht richtig 
berechnen lassen" "1, haben Fischer et al.[923112] versucht, 
an amorphem Polystyrol, Polymethylmethacrylat und Poly- 
carbonat Anisotropien im moIekuIaren Bereich aufzufinden, 

die Parallelisierung von Kettensegmenten anzeigen: Elektro- 
nenstreuung an Polyethylenschmelzen liefert Abstandsvertei- 
lungen fur die Kettensegmente, ohne Hinweis auf parallele 
Anordnungen. Durch Rontgenkleinwinkelstreuung bestimmte 
Dichtefluktuationen zeigen keinerlei Periodizitat. Bei amor- 
phen Polymeren findet sich oberhalb der Glastemperatur voll- 
standige Analogie zu den Dichtefluktuationen hochmolekula- 
rer und auch niedermolekularer Schmelzen. Die Fluktuationen 
fallen rnit sinkender Temperatur zunachst stark, unterhalb 
der Glastemperatur schwacher ab und frieren nach Erreichen 
des Gebietes sekundarer Dispersion vollstandig ein. Der glasig- 
amorphe Zustand entspricht einer eingefrorenen Schmelze oh- 
ne zusatzliche Ordnung. Durch Messung der magnetischen 
Doppelbrechung und der Streuung von depolarisiertem Licht 
konnten keine fur geordnete Bereiche typischen Orientierungs- 
korrelationen gefunden werden. Die Anisotropie der Grund- 
bausteine im Polymer ist mit derjenigen im Monomer ver- 
gleichbar und um GroBenordnungen kleiner als fur parallele 
Kettenbiindel zu erwarten ware. Die intermolekulare Nahord- 
nung der Kettensegmente kann vollstandig auf Verknauelung 
zuruckgefiuhrt werden. Im glasig-amorphen Polymer treten 
keine zusatzlichen Orientierungsfluktuationen auf. Demnach 
hat sich die Knauelkonformation fur den amorphen Zustand 
als das zutreffende Model1 erwiesen. 

Durch Neutronenstreuung wurde die Kettenkonformation 
in Mischungen verschiedener Polymere bestimmt[261. Entspre- 
chend der exothermen Wechselwirkung sind Styrol-Acrylni- 
tril-Copolymere in der Mischung rnit Polymethylmethacrylat 
gegeniiber dem 0-Zustand expandiert. Die Auftragung der 
Tragheitsradien R, in Abhangigkeit vom Molekulargewicht 

16 < 2 3 4 5  

MW. 10 -5 + 

Abb. 16. Tragheitsradius R,  von Styrolacrylnitril-Copolymeren (PSAN mit 
19 Gew.-% Acrylnitril) als Funktion des Molekulargewichts R, in Mischun- 
gen mit Polymethylmethacrylat (PMMA). o Messungen bei 130"C, 0 und 
A Messungen bei 1 i0"C. Zahlenangaben an MeDpunkten: Extrapolationswer- 
te der Zusammensetzung PSANjPMMA im Zimm-Diagramm (Abb. 13). 

in Abbildung 16 zeigt fur kleine Konzentrationen des Copoly- 
mers Steigungen von 0.64 ( 1  10°C) und 0.61 (130°C) gegenuber 
dem Wert 0.5 fur den ungestorten Zustand (O-Zustand). Bei 
steigender Temperatur wird die Knauelexpansion kleiner, und 
der Exponent der R,-M,.,-Beziehung sinkt, im Sinn einer 
Annaherung an die obere Mischungslucke. Mit Neutro- 
nenstreuung wurden auch solche Mischungen untersucht, in 
denen das Copolymer nicht in sehr kleiner Konzentration 
vorliegtl' ' 31. Dazu werden beide Polymere deuteriert mit Aus- 
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nahme eines kleinen Anteiles einer Komponente. Das System 
ist dann thermodynamisch konzentriert, aber neutronenop- 
tisch verdunnt, und die Messungen konnen wieder nach der 
Streutheorie fur verdiinnte Losungen ausgewertet werden. Mit 
zunehmendem Austausch des ,,Losungsmittels" Polymethyl- 
methacrylat durch Styrol-Acrylnitril-Copolymer nimmt die 
Knauelexpansion in Richtung auf die ungestorten Dimensio- 
nen des O-Zustandes ab. Der Tragheitsradius fur das Styrol- 
Acrylnitril-Copolymer in der eigenen Matrix fallt exakt auf 
die fur den O-Zustand des amorphen Polymethylmethacrylats 
giiltige R,-R,-Abhangigkeit. 

Die Aggregation von Kettenmolekiilen bei beginnender 
Phasentrennung kann ebenfalls durch Neutronenkleinwinkel- 
streuung verfolgt werden, z. B. an der Mischung von Poly-a- 
methylstyrol mit deuteriertem Polymethylmethacrylat[Z6]. Be- 
reits oberhalb eines Anteiles von 0.5 Gew.-% Poly-a-methyl- 
styrol steigt die Streuintensitat drastisch und zeigt Molekulag- 
gregationen an. Bei kleineren Konzentrationen ist die Mi- 
schung noch molekulardispers. Die Auswertung der Messun- 
gen in einem Zimm-Diagramm (vgl. Abb. 1 I )  ergibt das richtige 
Molekulargewicht und einen Tragheitsradius, der nahe beim 
Wert fur das kollabierte Knauel liegt. In Analogie zur Mi- 
schung von Polymeren rnit niedermolekularen Verbindungen 
zeigt sich : Polymethylmethacrylat ist ein Nichtlosungsmittel 
fur Poly-a-methylstyrol. Dessen Knauel sind kollabiert und 
tendieren bereits bei niedrigen Konzentrationen zur Aggrega- 
tion. Die Molekulardispersitat bei kleinen Konzentrationen 
belegt die Feststellung, daR bei amorphen Polymeren keine 
generelle Unvertraglichkeit auftritt. 

5. Ubermolekulare Struktur 

Die Morphologie von Polymerlegierungen wird rnit Metho- 
den erfaRt, die Heterogenitat in ubermolekularen Dimensionen 
anzeigen. Chemische Verfahren beruhen auf der unterschiedli- 
chen Reaktionsfahigkeit der Phasen gegen spezielle Agentien. 
Physikalische Methoden registrieren den Kontrast zwischen 
den Phasen z. B. aufgrund unterschiedlicher Brechzahlen, Seg- 
ment- und Protonenbeweglichkeiten, Polarisierbarkeiten, spe- 
zifischer Warmen oder Dichten. Am haufigsten angewendet 
wird die Elektronenmikroskopie an Ultradunnschnitten des 

An elektronenmikroskopischen Aufnahmen wird im folgen- 
den der EinfluB des chemischen Aufbaus der Kettenmolekiile, 
der Temperatur, des Mischungsverhaltnisses und der Polyme- 
risations- oder Mischverfahren auf GroBe, GroBenverteilung 
und Form entmischter Bereiche gezeigt. Als Beispiel fur die 
Mischung amorpher Polymere rnit nahe beieinander liegenden 
Einfriertemperaturen fur die Segmentbeweglichkeit dient wie- 
der das System Polymethylmethacrylat/Styrol-Acrylnitril-Co- 
polymer. Fur Acrylnitrilgehalte zwischen 10 und etwa 30 Gew.- 
% im Copolymer besteht Mischbarkeit, und es treten obere 
Mischungslucken auf. Die Veranderungen der Morphologie 
der Schmelzemischungen in Abhangigkeit von der Zusammen- 
setzung des Copolymers und der Temperatur zeigt Abbildung 
17. Im Bereich der Mischbarkeit sind keinerlei Inhomogenita- 
ten erkennbar"], nach Uberschreiten der Mischungsgrenze 

Materials (Einzelheiten siehe 14- 1 2 1 1  ). 

Ahb. 17. Elektronenmikroskopische Aufnahmen an 1 : 1 -Schmelzmischungen 
aus Polymethylmethacrylat und Styrol-Acrylnitril-Copolymeren (PSAN) rnit 
wechselndem Acrylnitril-(AN-)Gehalt. Kontrastierung: Polymethylmethacry- 
lat-reiche Phase hell. T=Temperatur der Schmelze. 

werden die entmischten Bereiche zunehmend groRer und die 
Phasengrenzen scharfer. Mit steigender Temperatur beobach- 
tet man das gleiche Phanomen. Der wechselnde Kontrast 
der Phasen belegt, daR diese keine Reinstoffe, sondern ihrerseits 
wieder Mischungen aus jeweils beiden Polymerisaten entweder 
mit hohem Anteil Polymethylmethacrylat (hell) oder Styrol- 
Acrylnitril-Copolymer (dunkel) sind. 

