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A. EINLEITUNG
1. Allgemeines

bie physikalischen Eigenschaften hochpolymerer Werkstoffe wer-
den sowohl von ihrem chemischen Aufbau als auch von ihrer
Morphologie her bestimmt. Die groBe Anisotropie der Bindungs-
krifte, die in Kettenrichtung um etwa zwel GrBBenordnungen
stidrker sind als senkrecht dazu, fiihrt bei polymeren Festkr-
pern zu einer starken Abhlngigkeit der mechanischen Eigenschaf-
ten von der Orientierung der Molekiilketten und von der Struk-
tur. Deshalb ist es schon seit langer Zeit das Ziel zahlreicher
Untersuchungen, einerseits die Morphologie des amorphen und
des teilkristallinen Polymeren zu bestimmen und andererseits
die Bedingungen, unter denen bestimmte Strukturen entstehen,
systematisch zu erfassen. Es zeigte sich, daB einer der Haupt-
faktoren, die fir die Entstehung einer bestimmten Struktur
verantwortlich sind, die Orientierung der Molekfile vor der
Kristallisation ist.

Da Polyethylenterephthalat bereits im amorphen Zustand durch
Verstrecken gut orientiert werden kann, stellt es eine geeig-
nete Modellsubstanz dar, um allgemeine GesetzmiBigkeiten {iber
den EinfluB einer Orientierung des amorphen Materials auf die
nachfolgende Kristallisation abzuleiten. Das isotrope {un-
orientierte) Polyethylenterephthalat kristallisiert wie
Keller '+2) 3) zeigten,
unter Ausbildung von Sph#rolithen, die aus tordierten Lamellen
bestehen. An hochorientierten Polyethylenterephthalat-Fiden
wurden vor allem von Bonart ‘_6), Giilllemann 7), Berg 8
Fakirov und Fischer °)

und in neuverer Zeit Watkins und Hansen

sowie
réntgenographische Messungen durchge-
fihrt. Es wurde gefolgert, da8 hier ein uniaxial orientiertes,
parakristallines Schichtgitter aus mosalkartig aufgebauten
Lamellen vorliegt. Bei einer uniaxialen Orintierunc von Folien

wurde von Heffelfinger, Burton und Lippert 10.11)

mit zuneh~
mendem Verstreckungsgrad ein Ubergang von einer untaxialen

Orientierung zu einer uniplanar axialen Orientierung gefunden.
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Biangardi und Zachmann 12) haben die morphologische Struktur
von uniaxial schwach und mittelstark orientiertem Polyethylen-
terephthalat aufgekldrt. Sie konnten zeigen, daf mit wachsen-
der Orientierung kontinuierlich alle Strukturen von der
Sphiirolithstruktur im isotropen Naterial Uber Biindel aus
tordierten Lamellen im schwach und mittelstark orientierten
Material bis zum parakristallinen Schichtgitter aus Lamellen
im hochorientierten Material auftreten. Insbesondere konnten
Biangardi und Zachmann 13) in uniaxtal schwach orientierten
Proben die Existenz elner sogenannten "a-Orientierung® nach-
welsen.

In neuerer %eit gehen die Bestrebungen dahin, die Anordnung
der Ketten in den nichtkristallinen Bereichen teilkristalliner
Polymerer zu ermitteln. Anhand von Messungen mit der magne-
tischen Kernresonanz konnte gezeiat werden, daB im uniaxial
verstreckten Polyethylenterephthalat mit zunehmender Orien-
tierung der Anteil an Schlaufen abnimmt und der an verbinden-
den Molekillketten zunimmt '%).

Die mechanischen Elgenschaften uniaxial verstreckter Poly-
ethylenterephthalat-Proben wurden vor allem von Hadley,
Pinnock und Ward 15) untersucht. Dabei wurde unter anderem
gezeigt, daB der Elastizititsmodul in Verstreckrichtung be-
deutend grBBer ist als senkrecht dazu.

Alle Untersuchungen hinsichtlich der gerade erliuterten Mor-
phologie gingen immer vom Endzustand der Kristallisation aus.
Fiir ein vollstindiges Verstindnis der Morphologie ist es je-
doch wiinschenswert, mehr ber die zeitlichen Zwischenzustlnde
zu erfahren. Die ersten Ansitze dazu wurden von einer Reihe
von Autoren ‘o718 gelegt, die die isotherme Kristallisation
von unorientiertem Polyethylenterephthalat untersuchten. Die
Kristallisation von orientiertem Material wurde von Steward
und Smith 19) untersucht und in neuerer Zeit auch von Althen
und Zachmann 20). sowie Alfonso, Verdona und Wasiak 21,.
Speziell die zeitliche Entstehung der kristallinen Phase an
unorientiertem Polyethylenterephthalat haben Zachmann und
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Schmidt 22) anhand der R&ntgenklein- und RSntgenweitwinkel-
streuung untersucht, wobei sie den jewelligen Kristallisa-
tionszustand durch Abschreckung einfroren. Diese "Einfrier-
technik” liegt auch den Untersuchungen obiger Autoren 20,21}
zugrunde, Erst durch die Entwicklung von 1- und 2-dimensio-
nalen Zihlern ist es mdglich geworden, in Verbindung mit einem
Drehanodengenerator, an Polyethylen die isotherme Kristalli-
sation anhand der RSntgenkleinwinkelstreuung zu verfolgen 23’,
ohne die Proben abschrecken zu missen. Durch den Einsatz

der Synchrotronstrahlung ist es in neuester Zeit nbglich ge-
worden, auch schwach streuende teilkristalline Polymere wih-
rend der isothermen Kristallisation r¥ntgenographisch zu ver-
folgen, um so das Verstindnis Uber die Entstehung der kristal-
linen Bereiche zu vertiefen. Darilber hinaus lassen sich nun
auch schnell ablaufende Relaxationsvorginge und Phaseniiber-

24,25)

ginge registrieren.
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2. Thema der Arbeit

Orientiert man die Molekiilketten einer Polyethylenterephthalat-~
Folie in eine Richtung (uniaxial), so zeigt sie eine sehr hohe
meéhanische Festigkeit bei Beanspruchung in dieser Richtung.
Die Folie bricht aber verhdltnism#8ig leicht, wenn die bean-
spruchende Kraft senkrecht zu den Holekiilketten angreift. Bei
der Herstellung von Folien, die z.B. als Trédger fiir Tonblnder
dienen, verstreckt man diese daher biaxial, d.h. die Folie
wird in zwei zueinander senkrecht stehenden Richtungen orien-
tiert. Dadurch wird erreicht, daB die Ketten alle mdglichst
gestreckt sind und in der Folienebene liegen, wobei sie aber
innerhalb dieser Ebene alle Richtungen mit gleicher Wahrschein-
lichkeit annehmen. Eine biaxiale Verstreckung in 2wei zueinan-
der senkrecht stehenden Richtungen 1ldBt sich entweder gleich-
zeitig durchfiihren 85) oder man verstreckt zundchst in eine
Richtung und im AnschluB daran in die zweite Richtung (Stufen-
verstreckung). Dieser ProzeB der Stufenverstreckung ist von
einigen Autoren 86.87) penutzt worden, um die Erscheinung

der Scherbdnder in Polymeren zu untersuchen. Die in dieser
Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen an biaxial orientiertem
Polyethylenterephthalat basieren ebenfalls auf dem Prozef

der Stufenverstreckung.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, ausgehend vom amorphen
Polyethylenterephthalat durch Varjiation der Verstreckbedingun-
gen sowohl durch uniaxiale als auch durch biaxiale Verstreckung
verschiedene Orientierungszustdnde herzustellen. Die uniaxial
orientierten Proben werden dann isotherm kristallisjiert um Aus-
sagen ilber die sich wdhrend der Kristallisation bildende
morphologische Struktur zu erhalten. Diese wird einerseits

mit dexr Struktur von ebenfalls isotherm kristallisiertem,

nicht orientiertem Material und andererseits mit der bereits
gut untersuchten Morphologie des kristallinen Endzustandes
uniaxial orientierter Proben diskutiert. Dariiber hinaus soll
auch der EinfluB der Kristallisatjonstemperatur auf die ent-
stehenden Strukturen bestimmt werden.
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Bei dem biaxial orientierten Polyethylenterephthalat werden
Untersuchungen darilber durchgefithrt, wie die Orientierung
von den Verstreckbedingungen abhidngt und welchen Einflu8
die Orientierung auf die morphologische Struktur hat, die
nach einer anschlieflenden Kristallisation erhalten wird.

Es soll insbesondere festgestellt werden, inwiewelt die
entstandenen Strukturen von der vor der Kristallisation
vorliegenden Orientierung abhingen. Dariiber hinaus soll un-
tersucht werden, ob sich die Vorstellungen fiber die Orientie-
rungsmechanismen uniaxial verstreckter Proben auch auf das
biaxial verstreckte Material Ubertragen lassen. Schlie8lich
werden auch hier die Einfliisse der Kristallisationstempera-
tur auf die entstehenden Strukturen bestimmt.

Es werden hierzu folgende Untersuchungen durchgefiihrt:
Amorphe Proben aus Polyethylenterephthalat werden unter
verschiedenen Verstreckbedingungen uniaxial und biaxial
orientiert. Der erhaltene Orientierungszustand wird durch
Messungen der Doppelbrechung und der R¥ntgenklein- und
Rontgenweitwinkelstreuung charakterisiert. Anschlieflend
werden die biaxial verstreckten Proben unter festgehaltenen
Enden kristallisiert und danach einer erneuten Strukturunter-
suchung unterzogen, widhrend die untaxial verstreckten Proben
wihrend einer isothermen Kristallisation mit festen Enden
anhand der R&ntgenkleinwinkelstreuung zeitaufgeldst unter-
sucht werden.

