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Kettensteife Polymere - Struktur, Phasenverhalten und Eigenschaften 

Von Matthias Ballauff" 

Die iiberwiegende Anzahl der heute in der Technik verwendeten Kunststoffe besteht aus 
flexiblen Makromolekiilen, bei denen die aufeinanderfolgenden Grundeinheiten einen von 
180 O abweichenden Winkel bilden und gegeneinander verdrehbar sind. Kettensteife Poly- 
mere, die im Idealfall Stabchengestalt aufweisen, sind bisher weit weniger gut untersucht 
worden. Der Grund hierfiir liegt in der extremen Schwerloslichkeit oder oft sogar der volli- 
gen Unloslichkeit und Unschmelzbarkeit dieser Makromolekiile. In letzter Zeit haben aber 
gerade diese Materialien groljes technisches Interesse gefunden, da sich daraus hochzugfe- 
ste Fasern und Formkorper herstellen lassen. Diese ungewohnlichen mechanischen Eigen- 
schaften leiten sich aus der nahezu parallelen Anordnung der stabchenformigen Kettenmo- 
lekiile im Festkorper ab, die durch Formgebung aus einer fliissigkristallinen (nematischen) 
Phase erhalten wird. Eine umfassende technische Nutzung dieser Materialien bedingt daher 
ein weitgehendes Verstandnis des Phasenverhaltens und der Struktur der kettensteifen Po- 
lymere. Die Methodenvielfalt, die dem Polymerforscher heute zur Verfiigung steht, hat da- 
bei zu wichtigen Erkenntnissen gefiihrt, die zusammen mit den Resultaten theoretischer 
Modelle zum Phasenverhalten direkt fur die Praxis nutzbar gemacht werden konnen. 

1. Einleitung 

Synthetische Polymere sind als Werkstoffe aufgrund ih- 
rer vielseitigen Anwendbarkeit und leichten Formgebung 
aus der heutigen Technik nicht mehr wegzudenken. Durch 
die fast unerschopflichen Variationsmoglichkeiten der 
Molekiilarchitektur ergeben sich immer wieder neue Ein- 
satzgebiete fur Materialien aus Polymeren. Das Potential 
makromolekularer Werkstoffe ist jedoch bis heute nur zum 
Teil genutzt, da  iiberwiegend flexible Polymere verwendet 
werden, d. h. Kettenmolekiile, bei denen die aufeinander- 
folgenden Grundeinheiten einen von 180" abweichenden 
Winkel bilden und Drehbarkeit um die Bindungen besteht. 
Kettensteife Polymere, bei denen starre Monomereinheiten 
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so verkniipft sind, daB das Gesamtmolekul Stabchengestalt 
annimmt, stehen heute erst am Anfang ihrer Entwicklung 
zu technischen Werkstoffen. Dies beruht auf der geringen 
und haufig nur in exotischen Losungsmitteln gegebenen 
Loslichkeit sowie auf dem hohen Schmelzpunkt ; in vielen 
Fallen sind solche Makromolekiile sogar vollig unschmelz- 
bar. Eine physikalisch-chemische Untersuchung in Losung 
oder in der Schmelze mit den iiblichen Methoden ist daher 
oft unmoglich, und die Verarbeitung zu Werkstiicken wirft 
grolje Probleme auf. Wahrend namlich flexible Makromo- 
lekiile in der Schmelze oder in Losungen wegen ihrer ge- 
knauelten Struktur eine Vielzahl von Konformationen an- 
nehmen konnen und somit der Schmelz- bzw. Losevorgang 
mit einem hohen Entropiegewinn verbunden ist, behalt ein 
starres Stabchenmolekiil unabhangig vom Aggregatzu- 
stand seine gestreckte Form bei. Das Losen solcher Ma- 
kromolekiile trennt viele intermolekulare Kontakte durch 
Aufhebung der regularen Anordnung im Kristallgitter, ist 
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aber nur mit einer geringen Zunahme der Entropie verbun- 
den. 

Diese kurze Ubersicht zeigt, darj die technische Verar- 
beitung und die wissenschaftliche Untersuchung von ket- 
tensteifen Polymeren mit groljen Schwierigkeiten verbun- 
den sind. Trotz dieser fur Polymere ungewohnlichen Pro- 
bleme wurde die Klasse der steifen Makromolekiile in den 
letzten Jahren wissenschaftlich und technisch intensiv be- 
arbeitet. Die Grunde hierfur lassen sich am besten anhand 
eines qualitativen Vergleiches des Phasenverhaltens von 
flexiblen und steifen Makromolekiilen darstellen (Abb. 1). 

Flexible Steife 
Ma krornoleku le Makrornolekule 

tritt bei zunehmender Konzentration der Stabchen eine ge- 
genseitige Rotationsbehinderung ein, deren Konsequenzen 
fur das dynamische Verhalten solcher Losungen sich quan- 
titativ behandeln lassen"'. Weitere Erhohung der Teilchen- 
zahl pro Volumeneinheit fiihrt aus sterischen Grunden zu 
einer zunehmenden Parallellagerung der Stabchen. Uber- 
schreitet die Konzentration einen bestimmten, vom Ach- 
senverhaltnis, d. h. vom Verhaltnis der Lange der Stabchen 
zu ihrem Durchrnesser abhangigen Wert, so kommt es 
spontan zur Bildung geordneter, flussigkristalliner Berei- 
~he[ ' .~] .  Durch Anlegen aurjerer Felder oder auch durch 
FlieOvorgange konnen diese geordneten Domanen ausge- 
richtet werden, wodurch makroskopisch orientierte Losun- 
gen oder Schmelzen entstehen. Die starke sterische Wech- 
selwirkung der Stabchen, die bereits in Losung eine teil- 
weise Ausrichtung und damit fliissigkristalline Ordnung 
verursacht, mu13 beim Ubergang zum Festkorper zu wohl- 
geordneten Packungen parallel gelagerter Makromolekii- 
le fuhren. Unter bestimmten Bedingungen, z. B. durch 
Verspinnen des Polymers aus fliissigkristallinen Losungen, 
lassen sich die Molekule makroskopisch ausrichten, und 
diese Ausrichtung kann beim Ubergang in den Festkorper 
erhalten bleiben. 

Einen wesentlichen Anstorj zu einer intensiven wissen- 
schaftlichen und technischen Bearbeitung kettensteifer 
Makromolekule als Substanzklasse gab die Entdeckung, 
daR vollaromatische lineare Polyamide wie z. B. Poly-p- 
phenylenterephthalamid 1 in Losung geordnete, flussig- 
kristalline Phasen bilden, die sich zu hochfesten Fasern 
verspinnen l a ~ s e n [ ~ , ~ ' .  Die aurjergewohnlichen mechani- 

Abb. I .  Schematischer Vergleich des Phasenverhaltens von flexiblen und stei- 
fen Makromolekiilen. 

0 0 0 

Flexible Makromolekiile liegen sowohl in Losung als 
auch in Schmelze als Knauel vor. Bei Uberschreiten einer 
bestimmten Konzentration kommt es zu einer Uberlap- 
pung dieser Knauel, wodurch Verhakungen oder Ver- 
schlaufungen (,,entanglements") zwischen den Kettenmo- 
lekiilen entstehen konnen. Bei genugend hohem Mole- 
kulargewicht und ausreichendern Uberlappungsgrad be- 
stimrnen diese Verhakungen irn wesentlichen die Dynamik 
solcher Systeme"'. Es ist weiterhin sofort einzusehen, darj 
Losungen und Schmelzen aus flexiblen Makromole- 
kulen im Gleichgewicht immer isotrop sein werden, d. h. 
einen Zustand annehmen, bei dem es keine Vorzugs- 
richtung gibt. Vollstandige Kristallisation aus einer solchen 
Schmelze wurde die Entschlaufung der Knauel und das 
Uberfiihren der Makromolekule in eine spezielle, fur die 
Packung im Kristall erforderliche Konformation bedingen. 
Schon bei qualitativer Betrachtung wird klar, da13 derartige 
Polymere, falls sie sich aus der Schmelze kristallisieren las- 
sen, im Regelfall nur teilkristalline Korper bilden werden. 
Abbildung 1 zeigt schematisch die typische lamellare Ge- 
stalt der kristallinen Bereiche mit der dazwischenliegenden 
ungeordneten Phase. Diese Anordnung in teilkristallinen 
Polymeren hat auch wichtige Konsequenzen fur das me- 
chanische Verhalten solcher Systeme. 

Vollig verschiedene Verhaltnisse liegen dagegen bei den 
steifen Makromolekulen vor, die in Abbildung 1 als Stab- 
chen idealisiert sind. Anders als bei flexiblen Polymeren 
konnen sich hier keine Verschlaufungen bilden, jedoch 

1 2 

schen Eigenschaften dieser Materialien folgen im wesentli- 
chen aus der starken Ausrichtung der annahernd stabchen- 
forrnigen Molekule und dem Wegfall einer amorphen Zwi- 
schenphase, die bei den flexiblen Polymeren die Festigkeit 
stark beeinfluat. Seitdem ist eine grol3e Zahl solcher ket- 
tensteifer Polyrnere, die in Losung oder in der Schrnelze 
fliissigkristalline Phasen bilden konnen[6.71, synthetisiert 
und untersucht worden. Ziel dieses Beitrages ist es zu zei- 
gen, wie das Phasenverhalten dieser Makromolekiile rnit 
ihrer rnolekularen Architektur korreliert werden kann. Da- 
bei sol1 sich die Diskussion nicht auf fliissigkristalline Pha- 
sen beschranken (siehe dazu @I), sondern es sol1 versucht 
werden, das Phasenverhalten und die Eigenschaften ket- 
tensteifer Makromolekule im gesamten zuganglichen Tem- 
peraturbereich zu beleuchten. Zunachst murj dabei gezeigt 
werden, wie Kettensteifheit als Strukturprinzip in makro- 
molekularen Systemen realisiert werden kann. Anhand des 
gut untersuchten Polyesters 2 aus p-Hydroxybenzoesaure 
laBt sich dann das typische Phasenverhalten stabchenfor- 
miger Polymere besprechen. Danach wird diskutiert, wie 
durch geeignete Wahl der Strukturelemente erreicht wer- 
den kann, daR es in einem Temperaturbereich deutlich un- 
terhalb der thermischen Zersetzung der Makromolekiile 
zur Bildung geordneter, d. h. fliissigkristalliner Phasen in 
der Schmelze kommt. Ein weiterer Punkt ist die experi- 
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mentelle Bestimmung der Kettensteifigkeit der untersuch- 
ten Polymere. Im darauf folgenden Abschnitt wird ein kur- 
zer Uberblick uber Moglichkeiten der theoretischen Be- 
handlung nematischer Phasen gegeben. Im Mittelpunkt 
dieser Uberlegungen steht die Frage, wie sich mit Hilfe 
von theoretischen Modellen Voraussagen uber das Phasen- 
verhalten kettensteifer Systeme machen lassen, die auch 
fur den Praktiker von Wichtigkeit sein konnen. Den Ab- 
schlurj bildet ein Kapitel uber Eigenschaften und mogliche 
technische Anwendungen dieser Materialien. 