Die Kombination von Styrol-Acrylnitril-Copolymeren rnit 
Polybutadien fuhrt zu den technisch wichtigen ABS-Polymeri- 
saten. Kennzeichnend fur sie ist der grol3e Unterschied in 
den Glastemperaturen der Komponenten: In eine glasig-amor- 
phe Matrix ist eine disperse Elastomerphase eingebettet. Abbil- 
dung 18a zeigt die Morphologie eines solchen Materials, wie 

Ahh. 18. Acrylnitril-Butadien-Styrol-Mischpolymerisate. a) Schmelzemi- 
schung mit disperser Elastomerphase, b) Schmelzemischung rnit koharenter 
Elastomerphase, c) Latexmischung, Styrol-Acrylnitril-Copolymer als koharen- 
te Phase, d) Emulsionspfropfcopolymerisat, Styrol-Acrylnitril-Copolymer als 
koharente Phase. Kontrastierung: Elastomerphase dunkel. 

sie sich beim einfachen Vermischen des Styrol-Acrylnitril-Co- 
polymers rnit PolybutadienC*] ergibt. Die disperse Phase liegt 
in unregelmaoiger GroBe und Gestalt vor. Der Zerteilungsgrad 
scheint zufallig und hangt sehr stark von der Scherung beim 
MischprozeB ab. Erhohung des Anteils der Elastomerphase 
1aRt diese koharent werden, und man erhalt einen verstarkten 
Kautschuk z. B. mit der in Abbildung 18 b gezeigten Morpholo- 
gie. 

Mit einer in Emulsion hergestellten und dabei graduell 
vernetzten Polybutadienkomponente wird die Verteilung we- 
niger zufallig. Abbildung 18 c laRt die ursprungliche Kugelge- 

[*I Auch die bei vielen anderen amorphen Polymeren haufg beschriehene 
Glohulenstruktur [168] tritt nicht auf. 

[*] Die Elastomerphase ist hier kein Homopolymerisat des Polybutadiens, 
sondern enthalt einige Prozent Acrylnitril als Comonomer. 
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stalt der Latexpartikel noch erkennen. Wegen der Vernetzung 
ist das Zusammenflierjen der Latexpartikel erschwert, das Sty- 
rol-Acrylnitril-Copolymer bleibt deshaIb bis zu wesentlich 
niedrigeren Anteilen in der Mischung die koharente Phase. 
Sehr definierte, gegen Scherbeanspruchung oder Erwarmen 
auf die Verarbeitungstemperatur weitgehend invariante Mor- 
phologien lassen sich durch Pfropfcopolymerisation von Styrol 
und Acrylnitril auf vorgebildete Latices des Polybutadiens 
einstellen. Dabei werden diese stabilisiert und konnen weder 
verschmolzen noch aufgeteilt werden. Das Beispiel in Abbil- 
dung 18d ist im Sinn von Abbildung 1 eine Mischung von 
statistischem Copolymerisat und Pfropfcopolymer. 

Bei der Einstellung der Morphologie durch Emulsionspoly- 
merisation sind der Anteil der aufgepfropften Monomere, die 
Vernetzung und die Partikelgrolje wichtige Variable'" '1. Ab- 
bildung 19 zeigt eine Reihe von Polybutadien-Latices, die 
mit zunehmenden Mengen an Styrol und Acrylnitril umgesetzt 

Abb. 19. Acrylnitril-Butadien-Styrol-Mischpolymerisate. Morphologie yon 
Pfropfcopolymer-Latices (oben) und deren Mischungen rnit Styrol-Acrylnitril- 
Copolymer (unten) bei wechselnden Anteilen der aufgepfropften Monomere 
und a) hoher, b) maoiger, c) schwacher Vernetzung der Polybutadien-Grund- 
kautschuke. 

und danach mit weiterem Styrol-Acrylnitril-Copolymer ver- 
mischt wurden. Die Pfropfmonomere quellen die Latexpartikel 
der Grunddispersion an und polymerisieren dort aus. Da 
Polybutadien und das Pfropfpolymer nicht homogen mischbar 
sind, tritt in den Latexpartikeln Phasentrennung ein. Durch 
vorherige Vernetzung der Latexpartikel etwa durch Zusatz 
eines bifunktionellen Comonomers, einen im Vergleich zur 
Polymerisationsgeschwindigkeit langsamen Zulauf der Mono- 
mere oder Verwendung eines in waljriger Phase zerfallenden 
Initiators konnen die aufgepfropften Monomere in der A d e n -  
zone des Latex konzentriert werdenL4]. Dadurch entsteht eine 
starkere Hulle, die in der Schmelzemischung mit dem Matrix- 
polymer eine Agglomeration der Latexpartikel verhindert. Die 
Pfropfhulle ist in der Mischung nicht mehr sichtbar; die Di- 
mensionen der Polybutadien-reichen Phase entsprechen etwa 
denen der nicht gepfropften Kautschukpartikel. Mit abneh- 
mender Vernetzung der Latexpartikel vor der Pfropfung wird 
die Pfropfhulle immer unvollstandiger bei gleichbleibendem 
Anteil an Pfropfmonomeren; die Pfropfkomponente befindet 
sich im Teilcheninneren. Die entsprechenden Aufnahmen in 
Abbildung 19 zeigen deutlich eine Domanenstruktur infolge 
Phasentrennung innerhalb der Partikel. Die nicht geschlossene 
Pfropfhiille bedingt in der Schmelzemischung dann Agglome- 
ration der Polybutadien-reichen Phase. ~ Ausfuhrliche Unter- 
suchungen zum Mechanismus und zur Kinetik der Pfropfpoly- 
merisation auf elastomere Substrate finden sich bei Riess et 

Auch die industriell in groljem Marjstab hergestellten schlag- 
zahen Styrolpolymerisate sind aus einer koharenten Hartphase 
und einer dispersen Weichphase aufgebaut. Monomeres Styrol 
wird in Gegenwart nicht vernetzten, gelosten Polybutadiens 
polymerisiert. Dabei verlaufen die Bildung von Homopolysty- 
rol und die Pfropfung von Styrol auf Polybutadien parallel. 
Als Ergebnis liegt die Mischung eines Homopolymerisates 
mit einem Pfropfcopolymerisat vor. Letzteres entsteht bevor- 
zugt durch Copolymerisation seitenstandiger Doppelbindun- 
gen des Polybutadiens mit wachsenden Styrolketten. Doppel- 
bindungen in der Hauptkette haben dagegen nur geringe Nei- 
gung zur Cop~lymerisat ion[ '~~]  (siehe Abb. 20). Von unter- 
geordneter Bedeutung bei Polybutadien ist die Abstraktion 
allylstandiger Wasserstoffatome durch eine wachsende Poly- 
styrolkette oder ein Primarradikal des Initiators. Die dann 
auf die Kette des Polybutadiens iibertragene Radikalstelle 
konnte entweder durch Anlagerung von weiteren Monomeren 
zum Ausgangspunkt eines Pfropfzweiges werden oder durch 
Rekombination abreagieren. Pfropfung und Vernetzung bei 
anderen Grundpolymerisaten wie etwa Polyacrylaten sind da- 
gegen ausschlieBlich auf solche Ubertragungsreaktionen zu- 
ruckzufuhren. 

Die Einstellung der Morphologie mehrphasiger Polymerisa- 
te durch Pfropfung und Vernetzung nach einem Masse-Suspen- 
sionsverfahren ist im Gegensatz zur Emulsionspolymerisation 
kornplex. Ausgehend von der einphasigen Losung des Grund- 
polymerisates (z. B. Polybutadien) in den Monomeren der Ma- 
trix (z. B. Styrol) erfolgt bereits bei vergleichsweise kleinen 
Umsatzen eine Phasentrennung; in der zunachst noch koha- 
renten Losung des Kautschuks im Monomer bildet sich eine 
neue disperse Phase aus gelostem Matrixpolymerisat. Das 
Volumenverhaltnis der beiden Phasen andert sich laufend zu- 
gunsten der letzteren, bis aus geometrischen Grunden ein 
Umschlag eintritt und die Matrixpolymerisat-reiche Phase 
zur koharenten Phase zusammenlauft (Abb. 21). Nach dem 

al,[l 2 2  - 1261 
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HunGp24ymerisatia\: Die Substruktur verandert sich wahrend der Reaktion durch 
Pfropfung; es entstehen Pfropfcopolymerisate mit Blockauf- 

R,* + tllon.StyPol -.-!--+ A %?I bau. Durch die Vorgabe von Styrol-Butadien-Blockcopolyme- 
risaten la& sich demzufolge die Substruktur der dispersen 
Phase steuern. 