Die 1n dieser Arbeit zusammengefaBten Ergebnisse sind zum
Teil bereits publiziert, wie die zeitaufgeldste RiOntgen-
kleinwinkelstreuung an uniaxial orientiertem 26)

27 Polyethylenterephthalat.

und un-
orientiertem



B. THEORETISCHE GRUNDLAGEN UND AUSWERTEMETHODEN

1. Synchrotronstrahlung

1.1. Einleitung

Synchrotronstrahlung ist eine elektromagnetische Strahlung,

die von hochenergetischen Elektronen oder Positronen auf
gekriimmten makroskopischen Bahnen emittiert wird. Solche
gekriimmten Bahnen liegen bei Synchrotronen und Speicher-

ringen vor, wo geladene Teilchen durch starke Magnetfelder

auf Kreisbahnen gehalten werden. Typische Radien dieser

Bahnen sind von der GrdBenordnung Meter. Urspringlich hatte

die Synchrotronstrahlung nur Bedeutung fiir die Konstrukteure
von Beschleunigern als unerwlinschter Strahlunasverlust der
Elektronen. Erst nach 1960 setzte eine systematische Ausnutzung
der Synchrotronstrahlung auf den Gebileten der Atom-, Molekular-
und Festkdrperspektroskoplé, sowle Oberflichenphysik, Struktur-
untersuchung an Festkbrpern, Rontgenmikroskopie und R&ntgen-

28)

lithographie ein . Seit 1971 werden ebenfalls Strukturunter-

29,30} Die

Zahl der Anwender nimmt weiterhin zu. Der Grund flir das groBe
Interesse an der Synchrotronstrahlung liegt an den hervorra-

suchungen an biologischen Objekten durchgefiihrt

genden Eigenschaften dieser Quelle, welche im folgenden Ab-
gchnitt ndher beschrieben werden.

Die fiir wissenschaftliche und technologische Anwendungen

wichtigen Eigenschaften der Synchrotronstrahlung lassen sich

folgendermaBen zusammenfassen 28,31),
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1. Sehr intensives kontinujerliches Spektrum, welches
vom Infraroten bis zu den harten R¥ntgenstrahlen reicht.

2. Starke Kollimation in die momentane Flugrichtung des
Elektrons bzw. Positrons (typisch: 0,1 mrad im R6ntgen-
bereich}.

3. Hoher Anteil polarisierter Strahlung deren elektrischer
Feldvektor in der Bahnebene schwingt (linear polarisiert).

4. Elliptische Polarisation in den Ausliéufern oberhalb und
unterhalb der Bahnebene.

5. Gut definierte Zeitstruktur, die ein Abbild der Zeitstruk-
tur des Elektronen- bzw., Positronenstrahles ist (Pulse
sind klirzer als 100 psec).

6. Gute Berechenbarkeit aller Eigenschaften der Quelle, wenn
die Parameter des Tellchenstrahles gegeben sind. .

Gegenilber einem Synchrotron bietet ein Speicherring folgende
zusdtzliche Vortetile:

7. Im Speicherring liuft der Teilchenstrahl im Ultrahoch-
vakuum (< 10~% Torr), so dad Experimente, die fiir Ober-
flichenuntersuchungen Ultrahochvakuum bentigen, direkt
durchverbunden werden kénnen. Im Synchrotron ist dagegen

B Torr notwendig, da der Strahl

nach der Beschleunigungsphase von ca. 10 msec extrahiert

wird.

nur ein Vakuum von etwa 10

B. Geringe Strahlausdehnung am Quellpunkt.

9. Hohe Stabilit#t der abgestrahlten Leistung {iber mehrere
Stunden.

Eine weltere Eigenschaft der Synchrotronstrahlung ist noch

2u erwdhnen: die Strahlung ist inkohdrent. D.h., die vom selben
Tangentialpunkt emittierten Strahlungen zweiler nacheinander
folgender Pulse sind vollstdndig unabhlingig. Bénard und
Rousseau 32) haben die statistischen Eigenschaften der Syn-
chrotronstrahlung berechnet und gezeigt, da8 die Koh&renz-
linge (maximaler Abstand zwischen korrelierten Abstrahlungs-
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punkten) etwa 200 X betrdgt, solange die abgestrahlte
Wellenldnge A kleiner als die Linge des Elektronenbunches
{zur Erklirung eines "Bunches” siehe Abschnitt 1.2.4.) ist.
Das hat zur Folge, daB die von N Elektronen ausgesandte
Intensitét einfach N mal der Intensitdt des einzelnen Elek-
trons 1ist.

1.2.1. Abgestrahlte Leistung

Fiir ein einzelnes, beschleunigtes Teilchen der Ladung e ist
die auf der gesamten Umlaufbahn abgestrahlte Leistung im
nichtrelatjvistischen Fall (d.h. % << 1, v: Teilchenge-
schwindigkeit, c: Lichtgeschwindigkeit) durch die Larmor-

Gleichung 33) gegeben:

~

-
_2el aup
R B B -

Die Gr&Be 3 ist die Beschleunigung des Teilchens. Fiir ein
Teilchen der Masse m auf einer Kreisbahn mit dem Radius R,
der Geschwindigkeit f = % und der Energie E ist die relati-
vistische Form der vorangegangenen Gleichung:

1]
Q
k-
-
&=t
-
e

5 (2)

Der Energieverlust pro Umlauf durch ein Teilchen ist dann:

_4un e 3 E .4
8E = = F B (—3) (3)

Diese Gleichung zelgt, daB Protonensynchrotrone bzw. Speicher-
ringe aufgrund der etwa 2000 mal schwereren Masse gegeniiber
der Elektronenmasse fiir die Emission von Synchrotronstrahlung
bedeutungslos sind. AuBerdem sieht man, daB sich AE pro Umlauf
filr Elektronen (oder Positronen} mit der 4-ten Potenz ihrer
Energie #ndert. Da der Bahnradius R umgekehrt proportional ein-
geht, nimmt mit zunehmendem Radius der Energieverlust pro Um-
lauf ab.
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1.2.2. Winkel- und Spektralverteilung

Betrachtet man zundchst ein auf einer Kreisbahn nichtrela-
tivistisch (d.h.: % << 1) umlaufendes Elektron {oder Positron),
so sieht ein sich im Schwerpunktsystem des geladenen Teil-
chens mitbewegter Beobachter die Abstrahlcharakteristik des
Hertz'schen Dipols. Diese ist gegeben durch die abgestrahlte
Leistung dI in den Raumwinkel df:

g—z = & _¢? sin? @ 4)

Dexr Winkel © wird von der GrdSe 3 (Abb. 1) aus gemessen. Die
maximal abgestrahlte Leistung liegt in der Ebene tangential
an der Kreisbahn und ist Null parallel zum Teilchenbahnradius
(siehe Abb. 1., Fall a). Die Integration lber den gesamten
Raumwinkel ergibt gerade wieder die Larmor-Gleichung (1).
Liuft nun das geladene Teilchen schneller auf der Kreisbahn
um, so sieht ein Beobachter im Laborsystem eine mehr oder
weniger in Flugrichtung gebiindelte Abstrahlcharakteristik.
Fir eln mit nahezu Lichtgeschwindigkeit umlaufendes Teil-
chen (d.h. % =~ 1) sieht der Beobachter im Laborsystem in
Flugrichtung des Teilchens einen sehr engen Kegel, in den

die gesamte Leistung abgestrahlt wird (siehe Abﬁ. t., Fall b).
Die Transformation des Winkels 0', unter dem die Leistung
abgestrahlt wird, vom Schwerpunktsystem des Tellchens in

. das Laborsystem ist gegeben durch 33':
o' 1

Filr @' = 90° ist tan GL= (1-6)—1, so daB fir relativistische
Teilchen (d.h.: B = 1) folgt: 6.~ vy '. Somit ist v '
halbe 8ffnungswinkel des Kegels im Laborsystem, in den die

der

gesamte Leistung abgestrahlt wirxd.
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- —— A e ey e

-1

e
Fall a) Fall b) = ¢

Abb. 1: Abstrahlcharakteristik eines Elektrons (oder Positrons)
bei kreisfbrmiger Bewegung.
Fall a: nichtrelativistisch;
Fall b: relativistisch
Die unteren zweil Bilder zeigen die Intensitdtsver-
teilung in der Fliche parallel zur Umlaufbahn.

Das emittierte Spektrum eines nichtrelativistischen auf einer
Kreisbahn umlaufenden geladenen Teilchens beinhaltet im wesent-
lichen die Grundfrequenz w, = %. Bewegt sich nun das Telichen
relativistisch, so erwartet man zuniichst wieder die Emission

L}
r
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der Grundfrequen:z W, R % (z.B. beim Speicherring DORIS mit
R=12,12 m: w, 2,5 - 107 Hz, also im Bereich der Radio-
wellen). Da sich die punktférmige Ladungsverteilung eines
Elektrons (oder Positrons) durch eine &-Funktion beschrei-
ben 1&Bt, sieht der im Laborsystem stehende Beobachter auf-
grund des in Vorwirtsrichtung abgestrahlten engen Kegels,
nur einen kurzen Lichtblitz. In diesem emittierten kurzen
Wellenzug treten noch die h8heren Fourierkomponenten (sog.
Harmonische oder Oberwellen) der Grundfrequenz auf. Durch
die zusdtzlich auftretende Dopplerverschiebung wird die ge-
samte Abstrahlung zu den Oberwellen der Grundfrequenz W,
hin verschoben, so daB bei w, je nach Teilchenenergie geringe
oder keine Emission mehr stattfindet. Die Grenzfrequenz

w, der. h8chsten noch merklich Intensitit abgebenden Oherwelle
ist

-3
We = Fu Y (6)

Das bedeutet filr den Speicherring DORIS, daB bel einer Teil-
chenenergie von E = 4 GeV die 1011 bis 1012—te Oberwelle

der Grundfrequenz we emittiert wird. Somit liegt die Grenz-
frequenz W, im harten R8ntgenbereich (xc=¥ 0,1 g).