um die C-C-Einfachbindung, die benachbarte Wiederho- 
lungseinheiten verknupft, keine Abweichung des Gesamt- 
molekuls von der Stabchengestalt. 

r 1 

J x - 2  L 

6 
2. Kettensteifigkeit als Strukturprinzip 

Wie bereits in Abschnitt 1 erwahnt, weisen flexible Poly- 
mere im allgemeinen eine gewinkelte Verkniipfung der 
Segmente des Makromolekiils auf. Kettensteifigkeit er- 
reicht man durch Verbinden anisometrischer Gruppen, 
wobei die gestreckte Gestalt durch eine spezielle starre 
Bindung oder durch sterische Wechselwirkungen aufein- 
anderfolgender Gruppen hervorgerufen werden kann. Ein 
Beispiel fur das letztgenannte Bauprinzip bilden die Poly- 
phthalocyaninatosiloxane 31s1, bei denen die flexible Sil- 

tl 

V 
3 

oxankette durch die starke sterische Wechselwirkung der 
dicht gepackten Phthalocyaninringe in eine gestreckte 
Konformation gezwungen wird. Im Gegensatz dazu ergibt 
sich die Steifigkeit der Polyimide 4 aus dem molekularen 
Bau der Wiederholungseinheit, die aus planaren Ringen 
besteht und in der lediglich eine C-N-Einfachbindung zur 
Phenylengruppe auftritt. Diese Bindung liegt jedoch eben- 
falls in der Ebene des Imidrings und ist iiberdies genau 
parallel zur Langsachse des Polyimidmolekiils. Rotationen 
um diese C-N-Einfachbindung beeintrachtigen also nicht 
die Kettensteifigkeit des gesamten Makromolekuls. Das 

0 0 
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gleiche leiterartige Bauprinzip weisen die Poly-p-phenylen- 
benzodithiazole 5 auPg1. 

Kettensteifigkeit larjt sich aber auch mit geeigneten cy- 
cloaliphatischen Strukturen realisieren. Ein Beispiel hier- 
fur sind die kurzlich von Schliiter['ol beschriebenen ,,Poly- 
propellane'' 6 .  Auch hier bewirkt die mogliche Rotation 

Ferner kann die Bildung helicaler Uberstrukturen zu ei- 
ner Versteifung von an sich flexiblen Makromolekulen 
fiihren. Dieses Bauprinzip findet sich haufig bei Biopoly- 
meren wie DNA["] und Xanthan['*] oder bei einer Reihe 
von P~lypept iden[ '~ . '~I ,  bei denen durch Verdrillung meh- 
rerer Strange aurjerordentlich steife Systeme entstehen 
konnen. 

Wahrend bei den bisher angefuhrten Beispielen der ge- 
streckte Bau der Makromolekule evident ist, gestaltet sich 
die Diskussion der Steifigkeit der p-verkniipften vollaro- 
matischen Polyester und Polyamide wesentlich schwieri- 
ger. Segmente wie im Polyester 2 (vgl. Abb. 2) sind nur 

2 
-+- 

Abb. 2. Definition der Torsionswinkel in der Wiederholungseinheit des Poly- 
esters 2 zur Berechnung der Kettenkonformation im Rahmen des .,rotational 
isomeric state"-Modells (vgl. Abb. 14) 115-17, 87, 881. 

dann linear, wenn keine freie Drehbarkeit um die 
-C(O)-0-Bindung (Winkel x) vorliegt, die Estergruppe 
also planar ist, wahrend Rotationen um die anderen Ge- 
riistbindungen (Torsionswinkel I+V und q) nicht zu einer 
Abweichung von der Stabchengestalt fiihren, da  aufeinan- 
derfolgende Einheiten in guter Naherung als colinear an- 
genommen werden konnen. Bei ihrer Analyse der Konfor- 
mation des in Abbildung 2 dargestellten Polyester-Seg- 
mentes kamen Esory et al.[15-'71 zu dem Schlurj, darj die 
Estergruppe (und auch die Amidgruppe) vollig planar ist 
und die Oxybenzoyleinheit und die analoge Einheit der 
Polyamide eine hohe Steifigkeit aufweisen. Nicht beriick- 
sichtigt bei dieser Analyse wurde allerdings der Einflurj 
von Substituenten in der o-Stellung zur Carboxygruppe"" 
auf die Konformation. Eine weitere Diskussion dieses Pro- 
blems ist in Abschnitt 5 zu finden. 

3. Polymere p-Hydroxybenzoesaure als Beispiel 

Als gut untersuchtes Beispiel eines kettensteifen Poly- 
mers sol1 im folgenden der Polyester 2 aus p-Hydroxyben- 
zoesaure (siehe Abb. 2) besprochen werden. Versuche, die 
zur Synthese dieses Polymers fiihrten, stammen bereits 
vom Ende des vorigen Jahrhunderts. Sie gehoren damit zu 
den altesten Arbeiten der Polymerforschung. So berichte- 
ten S~hiff1982"~' und Klepl 18831201 iiber die Isolierung von 
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Oligomeren aus den Produkten, die durch Umsetzen von 
p-Hydroxybenzoesaure mit P0Cl3 oder durch Erhitzen des 
Monomers erhalten worden waren. Emil Fischer und Karl 
Freudenberg["I synthetisierten 1910 die reinen Oligomere 
der p-Hydroxybenzoesaure und der Vanillinsaure bis zum 
Tetramer und mul3ten dabei feststellen, dal3 deren Loslich- 
keit mit wachsendem Polymerisationsgrad stark abnimmt. 
Ausgehend von den Acetoxybenzoesauren gelang Gilkey 
und CaldweNL221 1959 die Synthese polymerer m- und 
p-Hydroxybenzoesaure. Die erste systematische Unter- 
suchung des Polyesters Poly(-p-oxybenzoylj 2 geht auf 
Economy et aLiZ3' zuriick, die auch Strukturuntersuchungen 
mit Hilfe der Rontgen- und Elektronenbeugung durch- 
fiihrten. Eine wesentliche Verbesserung der Synthese und 
der Charakterisierung der Produkte im Hinblick auf 
ihre Molekulargewichte stammt von Kricheldoif und 
S c h w a r ~ [ ~ ~ - ~ ~ ~ .  Auf der Basis der letztgenannten Arbeiten 
gelang es Lieser 1983, das Phasenverhalten und die Ele- 
mentarzellen der einzelnen Modifikationen des Polyesters 
2 durch Elektronenbeugung zu b e ~ t i m m e n ~ ~ ~ " ~ .  Demnach 
liegt 2 bei Raumtemperatur in zwei orthorhombischen 
Modifikationen I und I1 vor (siehe Abbildung 3, vgl. 
auch [27b,c1). 

T 2 2 O o C  T > 3 5 O O C  

Ahh. 3. Schernatische Darstellung der Elementarzellen der Modifikationen 
1-111 des Polyesters 2 [27a]: Bei Raumtemperatur liegt ein Gemisch aus zwei 
orthorhombischen Modifikationen I und 11 vor, die sich beide oberhalb von 
330°C reversibel in die pseudohexagonale Modifikation 111 umwandeln. 

Beide Modifikationen gehen durch eine Phasenum- 
wandlung erster Ordnung bei ca. 330°C in eine pseudohe- 
xagonale Phase 111 iiber. Durch Abkiihlen entsteht wieder 
das Gemisch der Modifikationen I und 11, daneben wer- 
den Defektstrukturen b e o b a ~ h t e t ~ ~ ' " ~ .  Der Befund, daB sich 
I nicht in I1 und I1 nicht in I umwandelt, Ial3t vermuten, 
dal3 die unsymmetrisch gebauten Makromolekiile in den 
beiden Phasen unterschiedliche Laufrichtungen ha be^^["^! 
Da bisher keine makroskopisch orientierten, fur Rontgen- 
streuungsexperimente geeigneten Proben erhalten wurden, 
konnte diese Frage noch nicht beantwortet werden. 

Untersuchungen zum Polykondensationsprozefl mit 
Hilfe der Rontgenkleinwinkelstreuung und der Elektro- 
nenmikroskopieLZs1 zeigen, daB die Ketten auch im Kri- 
stallverband, insbesondere in Phase 111, noch genugend 
beweglich und damit ausreichend reaktiv sind, d.h. die 
Makromolekiile bilden sich groljtenteils durch Reaktion 
im Festkorper. Weiterhin ist von Interesse, da8 Poly-@- 
thiobenzoyl) nach den jetzt vorliegenden Erkenntnissen 
das gleiche Phasenverhalten wie Poly-@-oxybenzoyl) 2 
~ e i g t ' ~ ~ ~ ] .  

Wegen seiner Unschmelzbarkeit kann 2 nicht durch die 
iiblichen Methoden der Kunststofftechnologie verarbeitet 
werden, sondern nur iiber Sinterprozesse. Dieses fur ket- 
tensteife Polymere typische Problem 1aBt sich in einigen 
Fallen umgehen, z. B. bei Poly-p-phenylenterephthalamid 
1, das ausreichende Loslichkeit in konzentrierter Schwe- 
felsaure aufweist. Es ist aber klar, dal3 die Verarbeitung 
aus derartigen aggressiven Losungsmitteln technisch sehr 
schwierig und eine Formgebung direkt aus der Schmelze 
die kostengiinstigere Alternative ist. Konzepte zur Senkung 
des Schmelzpunktes bei kettensteifen Polymeren werden 
im nachsten Abschnitt vorgestellt und anhand von Beispie- 
len erlautert. 

4. Konzepte zur Verbesserung von Loslichkeit und 
Schmelzbarkeit kettensteifer Makromolekiile 

Im Prinzip kann der Schmelzpunkt kettensteifer Poly- 
mere durch die folgenden Modifikationen der Struktur ge- 
senkt werden : 

1 .  Flexibilisierung des Molekiils durch Einbau von Spa- 
cergruppen, z. B. AlkylenkettenL30,3'1 (Abb. 4a); hier- 
durch wird aber das Prinzip ,,Kettensteifigkeit" grol3- 
tenteils aufgegeben, und Polymere dieser Art verhalten 
sich in Losung wie flexible Makromolekiile. Deshalb 
sollen solche Systeme hier nicht genauer besprochen 
werden. 

2. Einbau gewinkelter oder verschieden groI3er Comono- 
merbausteine (Abb. 4bj, die den Kristallverband storen 
und damit die Schmelztemperatur  enk ken'^^.^^]. 

3. Anheften flexibler Seitenketten an steife Hauptketten 
(Abb. 4c); hierbei wirken die Seitenketten wie ein fest 
verbundenes Losungsmittel, das die Wechselwirkung 
zwischen den Hauptketten verringert und zu einer star- 
ken Entropiezunahme des Systems beim Schmelzen und 
Losen fiihrt134-W. 