~ r n m i t ~  ' v i :  Blockcopolymerisate bilden ihrerseits sowohl im festen Zu- 
stand als auch in der Losung periodisch geordnete Strukturen 
im ubermolekularen Bereich aus. Diese werden durch das 
Verhaltnis der Zahl der Grundbausteine der Blocke zueinander 

$ bestimmt (siehe["5'128-1311). Abbildung22zeigt solcheStruk- 
turen fur Zweiblock-Copolymere aus Butadien und Styrol 

I I 
9 + mon.styrol 

I 
I$+ Cy-cH-p 5*"1 k, - R.-%-cH-~ 

c" 

& I & I 
I 
CH? I 

ubecnagungsreaktii : 

I *-p I I 
*F * 

FH - k n +  FH 
f;n Y 
I I 

+mon.styrol k, 
Ahb. 22. Morphologie von Styrol-Butadien-Zweiblock-Copolymerisaten im 
Festzustand als Funktion der Zusammensetzung, schematisch (nach [ 2 2 ] )  
und in elektronenmikroskopischen Aufnahmen. a) Polystyrol-Kugeln in Poly- 
butadien-Matrix, b) Polystyrol-Zylinder in Polybutadien-Matrix, c) Polysty- 
rol- und Polyhutadien-Lamellen, d) Polybutadien-Zylinder in Polystyrol-Ma- 
trix, e) Polybutadien-Kugeln in Polystyrol-Matrix. Kontrastierung: Polybuta- 
dien dunkel. Die Zahlen geben den Styrolanteil an. 

% I % 

k + 

cH2 

k, >k,,k* 

Abb. 20. Pfropfcopolymerisation auf Polybutadien, schematisch. R,* Primar- 
oder Makroradikal, k Geschwindigkeitskonstante. 

schematisch nach Molau[22] und in elektronenmikroskopi- 
schen Aufnahmen. Polybutadien- und Polystyrol-reiche Pha- 
sen separieren sich. In Mischungen aus Styrol-Butadien-Block- 
copolymerisation und Homopolystyrol wird letzteres in die 
Domanen der Styrolblocke eingegliedert, wenn deren Moleku- 
largewicht das der Homopolymerisate iiberschreitet[l 32,1331 

Mit zunehmendem Anted an Homopolystyrol vergroDern sich 
die Polystyrol-reichen Domanen, und die Morphologie schlPgt 
schlieljlich in den nachsten Typ Liegt das Molekularge- 

Phasenumschlag stabilisiert zwischenzeitlich gebildetes Pfropf- 
copolymerisat die disperse Polybutadien-reiche Phase. In ihr 
verbleiben noch zahlreiche kleinere Polystyroleinschliisse. 

[ 2 , ,  221 Erstmalig wurden Phanomene dieser Art von Molau 
beobachtet. Phasentrennung und Phasenumschlag hangen 
vom Scherfeld in der Reaktionsmischung, vom Verhaltnis der 
Viskositaten der dispersen und der koharenten Phase, vom 
Molekulargewicht der eingesetzten Polybutadiene und vom 
Anteil des gepfropften am insgesamt gebildeten Polystyrol 
ab. Pfropfcopolymere, die vor der Phaseninverslon entstehen, 

wicht der Polystyrolb~ijcke niedriger als das der Homopolyme- 
risate, entmischen diese als separate Phase, und der zum vorlie- 

verbleiben in den Primareinschlussen und sind am Phasenum- 
schlag nicht mehr beteiligt. Als ,,Emulgator" der dispersen 

genden Zweiblock gehorende Morphologietyp sich 
nicht, sondern wird nur gestort, Die Erhohung des Polysty- 

in der Phase wirken die Pfropfcopolymere, rolanteils durch Pfropfpolymerisation auf vorgelegte Bl&ke 
die wahrend oder nach dem Phasenumschlag gebildet wer- fiihrt dagegen unabhangig vom Molekulargewicht des entste- 
den[241. Die Rheologie der Reaktionsmischung bestimmt im 

spersen Kautschukphase. Deren Substruktur wird durch den 

henden Pfropfastes stets zum Morphologiewechsel, wenn das 

nlchsten Typ uberschreitet. Aus vorgelegten Homo- und 

wesentlichen Zerteilungsgrad IJnd GroBenverteilung der di- Volumen der Po[ystyrol-reichen Phase den Schwellenwert zum 

chemischen Aufbau der vorgelegten Polybutadiene B~ockpo~ymerisaten des Butadiens ergibt sich einerseits durch 

Abh. 21. Interferenz-Phasenkontrastaufnahmen einer polymerisierenden sty- 
rolischen Losung van Polybutadien nach UmsPtzen von 2.7, 13.5, 17.5 und 
20.4 %. 

Mischung mit Polystyrol hoheren Molekulargewichtes und 
andererseits iiber die zueinander aquivalenten Wege der 
Pfropfung und Mischung mit niedermolekularen Polystyrolen 
eine beachtliche morphologische Vielfalt. Der eingestellte 
, , T e i l c h e n ~ o o " [ ~ ~ ~  ist in Abbildung 23 wiedergegeben. 

Die Grenzen zwischen entmischten Phasen bei Blockcopoly- 
meren sind nicht beliebig scharf, sondern werden wohl durch 
ein Konzentrationsprofil der jeweiligen Grundbausteine ent- 
sprechend Abbildung 24 gekennzeichnet. Nach den Vorstellun- 
gen uber die Kettenkonformation in amorphen Polymeren 
ist fur die Segmentdichte der Blocke vom Ort der Verkniipfung 
bis zur gegeniiberliegenden Phasengrenze eine GauD-Kurve 
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Blockstyrolanteil im Copolymer 
c 

Abh. 23. Herstellung von Styrol-Butadien-Mischpolymerisaten aus geordneten Vorstufen (Block- 
copolymerisate des Butddiens rnit wechselnder Zusammensetzung) a) durch Mischung init hoher- 
molekularem Polystyrol, h) durch Pfropfung in styrolischer Losung. 

anzunehmen. Fur  vorgegebene Molekulargewichte der Blocke 
sind die Knaueldimensionen dann festgelegt. Da in den ent- 
mischten Phasen die Packungsdichte der entsprechenden Ho- 

Orta*oadhate 

Abb. 24. Domanengrenzen und Segmentdichteverteilung bei Copolymeren, 
schematisch. 

Ahnlich wie bei den teilkristallinen Polymeren ist die Zahl 
der Anordnungsmoglichkeiten und damit die Entropie der 
Blocke in den entmischten Bereichen kleiner als bei freien 
Ketten in Homopolymerisaten. Den Blocken steht jeweils nur 
das Volumen der Domane rnit gleichen chemischen Grund- 
bausteinen zur Verfiigung, und die Verknupfung der Blocke 
liegt stets in der Nahe der Domanengrenze. Bei Dreiblock-Co- 
polymeren liegen zwei Verbindungspunkte an den Phasengren- 
Zen; die Entropie ist noch starker herabgesetzt. Die verminder- 
te Konfigurationsentropie bei Blockcopolymeren steht der 
Entmischung in Domanen mit hoher Periodizitat zunachst 
entgegen, wird aber durch Grenzflachenenergien und in mole- 
kularen Dimensionen unscharfe Phasengrenzen kompen- 
siert i14~. 1 7 0 1  

Von den aus hochmolekularen Blocken zusammengesetzten 
Copolymeren sind die segmentierten Copolymere zu unter- 
scheiden. Bei diesen folgen jeweils nur wenige chemisch gleiche 
Grundbausteine aufeinander. Bekannteste Beispiele sind die 
Polyurethan-Elastomere: Weiche flexible aliphatische Poly- 
ether- oder Polyester-Segmente (a )  wechseln mit harten, stei- 
fen Segmenten (b), die die Isocyanatverknupfungen enthalten. 
Nach ahnlichem Prinzip sind auch Copolyester aufgebaut ; z. B. 