Die Teilchenbahn im Speicherring muB stabil sein; deshalb
habeﬁ die Magnetfelder einen Gradienten, der auf die Teilchen
fokussierend wirkt, so daB8 die Teilchen, die nicht genau auf
dem Gleichgewichtskreis liegen, stabile Schwingungen um die-
sen Gleichgewichtskreis ausfithren, die sogenannten Betatron-
schwingungen. AuSerdem verlieren die Teilchen.durch die abge-
gebene Synchrotronstrahlung permanent Energie, die auf kurzen
Beschleunigungsstrecken wieder zugefiihrt werden muB. Beide
Effekte verhindern eine konstante Umlaufgeschwindigkeit,

so daB die sehr dicht liegenden Oberwellen so stark verbrei-
tert werden, daB das abgestrahlte Spektrum {ilber den gesamten
Frequenzberejich zu einem Kontinuum wird.
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Die quantitative Form der Winkel- und Spektralverteilung

wurde von Tomboulian und Hartmann 34), basierend auf den

35), hergeleitet. Fir ein mono-

Schwinger'schen Arbeiten
energetisch geladenes Teilchen, das auf einer Kreisbahn

mit dem Radius R umlduft, ist die abgegebene Strahlungs-
leistung pro Wellenldngenintervall 4} und pro Azimutal-
winkelintervall d¥ (¥: Winkel zwischen Emissionsrichtung

und Bahnebene) als Funktion von ¥, X und der Teilchenenergie

E gegeben durch

2 2
8n Ree“»c 2.2 2 X 2
I(AY) = 5 —— (1 + x)° (K () + (—=) K (g}} (1
' 3 (Y-A)4 2/3 1»x2 1/3
mit x = y°¥, y = _Ei
nc
und E = zTu % (1#x2}3/2
YA

Die GrdBen K1/3 und KZ 3 sind die modifizierten Bessel-Funk-

tionen der 2., Art 36). Die Abbildung 2 zeigt die Winkelverteilung

der Strahlung flir das Synchrotron DESY 3N mit R = 31,7 m und

E = 6 GeV, die durch Gleichung (7) beschreibbar ist. Als Para-
meter treten verschiedene Wellenlingen X auf. Die Darstellung
zeigt, da8 mit Abnahme dex Wellenliinge die Biindelung stark zu-
nimmt. AuBerdem entnimmt man der Gleichung (7), daB die Ver-
teilung beziiglich des Winkels ¥ symmetrisch ist.

Integriert man Gleichung (7) liber die Wellenldnge ), dann er-
gibt sich fiir die Winkelverteilung der Strahlung

2 2
1Y) = L e?‘i Woaeh 2 g 3 ;-’-‘—-5} (8)
+ X

Als Beispiel zeigt Abb. 3 die Winkelverteilung der Strahlung

fir verschiedene Elektronenenerglien gemidB Gleichung (8) ftir

das Synchrotron DESY 37'.

-

-
3

-

Strahlungstet

Ty
BN 20w Sea

o ool

Strahlungsieistung

-,

%,

Abb. 2:

Abgestrahlte Leistung eines
monoenercetischen 6 GevV-
Elektrons fiir verschiedene
Wellenldngen als Funktion
des Azimutwinkels ¥

(R = 31,7 m)

Abb. 3:

Abgestrahlte Leistung fiir

ein monoenergetisches Elektron
verschiedener Energien als
Funktion des Azimutwinkels ¥
{R = 31,7 m)
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Die Spektralverteilung der Synchrotronstrahlung erhdlt man nach
Integration von I{X,¥}, also Gleichung {7), lber den Azimut-

winkel ¥:
+oo 5/2 2 by 4+o0
3 ki
1) = 5 oroenar = 2 2247 (8 sk ) dn (9)
- 16n° R A2

Die Funktion K5/3 ist ebenfalls eine Besselfunktion 2. Art.
Bei X = 0,42 Xc liegt das Maximum der Spektralverteilung.
Die Halbwertsbreite des Spektrums ist &) = 0,84 -« lc. Die
kritische Wellenlinge Xc ist eine GréBe, die die Breite der
Spektralverteilung charakterisiert.
LAn o, -3

Ao =3 R * ¥ (10)
Sie steht mit der Grenzfrequenz W, der Gleichung (6) in Re-
lation. Das spektrale Maximum (X = 0,42 Ac) verschiebt sich
wie A mit E™3, wie das in Abb. 4 durch die eingezeichnete
Gerade angedeutet ist. Um die verschiedenen Beschleuniger
miteinander vergleichen zu kbnnen, 148t sich foloende Zah-
lenwertgleichung fir lc angeben:
-3

A (8 =55 R (m) - E° (GeV) (11)

C
Die Abb. 4 zeigt die Spektralverteilung berechnet nach Glei-
chung (9) fiir verschiedene Elektronenenergien filir das Syn-
chrotron DESY 37).

Die Integration der Gleichung (8) iber ¥ oder Gleichuno {9)
Uber X ergibt wieder die auf der gesamten Umlaufbahn abge-
strahlte Leistung eines geladenen Teilchens, wie schon durch
Gleichung (2) beschrieben.
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Abb. 4:

Spektralverteilung der
Synchrotronstrahlung eines
monoenergetischen Elektrons
verschiedener Energien

(R = 31,7 m}

Strablungsieistung

Nun kreist in einem Synchrotron nicht nur ein einzelnes Elek-
tron, sondern eine grofie Anzahl, die einen kreisenden Strom
bilden. Alle bisher diskutierten Gleichungen fiir die abge-
strahlte Leistung eines Elektrons {oder Positrons), (2}, (7},
{8) und (9) lassen sich auf die abgestrahlte Leistung pro Ein-
heitsstrom umrechnen, in dem die obigen Gleichungen auf der
rechten Seite mit dem Faktor %5? multipliziert werden 31).

Der Strom ist dann in elektrostatischen Einheiten einzusetzen.
Wird der Strom in Ampere eingesetzt, so milssen die obigen
Gleichungen mit dem Faktor 3 - 109 %ﬁ? multipliziert werden.
Durch die Transformation der abgestrahlten Leistung pro
Elektron in die abgestrahlte Leistung pro Einheitsstrom sind
dle Probleme der Abweichung von der idealen Kreisbahn an Syn-
chrotronen und Speicherringen eliminiert. AuBerdem ist die
einzig interessante GrdBe, welche die zur Verfiligung stehende
Intensitdt bestimmt, der Strom, der durch die gekriimmten Ab-

schnitte lHuft.
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1.2.3. Polarisation der Synchrotronstrahlung

Die Synchrotronstrahlung ist vorwiegend parallel zur Synchro-~
tronebene polarisiert. Gleichung (7) beinhaltet auch diese In-
formation. Der erste Term in den geschweiften Klammern be-
schreibt die Winkelverteilung der Komponente bei der der E-Vek-
tor parallel zur Bahnebene schwingt, der zweite Term die dazu

senkrecht schwingende Komponente 37,. Definiert man wie iiblich
den linearen Polarisationsgrad
o - I. - I, "
LI +1, 12)
s0 ergibt sich: 2
2 2
K - X _x
2/3 2 i3
P, (X,¥) = (13)
L 2
K2, + X k2
2/3 1+x2 1/3

Abb. 5 zeiat die auf jewells 1 normierte Winkelverteilung der
abgestrahlten Leistung I, und I, flir verschiedene Wellenléngen
A des Speicherrings DORIS (R = 12,12 m) fiir eine Teilchen-
energie E = 3,5 GeV 28

a=126R A=12.4R A=1.24 R
3 In
gs it 4
P AN
0= i 38 } v I E——
$(mrad) Ptmrad) ${mrad}

Abb. 5; Winkelverteilung der abgestrahlten Leistung filir den
Speicherring DORIS (R = 12,12 m) fir E = 3,5 GeV
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Die Abbildung zeigt, daB die Synchrotronstrahlung zu 100 % in
der Ebene parallel zur Teilchenbahn (¥ = 0) polarisiert ist.
AuBerdem zeigt sich, daB im R8ntgenbereich (X = 1,24 g) die
parallel schwingende Komponente schon bei einem Azimutwinkel
von ¥ = 0,1 mrad auf die H3lfte abgefallen ist. Dort hat aber
gerade die senkrecht schwingende Komponente ihr Maximum. Nun
sind aber belde Komponenten um 90° phasenverschoben, so daB
auBerhalb der Tellchenbahnebene (Y < 0 < ¥) elliptisch po-
larisierte Strahlung vorliegt. Zerlegt man die elliptisch
polarisierte Welle in eine links- und rechtsdrehende Komponente,
so 148t sich auch der zirkulare Polarisationsgrad {iber

I
P, = ot (14)

bestimmen. Hierin sind I, und IL die rechts- bzw. linksdrehen-

R
den Komponenten. Abb. 6 zeigt einmal den linearen und den 2zir-

kularen Polarisationsgrad als Funktion des Azimutwinkels ¥,
28)

mit den Parametern der Abb., 5 .
A=124 R A=12.4 R A=1.264 R
e
£ 1L iR ]
1
£p
} i 4 _i . ; .
= e T T
-§‘s- 4L it ]
i
Y pmad ) gimedd glead)

Ahb. 6: Winkelverteilung des linearen und zirkularen Polari-
sationsgrades fiir den Speicherring DORIS (R = 12,12 m)
ftir E = 3,5 GeV

AuBerhalb der Bahnebene des kreisenden Teilchens liegt somit
elliptisch polarisierte Strahlung vor.
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1.2.4, Zeitstruktur der Synchrotronstrahlung