Flexible Space1 

Gewlnkelte o d e r  versetzte Carnonomere 

b )  

Flexible Se i tenket ten  

Abb. 4. Konzepte zur Verhesserung v a n  toslichkeit und Schmelzbarkeit ket- 
tensteifer Polyrnere: a) Einbau flexibler Spacer zwischen die starren mesoge- 
nen Einheiten; b) Einbau gewinkelter oder verschieden groBer Comonome- 
re; c) Anfiigen flexibler Seitenketten an die starre, lineare Hauptkette. 

4.1. Copolymere 

Bedingt durch das starke Interesse der Industrie an ket- 
tensteifen Makromolekiilen (zur Herstellung hochzugfester 
Fasern) und der relativ leichten Zuganglichkeit einfacher, 
vollaromatischer Hydroxycarbonsauren und Bisphenole 
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sind bis heute zahlreiche Copolyester und Copolyamide 
synthetisiert und patentiert worden. Schema 1 zeigt drei 
ausgesuchte Systeme, die zur Erlauterung von wesentli- 
chen, an solchen Polymeren erhaltenen Resultaten dienen 
sollen. Das erste System ergibt einen Copolyester 7, der 

1 
Copolymer 7 

COOH 

H O e C O O H  f H O a  

I G 
Copolymer 8 

G 
Copolymer 9 

Schema 1. Ausgewahlte Copolymersysteme 

aus 2-Oxy-6-naphthoyl- und p-Oxybenzoyleinheiten be- 
~teht'~'-~'! Der Copolyester 7 (,,Vectra", Hoechst-Celane- 
se) ist ein Beispiel fur eine Storung der Kristallisation 
durch unterschiedliche GroBe der Comonomerbausteine, 
die eine kurbelwellenartige Versetzung von Monomerein- 
heiten entlang der Ketten hervorruft (,,crankshafts"). Das 
Copolymer 8 aus p -  und r n - H y d r o x y b e n ~ o e s a u r e [ ~ ~ ~ ~ ~ - ~ ~ ~  
besteht aus einer Abfolge von linearen und gewinkelten 
Einheiten, die etwa die gleiche Gro13e aufweisen. Der Co- 
polyester 8 ist fur Strukturuntersuchungen besonders gut 
geeignet, da bereits sehr vie1 Information beziiglich des 
Phasenverhaltens von Poly(p-oxybenzoyl) 2 vorliegt (vgl. 
Abschnitt 3). Das als drittes Beispiel aufgefuhrte Copoly- 
amid 9[47-491 kann aufgrund der 3,4'-Verkniipfung durch 
den Diaminodiphenylether sowohl als Knauel als auch ge- 
streckt vorliegen, da  der durch die Etherbindung hervorge- 
rufene Knickwinkel von 60" durch den ebenso groBen 
Winkel der m-Verkniipfung ausgeglichen werden kann. 
Hieran laI3t sich der EinfluD von intermolekularen Wech- 
selwirkungen in der kondensierten Phase auf die Konfor- 
mation der Ketten besonders deutlich erkennen. Ein weite- 
res, auch technisch wichtiges Beispiel ist der aus p-Hydro- 
xybenzoesaure, Terephthalsaure und 4,4'-Biphenyldiol be- 
stehende Copolyester (,,Xydar", Dartco). 

Die wichtigsten Probleme beziiglich Synthese und Pha- 
senverhalten von kettensteifen Copolymeren sollen im fol- 
genden anhand des zweiten Systems (Copolymer 8) aus 
Schema 1 diskutiert und dann mit den Ergebnissen der 
beiden anderen Systeme verglichen werden. 

Die Schwerloslichkeit und der trotz Einbau von Storstel- 
len oft noch hohe Schmelzpunkt ( 2  300°C) von 8 werfen 
Probleme bei der Polykondensation in der Schmelze auf. 
Abhilfe schafft die Aktivierung der Hydroxygruppen 
durch Acetylierung (,,Acetoxy-Methode", Abb. 5 oben) 
oder durch Silylierung (,,Silyl-Methode", Abb. 5 unten) 

0 

COOH 
+ ( n  - 1 ) CH,COOH 

L COCl 

+ (n-1) (CH,),SiCI 

Abb. 5. Polykondensationsmethoden fur  aromatische Polyester: ,.Acetoxy- 
Methode" (oben), ,,Silyl-Methode" (unten). 

(vgl. [25,281). Wichtig beim PolykondensationsprozeD von 
Comonomeren ist die Homogenitat zumindest am Anfang 
der Reaktion, da  sonst die Gefahr der Bildung unloslicher 
Blockcopolymere besteht. Da die Copolymere 8 bis zu ei- 
nem Anteil der linearen p-Komponente von 40% noch aus- 
reichend in CHC13 loslich sind, ist hier eine I3C-NMR- 
spektroskopische Sequenzanalyse moglich. Sie zeigt, daB 
die Monomerbausteine statistisch verteilt sind142,431. Ver- 
bietet sich diese Methode aufgrund der Unloslichkeit der 
Produkte, so kann in speziellen Fallen eine Sequenzana- 
lyse rnit Hilfe von Rontgenaufnahmen fester, orientierter 
Proben erfolgen. Die Methodik dazu haben Blackwell et 
al.[4y-511 und Bonart et a1.[52-541 entwickelt und bereits auf 
eine Reihe von copolymeren Systemen angewendet. Man 
vergleicht dabei die Meridianreflexe in Rontgen-Faserdia- 
g r a r n ~ n e n ~ ~ ~ ]  von Proben rnit ausreichender Orientierung 
rnit den Ergebnissen von Modellrechnungen, die explizit 
die Abweichungen von einer statistischen Verteilung der 
Comonomerbausteine simulieren. Auf diese Weise konnte 
nachgewiesen werden, daB das Copolymer 7 statistisch 
aufgebaut ist. Zudem wurde mit dem gleichen Verfahren 
gezeigt14'], dalJ das 3,4'-verknupfte Copolyamid 9 in fester 
Phase eine gestreckte Konformation annimmt. Dieser Be- 
fund weist auf die starke sterische Wechselwirkung der 
Ketten in geordneten Systemen hin, die zu einer Verstei- 
fung von Systemen fiihrt, die an sich flexibel sind. Somit 
zeigen die bis jetzt vorliegenden Ergebnisse, daI3 bei genau 
kontrollierter Reaktionsfuhrung statistische Copolymere 
erhalten werden und im Festkorper eine gestreckte Konfor- 
mation vorliegt. 

Von Interesse ist auch die Kristallinitat solcher Copoly- 
ester und -amide, genauer gesagt, die Art der Storung des 
Kristallgitters der linearen Komponente durch den gewin- 
kelten oder ungleich groI3en Comonomerbaustein. Grund- 
satzlich stellt sich dabei die Frage nach der Kristallisation 
statistisch aufgebauter Copolymere. Dieses Problem ist be- 
sonders am Copolymer 7 durch Windle et al.lsS1 studiert 
worden, die das Konzept der Kristallite aus aperiodisch 
angeordneten Schichten (,,non-periodic layer crystallites", 
NPL) formulierten1s6~581. Nach diesem Konzept sollen sich 
kleine Kristallite durch Zusammenlagerung von Ketten- 
stiicken mit gleicher Sequenz bilden (siehe Abb. 6) ,  d. h. 
Teilkristallinitat kann auch in statistischen Copolymeren 
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des Typs 7 erzeugt werden. Die Haufigkeit der durch eine 
bestimmte Abfolge der Comonomerbausteine charakteri- 
sierten Sequenzen nimmt rnit der Lange stark ab. Daher 
konnen derartige NPL-Kristallite nur eine beschrankte 
GroRe aufweisen. Diese Uberlegungen sind kiirzlich durch 
Windle et al.157.s81 weitergefiihrt worden; ein Vergleich mit 
experimentellen Befunden gab erste Hinweise auf derar- 
tige geordnete Bereiche (vgl. die Diskussion der experi- 
mentellen Daten in I5’l und I5*l). 

I I I I I I I  
B s a a s s a  a e e a n s a  
a a a e a B B  
B B B A ? / ? B  n a / ? a n a a  
a a a a a a a  
B B B s e P B  a a a a a a a  
B B B B B B B  
B B B B B B B  
P P B P P B B  
a a a a a a n  
A B B B A B A  
B s a B a a a  
a e a a B n a  
B A B B A B B  

I l i l I I I  

I 
Abb. 6. ,,Nan-periodic layer crystallite“(NPL)-Modell von Windle et al. [56- 
581 zur Kristallisation von kettensteifen Copolymeren aus den Monomeren A 
und B. Der eingeklammert dargestellte NPL-Kristallit entsteht durch Zusam- 
menlagerung von Kettenstiicken mit gleicher Comonomersequenz. 

Die hohe Kristallinitat des Copolyesters 8 kann ohne 
Zuhilfenahme des NPL-Konzeptes erklart werden. Ront- 
gen-1431 und ElektronenbeugungsuntersuchungenlM1 zeigen, 
daI3 die Modifikationen des Polyesters 2 aus p-Hydroxy- 
benzoesaure (vgl. Abschnitt 3) eine relativ groI3e Anzahl 
von gewinkelten m-Bausteinen inkorporieren konnen. Wie 
aus der Rontgenwei t~ inke lmessung~~~~ (siehe Abb. 7) er- 
sichtlich ist, fiihrt selbst ein Anteil von 10% des Comono- 

t 
+ 
C - 

10 2 0 2 0 -  30 

Abb. 7. Rontgendiffraktogramme [43] des Polyesters 2 aus p-Hydroxyben- 
zoesaure und der Copolyester 8 mit einem Gehalt von 5% und 10% m-Hy- 
droxybenzoesaure bei Raumtemperatur. Mit 1 und I1 sind die beiden ortho- 
rhombischen Tieftemperaturmodifikationen I bzw. I1 von 2 bezeichnet [27a] 
(vgl. Abb. 3). 

mers nur zu einer unwesentlichen Verbreiterung der Refle- 
xe. Elektr~nenbeugungsaufnahmen[~~~ von orientierten 
Proben konnen diese Information noch durch genaue Hin- 
weise auf die Art der Gitterstorung erganzen: Erst wenn 
der Gehalt an den gewinkelten m-Bausteinen 30% und 
mehr betragt, wird die Kristallinitat deutlich herabgesetzt. 

Wie wirkt sich nun die Storung durch Comonomerbau- 
steine auf das Phasenverhalten bei erhohter Temperatur 
aus? Abbildung 8 zeigt die bei Raumtemperatur und bei 
einer Temperatur oberhalb des Phasenuberganges erhalte- 
nen Rontgendiffraktogramme fur das Copolymer 8 rnit 
10% m-Antei1[59.601. Deutlich sichtbar ist, daI3 beide Modifi- 
kationen I und I1 sich in Modifikation 111 umgewandelt 
haben, wobei Elektronenbeugungsaufnahmen[441 an orien- 
tierten Proben die pseudohexagonale Packung der Ketten 
nachweisen konnten. Abkiihlung auf Raumtemperatur 
fiihrt wie im Falle des Homopolymers 2 wieder zu einem 
Gemisch aus I und 11. Bei schnellem Abkiihlen aber laI3t 
sich Phase 111 - anders als bei 2 - bis auf Raumtemperatur 
unterkiihlen, wenn die Storung durch einen hohen Anteil 
von m-Einheiten (2 30%) groI3 genug ist[59,601. 