mopolymerisate erreicht werden mu13 - die thermischen Dich- 
tefluktuationen sind dabei zu vernachlassigen - ist die 
PhasengroBe begrenzt. Bei Blockcopolymeren sind die Dimen- 
sionen entmischter Bereiche demzufolge fast immer deutlich 
kleiner als bei Mischungen von Homopolymeren. Dies erklart 
zwanglos, da13 einem Blockcopolymer zugemischte Homopo- 
lymerisate aus den Domanen der chemisch entsprechenden 
Blocke ausgeschlossen bleiben, wenn das Molekulargewicht 
des Homopolymers das der Blocke ubersteigt. Homopolymeri- 
sate rnit niedrigerem Molekulargewicht werden aufgrund ihrer 
kieineren Knaueldimensionen eingebaut (quantitative Bezie- 
hungen hierzu siehe 1134-1391 ). 

werden Terephthalsaure-Diol-Blocke durch Weichsegmente 
( c )  aus aliphatischen Polyethern verknupft. Die Hartseg- 
mente lagern sich zu Kristalliten zusammen, die als physikali- 
sche Netzpunkte wirken. Bei erhohter Temperatur schmelzen 
die Kristallite und bilden sich bei Abkuhlung zuruck. Diese 
Materialien werden deshalb als thermoplastische Elastomere 
bezeichnet. Die uber Weichsegmente verbundenen Kristallite 
bilden spharolithische Uberstrukturen; Abbildung 25 zeigt 
typische Aufnahmen und eine schematische Darstellung der 
Spharolith-Struktur nach die aus der Licht- 
streuung im Kleinwinkelbereich abgeleitet wird. Das Modell 
rnit radialer Orientierung der Kristallite und tangentialem 
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Copolymerisaten liefert zah-elastische Produkte. Abbildung 
27a zeigt in einer Matrix von Polypropylen mit kleinen unre- 

Abb. 25. Morphologie segmentierter Copolymere a) schematisch (nach [141]), 
b) polarisationsmikroskopisch, c) und d)  elektronenmikroskopisch. Kontra- 
stierung: U'eichphase hell. 

Verlauf der Ketten (Abb. 25a, oben) gilt als das wahrschein- 
lichere. Die kontrastarmen Bereiche zwischen den Spharoli- 
then werden aus amorphem Material gebildet, das weitgehend 
aus Weichsegmenten besteht und nur wenige kurze, nicht 
kristallisierbare Hartsegmente enthalt. Diese bilden keine ge- 
sonderte Phase. Entsprechend dieser Morphologie zeigen die 
segmentierten Copolymere bei der thermomechanischen Ana- 
lyse einen Glasiibergang der amorphen Phase und das Schmel- 
zen der Kristallite. Durch Anderung der Konzentration der 
Hartsegmente kann die KristaIlitgroBe und damit der Schmelz- 
punkt verschoben werden; Variation der Lange der Hartseg- 
mente ermoglicht die Einstellung der Glastemperatur und 
des Volumenanteils der amorphen Phase[', 1401. 

Als letztes Beispiel sollen die teilkristallinen Polyolefin-halti- 
gen Mischsysteme erwahnt werden. Die lamellenformigen Kri- 
stallite als wichtigstes morphologisches Merkmal dieser Mate- 
rialien werden nach Kanig durch selektive Reaktion von Chlor- 
schwefelsaure rnit den nicht kristallinen Bereichen sichtbar 
gemacht"' 8,11 91. Wie Abbildung 26a fur lineares Polyethylen 
(Grundbaustein f-CH2-CH2t) zeigt, sind die Lamellen etwa 
15 nm dick, gekriimmt und miteinander verfilzt. Die Parallel- 
probe aus verzweigtem Polyethylen (Grundbaustein fCH2- 
CH(C,HZ, + ')+) in Abbildung 26 b besitzt diinnere Lamellen 

Ahb. 26. Morphologie teilkristalliner Polyolefine (nach [119]), a) Lineares 
Polyethylen, b) verzweigtes Polyethylen, c) Polypropylen. Kontrastierung: 
nicht kristalline Bereiche dunkel. 

und eine insgesamt weniger regelmaI3ige Struktur, etwa ent- 
sprechend Polypropylen (Abb. 26c). Nach Kanig 1st dies als 
direkter Beweis dafiir anzusehen, dal3 die Verzweigungen nicht 
in die lamellaren Kristallite eingebaut, sondern in den amor- 
phen Bereichen anzutreffen sind. Ethylen-Propylen-Copoly- 
merisate - ggf. unter Zusatz geringer Mengen nicht konjugier- 
ter Diene - mit statistischer Abfolge der Monomerbausteine 
bilden bis zu Gehalten von etwa 70% Ethylen nicht kristalline 
flexible Thermoplaste mit hoher bleibender Dehn~ng"~~1 .  Bei 
hoheren Ethylengehalten ordnen sich die Ethylensequenzen 
zu Kristalliten, die als physikalische Vernetzungspunkte wir- 
ken und elastische Eigenschaften bedingen. Die Kombination 
von Polypropylen mit Polyethylen oder den entsprechenden 

Abb. 27. Morphologie von Polyolefin-Mischpolymerisaten (nach [ t  191). a) 
Polypropylen mit Ethylen-Propylen-Copolymer als disperser Phase. Kontra- 
stierung: nicht kristalline Bereiche dunkel, b) Polystyrol mit vernetztem 
Ethylen-Propylen-Copolymer als disperser Phase. Kontrastierung: Elastomer- 
phase hell. 

gelmal3igen Lamellen Einschliisse, die aus einer Schale nicht 
kristallinen Copolymerisates und einem Kern rnit groI3en Po- 
lyethylen-Kristalliten bestehen. Zur Schlagzahmodifizierung 
von Polystyrol werden - neben ,Butadien- und Acrylatkau- 
tschuken -auch Copolymerisate aus etwa 30% Propylen, 60% 
Ethylen und 10% eines Diens verwendet. Entsprechend dieser 
Zusammensetzung zeigt die elektronenmikroskopische Auf- 
nahme (Abb. 27 b) keinerlei lamellenformige Kristallite, son- 
dern das bekannte Bild eines schlagzahen Polystyrols mit 
amorph-elastischer Kautschukkomponente. 

6. Optische Eigenschaften 

Bei mehrphasigen Polymerisaten ist Triibheit die Regel, 
Transparenz die Ausnahme; spezielle technische Anwendun- 
gen fordern diese jedoch. Sind die Dimensionen entmischter 
Phasen der Wellenlange des sichtbaren Lichtes vergleichbar 
oder groBer, werden optisch klare Mischungen durch Anglei- 
chung der Brechzahlen der verschiedenen Phasen eingestellt. 
Dabei mussen Komponenten unterschiedlicher Brechzahl in- 
nerhalb der Phasen homogen vennischt sein. Haufig werden 
Copolymerisate verwendet, deren Brechzahlen sich aus denen 
der entsprechenden HomopoITmerisate durch Linearkombi- 
nation iiber die Volumenbriiche der Grundbausteine ergeben. 

Abb. 28. Transparente elastomerverstarkte Thermoplaste. Brechzahlanglei- 
chung zwischen koharentem Styrol-Methylmethacrylat-Copolymer und Ela- 
stomerphase aus a) Styrol-Butylacrylat-Copolymer, b) Styrol-Butadien-Copo- 
lymer. 

Abbildung 28 zeigt die Morphologie solcher Mischpolymerisa- 
te sowie daraus hergestellte Scheiben. Beispielsweise werden 
durch Einlagerung eines statistischen Copolymers aus Butylac- 
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Abb. 29. Trubungskoeffizient T zweiphasiger Mischungen nach Mie, a) in 
Abhangigkeit vom Durchinesser (Dd)  der dispersen Phase mit dem Brechzahl- 
kontrast An als Parameter, b) in Abhangigkeit vom Brechzahlkontrast rnit 
dem Partikeldurchmesser Dd [pm] als Parameter. Brechzahlkontrast: Diffe- 
renz der Brechzahlen von koharenter und disperser Phase bezogen auf den 
Mittelwert der Brechzahl, @,, Volumenanteil der dispersen Phase. Kurven 
berechnet mit Wellenlange 0.55 pm und mittlerer Brechzahl n= 1.55 fur die 
disperse Phase. 

rylat (nD = 1.467[*]) und Styrol (nD = 1.591 ['I) oder durch Einar- 
beitungeines Copolymerisates aus Butadien (nD= 1.5151*]) und 
Styrol in eine Styrol-Methylmethacrylat-Matrix optisch klare 
Elastomer-verstarkte Thermoplaste erhalten. Die disperse 
Phase kann dabei wie im zweiten Beispiel auch Einlagerungen 
des isorefraktiven Matrixmaterials enthalten. Matrix und Ela- 
stomerphase sind durch Pfropfung verkniipft. 