Die Synchrotronstrahlung hat eine sehr gut definierbare und
ausgeprigte Zeitstruktur. Diese ist ein Abbildung der 2Zeit-
struktur der umlaufenden Elektronen- oder Positronenpakete
{"Bunche"). Diese Bunche entstehen dadurch, daB es in den
Hohlraumresonatoren der Beschleunigungsstrecken giinstige und
ungiinstige Phasenlagen gibt. Aufgrund der Konstruktionsmerk-
male des Synchrotrons DESY dauert ein Beschleunigungszyklus
20 msec (50 Hz). Allerdings hat ein bei niedriger Energie
startender Bunch schon nach ca. 10 msec seine Endenergile

von ungefdhr 7,5 Gev. Es folgt dann eine Pause von etwa

10 msec in der der Bunch extrahiert wird und dann kann wie-
der ein neuer Bunch beschleunigt werden. Durch den Beschleu-
nigungszyklus entsteht z.B. die ROontgenstrahlung erst nach
etwa 7 msec. Fiillt man den einen Bunch in den Speicherring
DORIS ein, so liduft er dort stetig um und erzeugt jede
Mikrosekunde (mo== % =21 MHz)} einen nur Bruchteile von Nano-
sekunden dauvernden Lichtblitz ("single bunch” Betrieb). Nun
kann man einen Speicherring oder ein Synchrotron zu etwa 3/4
seines Umfangs mit Paketen filllen ("multi bunch” Betrieb).
Somit wird etwa zu einem 3/4 der Zeit, die filr einen Umlauf-
zyklus von 1 psec bendtigt wird, Intensitlit abgegeben (siehe
Abb, 7, obere Reihe}. Innerhalb dieser etwa 0,75 psec lang
dauernden Emission von Stf%hlung tritt elne weitere Zeltstruk-

tur auf. Diese ist festgelegt durch den Abstand zwischen den

H O] I ll ‘l ‘l ‘ ‘| l
0

. g 1 {rsec)

N
L

Abb. 7: Zeitstruktur der emittierten Synchrotronstrahlung.

1 (nsee)

Die Zeitachse wurde jeweils vergr8Bert, um die immer
klirzeren Strukturen gichtbar zu machen.

‘struktur ist in Abb. 7 flir den Speicherring DORIS
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einzelnen Elektronenpaketen. Dieser minimale Abstand zwi-
schen den Paketen betrdgt bei DESY 2 nsec mit einer Lindge
von etwa 0,1 nsec¢ {(siehe Abb. 7, untere Reihe). Diese Zeit-
28) dar-
gestellt. ’

1.3. Vergleich mit konventionellen R¥ntgenquellen

Wie im Abschnitt B.1.1. erldutert, wird von einem Synchrotron
bzw. einem Speicherring ein vom sichtbaren Bereich fiber den
VUV-8ereich (VUV: Vakuum~Ultra-Violett) bis in den Bereich

der harten R3ntgenstrahlen reichendes kontinuierliches Spek-
trum abgestrahlt. Da bis jetzt flir die Polymerphysik ledig-
lich der Rdntgenbereich mit X zwischen 1 ® bis etwa 2 8 ge-
nutzt wird, soll auf einen Vergleich insbesondere des VUV-
Bereichs mit anderen VUV-Quellen verzichtet werden. Erdrterun-

gen dariiber findet man bei Kunz 3',.

In der Polymerphysik werden {iblicherweise flir Rdntgenklein-
winkel- bzw. R¥ntgenweitwinkelstreumessungen R&ntgenrdhren
oder Drehanoden eingesetzt, die das Spektrum einer Cu-Anode
emittieren. Dieses Spektrum besteht aus einem kontinulerlichen
Bremsspektrum {weifies Spektrum) mit den iberlagerten charak-
teristischen Linien der Ku- und KB-Strahlung, von denen die
Ru-Linie besonders intensitdtsreich ist. Die Linienbreitg4
der charakteristischen Linie liegt bei etwa 3 bis 5 « 10 .
Um nun Rd3ntgenstrahlungsquellen miteinander vergleichen zu
kénnen, benutzt man zweckmi8igerweise die Leuchtdichte
(Brightness). Sie gibt an, wieviel Photonen pro Zeit (sec)
von einer Quellfliche (cm2) in einen Raumwinkel (sterad)

in ein Wellenl¥ngenband (8) emittiert werden. Die Dimension
der Leuchtdichte ist

Photonen

sec - cm2 - sterad - S
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Als Quellfliche, die die Photonen aussendet, ist die Quer-
schnittsfliche des Elektronen- {oder Positronen-) Bunches
einzusetzen. Diese betrdgt momentan etwa 2 « 3 mmz beim
Speicherring DORIS. Verringert man die Querschnittsfliche

der Bunche, so hat das eine Erhdhung der Leuchtdichte zur
Folge. Der PhotonenfluB {Photonen - sec~1l dndert sich dabeil
allerdings nicht. Der Vorteil einer Verringerung der Bunch-
querschnittsfliche ist vielmehr darin zu sehen, daB bei einer
1:1-Abbildung des Quellpunktes der gleiche PhotonenfluB in
einem kleineren Fokus vorhanden ist. Das ist insbesondere

fir die Rdntgenkleinwinkelstreuung an Hochpolymeren vorteil-
haft, da eine hbhere Strukturaufldsung ohne PhotonenfluBver-
ringerunc erreicht werden kann. Daher sollte beim Einsatz
rontgenstrahlfokussierender Optiken zur Klein- und Weitwinkel-
streuung an Polymeren die Leuchtdichte m8glichst groB sein.

Da R3ntgenrShren und Drehanoden nahezu isotrope Strahler sind
{die Intensitdt wird in den halben Raumwinkel abaestrahlt)
tritt bei Erhbhung der Aufl®sung immer ein Verlust im Photonen-
flud auf.

Bonse 38} hat einen Vergleich 2wischen einer ROntgenrdhre,
einer Drehanode und dem Speicherring DORIS fiir die Mo-Kn-Linie
durchgefilhrt und gefolgert, daB bei dgleichen Quellflidchen,
gleichen Raumwinkeln und gleichen Wellienlingenbandbreiten vom
Speicherring DORIS (bei E = 5 GeV, I = 100 mA) etwa 6 - 103
Photonen mehr emittiert werden, als von einer Drehanode. Auf-
grund der geringeren thermischen Belastbarkeit liegt die Zahl
der emittierten Mo—Ka—Photonen bel einer R8ntgenrdhre um etwa
den Faktor 30 niedriger als bel einer Drehanode 38).

Harmsen et al. 39 haben ebenfalls eine Abschitzung, jedoch

fir die Cu-K -Linie {* = 1,54 %) einer Drehanode und die
Wellenldnge A = 1,5 ® des Speicherrings DORIS, durchgeflihrt.
Diese Rechnungen ergaben, daB DORIS etwa 0,5 - 103 Photonen

mehr emittiert (fiilr E = 3 GeV und I = 200 mA) als die Dreh-
anode unter vergleichbaren experimentellen Bedingungen. Eben~
falls fir die Cu—Ka—Linie wurden von Stuhrmann 30) entsprechende

Berechnungen durchgefithrt. Als Resultat dieser Rechnungen ergab
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sich, daB gegeniiber einer 66 kW Drehanode der Speicherring
DORIS (bei E = 3 GeV, I = 50 mA) etwa 0,3 - 103 Photonen
mehy emittiert bei gleichen experimentellen Bedingungen.

Abb, 8 zeigt die Leuchtdichte als Funktion der Wellenlénge
im R&ntgenbereich fir das Synchrotron DESY und den Speicher-
ring DORIS. Zum Vergleich ist die Leuchtdichte der Cu—Ka—
Linie und des Bremsspektrums einer 60 kW Drehanode einge-

zeichnet 30).
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Abb. 8: Leuchtdichte (Brightness) der Synchrotronstrahlung

von DORIS (angenommene Quellgr®Be 1 - 10 mmZ) und
von DESY (angenommene Quellgréfie 3 - 10 mmZ). Zum
Vergleich ist die Leuchtdichte der Cu-Ku-Strahlunq
und die Bremsstrahlung einer 60 kW Drehanode einge-
zeichnet.
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Zusammenfassend ist zu sagen:

a)

b)

c)

d)

Die Leuchtdichte des Speicherrings DORIS ist im R&ntoen-
bereich um etwa der Faktor 102 - 103 grdBer als die bei
den konventionellen R8ntgenguellen {(einschlieBlich derx
Drehanodengeneratoren} im charakteristischen Peak. In

Relation zum Bremsspektrum betridgt der Faktor sogar iUs.

Die Synchrotronstrahlung wird innerhalb eines engen Raum-
winkels abgestrahlt (Rontgenbereich AY = b 0,1 mrad},
wihrend eine RYntgenrBhre nahezu isotrop emittiert.

Rontgenrdhren geben fast die gesamte Intensitdt innerhalb
eines schmalen Energiebandes ab (%?:z S5 - 10"), wihrend
sich die Synchrotronstrahlung kontinuierlich liber einen
groBen Energiebereich erstreckt.

Die im Speicherring abgestrahlte Intensitlit zeigt eine gut
definierte Zeitstruktur im Gegensatz zur Rdntgenrdhre.

Abb. 9 zeigt schematisch die Eidenschaften, die unter den Punkten

b)

bis d) zusammengefaBt sind.