I - 
10 20 30 

20- 

Abb. 8. Rontgendiffraktogramme [60] des Copolyesters 8 rnit einem Gehalt 
von 10% m-Hydroxybenzoesaure bei Raumtemperatur (vgl. Abb. 7) und bei 
330°C. Die Diffraktograrnme zeigen, dal3 sich beide orthorhombische Tief- 
temperaturrnodifikationen I und I1 (vgl. Abb. 3) in die pseudohexagonale 
Hochtemperaturform 111 umwandeln. 

Die bis jetzt vorliegenden Ergebnisse am Copolyester 7, 
die durch Rontgenuntersuchungen (Faserdiagramme und 
Pulveraufnahmen) erhalten w ~ r d e n [ ~ ~ . ~ ~ % ~ ’ ] ,  ergaben das 
folgende Bild: Bei Raumtemperatur besteht das System 
aus einer amorphen Phase und einer stark gestorten, ver- 
mutlich pseudohexagonalen Modifikation[6”. Der Anteil 
der geordneten Phase, die rnit der Modifikation 111 des Po- 
lyesters 2 verglichen werden kann, wird durch Tempern 
erhoht. Bei Temperaturerhohung nirnrnt der kristalline An- 
teil ab, so daR oberhalb von 300°C nur noch eine amorphe 
Schmelze vorliegt. W i d e  et al.[563621 schlossen aus polari- 
sationsmikroskopischen Untersuchungen, daI3 es sich da- 
bei um eine biaxiale nematische Phase handelt. Bis heute 
ist der direkte Nachweis einer thermotropen biaxial-nema- 
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tischen Phase nur Finkelmann et al.1631 an einem flussigkri- 
stallinen Polymer mit den mesogenen Einheiten in der Sei- 
tenkette und Ebert, Hermann-Schonherr, WendotfJ Rings- 
dorf und Tschirner an einern steifen Polyester mit flexiblen 
Seitenketten g e l ~ n g e n [ ~ ~ ] .  D a  aber keine vergleichbaren 
konoskopischen"' Untersuchungen an einheitlich orien- 
tierten Proben des Polyesters 7 durchgefiihrt werden 
konnten, ist dieser SchluB nur indirekt und bedarf der Be- 
statigung durch weitere Untersuchungen. 

Uber den Glasiibergang in Copolymeren vom Typ 7-9 
liegen bis heute nur wenige Untersuchungen vor. Messun- 
gen der Glasiibergangstemperatur T, des Copolyesters 8 
als Funktion seiner Zusammensetzung ~ e i g e n [ ~ ~ ] ,  dalj T, 
bei Erhohung des Anteils an p-Hydroxybenzoesaure nicht 
zunimmt, sondern kleiner wird. Dieses zunachst unerwar- 
tete Ergebnis wird plausibel, wenn man die groBe Zahl von 
Defekten in den orthorhombischen oder pseudohexagona- 
len Strukturen beriicksichtigt. Dadurch kann schon bei 
verhaltnismafiig tiefen Temperaturen eine Rotationsbewe- 
gung von Kettensegmenten bei relativ geringem freien Vo- 
lumen induziert werden, wahrend eine Zunahme der Be- 
weglichkeit von nichtlinearen Segmenten mit einem we- 
sentlich hoheren Platzbedarf einhergeht. 2H-NMR-Spek- 
troskopische U n t e r s ~ c h u n g e n [ ~ ' - ~ ~ ]  an den hier diskutier- 
ten Copolymeren waren sehr wunschenswert, da  die jetzt 
vorliegenden Resultate noch keine weitergehenden 
Schliisse auf den Bewegungsmechanismus zulassen. In 
Ubereinstimmung mit Wendotff et a1.[681 konnen jedoch 
diese Phasen, insbesondere die Hochtemperaturmodifika- 
tionen des Polyesters 2 und der Copolymere vom Typ 8, 
mit plastischen Kristallen oder mit hoher geordneten 
smektischen Phasen verglichen werden, d. h. mit Systemen, 
bei denen eine Positionsfernordnung vorliegt, die Mole- 
kule oberhalb der Glastemperatur aber gewisse Rotations- 
freiheitsgrade haben. 

4.2. Steife Makromolekule mit flexiblen Seitenketten 

Das dritte der in Abbildung 4 aufgefuhrten Konzepte 
zur Verbesserung von Loslichkeit und Schmelzbarkeit ket- 
tensteifer Polymere besteht im Anfugen von flexiblen Sei- 
tenketten an die steife Hauptkette. Hierbei bleibt im Ge- 
gensatz zu den anderen Konzepten die lineare Gestalt der 
Hauptkette vollstandig erhalten. Beim Losen oder Schmel- 
Zen konnen die Seitenketten wie flexible Knauel eine 
grolje Zahl von Konformationen einnehmen und vergro- 
ljern dadurch die Entropie des Systems. In erster Nahe- 
rung wirken diese Seitenketten also wie ein mit den steifen 
Stabchen verbundenes Losungsmittel, dessen Menge sich 
durch die Lange der Seitenketten und ihre Zahl pro Mono- 
mereinheit variieren laDt[371. Dieses Konzept ist bereits bei 
helicalen Polypeptiden wie polymerer, an der y-Carboxy- 
gruppe mit Benzylalkohol veresterter Gl~taminsaure[ '~ '  
und davon abgeleiteten Polypeptiden, bei denen die Phe- 
nylgruppe lange n-Alkylsubstituenten enthalt1'31, verwirk- 
licht worden. Trotz der hohen Steifigkeit der Hauptkette 
sind diese karnmartigen Makromolekiile in organischen 
Solventien ausreichend loslich. 

[*] Zur Konoskopie siehe E. E. Wahlstrom: Optical Crystallography. 5. Aufl., 
Kap. 11,  Wiley. New York 1979. 

Das erste Kammpolymer dieser Art auf der Grundlage 
von kettensteifen Polyestern wurde 1983 von Lenz et 
a1.134,691 vorgestellt: Es handelte sich urn den Polyester 10 
(Schema 2) aus Terephthalsaure und 2-n-Alkylhydrochi- 
non. In Einklang mit den obigen Uberlegungen setzen die 
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Schema 2. Steife Makromolekule rnit flexiblen Seitenketten. R = (CH,),,H 

Alkylketten rnit wachsender Lange den Schmelzpunkt ste- 
tig herab. Dadurch lassen sich flussigkristalline Phasen in 
einem bequem zuganglichen Temperaturgebiet untersu- 
chen. Inzwischen sind eine Reihe dieser Kammpolyme- 
re[34, 36,38. M, 69-80] (siehe Schema 2, Systeme 10- 18) systema- 
tisch untersucht worden, wobei in allen Fallen eine starke 
Zunahme der Loslichkeit und eine drastische Senkung des 
Ubergangspunktes von der kristallinen Phase in die 
Schmelze beobachtet wurden. Dieser Befund ermoglicht 
die Durchfuhrung der Polykondensation nicht nur in der 
homogenen Schmelze, sondern auch in Losung. Die erhal- 
tenen Materialien konnen fernerhin durch Umfallen gerei- 
nigt werden. In einigen Fallen geniigt die Loslichkeit fur 
eine Charakterisierung der Produkte rnit den iiblichen Me- 
thoden der Polymeranalytik, wie sie auch fur flexible Ma- 
kromolekiile verwendet werden. 
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Die wichtigsten, an diesen Systemen erhaltenen Ergeb- 
nisse sollen im folgenden am Beispiel des Polyesters 11 
besprochen werden[38.70.7'1 . W' ie aus der Rontgenweitwin- 
kelanaly~e[~ ' ]  bei Raumtemperatur (siehe Abb. 9) hervor- 

1000 

2.0 6.0 10.0 14.0 18.0 22.0 26.0 30.0 
20 - 

Abb. 9. Rontgendiffraktogramm des Polyesters 11, R = (CH2)16H, bei Raum- 
temperatur [71]. Die mit A und B bezeichneten Reflexe riihren von Schichten 
der Modifikationen A und B her. Ordinate: Intensitat. 

geht, weisen die Polyester 11 eine hohe Kristallinitat auf. 
Weiterhin zeigen im Diffraktogramm die rnit A bzw. B ge- 
kennzeichneten scharfen Bragg-Reflexe bei kleinen Streu- 
winkeln zusamrnen rnit ihren hoheren Ordnungen die Bil- 
dung von zwei Schichtstrukturen an, die im folgenden als 
A und B bezeichnet werden. Die Auftragung der Schicht- 
abstande fur die Modifikationen A und B gegen die Zahl 
der Kohlenstoffatome in den Seitenketten (Abb. 10) de- 
monstriert, dalj die Lange der Alkylgruppen entscheidend 
fur den Aufbau der Struktur istI7'I. Fur beide Modifikatio- 
nen ergibt sich im Rahmen der MeDgenauigkeit der gleiche 
Achsenabschnitt, der ungefahr dem Hauptkettendurch- 

Abb. 10. Auftragung der aua den Bragg-Rellexen A und B (siehe Abb. 9) 
erhaltenen Schichtabstande d gegen die Zahl n der Kohlenstoffatome in den 
Seitenketten 1711 des Polyesters 11.  Die Modifikationen A und B unterschei- 
den sich bezuglich des Inkrementes pro CH2-Gruppe. Die Extrapolation 
nach n = 0 fuhrt fur beide Modifikationen erwartungsgema0 zu einem Wert, 
der ungefahr dem Durchmesser der Hauptkette entspricht. Eine dritte Modi- 
fikation C ist nur fur kurze Seitenketten nachweisbar 1711. 

messer entspricht ; beide Geraden unterscheiden sich nur 
bezuglich der Steigung. Bei den meisten Systemen aus 
Schema 2 beobachtet man drei Phasenubergange erster 
O r d n ~ n g [ ~ ~ ' :  Bei tiefer Temperatur nimmt zunachst die 
Unordnung der Packung der Seitenketten zu; dieser Vor- 
gang ist moglicherweise rnit den Vorgangen beim Uber- 
gang von n-Alkanen aus dem Kristall in die Rotatorphase 
vergleichbar. Bei weiterer Temperaturerhohung entsteht 
die Mesophase ; schlieljlich verschwindet die flussigkristal- 
line Ordnung, und es bildet sich eine isotrope Schmelze. 
Im Falle des Polyesters 11 werden bei kurzen Seitenketten 
( 2 1 n  5 6) nematische Mesophasen beobachtet; ist die Al- 
kylkette tang genug (n  2 8), so bleibt die bereits im Festkor- 
per existente Modifikation A (vgl. Abb. 9) auch in der flus- 
sigkristallinen Phase stabil und fuhrt wiederum zu deutli- 
chen Bragg-Refle~en[~~,~~,~'~ (siehe Abb. 11). 
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2.0 6.0 10D 1L.O 18.0 22.0 26.0 ? 