Grundsatzlich ist Brechzahlangleichung zunachst nur fur 
eine Wellenlange moglich; beim Ubergang zu anderen Wellen- 
Iangen ist die Brechzahldispersion zu beriicksichtigen. In der 
Brechzahl iibereinstimmende Polymere zeigen aber meist auch 
ubereinstimmende Wellenlangenabhangigkeit der Brechzahl 
(Ausnahme: Polyvinylchlorid), so daB Transparenz iiber weite 
Spektralbereiche erhalten bleibt. Kritischer ist die Variation 
der Temperatur, die zu veranderten Phasenzusammensetzun- 
gen und damit wieder zu Triibung fiihren kann. 

Durch Einpartikelstreuung der dispersen Phase verursachte 
Triibung ist in Abhangigkeit vom Brechzahlkontrast und von 
der GroBe der Phasen nach Mie in Abbildung 29 dargestellt. 
Das MaR der gestreuten Intensitat ist der auf den Volumen- 
bruch cPd der dispersen Phase bezogene Trubungskoeffizient 
T, der durch die Beziehung 

I(x)/lo=exp[-(t.+z)x] (19) 

definiert wird, wobei lo die eingestrahlte Intensitat, I(x) die 
Transmission, c den Absorptionskoeffizient, z den Triibungs- 
koeffizient und x die Schichtdicke bedeuten. Die Triibung 
steigt jeweils exponential mit der PartikelgroBe (bei vorgegebe- 
nem Brechzahlkontrast) und mit dem Brechzahlkontrast (bei 
vorgegebener PartikelgroBe). Niedrige Triibungswerte erhalt 
man bei niedrigem Brechzahlkontrast und kleinen Dimensio- 
nen der dispersen Phase. Fur Partikeldurchmesser bis zu ' / 5  

der Lichtwellenlange 1aSt sich die Brechzahl der dispersen 
Phase durch Pfropfung an die der Matrix angleichen. Trotz 
eines Kern-Schale-Aufbaus kann nach Kerker['421 fur Pfropf- 
copolymerisate ein Volumenmittel der Brechzahl angegeben 

["I Die Werte gelten fur Homopolymerisate bei 25°C. 

Angew. Chem. 91,286-309 (1979) 

Abb. 30. Partikelgroflenverteilung und Transparenz elastomermodifizierter 
Styrol-Methylmethacrylat-Copolymerisate (Elastomer: Polybutadien-Styrol- 
Pfropfcopolymer). Oben: Pfropfdispersion, Mitte: Integrale Partikelgroflen- 
verteilung; unten: Mischung mit Copolymer. Dd = Partikeldurchmesser der 
dispersen Elastomerphase. 

werden. Weist die Pfropfgrundlage eine PartikelgroBenvertei- 
lung auf, ist das Volumenverhaltnis Kern zu Schale nicht 
konstant : Kleinere Partikel mit ihrer groBeren spezifischen 
Oberflache werden graduell starker gepfropft. Demzufolge er- 
gibt sich nach der Pfropfung eine Verteilung der Brechzahlen, 
und eine scharfe Angleichung an die Brechzahl des Matrixpoly- 
merisates gelingt nicht. Diese Schwierigkeit wird gemindert 

Abb. 31. Transparenz und Verteilungsgrad der dispersen Phase bei elastomer- 
modifizierteii Styrol-Methylmethacrylat-Copolymeren. Guinier-Auftragung 
der relativen Intensitiit des Streulichts Irei in Abhangigkeit vom Streuwinkel 
3 bei a) clusterformiger, b) homogener Verteilung der Elastomerphase. Die 
Intensitaten sind auf die Streuung der optisch klaren Probe beim niedrigsten 
Winkel bezogen. Kautschukphase: Styrol-Butad~en-Pfropfcopolymerisat, an- 
genahert isorefraktiv zur koharenten Phase. 
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durch Verwendung einer monodispersen Pfropfgrundlage. Ab- 
bildung 30 zeigt fur monodispers und bimodal verteilte Polybu- 
tadienlatices die unterschiedliche Gestalt der Pfropfhiillen rnit 
Styrol, die zugehorigen Partikelgrofienverteilungen sowie die 
nach Einbettung in isorefraktives Styrol-Methylmethacrylat- 
Copolymerisat erreichte Transparenz. Die Verbindung der 
elastomeren Pfropfcopolymerisate rnit dem chemisch verschie- 
denen Matrixpolymer erfolgt durch nochmalige Pfropfung rnit 
den Monomeren der Matrix. Damit laDt sich der Verteilungs- 
grad der dispersen Phase steuern. 

Wenn die disperse Phase nicht homogen verteilt, sondern 
in Agglomeraten vorliegt, wird speziell die Winkelabhangigkeit 
des Streulichtes moduliert. Abbildung 31 zeigt die gestreute 
Intensitat I, in Abhangigkeit vom Streuwinkel9 in der Auftra- 
gung nach Guinier fur zwei elastomermodifizierte Styrol-Me- 
thylmethacrylat-Copolymere unterschiedlicher Transparenz. 
Bei homogener Verteilung ist die Streuung drastisch vermin- 
dert. Aus der Steigung im linearen Bereich kann die Dimension 
der Streuzentren entnommen werden[*]. Im vorliegenden Fall 
ergeben sich Werte um 1300 nm. Streuzentren sind also nicht 
die einzelnen Kautschukpartikel, deren GroDe sich aus der 
elektronenmikroskopischen Aufnahme zu etwa 100 nm ergibt, 
sondern groBere Cluster. 

Allgemein wird die Abhangigkeit der Streuintensitat I s  vom 
Streuwinkel9 durch den Partikelfaktor P 2  und den Gitterfak- 
tor L' gemaD 

bestimmt. Der Term P 2  beschreibt die von Einzelpartikeln 
verursachte Streuung und L z  deren Uberlagerung. Der Gitter- 
faktor wird aus dem Quotienten der Streuintensitaten bei 
niedrigen und hoheren Konzentrationen bestimmt. Abbildung 
32a zeigt schematisch den Verlauf von P 2  in Abhangigkeit 
vom Streuwinkel fur Partikeldurchmesser um 800 nm. Bei 
einheitlicher PartikelgroBe treten scharfe Minima und Maxima 
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Abb. 32. a) Partikelfaktor P z  und b) Gitterfaktor L 2  der Streuintensitat 
als Funktion des Streuwinkels 9. a) Streuzentren rnit PartikelgroDenverteilung 
um mittleren Durchmesser von 800 nm, experimentell (-); monodisperse 
Streuaentren mit 800 nm Durchmesser, berechnet nach Mie  (---); b) regelma- 
Dige Nahordnung der Streuzentren (-); GauDscbe Abstandsverteilung 
(---). 

[*] Der nicht lineare Anstieg der Streuintensitat bei kleinen Winkeln wird 
durch geringe Mengen an Verunreinigungen verursacht. 

auf; eine GroDenverteilung fiihrt zu verschmiertem Verlauf. 
Die Abstandsverteilung zwischen den Streuzentren wird durch 
den Gitterfaktor L 2  reprasentiert (Abb. 32b). Der Verlauf 
von L 2  in Abhangigkeit vom Streuwinkel ist deutlich verschie- 
den fur GauD-Verteilungen und regelmaDige Nahordnung. Zu- 
nehmende Nahordnung bedingt scharfe Maxima und Minima 
und besonders niedrige Werte fur L im Anfangsbereich, wo 
P 2  gerade groDe Werte aufweist. Multiplikation von P 2  und 
L z  gemaD GI. (20) ergibt das winkelabhangige Streulicht, des- 
sen Raumintegral - die Trubung - rnit zunehmender Nahord- 
nung sinkt. 