I SYNCHRDTRON-
STRAMLURG

~ ——- RGNIGENRTRRL Abb, 9:

Schematischer Vergleich der
Synchrotronstrahlung mit einer
Réontgenrhre beziiglich ihrer
Charakteristika im Winkel, in
der Energie und in der Zeit.
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2, Streuung von Rontgenstrahlen

Fdllt ein ROntgenstrahl auf einen gasfdrmigen, flilissigen oder
festen Stoff, so werden dessen Elektronen zu Schwingungen
angeregt. Als Folge davon senden sie eine Streustrahlung aus,
die die gleiche Wellenlinge wie der einfallende Strahl be-
sitzt und mit diesem kohdirent, d.h. interferenzfihig, ist. Die
Abhlingigkeit der Intensit#t dieser Strahlung vom Streuwinkel
wird durch die Abstidnde der Elektronen und damit durch die im
untersuchten Stoff vorhandenen Ordnungsstrukturen bestimmt.
Die Rintgenstreuung ist daher das am h#ufigsten benutzte
Hilfsmittel zur Untersuchung der Kristallstruktur, der Nah-
ordnungserscheinungen in Fliissigkeiten sowie der Orientierung
von Kettenmolekiilen und der Anordnung der Kristallite in tell-
kristallinen Kunststoffen.

2.1. RYntgenweitwinkelstreuunyg zur Texturbestimmung

Bei Kettenorientierung sind viele Eigenschaften der Kunststoffe,
insbesondere die mechanischen Eigenschaften, richtungsabh#ngig.
Daher ist die Kenntnis der Orientierung der Kristalle in Bezug
auf ein HuBeres vorgegebenes Koordinatensystem wichtig. Wenn
die zu untersuchenden Materialien in polykristalliner Form vor-
liegen, so k&nnen die Angaben Uber die Vielfalt der vorkommen-
den Rristallorientierungen nur statistischer Natur sein. Man
bezeichnet die Gesamtheit der vorkommenden Orientierungen als
Textur. Beschrinkt sich die Aussage auf die Verteilung nur einer
bestimmten Netzebenenschar (hkl), so spricht man von einer
Polfigur.

Zur Bestimmung der Textur wird von der Reflexion monochroma-
tischer RUntgenstrahlung der Wellenliinge ) Gebrauch gemacht.
Flir eine bestimmte Netzebenenschar (hkl) mit dem Netzebenen-
abstand d tritt die Reflexion nach dem Bragg'schen Gesetz
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n-1=2-d-sin-g (15)

nur unter einem ganz bestimmten Winkel, dem Glanzwinkel g,
auf. Die Reflexintensitdt ist dann ein MaB fir das jeweils

in Reflexionsstellung befindliche Kristallvolumen. Es genlgt
daher, um die Orientierungsvertéilung einer gewdhlten Netz-
ebene der Kristallite einer Probe zu bestimmen, zuerst den
Strahlengang {Strahlquelle - Probe - Strahlendetektor) durch
ein Blendensystem entsprechend der Bragg'schen Beziehung
festzulegen und dann die Probe in einem Coniometer systema-
tisch so zu bewegen, daB eine reprédsentative Folge aller Orien-
tierungen durchlaufen wird, und die Reflexintensitdt zu re-
glstrieren. Die quantitative Beschreibung der Richtungen der
Kristallite in der Probe geschieht durch die Polfigurdarstel-
lung.

2.1.1. Die Texturtypen

Die Grundlagen einer qualitativen Klassifizierung der Orien-
tierungsmbglichkeiten fiir Polymere wurden von Sisson 40) ge-
schaffen und von Heffelfinger und Burton n

letztgenannten Autoren definierten sechs Texturtypen. Hdufig

erveitert. Die

liegen sowohl sehr komplexe als auch gemischte Typen vor, die
sich jedoch im allgemeinen anhand einer Kombination der sechs
Grundtypen beschreiben lassen. Irgendeine Art von Vorzugs-
orientierung 14Bt sich darstellen durch die Angabe der Orien-
tierungsverteilunc von bestimmten Kristallachsen oder Netzebenen
beziiglich eines orthogonalen von auBen an die Probe angelegten
Bezugssystems. In Abb. 10 ist die Elementarzelle eines Kristalls
mit den Zellkanten ;, b, € und den Winkeln zwischen den Kanten
a, B, v in eine Polymerprobe mit dem #uBleren orthogonalen Be-
zugssystem M, T, N eingezeichnet.
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M: Maschinenrichtung
T: Transverse Richtung
N: Normalenrichtung

Abb. 10: Anordnung eines Kristalls innerhalb einer Polymerprobe
mit dem probenfesten orthogonalen Bezugssystem M, T, N.

In den nachfolgenden graphischen Darstellungen ist die Syste-

matik der sechs OrientierungsmBglichkeiten von Makromolekililen

und Kristallen in der Nomenklatur nach Heffelfinger und Burton
schematisch dargestellt. In Klammern ist jewells noch die von

Sisson eingefilhrte Bezeichnungsweise angegeben.

Die "statistische” Textur zeigt keinerlei Vorzugsorientierung
und beschreibt somit den unorientierten Zustand (Teilbild a),
die verkiirzten Striche bzw. Punkte zeigen dle Projektion der
Ketten oder Kristallachsen in Blickrichtung.

Bei der "planaren” Textur liegt eine Kristallachse oder liegen
die Molekiilketten parallel zur MT-Ebene {Teilbild 4d)).

Dle Parallelitlit einer bestimmten Netzebenenschar zur MT-Ebene
bezeichnet man als "uniplanare" Textur (Teilbild e)).
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M M
N N
a) statistisch b) axial ¢) uniplanar-axial
{Sisson: uniaxial) {Sisson: selektiv
unjaxial)
M M
N T N
d) planar e) uniplanar f) plan-axial

{Sisson: uni-

planar)

Abb. 11: Darstellung der sechs Orjentierungsmdglichkeiten
von Makromolekfilen und Kristallen )

Bei der "axialen" Textur sind die Molekiilketten oder die
Mannigfaltigkeit einer bestimmten Kristallachse parallel zur
M-Achse ausgerichtet (Teilbild b)}.
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Die "plan-axiale” Textur beschreibt die Parallelit#t einer
ausgewlihlten Netzebenenschar zur H-Achse (Teilbild f))}. Der
Ubersicht halber sind in der Darstellung keine rechteckigen
Netzebenen benutzt worden sondern kreisfbrmige, da sonst

die Textur nicht erkennbar ist.

Bei der "uniplanar-axialen” Textur liegt eine bestimmte Kri-
stallachsenschar parallel zur M-Achse. Gleichzeitig liegen
bestimmte Netzebenen parallel zur Referenzebene MT (Teilbild c)).
Selbstverstiindlich lassen sich die Texturen auch auf andere
Ebenen und Achsen als Referenzelemente beziehen.

2.1.2, Stereographische Projektion

- e e m e e e = o o e e ow -

Wie schon in Abschnitt 2.1. erwidhnt, dient die Polfigur zur
guantitativen Darstellung der Richtungen der Kristallite in
einer Probe. Man denkt sich die Probe im Zentrum einer Kugel,
der Lagekugel, so angeordnet, daB die Normale N der Proben-
oberfliche nach oben weist (siehe Abb. 12).

Abb. 12: Stereographische Projektion des Flichenpols P auf
die Xquatorebene als Punkt P',



- 28 ~

Jede mbgliche Lage einer beliebigen kristallographischen Ebene
der Kristallite in der Probe 148t sich durch ihren Flichenpol P
festlegen; das ist der Punkt, in dem die Normale der bhetref-
fenden Netzebene durch die Oberfldche der Lagekugel hindurch-
stdBt. Diesem Punkt ordnet man die gemessene Intensitit zu.

sind alle Xristallite in der Probe regellos angeordnet, so

wird man auf die Lagekugel eine gleichmdBige Verteilung der
Flichenpole P finden. Sind in der Probe aber Vorzugsrichtungen
vorhanden, so entstehen auf der Oberfliche der Lagekugel unter-
schiedliche Belegungsdichten der Fldchenpole, die die Orien-
tierungsverteilung wiedergeben, Verbindet man nun jeden Flichen-
pol P auf der Oberfliche der Lagekugel mit dem Sildpol S der Kugel
durch eine Gerade, so ergibt die Gesamtheit der DurchstoBpunkte
auf der Aquatorebene eine Darstellung der Orientierungsverteilung
auf einer Ebene. Dieses einfache Projektionsverfahren (in Abb., 12
wird der Punkt P auf die Aquatorebene als Punkt P' abgebildet)
wird als "stereographische Projektion™ bezeichnet.

Von den Eigenschaften der stereographischen Projektion sind
zwel besonders wichtig:

1. Alle Kreise auf der Kugel bilden sich in der stereographi-
schen Projektion wieder als Kreise oder als gerade Linien
ab.

2. Die stereographische Projektion ist winkeltreu, d.h. die
Winkel auf der Kugeloberfliche sind den entsprechenden
Winkeln in der stereographischen Projektion gleich.
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2.1.3. Charakterisierung der Textur durch Polfiguren und

dexren Messung

Die réntgenographische Textur-Bestimmung beruht urspriinglich
auf der Ausdeutung der ungleichmdBigen Schwidrzungsverteilung
auf RbSntgenfilmaufnahmen nach der Debye-Scherrer-Technik.
Anhand von Abb. 13 14Bt sich das R&ntgenstreubild erklidren.