2LO 

200 

160 

120 

80 

LO 

0 
0 

Abb. 1 I .  Rontgendiffraktogramm dei Meaophase (i= 120'C) des Polyesters 
11, R = (CHZ)16H (711. Deutlich sichtbar im Kleinwinkelgebiet ist der starke 
Bragg-Reflex der Schichtstruktur zusammen mit seiner 2. und 3. Ordnung. 
Der Halo im Weitwinkelgebiet des Diffraktogramms zeigt, daD eine flussig- 
keitsahnliche Nahordnung im System vorliegt. Ordinate: Intensitat. 

Diese Mesophase, die zuerst beim Polyester 11 beob- 
achtet w~rde[~ ' I ,  tritt auch bei den Polyamiden 12[70.721, 
13[70,721 und 14I7'I auf, wobei aber im Gegensatz zu den 
Polyestern eine starkere Korrelation der Hauptketten 
durch die Wasserstoffbriickenbindungen zwischen den 
Amidgruppen vorliegt[70,72,731. 

Ebenso wie die bereits diskutierten Systeme bilden die 
Polyester 10 Mesophasen rnit Schichtstruktur, wenn die 
Seitenketten mehr als 12 C-Atome enthalten; bei kurzeren 
Alkylsubstituenten resultieren nematische P h a ~ e n [ ~ ~ ] .  
Ebenso lassen sich die Polyimide 17[75,761 bei hohen Tem- 
peraturen in flussigkristalline Schmelzen mit Schichtstruk- 
tur iiberfuhren, deren Bragg-Abstand nahe bei dem der 
Modifikation B der Polyester 11 liegtf7". Schlieljlich bil- 
den auch die Polyester 16 aus 3-n-Alkyl-4-hydroxybenzoe- 
saure bei genugend langen Seitenketten eine Mesophase 
rnit Schich t~ t ruktur [~~] ,  so daD von einem allgemeinen Pha- 
nomen gesprochen werden kann, das bisher bei niedermo- 
lekularen Flussigkristallen noch nicht beobachtet wurde. 
Die bis jetzt vorliegenden Strukturdaten der Polyester und 
-amide 11-13 legen dabei eine verzahnte Anordnung der 
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Seitenketten nahe[70.7'1, da die Schichtabstande wesentlich 
kleiner als die jeweilige Gesamtbreite des Molekiils sind. 
Erst wenn wie bei den Polyamiden 14 beide Phenylringe 
der Wiederholungseinheit mit Alkylketten substituiert 
sind, stimmen Schichtabstand und Breite des Molekiils 
(gerechnet fur voll ausgestreckte Seitenketten) ungefahr 
iiberein"*'. 

A 

Abb. 12. Strukturvorschlag 1711 zu den Modifikationen A und B der Polyester 
11 : Aus der in Abb. 10 dargestellten Abhangigkeit der Schicbtdicke von der 
Lange der Seitenketten laDt sich eine intercalierte Anordnung innerhalb der 
Schichten ableiten. Die Abwesenheit zusatzlicher Reflexe im Diffrakto- 
gramm zeigt, daB keine strenge Abstandskorrelation der Haupt- und Seiten- 
ketten vorliegt. Der Strukturvorschlag ist eine idealisierte Darstellung der 
Anordnung der Seitenketten, deren Packung mit steigender Temperatur eine 
zunebmende Zahl von Defekten aufweist [71]. 

Die in Abbildung 12 gezeigte Modellvorstellung zur An- 
ordnung der Molekiile in der Mesophase ist natiirlich idea- 
lisiert, denn rnit steigender Temperatur wird die Packung 
der Seitenketten immer starker gestort werden. Rontgen- 
messungen a n  den Polyimiden 17 haben gezeigt, daD dabei 
wohldefinierte Zwischenphasen auftreten konnen, bei de- 
nen nicht die gesamte Ordnung der Seitenketten verloren 
geht[761. Dies wird klar erkenntlich bei der Betrachtung der 
Rontgendiffraktogramme des Polyimids 17[761 bei verschie- 
denen Temperaturen (Abb. 13). 

Die hochkristalline Tieftemperaturphase geht zunachst 
in eine Mitteltemperaturphase iiber, wobei die deutlich 
verminderte Zahl der Reflexe im Weitwinkelgebiet auf 
eine starke Storung der Seitenkettenpackung hinweist. 
Weitere Temperaturerhohung fiihrt schlieI3lich zur Bildung 
einer Mesophase, bei der die Fernordnung der Alkylketten 
vollstandig verloren gegangen ist. Diese Schliisse werden 
durch Ergebnisse der 'H-NMR-Spektroskopie am Poly- 
imid 17 bestatigt["]. 

Die oben diskutierte Organisation der steifen Makromo- 
lekiile rnit flexiblen Seitenketten im Festkorper und in den 
fliissigkristallinen Phasen hat auch wichtige Konsequen- 
Zen fur die Dynamik solcher Systeme. So konnte durch 2H- 
NMR-Experimente gezeigt werden, daD Mesophasen rnit 
Schichtstruktur (untersucht am Beispiel des Polyesters 11) 
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Abb. 13. Rontgendiffraktogramme des Polyimids 17, R = (CH2)IdH, als 
Funktion der Temperatur [761. a) Tieftemperaturmodifikation, b) Mitteltem- 
peraturmodifikation mit stark gestarter Packung der Seitenketten, c) Hoch- 
temperaturmodifikation (Mesophase). 

sich selbst in hohen Magnetfeldern (7 Tesla) nur teilweise 
orientieren lassen181.821. Dieses Resultat wird durch Mes- 
sungen der diamagnetischen Suszeptibilitat solcher Sy- 
steme rnit einem SQUID-Magnetometer bestatigtla3I. Die- 
ses MelJverfahren nutzt die hohe Empfindlichkeit einer su- 
praleitenden Spule rnit einem halbleitenden Kontakt ge- 
geniiber kleinsten Anderungen des magnetischen Flusses 
zur Messung der magnetischen Suszeptibilitat aus. 1st der 
Tensor der diamagnetischen Suszeptibilitat des einzelnen 
Polymermolekiils bekannt, so kann aus diesen Messungen 
der Ordnungsgrad des Systems bestimmt ~ e r d e n [ ~ ~ I .  Wah- 
rend sich Mesophasen rnit Schichtstrukturen wie aus dem 
Polyester 11 nur schwer orientieren, konnen die bei kiirze- 
ren Seitenketten resultierenden nematischen Phasen (siehe 
oben) von 11 stark ausgerichtet ~ e r d e n ' * ~ ' .  

Die hier angefiihrten ersten Experimente zur Orientier- 
barkeit im Magnetfeld weisen auf einen wichtigen Unter- 
schied beziiglich der Dynamik von nematischen und smek- 
tischen Phasen hin, der auch bei niedermolekularen Flus- 
sigkristallen auftritt: Wahrend bei Mesophasen mit 
Schichtstruktur hohere Viskositaten als in den entspre- 
chenden isotropen Phasen resultieren, weisen nematische 
Fliissigkristalle im allgemeinen einen geringeren Fliel3wi- 
derstand als die unorientierte Phase auPsS1. Dies kann am 
Polyester 11 durch Bestimmung der Viskositatskoeffizien- 
ten in der isotropen, der nematischen und der in Schichten 
organisierten Mesophase nachgewiesen werden["]. Der 
makroskopisch bestimmte FlielJwiderstand, gemessen am 
gleichen System, 1aDt sich somit eindeutig zur mikroskopi- 
schen Organisation und Ordnung der Polymermolekiile in 
Beziehung setzen. 
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Aus den in diesem Abschnitt diskutierten Ergebnissen 3) durch das Persistenzkettenmodell von Krutky und 
P ~ r o d [ ~ ~ ] ,  bei dem die Darstellung durch einen kontinu- 
ierlich. gekriimmten Stab erfolgt (,,wormlike chain"). 
Die Kettensteifigkeit wird dabei durch die Persistenz- 
Iange u charakterisiert. Im Grenzfall sehr langer Ketten 
gilt["' 2 a = IK. 

der Strukturuntersuchungen an steifen Makromolekiilen 
mit flexiblen Seitenketten wird klar, dalj das urspriingliche 
Konzept der Seitenketten als ,,angebundenes Losungsmit- 
tel" in der Tat zutrifft, denn bei allen in Schema 2 vorge- 
stellten Systemen wurde der Schmelzpunkt drastisch ge- 
senkt und die Loslichkeit entscheidend erhoht. Bei genii- 
gend langen Seitenketten tritt als neues Phanomen die Bil- 
dung von Schichtstrukturen ein (siehe Abb. 12). Durch 
diese Anordnung kann eine effizientere Packung der Mo- 
lekiile im Raum durch Separation von Haupt- und Seiten- 
ketten erzielt werden. 

5. Experimentelle Bestimmung der Kettensteifigkeit 

Die Bestimmung der Gestalt und Konformation von 
Makromolekiilen in der Schmelze und in Losung ist eines 
der klassischen Probleme der Polymerphysik. Daher ist in 
den letzten 50 Jahren eine Reihe von Methoden entwickelt 
worden, um die Abmessungen von Kettenmolekiilen zu be- 
stimmen; alle diese Methoden - bis auf die Neutronen- 
streuung - erfordern jedoch die Uberfiihrung der Makro- 
molekiile in den gelosten Zustand. Bei den gut loslichen 
flexiblen Polymeren konnten Gestalt und Kettenkonfor- 
mation mit diesen Verfahren mit grol3er Genauigkeit stu- 
diert werden; iiber kettensteife Makromolekiile dagegen 
liegen wegen ihrer schlechten Loslichkeit bis heute nur we- 
nige Ergebnisse vor. Doch bevor darauf naher eingegan- 
gen wird, mulj auf ein wichtiges chemisches Problem hin- 
gewiesen werden: 

Erste Voraussetzung fur Kettensteifigkeit ist der fehler- 
freie Aufbau der Kette, insbesondere bei Polymeren mit 
Leiterstruktur. Ein einziger, nicht geschlossener Imidring 
beim Polyimid 17 wiirde die Stabchengestalt an dieser 
Stelle unterbrechen und die Steifigkeit des Molekuls we- 
sentlich herabsetzen. Daher mulj bei der Polykondensation 
Sorge getragen werden, da13 die Imidbildung rnit praktisch 
quantitativem Umsatz verlauft und offene Zwischenstruk- 
turen, wie sie bei der Herstellung des Polyimids iiber Poly- 
amidsauren auftreten, nach Moglichkeit vermieden wer- 
den. Dies gelingt beim Polyimid 17 durch Umsetzung von 
Pyromellitsaureanhydrid mit Imidazol-geblockten, substi- 
tuierten p-Phenylendii~ocyanaten'~~~~~]. Das Erzeugen von 
Kettensteifigkeit bei Polymeren durch Leiterstrukturen 
stellt sornit hohe Anforderungen an die Synthese-Metho- 
dik. Die Vollstandigkeit des Umsatzes sollte daher in je- 
dem Fall anhand von Modellreaktionen gepriift werden. 