Mit abnehmenden Distanzen der Streuzentren und sinken- 
der PartikelgroDe verlagert sich der Verlauf von P 2  und L 2  
zu hoheren Streuwinkeln. Beispielsweise verlaDt bei einer An- 
ordnung sich gegenseitig beriihrender monodisperser Partikel 
mit Durchmessern kleiner als 150nm das erste Maximum 
des Gitterfaktors beim Streuwinkel180" den optischen Bereich. 
Dann ist L 2  im gesamten optischen Bereich sehr klein, und 
man erhalt wegen der Ausloschung des Streulichtes glasklare 
Zweiphasensysteme trotz hohen Brechzahlkontrastesl' 431. Ab- 
bildung 33 zeigt als Beispiel einen dicht gepackten Polybuta- 
dienlatex in einer Polystyrolmatrix. 

Abb. 33. Morphologie und Transparenz eines Polybutadien-Latex (a$"' 
1.515) in Polystyrol (@= 1.591). 

Exemplarische Beispiele fur optisch klare polymere Mehr- 
phasensysteme rnit betrachtlicher Brechzahldifferenz der Pha- 
sen sind die hochgeordneten anionisch polymerisierten Zwei- 
oder Dreiblock-Copolymerisate des Styrols rnit Butadien oder 

- I !  I I 
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Abb. 34. a) Morphologie und Transparenz von Styrol-Butadien-Styrol-Drei- 
block-Copolymerisaten. b) Rontgenstreubild der Gitterordnung irn Kleinwin- 
kelbereich unterhalb 0.3". c) Ausloschung der Partikelstreuung durch den 
Gitterfaktor im Lichtstreubereich (A= 546 nm). d) Strenung im Rontgenklein- 
winkelbereich (1=0.154nm). - I , ,  - - - L 2 ,  ... PZ.9=Streuwinkel. 
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Isopren. Die Entmischung der molekulareinheitlichen Blocke 
erfolgt in Domanen einheitlicher GroBe. In Abbildung 34 
sind die Morphologie, der Verlauf des Partikel-, des Gitterfak- 
tors und der Streuintensitat fur den optischen und den anschlie- 
Benden Rontgenkleinwinkelbereich zusammengestellt. Im 
sichtbaren Bereich tritt praktisch kein Streulicht auf, die 
Mischpolynierisate sind glasklar. Die hohe Ordnung des von 
den entmischten Phasen aufgebauten Gitters verdeutlicht das 
Rontgenstreubild (Abb. 34b). 

7. Mechanische Eigenschaften 

Aus technologischer Sicht richtet sich das Hauptinteresse 
auf mehrphasige Polymerisate wegen ihrer Fahigkeit, einer 
schockartigen Belastung ohne Sprodbruch zu widerstehen. 
Unterwirft man ein glasig amorphes Polymerisat einer Defor- 
mation, steigt die Spannung weitgehend proportional mit der 
Dehnung an und fuhrt dann zum Bruch. Bei kautschukelasti- 
schen Polymeren lassen sich reversible Dehnungen um ein 
Mehrfaches der Ausgangslange ohne Bruch erreichen. Die 
aufgebrachte Energie wird im Material schadlos gespeichert, 
und die Spannungen bleiben begrenzt. Abbildung 35 zeigt 

Ahb. 35. Zug-Dehnungs-Diagramme fur a) glasiges Styrol-Acrylnitril-Copoly- 
mer, b) und c) Acrylnitril-Butad~en-Styrol-Mischpolymerisate unterschledli- 
cher Morphoiogie und d) Polybutadien. Elektronenrnikroskopische Aufnah- 
men: links Mischpolymerisat (b), rechts Mischpolymerisat (c). 

typische Zug-Dehnungs-Diagramme fur glasiges Styrol-Acryl- 
nitril-Copolymer, fur Polybutadien und fur zwei ABS-Misch- 
polymerisate mit unterschiedlichen Morphologien. Wegen der 
Viskoelastizitat des Materials sind Steigung und Gestalt der 
Kurven von der Verformungsgeschwindigkeit abhangig. Deren 
Erhohung fuhrt im allgemeinen zu groBeren Steigungen und 
niedrigeren Dehnungen. Ubliche Schlagzahigkeitspriifungen 
entsprechen sehr hohen Verformungsgeschwindigkeiten. Das 
MaB der Schlagzahigkeit ist die Brucharbeit, die durch die 
Flache unter den Zug-Dehnungs-Kurven gegeben ist. Die reine 
Elastomerkomponente besitzt einen sehr niedrigen Modul. 
Die zweiphasigen ABS-Polymerisate haben dagegen nur einen 
etwas niedrigeren Modul als reines Styrol-Acrylnitril-Copoly- 
merisat und zeigen deutlich den Ubergang von reversibler 
zu bleibender Dehnung (,,yield point"). 

Mit oszillierender Belastung werden die mechanisch-dyna- 
mischen Eigenschaften der Mehrphasenpolymerisate erfaBt. 

KenngroBen sind der Schubmodul als Ma0 der elastisch ge- 
speicherten Verformungsenergie und der Verlustmodul als 
Ma13 der dissipierten Energie. Abbildung 36 zeigt die beiden 
Moduln in Abhangigkeit von der Temperatur wieder fur Sty- 
rol-Acrylnitril-Copolymer, Polybutadien und ein zweiphasiges 
ABS-Polymerisat. Der Kurvenverlauf fur die beiden ersten 
Stoffe ist typisch fur den amorphen Zustand: Im Bereich 
der Glastemperatur erreicht der Verlustmodul G '  ein Maxi- 
mum, und der Schubmodul G' sinkt von dem fur glasige 
Polymere typischen auf einen fur Kautschuk typischen Wert 
(vgl. dazu Abb. 2). Statistische Copolymere aus den Grundbau- 
steinen haben je nach Zusammensetzung einen entsprechen- 
den Kurvenverlauf im Bereich zwischen den Glastemperaturen 
der Homopolymerisate. Das zweiphasige Polymerisat zeigt 
dagegen zwei Dampfungsmaxima und stufenformigen Abfall 
der Schubmoduln bei beiden Glastemperaturen. Die Abnahme 
bei der Glastemperatur der Elastomerphase ist von deren 
Phasenanteil abhangig und bis zu etwa 30 Gew.-% vergleichs- 
weise gering. Gute Gebrauchseigenschaften ergeben sich, wenn 
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Abh. 36. Thermomechanische Messungen an Styrol-Acrylnitril-Copolymer 
(PSAN), Acrylnitril-Butadien-Styrol-Mischpolymerisat (ABS) und Polyhuta- 
dien (PB). Schubmodul G' (ausgezogene Kurven) und Verlustmodul G" (unter- 
brochene Kurven) als Funktion der Temperatur. 

die Glastemperatur der Elastomerphase weit unter und die 
der Matrix weit oberhalb der Gebrauchstemperatur liegen. 
Schlagzlhigkeit ist an die Koexistenz von Hart- und EIasto- 
merphase gebunden. 

Zahigkeit im Sinne eines fortlaufenden Spannungsabbaues 
im Material ohne Bruch bei irreversibler Verformung zeigen 
die zweiphasigen teilkristallinen Polymerisate. Hier erfolgen 
in den lamellenformigen Kristalliten Umlagerungen und Ab- 
gleitvorgange, die Energie dissipieren. Auch in glasig-amor- 
phen Polymeren werden bei Deformation unmittelbar vor 
Einsetzen des Sprodbruches in begrenzten Bereichen FlieBvor- 
gange beobachtet (Abb. 37). Diese fuhren entweder zur Bildung 
von Scherbandern (,,shear yielding") oder zu ,,Crazes". Erstere 
sind scharf begrenzte Bereiche hoher Orientierung der Ketten- 
molekule, wobei die Dichte gegenuber der des nicht orientier- 
ten Materials unverandert bleibt. Die Ketten werden in Rich- 
tung der Belastung ausgerichtet, die Scherbander verlaufen 
geneigt dazu, in Richtung der maximalen Schubspannung. 
Wegen der homogenen Dichte sind Scherbander elektronenmi- 
kroskopisch nicht sichtbar, sondern konnen nur polarisations- 
optisch erkannt werden. Der ,,Craze"-Zustand ist gekenn- 
zeichnet durch spaltenformige Bereiche senkrecht zur Bela- 
stungsrichtung, die durch in Spannungsrichtung verstreckte 
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Fibrillen oder Lamellen gefiillt werden. Zwischen diesen liegen 
zahlreiche Hohlraume. Demzufolge ist die Dichte geringer 
als im ursprunglichen Material, und es ergibt sich eine Volu- 
mendilatation, deren quantitative Bestimmung die Unterschei- 
dung zwischen Scherbander- und ,,Craze"-Bildung bei Defor- 
mation e rmogl i~ht [ '~~ ' .  Die Dichtefluktuation bedingt Licht- 
streuung und wird makroskopisch als WeiSbruch sichtbar. 