Abb. 13: Geometrische Anordnung Heim Planfilmverfahren zur
Registrierung der R8ntgenweitwinkelstreuung:
go einfallender Strahl, B gebeugter Strahl, ;hkl
Richtung der Normalen auf dgr beugenden Netzebene.
Der Reflexionskreis R gibt die Lage der Durchsto8-
punkte der Netzebenennormalen aller Netzebenen
{(hkl) an, an denen der einfallende Strahl So ge-
beugt werden kann.
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Ein monochromatischer Réntgenstrahl ﬁo der Wellenlinge )

fdllt parallel zur N-Richtung des HuBeren Bezugssystems der
Probe ein. Sind in einem Material die Polymerkristillchen
rdumlich statistisch orientiert, so treten auf dem Planfilm
als Streubild Interferenzringe auf, die man {ilber die Bragg’'sche
Gleichung (Gl. 15} bei Kenntnis der Elementarzellendaten je-
wells einer bestimmten Netzebenenschar (hkl) zuordnen kann.
Diese Interferenzringe kann man sich so entstanden denken,

daB von den gleichmiBig dicht auf der Lagekugel liegenden
Fldchenpolen einer ausgewdhlten Netzebenenschar nur diejenigen
in der Lage sein werden den einfallenden Strahl Bo abzubeugen,
die der Bragg'schen Gleichung genilgen, deren Normalen also

mit dem Strahl Bo einen Winkel von 90° - 6/2 bilden. Aufgrund
der statistischen Verteilung dieser Netzebenen liegen deren
Fldchenpole gleichmiBig verteilt auf einem Kreis, dem soge~
nannten Reflexionskreis R, so da8 das Beucungsbild dieser
Netzebenenschar auf dem Film einen Interferenzring mit kon-
stanter azimutaler Intensitdt bildet. Liegen nun die Kristill-
chen mit ihren Netzebenen und somit auch die Netzebenennormalen
in Form einer Fasertextur (punktierter Kreisring um die Achse
M in Abb. 13) vor, so wird der einfallende Strahl go nur noch
an den Netzebenen {hkl) gebeugt, deren Normalverteilung sich
mit dem Reflexionskreis schneidet. Die azimutale Intensitits-
verteilung der Streustrahlung b auf dem Planfilm entspricht
dann der Dichteverteilung der Flichenpole auf dem Reflexions-
keis R der Lagekugel. Die Planfilmmethode hat bei Texturbe-
stimmungen einen wesentlichen Nachteil: Die azimutale Inten-
sitdtsverteilung auf dem Debye-Kreis gibt nicht die Orientie-
rungsverteilung entlang eines GroBkreises wieder, sondern

nur die Orientierungsverteilung auf dem Reflexionskreis R
(siehe Abb., 13). Ist nun aber der Beugungswinkel O sehr groB,
s0 kann in einem relativ groBen Bereich um die M-Achse die
Orientierungsverteilung nicht mehr erfaBt werden. Man muB, um
auch diesen Bereich der Lagekugel zu erfassen, dann die Probe
um die T-Achse kippen und eine neuerliche Aufnahme herstellen.
Die Bestimmung der Orientierungsverteilung von Reflexen mit
groBem Bragg'schen Beugungswinkel erfordert béim Planfilmver-
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fahren mehrere Aufnahmen und ein relativ kompliziertes Aus~
werteverfahren.

Diese Schwierigkeiten lassen sich umgehen, indem man die Orien~
tierungsverteilung an einem Goniometer miBt, dessen Aufnahme-
geometrie in Abb. 14 gezeigt ist.

Abb. 14: Geometrische Anordnung beim Goniometer zur Registrie-
rung der ROntgenweitwinkelstreuung: Eo einfallender
Strahl; b gebeugter Strahl. Aus der Netzebenenschar
(hkl) kommen nur die Netzebenen in Reflexionsstellung,
deren Normalen ;hkl parallel zur M-Richtung liegen.

Beim Goniometér steht im Gegensatz zum Planfilmverfahren die
Richtung des einfallenden Strahls Eo nicht senktrecht auf der
M-Achse der Probe, sondern er schlieBt mit der M~Achse einen
Winkel von 90° - % thl ein. Der Streustrahldetektor registriert

nur die gebeugte Strahlung, die von Netzebenen stammt, deren
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Normalen in der von ss und b definierten Ebene liegen. Dreht
man wihrend der Messung die Probe um die N-Achse des proben-
eigenen Bezugssystems, so wird die azimutale Intensitdtsver-
teilung der gestreuten Strahlung proportional zur Netzebenen-~
dichte auf dem Reflexionskreis R {der jetzt ein GroBkreis ist)
der Lagekugel sein. Falls keine Fasertextur vorliegt {siehe
punktierter Kreisring in Abb. 14} kann durch Drehunc um die
M-Achse auch die Winkelabhlngigkeit der Orientierungsverteilung
beztiglich dieses Drehwinkels ermittelt werden.

Auf der Basis der gerade erliuterten geometrischen Anordnung
beim Goniometer arbeitet auch das sogenannte Texturgoniometer.
Dieses zeichnet sich dadurch aus, daB es simultan mit der Mes-
sung eine korrigierte, quantitative Polfigur in der stereo-
graphischen Projektion auf-
zeichnet. In Abb. 15 ist der
Aufbau eines Texturgoniometers
(schematisch} dargestellt. Die
Abbildung zeigt, wie zu den

bei jedem Goniometer vorhande-
nen 8- und I-Kreisen der Auf-
bau fiir die Probenneigung, be-
schrieben durch den Winkel a
{X-Bewegung), und die Proben-~
rotation, beschrieben durch

den Winkel ¥ {$-Bewegqung),
hinzugefiigt ist. Die Verteilung
der Netzebenendichte {Poldichte)
auf der Lagekugel wird elek~
tronisch nach dem Verfahren der
stereographischen Projektion

Reflexionsmessung

Probenreration durch P-Hewegung (siehe Abschnitt B.2.1.2.) auf
Probennci N-Bew
d;;ﬁgﬁf?:;‘m“mmg die Kquatorebene libertragen.

Die Probendrehung ¢ beil Reflexions-
messung (Winkel P in Abb. 12)
Abb. 15: Schematischer Auf- entspricht dabel konzentrischen
bau eines Textur- Kreisen, deren Polabstand von
goniometers in Re- der Neigung X (Winkel a in Abb. 12)
flexionsmessung der Probe abhdngt; die X-Bewegung
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allein wird durch Gerade, die durch den Pol gehen, abgebildet.
Bei texturfreien Proben wird man an allen Stellen der stereo-
graphischen Projektion eine gleiche Fléchendichte der Netz-
ebenennormalen vorfinden. Besteht jedoch eine gewisse Ordnung
der Kristallite in der Probe, so entstehen die charakteristi-
schen Formen der Polfiguren, die die Anisotropie der Probe
vollstdndig und anschaglich kennzetchnen.

Fiir alle Texturaufnahmen an Polymeren ist die vollsténdige
Netzebenendichteverteilung nicht durch eine einzige Methode
meBbar. Filr die vollstindige Polfigur muB ein Riickstrahl-
(siehe Abb. 15) und ein Durchstrahlverfahren (siehe Abb. 16)
verwendet werden. Das sogenannte Rickstrahl- oder Reflexions-
verfahren wurde zuerst von Schulz 42) beschrieben. Es eignet
sich besonders fiir Folien. Die Intensit#t des reflektierten
Strahles nimmt aber aus geometrischen Griinden mit zunehmender
Probenneigung X ab. Eine entsprechende Korrektur wird notwendig.
Die Methode versagt bei groBer Nelgung nahe 900, weil der ein-
fallende R&ntgenstrahl die Probe nur noch streifend trifft.
Das Durchstrahl- oder Transmissionsverfahren nach Decker,

Asp und Harker 43

ergdnzt das Rickstrahlverfahren in idealer
Weise. Es werden damit Netzebenen erfaBt, die auf dem Randbe-

reich {Equator der Lagekugel) der Polfigur liegen.

Schematischer Aufbau
eines Texturgoniometers
in Transmissionsstellung
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Der Wechsel vom Reflexions- in das Transmissionsverfahren wird
bei a = 60° vollzogen. Beim Durchstrahlverfahren {ibernimmt
jetzt der X-Kreis die Rotation der Probe um den Winkel ¥ und
der Q-Kreis die Probenneigung um den Winkel a. Um in der Pol-
figur einen stetigen Ubergang von der Reflexions- in die Trans-
missionsmessung zu erhalten, wird bei a = 60° Uber die gemes-
sene integrale Intensitit eine Anpassung durchgefiihrt, die
sowohl die Absorptions- als auch die Streuvolumenfnderung be-
rilcksichtigt.

2.2, R3ntgenkleinwinkelstreuung

Aus apparativen Griinden unterscheidet man zwischen der Streuung
bei Winkeln von mehr als etwa einem Grad, der sogenannten
Weitwinkelstreuung, und derjenigen bei geringeren Winkeln,

der Kleinwinkelstreuung. Mit der Weitwinkelstreuung erhidlt

man Information {iber Schwankungen der Elektronendichte mit
einer Periode von einigen Angstr8m bis zu etwa 20 %. sie eig-
net sich daher z.B. zur Bestimmung der Kristallgitterstruktur.
Die Kleinwinkelstreuung stammt dagegen von Dichteschwankungen
zwischen erheblich gr8Beren Bereichen. Man verwendet sie unter
anderem zur Bestimmung der Anordnung der Kristallite in teil-
kristallinen Kunststoffen sowie zur Untersuchung der GriBe

und Verteilung von Hohlrdumen.

2.2.1. Winkelabhingigkeit

.

Bei der Untersuchung der R3ntgenkleinwinkelstreuung von teil-
kristallinen Kunststoffen erhilt man im allgemeinen eine kon-
tinuierlich abfallende Streuung, auf der ein relativ breiter
Reflex aufsitzt (siehe Abb. 17)}. Diese Streuung rihrt daher,
daB sich der Kunststoff aus kristallinen und nichtkristallinen
Bereichen aufbaut {siehe Abb. 17). Bel v8llig regelmiiBigem
Aufbau wiirden diese Schichten filr den Rontgenstrahl wie ein
Gitter wirken und man erhielte eilne Reihe von scharfen Reflexen
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Abb. 17: Schematischer Verlauf der Intensitdt der R&ntgen-
kleinwinkelstréuung als Funktion des Streuwinkels,
wie ste ndherungsweise von der nebenstehenden 2-pha-

sen Struktur erzeugt werden kann.

ohne Untergrund. Da in Wirklichkeit die Dicke der Schichten
schwankt, ergibt sich wie bei Flissigkeiten nur ein einziger,
relativ breiter Reflex {oder h&chstens zwei Reflexe} und ein
diffuser Untergrund.