1st das Problem eventueller chemischer Fehlstellen ge- 
lost, kann man Kettenformation und -steifigkeit durch drei 
in Abbildung 14 schematisch dargestellte Modelle be- 
schreiben: 

1 )  durch das Model1 der isomeren Rotationszustande 
(,,rotational isomeric state model", RIS-Modell, von 

bei dem Kettenformation und Gestalt rnit 
molekularen Parametern (Konformationsenergien, Tor- 
sionswinkel) beschrieben werden (vgl. Abb. 2); 

2) durch das Kuhn-M0deIl[*'**~1, bei dem die Kette durch 
eine Abfolge von Stabchen der Lange lK (Kuhn-Lange) 
idealisiert wird, die durch vollkommen flexible Verbin- 
dungen zusammengehalten werden; 

Abb. 14. Modelle zur Beschreibung von Kettensteifigkeit bei Polymeren: 
a) RIS-Model1 (nary 187, 881); b) Kuhn-Modell [SS, 891, IK = Kuhn-Lange; 
c)  Kratky-Porod-Persistenzkettenmodell 1901 (siehe Text). 

Zur experimentellen Bestimmung der Parameter einer 
Beschreibung im Rahmen des RIS-Modells werden in vie- 
len Fallen aufwendige Messungen der Streuung von depo- 
larisiertem Licht, der elektrischen und magnetischen Dop- 
pelbrechung und des Dipolmoments ausgewahlter Oligo- 
mere notwendig (siehe [15-17*87.881). Da diese Daten in vie- 
len Fallen nicht vorliegen, sol1 hier nur auf die Bestim- 
mung der Kuhn- oder Persistenzlange von gelosten Makro- 
molekiilen eingegangen werden. Dazu konnen herangezo- 
gen werden: 

1) Streumethoden" ',12,87,91-981 (Licht-, Rontgen- und Neu- 

2) Depolarisierte L i c h t s t r e ~ u n g [ " ~ ~ ~ - ' ~ ' ~  
3) Elektrische und magnetische D o p p e l b r e c h ~ n g [ ~ ~ ,  '''I 

4) Stromungsinduzierte Doppelbrechung['021. 

tronenstreuung) 

Von diesen Methoden ergeben die Streumethoden si- 
cherlich die meiste Information bei einem Minimum an 
Modellannahmen. Daher sol1 hier kurz auf Methodik und 
Auswertung von Streuuntersuchungen zur Bestimmung der 
Kettenkonformation eingegangen werden. Man bestimmt 
dabei die Intensitat des von der Losung des Makromole- 
kiils gestreuten Licht-, Rontgen- oder Neutronenstrahls als 
Funktion der Polymerkonzentration c2 [g cmP3] und des 
Streuwinkels 8. Die so erhaltene experimentelle Streuin- 
tensitat Iexp(c2,s) [s = (4dA)sin(8/2)] wird dann auf 
verschwindende Konzentration e ~ t r a p o l i e r t [ ~ ~ ] .  Aufgetra- 
gen wird 

S ( R : ) ~ ' < ~  

wobei Mw das Gewichtsmittel des Molekulargewichts, 
( R i )  das Z-Mittel des Gyrat ion~radius '~~] ,  K eine von der 
Art der benutzten Strahlung und des Systems abhangige 
Konstante" 'I und Z,(s) der Struktur- oder Formfaktor des 
Einzelmolekiils i~t[ ' '~] .  Die Funktion Z,(s) ist beim Streu- 
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winkel 8=0 auf 1 norrniert: (I,(O)= 1). Der Gyrationsra- 
dius (R;) ,  der sich aus I,(s) bei kleinen Streuwinkeln er- 
gibtl"], ist ein MaB fur die mittlere Ausdehnung des Mole- 
kuls. Hieraus 1aBt sich bei bekannter Molekulargewichts- 
verteilung direkt die Kuhn-Lange I, bestimmen (vgl. dazu 

1st aber die Molekulargewichtsverteilung des Polymers 
nicht genau bekannt, so wird die Messung der Kuhn- 
Lange unsicher, da  die Polydispersitat empfindlich ein- 
geht["]. Wie M .  zeigte, 1aBt sich dieses Problem 
durch kombinierte Messung der statischen und der dyna- 
mischen Lichtstreuung elegant umgehen, da  sich auf diese 
Weise zusatzlich zu den statischen Daten noch der hydro- 
dynamische Radius der Kette ergibt. Da diese GroBe nur 
vom Gewichtsmittel des Polymerisationsgrads abhangt, 
kann damit wiederum eindeutig auf die Polydispersitat 
und die Kettensteifigkeit des gelosten Polymers geschlos- 
sen werden1l4]. 

Weitere Informationen erhalt man aus dem Formfaktor 
In@), fur dessen Bestimmung oft Messungen der Rontgen- 
oder Neutronenstreuung notwendig sind, da  der von der 
Lichtstreuung uberstrichene Bereich von s vielfach zu klein 
ist. Abbildung 15 zeigt die Auftragung des theoretisch be- 
rechneten Formfaktors im reduzierten Kratky-Plot 
I , ( s ~ a ) ( s ~ a ) '  gegen s . a  fur Persistenzketten unterschiedli- 
cher Steifigkeit" ' I ;  zum besseren Vergleich wurde die di- 
mensionslose Grol3e s .  a als unabhangige Variable ge- 
wahlt. Der a n  den Kurven angegebene Parameter n ent- 
spricht dem Verhaltnis der Gesamtkettenlange L zur Persi- 
stenzlange a. Kleine Werte von n = L/u entsprechen also 
einer hohen Steifigkeit, wahrend grol3e Werte von n flexi- 
ble Makromolekule charakterisieren. 

11 ' I ) .  

'1 

I 

0 2 3 l 4  

s ' a  - 
Abb. 15. Forrnfaktoren van Kratky-Porod-Ketten in reduzierter Auftragung 
(nach [I  I]). a: Persistenzlange, L: Gesamtlange des Molekiils, n=L/u: Zahl 
der Persistenzlangen pro Molekiil. n is1 somit ein MaB fur die Steifigkeit der 
Kette, d. h. n = I :  groBe Steifigkeit; n = 100 und groBer: tlexibles Knauel (vgl. 
genaue Diskussion in [ll]). 

Wahrend in letzterem Fall I,(s) nach einem steilen An- 
stieg ein angedeutetes Plateau durchlauft und erst danach 
praktisch linear wird, ist die I,@)-Kurve bei kettensteifen 
Systemen nur schwach gekriimmt. Der Vergleich von Ab- 
bildung 15 rnit experimentell erhaltenen Formfaktoren er- 
moglicht somit eine direkte Abschatzung der Kettensteifig- 
keit. Ein Problem beim Vergleich experimenteller Ergeb- 
nisse rnit den obigen Berechnungen auf der Grundlage des 
Kettenmodells von Kratky und Porod ist der endliche 
Durchmesser der Polymerkette, der zu zusatzlichen, bei 
diesem Modell nicht berucksichtigten Interferenzen 

fuhrt"']. Dieser Effekt auBert sich in einer Krummung von 
I,(s)s2 zur Abszisse bei hoheren Werten von s. Die Bedeu- 
tung dieses Problems bei der korrekten Interpretation von 
I,(s) ist erst kurzlich von Rawiso, Duplessix und 
am Beispiel von Polystyrol demonstriert worden. 

Wahrend an einigen P~lypept iden"~]  und anderen Bio- 
p o l y m e r e r ~ [ ' ~ , ~ ~ ]  eine grol3ere Zahl von Messungen der Ket- 
tensteifigkeit vorliegt, gibt es uber die in Abschnitt 4 vorge- 
stellten synthetischen Systeme bis jetzt nur wenig gesi- 
cherte Erkenntnisse. So differieren die rnit den Methoden 
1) bis 4) erhaltenen Persistenzlangen typischer kettensteifer 
Polyamide in Schwefelsaure["'l teilweise um eine Grol3en- 
ordnung. Die wichtigsten Ursachen hierfur sind die star- 
ken Assoziationstendenz kettensteifer Makromolekule und 
die oft nur ungenau bekannte Molekulargewichtsvertei- 
lung. Dadurch konnte noch nicht quantitativ untersucht 
werden, inwieweit die RIS-Berechnungen von Flory et 
al."5-'71 durch Fluktuationen um den Winkel x beeintrach- 
tigt werden (vgl. Abb. 2). DaB derartige Fluktuationen die 
Persistenzlange betrachtlich verringern konnen, ist von 
B i r ~ h t e i n " ~ ~ ~  theoretisch voransgesagt worden und konnte 
vor kurzem von Allegra, Bruckner, Schmidt und Wegner('O6I 
a n  Polydiacetylen in Losung nachgewiesen werden. Erste 
Messungen an den loslichen Polyphthalocyaninatosiloxa- 
nen 18 demonstrieren in Ubereinstimmung rnit den in Ab- 
schnitt 2 gegebenen Uberlegungen den Stabchencharakter 
dieser P ~ l y m e r e [ ' ~ ~ ] .  Die anderen Systeme aus Schema 2 
wurden noch nicht untersucht. 

Die bisher aufgefuhrten Methoden gestatten nur eine 
Bestimmung der Kettensteifigkeit und Konformation des 
Einzelmolekuls in Losung. In der Schmelze oder im Fest- 
korper kann der Formfaktor der Makromolekule hingegen 
nur durch Neutronenstreuung an Mischungen aus proto- 
nierten und deuterierten Molekulen bestimmt werden. 
Wahrend an flexiblen Polymeren bereits eine groBe Zahl 
derartiger Untersuchungen durchgefuhrt wurde['081, ist 
diese Methode unseres Wissens auf die in den Abschnitten 
4.1 und 4.2 diskutierten Systeme noch nicht angewendet 
worden. Besonders wichtig waren die daraus erhaltenen 
Daten fur einen Vergleich der Kettensteifigkeit der Poly- 
ester und Polyamide in Losung und in der Schmelze. Der 
deutliche Versteifungseffekt, den die Wechselwirkung mit 
den Nachbarmolekiilen in der kondensierten Phase her- 
vorruft, kann bis jetzt nur aus den Ergebnissen von Black- 
weN et al.'491 am Copolyamid 9 (Schema 1) abgeleitet wer- 
den (vgl. Abschnitt 4.1). 

6. Zur Theorie nematischer Phasen 

Wie in den Abschnitten 4.1 und 4.2 gezeigt wurde, kon- 
nen kettensteife Makromolekule sowohl nematische Meso- 
phasen als auch Mesophasen mit Schichtstruktur bilden. 
Dabei wurde klar, daB die Anordnung der Ketten vor al- 
lem durch eine moglichst effektive Packung im Raum be- 
stimmt wird. Hier sollen diese Uberlegungen bei einem 
kurzen Uberblick uber die Theorie nematischer Phasen 
weiter ausgefuhrt werdea. 