Kaltverstreckung der Polymerketten[*] und Bildung innerer 
Oberflachen sind Mechanismen zur Energiedissipierung, die 
bei Belastung zu Spannungsabbau im Material und verzoger- 
tem Bruch fuhren. Als auslosend fur FlieSprozesse werden 
Inhomogenitaten angesehen, an denen sich bei auBerer Bela- 
stung Spannungsspitzen aufbauen (grundlegende Arbeiten sie- 

"1. Nach heute allgemein akzeptierten Modellvorstel- 

Abb. 37. Scherbander und ,,Craze"-Verformung bei glasig-amorphen Polyme- 
ren, a) Scherband schematisch, b) polarisationsmikroskopisch, c) makrosko- 
pisch im polarisierten Licht, d) ,,Craze" schematisch, e) elektronenmikrosko- 
pisch [167], f) makroskopisch. a)-c) Polymethylmethacrylat, d)-f) Polystyrol. 

lungen bewirkt eine disperse Elastomerphase eine drastisch 
erhohte Auslosung solcher FlieSprozesse durch Spannungs- 
spitzen in der glasig-amorphen Matrix an der Grenzflache 
zum Elastomer. Abbildung 38 zeigt schematisch, daR eine 
einachsige auBere Belastung oa an der Grenzfliiche zu einer 
kugelformigen Elastomerphase mehrachsige Spannungszu- 

Abb. 38. Aufspaltung einachsiger duRerer Belastung 0, an der Phasengrenre 
Elastomer!Matrix in radiale (p2,pB) und tangentiale (p,)  Komponenten. 

- ~~ 

[*I Scliockartige Belastung fuhrt lokal zu betrachtlicher TemperaturerhK- 
hung und Uherschreitung der Glastemperatur. 

stande hervorruft. Zwei Richtungen liegen tangential (pz, p3) 
und eine radial (pl) zur Kugeloberflache. Fur das Zahigkeits- 
verhalten des Materials ist entscheidend, welche der beiden 
Arten plastischer Deformation ausgelost wird. Dies hangt ab 
vom Verhaltnis der Spannungen in den Raumrichtungen, das 
an verschiedenen Punkten der Kugeloberflache unterschied- 
liche Werte aufweist. Vereinfacht kann (unter AuDerachtlas- 
sung der Schadigungsrichtung) die lokale Gesamtbelastung 
in einen dilatorischen isotropen Anteil p (hydrostatischer Zug 
oder Druck) und einen Scheranteil s aufgespalten werden, 
wobei letzterer volumenkonstante Verzerrungen verursacht. 
Die isotrope Spannung p und die Schubspannung s werden 
durch die Gleichungen (21) bzw. (22) definiert. 

Sternstein et a1.I' s3 - '"1 untersuchten zunachst an nicht 
elastomer-modifiziertem, vermutlich sehr hochmolekularem 
Polymethylmethacrylat diejenigen Kombinationen von dilato- 
rischem Anteil und Scheranteil, bei denen ScherflieDen, ,,Cra- 
ze"-Bildung oder Sprodbruch eintritt. Verformung uber ,,Cra- 
zes" tritt dann ein, wenn das Verhaltnis des dilatorischen 
Anteils zum scherwirksamen Anteil der Belastung einen Min- 
destwert von 0.2 (bei 60°C) uberschreitet. Dieses Ergebnis 
haben Matsuo et al." s61 auf zweiphasige Systeme iibertragen 
und die Spannungsverteilung in der Umgebung disperser Ela- 
stomerkugeln berechnet (Grundlagen siehe ['"I). Bei auI3erer 
Belastung in Richtung der Pole besitzt der dilatorische Anteil 
der Spannung maximale positive Werte am Aquator der Ku- 
geln, wahrend der Scheranteil in 45"-Neigung maximale Werte 
erreicht (siehe Abb. 39a). Die Uberlagerung der Spannungsfel- 
der zwischen benachbarten Kugeln bedingt nach Matsuo dar- 
iiber hinaus noch eine Erhohung des dilatorischen Span- 

Abb. 39. Verformungsmechanismen in kautschukmodifirierten Thermopla- 
sten. a) Maximale Werte des scherwirksamen Anteils s und des dilatorischen 
Aiiteils p einer einachsigen BuReren Belastung crA (schernatisch): b) ,,Crazes" 
in Polystyrol mit disperser Elastomerphase, c) Scherbander in Polyvinylchlorid 
mit disperser Elastomerphase, d) AufriR der Elastomerphase bei auRerer 
Belastung, e) Lichtstreuung der Kautschukaufrisse im Kleinwinkelbereich 
(9: Streuwinkel). 
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nungsanteils in der Aquatorebene. Diese Behandlung wird 
durch die elektronenmikroskopischen Aufnahmen an defor- 
miertem Kautschuk-modifiziertem Material (Abb. 39 b und 
39c) qualitativ bestatigt. Danach erfolgt die Auslosung der 
,,Crazes" in der Aquatorebene senkrecht zur Belastungsrich- 
tung, und die Scherbander verlaufen geneigt dazu. Eine quanti- 
tative Ubertragung der Ergebnisse von Sternstein auf die Span- 
nungsfelder eines Kautschuk-modifizierten Systems gelingt 
nicht, weil die experimentell ermittelten ,,Craze"-Grenzen aus- 
schlieBlich oberflachig initiierten ,,Crazes" zuzurechnen sind, 
die sich bei anderen Belastungsgrenzen als im Innern des 
Materials bilden" 58? AuDerdem ist bei der MeDtemperatur 
oberhalb 50°C bereits die Seitengruppenbeweglichkeit des Po- 
lymethylmethacrylates angeregt. 

In Abbildung 39 c (kautschukmodifiziertes Polyvinylchlorid) 
sind die Scherbander nur mittelbar zu erkennen. In der 
zugehorigen elektronenmikroskopischen Aufnahme (Abb. 
39d) sieht man Kavernen in den Kautschukpartikeln, die 
durch AufreiBen bei Belastung erzeugt werden. Die Volumen- 
dilatation findet also in der dispersen Phase und nicht in 
der Matrix statt. Das an den Kavernen gestreute Licht fuhrt 
zu einer Streufigur hoher Orientierung, deren Vorzugsrichtun- 
gen die Neigungswinkel der Scherbander gegen die Belastungs- 
richtung der Probe reprasentieren (Abb. 39e). Die als Streuzen- 
tren wirkenden Kautschukaufrisse sind in den Scherbandern 
konzentriert und bilden ein rhombisches Netzwerk rnit gerin- 
gerer Dichte als das nicht gescherte 

Die Einlagerung disperser Kautschukpartikel begunstigt of- 
fenbar jeweils die Art von FlieDprozeB, zu der auch die nicht 
modifizierte glasig-amorphe Matrix tendiert. Mit Ausnahme 
von Polystyrol rnit seiner ausgepragten Neigung zur ,,Craze"- 
Bildung scheinen bei den meisten Polymeren bei hohen Bean- 
spruchungsgeschwindigkeiten bevorzugt Scherbander zu ent- 
stehen['60, 1611. So sind bei Elastomer-modifiziertem Polyme- 
thylmethacrylat, dessen Molekulargewicht noch Verarbeitung 
iiber die Schmelze zulaBt - im Gegensatz zu zahlreichen publi- 
zierten Befunden an vermutlich hochmolekularem Material 
- praktisch keine ,,Crazes" zu beobachten. 

Zur Erreichung hoher Zahigkeiten mu13 die disperse Elasto- 
merphase gut an der umgebenden Matrix haften. Die friihere 
Vorstellung, daB iiber eine haftvermittelnde Schicht - etwa 
eine Pfropfhulle - Verformungsenergie auf die Kautschukpha- 
se iibertragen und dort absorbiert wird, ist nicht zutreffend. 
Bereits aus dem Zug-Dehnungs-Diagramm (Abb. 34) laDt sich 
ablesen, daB die Elastomerphase bei den ublichen Dehnungen 
nur geringfiigige Arbeitsbetrage aufnimmt. 