Bei dem Streuwinkel 9 = 90, bei dem der Reflex auftritt, list
sich anhand des Bragg'schen Reflexionsgesetzes der mittlere
Schwerpunktsabstand der Kristallite, die sogenannte Langperiode
L berechnen:

n_« X

L=77%m 6,72 . (17)

mit X : eingestrahlte Wellenlinge

n : Ordnung der Reflexion

Da das Bragg'sche Reflexionsgesetz nur fiir streng recelmiiBige
Anordnung gilt, die Dicke der einzelnen kristallinen Schichten
aber stark schwankt, erh#lt man auf diese Art bestenfalls eine
N#herung fir L. Zu welterreichenden und verliBlicheren Ergeb-
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nissen kommt man, wenn man aus der gesamten Streukurve die
korrelationsfunktion bestimmt. Diese gibt nicht nur iber den
mittleren Schwerpunktsabstand L Auskunft, sondern zusitzlich

tiber die Breite der Abstandsverteilung 44'.

2.2.2. Der Guinier-Plot

pekanntlich liefert eine homogen mit Materje erfiillte Xugel
kolloider GrdBe einen Intensitiitsverlauf (Streukurve), der
genau einer GauB'schen Kurve entspricht. Guinier hat diese
Erkenntnis dahingehend erweitert, daB man fiir alle korpuskula-
ren, auch von der Kugelgestalt abweichende Teilchen in erster
Niherung eine GauB'sche Kurve fiir den Intensitdtsverlauf an-

setzen kann 45’:

2,2
o) = 1t0) - RO, k-3 2 (18)

mit A: eingestrahlte Wellenldnge (X = 1.54 R fur CuKu)
und ©: Streuwinkel

Die Gr&Be R ist der Trigheitsradius (Streumassenradius) und
beschreibt das mittlere Abstandsquadrat der streuenden Elek-
tronen vom Schwerpunkt. Diese Beziehung gilt jedoch nur fir
stark verdlinnte und unorientierte Systeme, da sich bei diesen
die von den einzelnen Partikeln gestreuten Intensitliten addie-
ren. Die Gleichung (18) beschreibt den tats#chlichen Verlauf
der Intensitit um so genauer, je kleiner der Streuwinkel 0O
wird. Logarithmiert man Gleichung (18), so ergibt sich:

log I(8) = log 1(0) - KR2G? (19)
2
Die graphische Auftragung log I(6) als Funktion von ©
heiBt "Guinier-Plot" und dieser liefert aus der Steigung
den Trigheitsradius R, sofern die Auftragung eine Gerade er-
gibt.
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Weichen die streuenden Teilchen stark von der Kugelgestalt ab,
versagt die Auswertung nach Guinier. Zwar ist auch dann noch
Gleichung (18) als asymptotische Formel korrekt, der Giltigkeits-
bereich liegt aber bei so kleinen Winkeln, daB er in die experi-
mentell nicht mehr zugingliche Zone fdllt. In diesem Extremfall
14Bt sich jedoch wieder eine einfache Auswertung zur Teilchen-
analyse durchflihren. Eine besonders wichtige Gruppe von Teil-
chen, die von der Kugelgestalt abweichen, sind die "stdbchen-
formigen® Teilchen, die also in einer Dimension extrem aus-
gedehnt sind. Fiir diesen Teilchentyp 148t sich zeigen, daB dile
Streukurve in zwei Anteile aufgespalten werden kann 46'4?):

I(0) =1_ -1

q " h {20)

in den sogenannten Querschnittsfaktor Iq und den Lincgenfaktor
(Lorentzfaktor der Linge) Il' Dieser Sachverhalt 18Bt sich
folgendermafen erkldren: fiir extrem lange streuende Teilchen
mit unendlich diinner Querschnittsfldche ist die gestreute In-
tensitidt proportional 0-1 (Il'v 9-1). Geht man zu Teilchen

mit endlicher Querschnittsfliche liber, so hat man die gestreute
Intensitit I1 mit dem Querschnittsfaktor I zu gewichten.
Multipliziert man die Streukurve I(6) mit 6, so ist der Lingen-
faktor eliminiert, so daB sich fir den Querschnittsfaktor

= I .
Iq (e) « 0 (21)

ergibt. Man kann jetzt wie im Falle der kugelfBrmigen Teilchen
auch fiir die Querschnittsfliche eine Art Guiniler'sche Niherung
durchfithren:

log (1(8)+0) = log (I(0)-0) - K-Rgez, (22)

K = 257

so daB sich filr den Tridgheltsradius des Querschnitts

_ X Aflog (I(8)-+0)]
Ry “ w2 // 3

q n A0 (23)

ergibt.
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Eine weitere wichtige Gruppe von Teilchen sind die "lamel-
lenf8rmigen® Teilchen. Das sind Quader, bei denen die Kanten
der Grundflichen wesentlich orBBer als die Dicke ist. Fir
diesen Fall 148t sich die Streuintensitit wiederum in zwei

Antelle aufspalten 46"":

I(0) = I, ¢ I (24)

d F

wobei Id der Dickenfaktor und IF der Flichenfaktor {lorentz-

faktor der Fliche) ist. Hier hat man die gestreute Intensitédt
flir unendlich dilnne extrem ausgedehnte Platten Iz (IF'V 9'2)

beim Ubergang zu endlichen Dicken mit dem Dickenfaktor Id zu

gewichten. Die der Guinier'schen Ndherung 4hnliche Auswertung
fihrt dann zu folgendem Ausdruck fir die Intensit#t:

log (1(0)-6?) = log (1(0)-0%) - k-R2e?, k=4 H? 25

Aus der Steigung 138t sich dann der Trigheitsradius der
Dicke R, ermitteln

4
\ J/zllog {1(0) -6°) ]

2.2.3. Die Invariante

In der allgemeinen Theorie der RYntgenkleinwinkelstreuung

geht man von der Tatsache aus, dad fiir die Kleinwinkelstreuung
nur die Schwankung der Elektronendichte maBgebend ist. Die ge-
streute Intensit#t ist bestimmt durch das mittlere Schwankungs-

quadrat Anz, das daher auch als Streukraft des Systems be-

zeichnet wird. Wenn ein System aus zwel Phasen mit den Volumen-

anteilen a und (1~a) besteht, die sich durch die Elektronen-
dichtedifferenz An unterscheiden, so gilt

an? = (a1 a (1-a) (27)
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Flihrt man anstelle der Elektronendichte n die Massendichte p
ein, dann 14Bt sich Gleichung (27} iberfithren in

20 = (ap)? a (1-a) (28)

Anhand der Streukraft erhdlt man Auskunft liber die “kristalli-
nen" und "amorphen" Bereich sowie der Hohlriume in festen
Hochpolymeren. Porod 48) hat gezeigt, daB eine integrale GriBe,
die sogenannte Invariante Q existiert:

Q=711 bav (29)
o]

die unabhinglig von der Form und GrdBe der einzelnen Phasen
immer den gleichen Wert ergibt. Es gilt folgender Zusammen-
hang:
-
1) b2 ab = cove-(ap)iea (1-a) (30
o
mit b = 4n/) < 8in 6/2
wobei C: apparative Konstante
V: Streuvolumen
0: Streuwinkel
A: eingestrahlte Wellenlinge

ist.
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3. Doppelbrechung

3.1. Physikalische Grundlagen

Die Doppelbrechung wird bei Polymeren durch orientierte Anord-
nungen von anisotropen Strukturelementen (Kettenseagmente,
Kristallbereiche) verursacht. Sie kann aus der "Indikatrix"
dieser Strukturelemente berechnet werden. Die Indikatrix ist
ein Ellipsoid, dessen halbe Hauptachsen einerseits mit den
ausgezeichneten Richtungen der Strukturelemente zusammenfallen
und die andererseits die Brechungsindizes als Achsenlingen ha-
ben. Aufgrund der Dispersion gehSrt zu jeder Wellehlinge eine
eigene Indikatrix, die zwar immer dieselbe Hauptachsenrichtung,
jedoch unterschiedliche Brechungsindizes nx(k), ny(A) und
nz(X) hat.

Trifft nun ein polarisierter Lichtstrahl das Medium, so wird

er in zwei aufeinander senkrecht stehende linear polarisijerte
Komponenten zerlegt. Die Polarisationsrichtungen sind dabet
durch die Hauptachsen jener Ellipse gegeben, die durch den
Schnitt der Normalebene der Fortpflanzungsrichtung des Lichts
mit der Indikatrix entsteht. Der Brechungsindex flir jede dieser
linear polarisierten Komponenten stimmt mit der jeweiligen Lin-
ge der Halbachsen (n, bzw. n2) der Ellipse {iberein. Nach dem
burchgang durch das Medium weisen diese beiden polarisierten
Wellen einen Gangunterschied T auf, der umso gr¥Ber ist, je
dicker das Medium und je griBer der Unterschied der Brechungs-
indizes {n1 - n2) ist.

Die Komponente, die in 1-Richtung schwingt, breitet sich

im Medium mit der Geschwindigkeit vy = c/n1 = vei,, die senk-
recht dazu schwingende mit der Geschwindigkeit vy = c/n2 = vrh
aus. Bei einem Lichtweg der Linge 4@ im Medium ist die Wellen-
zahl der 1. Komponente d/l1 und der zwelten Komponente d/Az.

2

Nach Verlassen des Mediums liegt dann ein Gangunterschied
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d d A by c
Fr={3—-s)r=4d (5 -3535) =4 (= - ) = d(n, - n,)

11 12 Xl A2 vy 2 1 2
r=4n + 4 (31}

vor. Die Differenz An wird als Doppelbrechung des Hediums
beziiglich einer bestimmten Durchstrahlungsrichtung bezeichnet.