Zur Zeit gibt es zwei grundsatzlich verschiedene Ansatz- 
punkte zur statistisch-mechanischen Beschreibung nemati- 
scher Phasen: I )  die Maier-Sa~pe-Theorie"~~] und ihre 
Weiterentwicklung durch Luckhurst et al.ll'O1, bei der nur 
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die anisotropen attraktiven Wechselwirkungen zwischen 
den Stabchen beriicksichtigt werden; 2) Theorien, die von 
der abstooenden Wechselwirkung (ausgeschlossenes Volu- 
men) ausgehen und den attraktiven Teil des Potentials erst 
nachher einfiihren["']. Da heute erwiesen ist['lZ1, daB die 
Struktur von Flussigkeiten vor allem durch abstoBende 
Wechselwirkungen - also durch die Gestalt der Molekiile - 
bestimmt wird, sol1 hier nur von Theorien die Rede sein, 
die diese Tatsache explizit beriicksichtigen. 

Die Pionierarbeit zur statistischen Mechanik geordneter 
Systeme haben Onsager["31 und Fl0ry["~3"~~ geleistet, die 
rnit unterschiedlichen Methoden zeigen konnten, daf3 Lo- 
sungen langer Stabchenmolekiile oberhalb einer gewissen 
Konzentration spontan nematische Phasen bilden. Die 
grundsatzliche Uberlegung von Onsager 1aBt sich wie folgt 
veranschaulichen (Abb. 16)['16]: Man betrachte ein System 
aus harten Stabchen mit der Lange I und quadratischer 
Grundflache der Kantenlange d. Bei Parallellagerung be- 
tragt das Volumen pro Stabchen d21; dieser Wert stimmt 
mit dem ausgeschlossenen Volumen eines Molekiils in der 
dichtesten Packung iiberein. In  verdiinnter Losung ist das 
ausgeschlossene Volumen durch einen Quader mit dem 
Volumen I'd gegeben. Der Volumenbruch der Stabchen in 
der Losung, bei dem das ausgeschlossene Volumen zweier 
Stabchen nicht mehr zu vernachlassigen ist, ergibt sich also 
aus dem Verhaltnis von d21 zu I2d=d/l .  Somit folgt, 
daB der zur Bildung einer geordneten Phase notige Volu- 
menbruch umgekehrt proportional zum Achsenverhaltnis 
x = l / d  sein wird. 

.d 

I'd d 'I 

Abb. 16. Zur Onsager-Theorie des Ubergangs rwischen isotroper und nema- 
tischer Phase: Ausgeschlossenes Volumen zweier Stabchen in verdiinnter Lo- 
sung (links) und in der dichtesten Packung (rechts). 

Dieses Resultat kann durch die Onsager-Theoriel' 13]  

quantifiziert werden. Ein wichtiger Punkt dieser statistisch- 
mechanischen Behandlung eines Gases aus langen Staben 
ist die Annahme, daB Teilchen der gleichen Sorte, aber mit 
verschiedener Orientierung, als unterscheidbare Kompo- 
nenten im Sinne der Thermodynamik behandelt werden 
konnen. Mit dieser Theorie konnte zum ersten Ma1 gezeigt 
werden, daB Systeme ohne attraktive Wechselwirkung nur 
aufgrund der sterischen AbstoBung geordnete Phasen bil- 
den konnen. Ein groBes Problem der Onsager-Theorie ist 
allerdings die Beschrankung der Berechnung auf die 
Wechselwirkung von zwei Stabchen. Somit ist der Giiltig- 
keitsbereich dieser Theorie auf stark verdunnte Systeme li- 
mitiert''"]. Auch wird das Covolumen pro Stabchen im 
Rahmen des Onsager-Modells stark iiberschatzt, so daB 
generelle Zweifel an der quantitativen Giiltigkeit dieser 
Theorie bestehed' ''I. 

Im Gegensatz zur Onsager-Theorie ermoglicht das Git- 
termodell von Flory"'4.''51 die Berechnung uber den ge- 
samten Konzentrationsbereich. Das Stabchen. das den 

Winkel Y rnit der Vorzugsachse bildet, wird dabei im 
rechteckigen Gitter durch Zerlegung in Submolekiile dar- 
gestellt['Osl (siehe Abb. 17). Durch diesen Kunstgriff kann 
dann zur Berechnung der Zustandssumme nach den iibli- 
chen Regeln der Gitterstatistik verfahren werden. Wie 
Khoklov und Semen~v["~]  kiirzlich zeigten, reduziert sich 
das Ergebnis der Flory-Theorie bei hoher Orientierung auf 
das mit der ,,decoupling approximation" von Parsons['201 
erhaltene Resultat; im Grenzfall groBer Verdiinnung wird 
weiterhin die Zustandssumme in der Onsager-Naherung 
erhalten. 

Abb. 17. Darstellung eines Stabchens irn Gittermodell von Nory [114, 1151. 

Die statistisch-mechanische Behandlung von Systemen 
aus Stabchen iiber den gesamten Konzentrationsbereich 
ermoglicht auRerdem die Berechnung fur thermotrope ne- 
matische Fliis~igkristalle['~'- '~~~ , d . h . f ur Ordnungsuber- 
gange in kondensierter Phase, bei denen auch attraktive 
Wechselwirkungen beriicksichtigt werden miissen. Von 
zentraler Bedeutung bei dieser Erweiterung der Theorie ist 
die Uberlegung von Flory und Ronca['"], daB nur aniso- 
trope Dispersionswechselwirkungen dabei eine Rolle spie- 
len konnen. Denn wahrend bei der Wechselwirkung von 
nur zwei Stabchen in verdunnter Losung Parallellagerung, 
also Ordnung, zu mehr wechselseitigen Kontakten und da- 
rnit zu einer Stabilisierung der nematischen Phase fiihrt, ist 
ein Ausrichten der Molekiile in der kondensierten Phase 
nicht rnit einem Mehr an Wechselwirkungsenergie verbun- 
den, da getrennte Kontakte zwischen zwei Stabchen durch 
Kontakte rnit anderen Molekiilen wettgemacht werden 
konnen. Es folgt daraus, daB nur die anisotrope Disper- 
sionswechselwirkung (Maier-Saupe-Wechsel~irkung~'~~~) 
zur Stabilisierung der Ordnung beitragen kann. 

Eine wesentliche experimentelle Stutze dieser Vorstel- 
lungen beruht auf der Moglichkeit der halbquantitativen 
Berechnung der charakteristischen Temperatur dieser an- 
isotropen Dispersionswechselwirkungen aus optischen 
und thermodynamischen Somit konnen die in 
Abbildung 18 dargestellten Ubergangstemperaturen der 
nematischen Phasen homologer Reihen von Stabchenmo- 
lekfjlen['25, 1261 du rch eine innerhalb der MeBgenauigkeit 
konstante charakteristische Temperatur T* beschrieben 
werden, die direkt rnit molekularen Parametern dieser Se- 
rien in Beziehung steht['22,1231. 

Die Daten in Abbildung 18 demonstrieren dariiber hin- 
aus den starken Anstieg der nematisch-isotropen Phasen- 
iibergangstemperaturen mit steigendem Achsenverhaltnis 
und zeigen dadurch anschaulich die Bedeutung der steri- 
schen Wechselwirkung zwischen den Stabchenmolekiilen 
fur die Stabilitat der geordneten Phase, 
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Abb. 18. Ubergangstemperaturen Tn, zwischen nematischer und isotroper 
Phase fur zwei homologe Reihen von Stabchenmolekiilen als Funktion des 
Achsenverhaltnisses I/d [122, 1231. Die charakteristische Temperatur T* ist 
ein Ma8 fur die Starke der anisotropen Dispersionswechselwirkung 11241. 

Ein weiterer groI3er Vorteil der Flory-Theorie liegt in ih- 
rer vielseitigen Anwendbarkeit auf eine Reihe von Poly- 
mersystemen. Dies sol1 im folgenden an zwei Beispielen 
demonstriert werden. Das erste bezieht sich auf die bereits 
in Abschnitt 4.2 behandelten steifen Makromolekiile mit 
flexiblen Seitenketten, das zweite auf Mischungen aus stei- 
fen und flexiblen Makromolekiilen. 

Steife Makromolekiile mit flexiblen Seitenketten konnen 
im Rahmen des Gittermodells von Flory durch Einfiihren 
der Hauptkette nach dem in Abbildung 17 dargestellten 
Schema und Hinzufiigen der Seitenketten im Sinne der 
Flory-Huggin~.-Statistik['~~~ fur flexible Ketten behandelt 
werden. Die Details dieser Rechnung sind kiirzlich be- 
schrieben w~rden[~ ' I  und sollen hier nicht weiter erortert 
werden. Das wichtigste Ergebnis der Theorie ist die Fest- 
stellung, daI3 die flexiblen Seitenketten in guter Naherung 
wie ein fest verbundenes Losungsmittel wirken und da- 
durch den Ubergang von der isotropen zur anisotropen 
Losung nach hoheren Polymerkonzentrationen verschie- 
ben. 

Die Erweiterung dieser Theorie auf thermotrope Sy- 
steme durch Einfuhren der anisotropen Dispersionswech- 
selwirkung und des freien Volumens in der oben angedeu- 
teten Weise[1281 ermoglicht einen direkten Vergleich mit 
steifen Makromolekulen mit flexiblen Seitenketten, die ne- 
matische Phasen bilden (siehe Abschnitt 4.2). Experimente 
ergaben, dalj die flexiblen Seitenketten ahnlich wie ein 
,,angebundenes" Losungsmittel wirken. Die hier vorge- 
stellte Theorie bestatigt dieses Konzept auch fur die hier 
diskutierten thermotropen Systeme. Die angehefteten Sei- 
tenketten schwachen zum einen die sterische Wechselwir- 
kung, zum anderen aber auch die attraktive Wechselwir- 
kung zwischen den Hauptketten. So kommt es zu einer 
kontinuierlichen Senkung der Ubergangstemperatur zwi- 
schen nematischer und isotroper Phase, wie sie experimen- 
tell an niedermolekularen M o d e l l s y ~ t e m e n [ ' ~ ~ ~  und auch an 
den in Abschnitt 4.2 besprochenen Polymeren beobachtet 
wird. Die von diesen Systemen bei Anfugen von langeren 
Seitenketten gebildeten Mesophasen rnit Schichtstruktur 
lassen sich durch diese Theorie nicht behandeln, weil 
darin die Separation von Haupt- und Seitenketten in der 
Schichtstruktur nicht beriicksichtigt ist. 