Die Abkuhlung einer Schmelze mit disperser Elastomerpha- 
se fiihrt zunachst zur glasigen Erstarrung der koharenten Pha- 
se. Bei weiterer Abkiihlung schrumpft diese entsprechend dem 
Wert des thermischen Expansionskoeffizienten a, der fur amor- 
phe Polymerisate unterhalb der Glastemperatur im Bereich 
um 2.10-4 K-' liegt. Die Elastomerphase hat noch Fliissig- 
keitscharakter und schrumpft mit einern etwa dreifach hoheren 
Wert. Wegen der Ankopplung an die Matrix wird die Elasto- 
merphase dabei zwangsweise dilatiert, und im Kautschuk baut 
sich ein hydrostatischer Zug aufi1621. Diese Vorstellung wird 
gestiitzt durch die Beobachtung des AufreiBens von unvernetz- 
ten Polybutadieneinlagerungen in Polystyrol beim Abkiih- 

und der Senkung der Glastemperatur vernetzter Poly- 
butadienpfropfkautschuke unter den Wert des reinen Homo- 
polymerisates[' 64-  1661. Diese Erscheinung ist die Umkehrung 
des bekannten Phanomens der Erhohung der Glastemperatur 

bei isotroper Kompression (hydrostatischer Druck) von Ela- 
stomeren. Haufig wird gefolgert, daB sich der hydrostatische 
Zug des verspannten Kautschuks als dilatorische Spannung 
auf die umgebende Matrix iibertragt und dort a priori ,,Craze"- 
Bildung fordert. Wie Breuer zeigte1I6 '], fuhrt der hydrostati- 
sche Zug der Kautschukphase zwar zu einer gleich grol3en 
radialen Gegenspannung der Matrix, wegen der gleichzeitig 
vorhandenen ,,Gewolbespannungen" tangential zur Grenzfla- 
che ergibt sich aber als Summe aller Spannungen der Wert 
0 und damit nach G1. (21) kein dilatorischer Spannungsanteil 
in der Matrix. Da die Spannungskomponenten in den verschie- 
denen Richtungen unterschiedliche Vorzeichen und Betrage 
haben, ergibt sich aus deren Differenzen entsprechend G1. 
(22) in der Matrix eine reine Scherbelastung durch den vor- 
gespannten Kautschuk. Unabhangig davon fuhrt eine BuBere 
Belastung dann zu dilatorischer Spannung mit Maximalwert 
am Aquator der Kautschukpartikel. 

Den Herren Dr. K .  Bergmann, Prof. Dr. G.  Kanig, Dr. W 
Heckmann, Me& und Priijlaboratorium der BASF-AG, Dr. J .  
Stabenow, Ammoniaklaboratorium der BASF-AG, Dr. H .  Breu- 
er, Dr. H.  Naarmann, Dr. P .  Wittmer, Kunststofjlaboratorium 
der BASF-AG sowie Prof. R .  G.  Kirste, Institut fur Physikali- 
sche Chemie der Universitat Muinz, danke ich fur die Mithilfe 
an diesr~r 4rlwir 
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Kinetik der Sorption, Desorption und Diffusion in Zeolithen 

Von Hans-Joachim Doelle und Lothar Riekert [*I 

Professor Horst Pommer zum 60. Geburtstag gewidmet 

Die Sorption und Desorption in Zeolithen (Molekularsieben) werden als zusammengesetzte 
Vorgange dargestellt, bei denen die Diffusion in den Zeolithkristallen, der Transport in den 
Kornzwischenraumen der Agglomerate (Pellets) und die Warmeubertragung zwischen dem 
Sorbens und der Umgebung miteinander gekoppelt sind. Die experimentelle Untersuchung 
der KinetikderSorptionsowieDesorption inden Systemen n-C4HI o/Zeolith X und COz/Zeolith A 
zeigt, daDdiese Kinetik anfanglich allein durch die Stoffubertragung bestimmt, im weiteren Verlauf 
jedoch stets durch die Warmeubertragung zwischen Sorbens und Umgebung beeinfluRt wird. 
Aus der Stoffubertragungskinetik lassen sich die Diffusionskoeffizienten des Sorbats in den 
Zeolithkristallen dann erhalten, wenn der aus Stromung und Diffusion zwischen einzelnen 
Zeolithkristallen resultierende Transportwiderstand eliminiert wird. Im System C4HIO/X ist 
dies nur durch Messungen an einer Monolage von Einkristallen moglich; der auf diese Weise 
ermittelte Diffusionskoeffizient steht zu einem durch NMR-Spektroskopie erhaltenen Wert 
nicht in Widerspruch. Die unter Beriicksichtigung der komplexen Natur des Sorptionsvorgangs 
bei 298 K ermittelten Diffusionskoeffizienten ( > 2 .  lo-' cm*/s fur C4HI0 in X, lo-' cm2/s fur 
COz in A) sind bedeutend groBer, als bisher aufgrund der Sorptionskinetik angenommen 
wurde; die Sorptionskinetik ist im allgemeinen nicht allein durch die Diffusion in den Kristallen 
bestimmt. 

1. Einleitung: Sorption, Diffusion und Selbstdiffusion 
in Zeolithen 

Naturliche und insbesondere synthetische Zeolithe (kristalli- 
ne Aluminosilicate) haben sowohl als Sorbentien als auch 
als Katalysatoren erhebliche technische Bedeutung erlangt. 
Sie beruht darauf, daD im Kristallgitter dieser Stoffe niedermo- 
lekulare Fremdsubstanzen eingelagert (sorbiert) werden kon- 
nen[lJ. Die Abmessungen der in den Kristallstrukturen von 
Zeolithen (Molekularsieben) vorhandenen ,,Hohlraume" (0.5 
bis 2 nm) sind von gleicher GroDenordnung wie die Wirkungs- 
querschnitte einfacher Molekiile: Die sorbierten Molekule sind 
daher nicht als an einer zweidimensionalen Phasengrenze ad- 
sorbiert, sondern eher als im Volumen des Festkorpers gelost 
zu betrachten. Sie treten durch dessen Grenzflachen in den 
Kristall ein und sind darin im Gleichgewicht als Folge ihrer 
regellosen Bewegung gleichmaBig auf alle Elementarzellen des 
Gitters verteilt. Die Wanderungsgeschwindigkeit der Gastmo- 
lekiile im Gitter kann die Kinetik der Einstellung des Sorp- 
tionsgleichgewichtes bestimmen sowie die Wirksamkeit und 

["I Prof. Dr. L. Riekert, Dr. H.-J. Doelle 
Institut fur Chernische Verfahrenstechnik der Universitat 
Postlach 6380, D-7500 Karlsruhe 

Selektivitat von Zeolithkatalysatoren stark beeinflussen. Will 
man Zeolithe in rationeller Weise als Sorbentien oder Kataly- 
satoren auswahlen und einsetzen, so ist die Kenntnis dieser 
Wanderungsgeschwindigkeit, d. h. der Diffusionskoeffizienten 
der Sorbate in den Zeolithkristallen erforderlich. 

Synthetische Zeolithe weisen im allgemeinen KristallgroDen 
um 1 pm auf, nach besonderen Methoden konnen Kristallite 
mit Durchmessern bis etwa 100 pm gewonnen werden. Permea- 
tionsmessungen zur Bestimmung von Diffusionskoeffizienten 

~ wie z. B. an einer Kunststoffolie - sind bei diesen Materialien 
also nicht durchfuhrbar. Vielmehr sind die Diffusionskoeffizi- 
enten der sorbierten Materie in synthetischen Zeolithen nur 
aus der Kinetik von instationaren Sorptions- und Desorptions- 
experimenten zuganglich, daneben kann anhand der NMR- 
Spektroskopie auf unabhangigem Wege Information uber die 
Beweglichkeit des Sorbats in den Kristallen erhalten werden. 
An verschiedenen Systemen fuhrten solche Untersuchungen 
verschiedener Autoren zu Ergebnissen, die haufig teils in sich, 
teils untereinander widerspriichlich erscheinen. So wurden z. B. 
fur das System CzH6/Na-Mordenit bei Sorption und Desorp- 
tion verschiedene, d. h. vom Richtungssinn des Diffusions- 
stroms abhangige Diffusionskoeffizienten gefunden, die sich 
von den mit einer Pulsmethode (chromatographisch) am glei- 
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