Als zweites Beispiel fur die vielseitige Anwendbarkeit 
des Flory-Modells sei hier die Behandlung von Mischun- 
gen aus steifen und flexiblen Polymeren angefiihrt. Mi- 
schungen aus flexiblen Polymeren werden seit langem in 
der Technik verwendet und werden seit einigen Jahren 
auch wissenschaftlich intensiv u n t e r s ~ c h t [ ' ~ ~ ~ .  Das Phasen- 
verhalten und die Vertraglichkeit eines solchen Systems 
lassen sich in guter Naherung rnit der Flory-Huggins- 
T h e ~ r i e " ~ ' . ' ~ ~ . ' ~ ' ]  beschreiben, die fur die freie Energie des 
Gemisches den folgenden Ausdruck ergibt"271: 

Dabei bedeuten 0, und Q2 die Volumenbriiche der Poly- 
merkomponenten und x1 und x2 die Zahl ihrer Segmente. 
Die Wechselwirkungsfunktion x hangt im allgemeinen von 
Temperatur und Konzentration ab[I3'I. Diese Gleichung 
gilt aber nur fur isotrope Systeme. Tritt in einer der koexi- 
stierenden Phasen fliissigkristalline Ordnung ein, so kann 
die Flory-Huggins-Theorie nicht mehr angewendet wer- 
den. Wie F l ~ r y [ ' ~ ~ '  zeigen konnte, findet namlich bereits in 
athermischen, d. h. durch x = 0 charakterisierten Systemen 
eine rein entropisch bedingte Entmischung statt. Die ge- 
ordnete, nematische Phase schlieljt dabei die flexible 
Komponente mit hoher Selektivitat aus. Diese Voraussage 
konnte bei einer Reihe von ternaren Systemen, die aus ei- 
nem flexiblen und einem steifen Polymer in einem gemein- 
samen Losungsmittel bestehen, bestatigt ~ e r d e n l ' ~ ~ ] .  

Eine Erweiterung der Flory-Theorie auf thermotrope 
Mischungen aus steifen und geknauelten Makromolekiilen 
~ e i g t [ ' ~ ~ I ,  daB auch hier rnit wachsendem Molekularge- 
wicht schlieBlich vollstandige Unvertraglichkeit eintritt. 
Abbildung 19 demonstriert diesen Effekt anhand der Mi- 
schung aus kurzkettigem Polystyrol und niedermolekula- 
rem p-Butyl-N-(p-ethoxybenzyliden)anilin, das typische 
thermotrope Flussigkristalle bildet['35! Wahrend beide 
Komponenten in der isotropen Phase mischbar sind, er- 
folgt bei Abkuhlung eine Entmischung in eine isotrope 
Phase, die den groljten Teil der Polymerkomponente auf- 
nimmt, und eine im Gleichgewicht stehende nematische 
Phase, die nur einen geringen Teil des Polymers enthalt. 
Die errechneten, in Abbildung 19 durchgezogenen Kurven 
zeigen, dalj dieses Verhalten qualitativ mit der theoreti- 
schen Voraussage i iberein~t immt"~~].  Die hier referierten 

Abb. 19. Phasendiagramm der Mischung aus Oligopolystyrol (Gewichtsmit- 
tel des Molekulargewichtes: 4000) und dem niedermolekularen p-Butyl-N-@- 
ethoxybenzyliden)anilin, das nematische Fliissigkristalle bildet. Kreise: ex- 
perimentelle Daten von Patterson et al. [I351 (offen: nematische Phase, ge- 
fiillt : isotrope Phase); durchgezogene Kurve: theoretisches Phasendiagrarnm 
[134]. 
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Ergebnisse bedeuten, daB Mischungen aus flexiblen und 
steifen Polymeren nicht kompatibel sind, wenn sich geord- 
nete Phasen bilden. Fur eine isotrope Mischung aus diesen 
Komponenten gilt aber nach wie vor die oben angegebene 
Beziehung von Flory und Huggins; Entmischung tritt also 
nur bei ungunstiger enthalpischer Wechselwirkung ein. 
Die Realisierung einer solchen kompatiblen Mischung 
(,,molecular composite") ist von groBem technischem In- 
teresse, da  man auf diese Weise Materialien mit gunstigen 
mechanischen Eigenschaften erhalten konnte, ohne die 
Nachteile innerer Oberflachen in Kauf nehmen zu mussen, 
wie sie durch Einlagern von Glas- und Kohlefasern in her- 
kommlichen Verbundwerkstoffen entstehen. Nach theore- 
tischen Uberlegungen sollte man mit steifen Makromole- 
kulen mit flexiblen Seitenketten (siehe Abschnitt 4.2) die- 
sem Ziel naher kommen konnen"361. 

7. Eigenschaften 

Die vorangegangenen Abschnitte haben gezeigt, daB 
Kettensteifigkeit bei Makromolekulen zu hochgeordneter 
Struktur in Losung, in der Schmelze und im Festkorper 
fuhren kann. Die in Abschnitt 4 vorgestellten Konzepte er- 
moglichen den Zugang zu Systemen, die ausreichend los- 
lich sind und auch unzersetzt schmelzen. AbschlieBend 
sol1 nun noch ein kurzer Uberblick iiber die technische An- 
wendung der so erhaltenen Systeme gegeben werden. 

Wie bereits eingangs bemerkt, waren die Entdeckung 
flussigkristalliner Ordnung in Losungen von Poly-p-phe- 
nylenterephthalamid 1 und die Moglichkeit des Verspin- 
nens dieses Materials aus solchen Losungen zu hochzugfe- 
sten Fasern der Ausgangspunkt fur die intensive techni- 
sche Bearbeitung von steifen Makr~molekiilen'~~~~~'~'~~~ 1381. 

Diese Fasern haben auf das Gewicht bezogen einen hohe- 
ren E-Modul als Stahl und weisen uberdies eine hohe ther- 
mische Stabilitat und einen geringen thermischen Ausdeh- 
nungskoeffizienten  UP'^']. Die exzellenten mechanischen 
Eigenschaften lassen sich im wesentlichen auf die hohe 
Orientierung der Ketten in bezug auf die Faserachse zu- 
riickfiihren. Kurzzeitiges Erhitzen der Fasern auf Tempe- 
raturen uber 300°C kann diese mechanischen Eigen- 
schaften sogar noch weiter verbessern. Da eine therrnische 
Nachkondensation bei diesem System sehr langsam ab- 
Iauft, mu6 die Verbesserung der Eigenschaften auf eine 
Erhohung von Orientierung und Kristallinitat zuriickge- 
fuhrt werden. Noch hohere E-Module lassen sich an Fa- 
sern aus Poly-p-phenylenbenzodithiazol 5 realisieren, die 
durch Verspinnen dieses Materials aus Polyphosphorsaure 
und anschlieBende Warmenachbehandlung erhalten wer- 
den['381. Wahrend alle diese Systeme noch starke Mineral- 
sauren als Losungsmittel benotigen, kann das Copolyamid 
9 (Schema I )  aus N-Methylpyrrolidon versponnen werden 
(vgl. Abschnitt 4. 1147,481), so daB aggressive Losungsmittel 
iiberflussig werden. 

Die aromatischen Polyester, die in Abschnitt 4 aufge- 
fiihrt wurden, lassen sich bei ausreichendem Gehalt an 
Storstellen in der steifen Kette (Abschnitt 4.1) oder bei ge- 
niigender Anzahl von flexiblen Seitenketten (Abschnitt 
4.2) aus der thermotropen Mesophase verarbeiten. Da so- 
mit teure oder aggressive Losungsmittel wegfallen konnen, 
empfehlen sich diese Systeme fur eine breitere technische 

Verwendung. Auch hier fuhrt eine Warmenachbehandlung 
zu einer wesentlichen Verbesserung der mechanischen Ei- 
gen~chaf ten"~~ ' .  Anders als bei den Polyamiden spielt die 
Erhohung des Molekulargewichtes durch thermische 
Nachkondensation eine bedeutende R~l le [ '~*I .  Wichtige, 
auch bereits im technischen Maastab hergestellte thermo- 
trope Copolyester sind ,,Vectra" von Hoechst-Celanese 
(vgl. 7) und ,,Xydar" von Dartco, der Copolyester aus Te- 
rephthalsaure, p-Hydroxybenzoesaure und 4,4'-Biphenyl- 
diol (vgl. Abschnitt 4.1 und Aus diesen letztgenann- 
ten Materialien lassen sich zum einen hochzugfeste Fasern 
herstellen, zum anderen erleichtert die wesentlich niedri- 
gere Viskositat in der nematischen Phase[851 die Verarbei- 
tung durch SpritzguB. 

Die wichtigsten Anwendungen finden diese kettenstei- 
fen Polyarnide und Polyester als Fasern, z. B. bei der Her- 
stellung von Hochseekabeln und kugelsicheren Westen 
oder bei der Verstarkung von Autoreifen, d. h. iiberall dort, 
wo es auf hohe Festigkeit bei geringem spezifischem Ge- 
wicht ankommt. Thermotrope Polyester ermoglichen we- 
gen ihrer Schmelzbarkeit, ihrer hohen Flammfestigkeit, ih- 
res geringen Ausdehnungskoeffizienten und ihrer geringen 
Schrumpfung beim Abkiihlen die Herstellung hochwerti- 
ger Bauteile, z. B. fur die Elektronik, im SpritzguBverfah- 
ren. Spezielle Eigenschaften wie die hohe Mikrowellen- 
durchlassigkeit und die gute Warmeformbestandigkeit sind 
die Basis fur den Einsatz als Geschirr fur Mikrowellenher- 
de. Die Unloslichkeit in gangigen organischen Losungs- 
mitteln und die hoheren Gebrauchstemperaturen bieten 
Vorteile im chemischen Apparatebau. Diese kurze und un- 
vollstandige Liste beleuchtet bereits die vielfaltigen An- 
wendungsgebiete dieser neuartigen Materialien. Ein 
schwieriges Problem ist allerdings die geringe Querfestig- 
keit. Die mechanischen Eigenschaften quer zur Vorzugs- 
richtung sind wesentlich schlechter als die Werte, die ent- 
lang der Kettenrichtung gemessen werden. Eine gewisse 
Verbesserung kann durch Fullstoffe erzielt ~ e r d e n [ ' ~ ~ I .  
Aussichtsreicher erscheint es aber, dieses Problem durch 
verbesserte Kontrolle von Struktur und Morphologie im 
festen Zustand (vgl. Abschnitt 4) zu losen. Somit sind die 
kettensteifen Polymeren eine sowohl wissenschaftlich als 
auch technisch hochinteressante Klasse von neuen Mate- 
rialien, deren Potential bis heute kaum ausgeschopft ist 
und die noch weitere wichtige Entwicklungen fur die Zu- 
kunft versprechen. 

Der Autor dankt Prof. Dr. G .  Wegner und Dr. G .  Lieser 
fur anregende Diskussionen und kritische Durchsicht des 
Manuskriptes. Weiterhin sei dem Bundesminister fur For- 
schung und Technologie fur die Jinanzielle Unterstutzung 
dieser Arbeiten im Rahmen des Projektes ,,Steife Makromo- 
lekiile" gedankt. 
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