3.2. Messung der Doppelbrechung

Die Messung der Doppelbrechung erfolgt im allgemeinen am Pola-
risationsmikroskop mit der sogenannten Kompensationsmethode.
Polarisationsmikroskope unterscheiden sich von normalen Mikros-
kopen dadurch, daB8 die Linsensysteme spannungsfrel und damit
frei von Eigendoppelbrechung sein miissen. Polarisator Po). und
Analysator An sind aufeinander senkrecht eingestellt, so daB,
so lange kein Prédparat im Lichtweg liegt, Dunkelheit herrscht.
Das Praparat wird nun auf maximale Helligkeit gedreht (prak-
tisch geht man dabei so vor, daB man auf maximale Dunkelheit *
+ 45° einstellt). Damit schlieBen die Hauptachsen der Ellipse,
die die Schwingungsrichtung der beiden Komponenten angeben,

in die das polarisierte Licht zerlegt wird, sowohl mit dem
Polarisatoxr Pol als auch mit dem Analysator An einen Winkel
von 452 ein {siehe Abb. 18). Nach dem Durchgang des Lichtes
durch die Probe liegt zwischen dem in NN' und MM' schwingenden
Komponenten ein Gangunterschied I' = An + d vor. Solanage T # 0
ist, werden im Okular Helligkeit bzw. bel Verwendung von weiBem
Licht entsprechende Interferenzfarben beobachtet, Man kann nun
diesen Gangunterschied dadurch kompensieren, indem man ein Me-
dium in den Strahlengang bringt, das einen genau entgegenge-
setzten Gangunterschied erzeugt, so daB bei vollstindiger Kom-
pensation im Analysator Dunkelheit eintritt (siehe Abb. 18).

Dazu werden iiblicherweise Pldttchen optisch einachsiger Kristalle

(nx = ny < nz) wie z.B. Kalkspat verwendet, die senkrecht zur

optischen Achse (jene Achse, in der n, liegt) geschnitten sind.



- 42 - - 43 -

PO[ : Analysator
NN'$ AMM'
> > =0
Kompensator ..-_-:P <
> /”::> ]
N
> r=3n
< 2
<=
Abb. 18: Schwingungsebenen des Lichtes im Polarisationsmikros- Probe > >
kop. Pol ist die Polarisationsebene, An die Analysator- <::: >
ebene, NN' die Hauptachsenrichtung n, und MM' die c::i::
Hauptachsenrichtung n, der Probe

Fdllt das Licht senkrecht auf das Plittchen, ist seine Doppel- i
brechung An_.= n, - ny = 0. Durch Kippung um eine in der Schnitt- F%ﬂt"?SafOf
ebene liegende Achse (z.B. nyl wird fiir den einfallenden Licht-

strahl n, gréBer als nye d.h. An > 0. Abb. 19: Messung der Doppelbrechung nach der Kompensations-

Die praktische Messung erfolgt, indem man den Kompensator methode. Der Gangunterschied T in der Probe wird
solange kippt, bis vollstidndige xompénsauon, d.h. Dunkelheit durch den nachgeschalteten Kompensator beseitigt.
im Okular erreicht wird.Danach kann man aus dem Kippwinkel NN' und MM‘' sind die aufeinander senkrecht stehen-
des Kompensators den Gangunterschied berechnen. Da je nach den Schwingungsebenen der beilden polarisierten Wel-
Kompensator verschiedene Bichfaktoren zu berlcksichtigen sind, len 49'.
soll hier nur auf die jedem Kompensator beiliegende Beschrei-
bung verwiesen werden. Aus dem so bestimmten Ganqgunterschied T Eine ausfihrliche Beschreibung der MeBmethoden und der Grund-
und der Dicke d des Priparates kann dann die Doppelbrechung lagen sind in den Biichern von Wahlstrom 49) und Kleber °°!
aus der Gleichung _ zu finden.

tn =L (32)

berechnet werden.
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C. EXPERIMENTELLE VERFAHREN

1. Messungen mit der Synchrotronstrahlung

1.1 Dpie_doppelt-fokussierende R&ntgenkamera

Die in dieser Arbeit beschriebene zeitaufgeldsten Messungen
an Polyethylenterephthalat wurden beim EMBL (European Mole-
cular Biology Laboratory) durchgefiihrt, mit der dort instal-
lierten doppelt~fokussierenden R&ntgenkamera 51’. Die Kamera
ist ausflihrlich bei Hendrix et al. SN beschrieben, so daB

hier nur kurz iiber die wesentlichen Eigenschaften des Systems

berichtet werden soll.

Abb. 20 zeigt den schematischen Aufbau der MeBstrecke {(Kamera).

Q: Quellpunit

M: Monochromator Ge{ttt)

F: Fokus auf
dem Delektor

Abb, 20: Schematische Darstellung der doppelt-fokussierenden
R&ntgenkamera
Bild oben: Synchrotronstrahl mit Spiegel und Mono-
chromator
Bild unten: Optische Geometrie
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Der Synchrotromnstrahl trifft hinter einer Aperturblende auf
ein Spiegelsystem, das aus 8 seagmentierten Sioz-Platten be-
steht. Diese Spiegelanordnung befindet sich ca. 22 m vom
Quellpunkt entfernt, so daB der Strahl bei einer Divergenz

von AY = 0.2 mrad eine Hbhe von etwa 5 mm hat. An den Quarz-
spiegeln findet eine Reflexion des Strahles statt, wenn dieser
unter geniigend kleinen Winkeln, im Bereich von Winkelminuten,
auftrifft (streifender Einfall). Als Folge der Kritmmung der
Spiegelsegmente wird der Strahl vertikal fokussiert. Gleich-

DORIS: 3GeV, 50mA
A im Vakuum
B
E 10’} Totalreflexion :
£ ‘
[
g }
S 107
2 :
o
o Kristall-
) —*Mmonochromator
10't
o 10 w o °

Abb. 21: Wellenli#ngenspektrum der Synchrotronstrahlung des
’ Speicherrings DORIS (3 GeV, 50 mA) im Vakuum (——)
und nach Absorption durch ein Be-Fenster (....).
Die Abschneidegrenze durch Totalreflexion an den
Spiegeln ist ebenfalls eingezeichnet. Der Kristall-
monochromator schneidet ein schmales Band der Bret-
te AA/A & 1077 aus dem Spektrum heraus 3°',
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zeitig werden alle Wellenlingen, die der Totalreflexions-
bedingung nicht geniigen, nahezu unterdriickt. Der nachfolgen-
de Germanium Monochromator reflektiert an der (111)-~Ebene

den vertikal fokussierten Strahl innerhalb eines Wellenldngen-
bandes AA/A & 10> (siehe Abb. 21). Gleichzeitig wird der
Strahl bei der Monochromatisierung durch Verbiegung des dreieck-
férmigen Monochromators noch horizontal fokussiert. AuBerdem
ist bedingt durch die Raumgruppe des Ge{111) die Reflexion
der 2. Ordnung verboten. Die 3. Ordnung liegt (bei einer aus-
gewdhlten Wellenl&nge von A = 1.5 R) erst bei A = 0.5 ﬂ, die
wiederum von den Spiegeln mit einer Reflektivitlt von weniger
als 1073 durchgelassen wird.

Es zeigt sich, daB der Photonenflud bei einer Wellenlinge von

A = 1.5 % in einem Fokuss von etwa 2 x 3 mm2

in dem Bereich
1010 bis 1012 Photonen pro Sekunde liegt, je nach Elektronen-

energie und Speicherringstrom.

1.2. Die Detektorsysteme

In der R&ntgenbeugung werden iiblicherweise Filme und Zdhl-
rohre (Proportionalzdhler, Szintillationszdhler} bzw. Halb-
leiterdetektoren eingesetzt. Z#hlrohre und Halbleiterdetek-
toren haben gegenilber einem Film den Vorteil, daB sie jedes
einzelne Photon registrieren. Ein Film hat eine erheblich
geringere Empfindlichkeit, ist aber daflir der klassische
ortsempfindliche Flichendetektor mit der hchsten Ortsauf-
18sung. In den letzten Jahren sind eine ganze Reihe neuer
ortsempfindlicher Detektoren entwickelt worden. Das sind

im wesentlichen lineare ortsempfindliche Proportionalzihler
{eindimensionale Detektorénl, Vieldrahtproportionalzihl-
rohre {ortsempfindliche Flichenz8hler) und Fernsehkamera-
systeme, die ebenfalls ortsempfindliche Fldchenz8hler sind.
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Filr die in dieser Arbeit beschriebenen zeitaufgeldsten R&nt-
genstreumessungen wurden ein lineares ortsempfindliches

Proportionalzihlrohr 52)

und ein Fernsehkamerasvstem (SIT-
vidiconsystem) 33) eingesetzt. Beide Zdhlersysteme sind aus-
fithrlich von Gabriel Sz)und Reynolds et al. 33) beschrieben
worden. Aus diesem Grunde werden nachfolgend nur kurz die
Daten der Systeme, die fiir die R6ntgenkleinwinkelstreuung

an Polymeren charakteristiéﬁh sind, erldutert.

1.2.1. Der lineare ortsempfindliche Proportionalzdhler

- e e e e em e a e e e e e A e o e = = -

Die Funktionsweise des Zihlers ist die eines {iblichen Propor-
tionalzihlers. Die aktive Drahtlinge betrdgt 60 mm. Als F{ill-
gas wird ein Atgon*COz—Gemisch {2:1) verwendet. Die li3ngs
einer externen Laufzeitkette {(delay line) verursachte Lauf-
zeitdifferenz beinhaltet die Ortsinformation. Die Spektren
werden in einem Vielkanalanalysator akkumuliert und bei aus-
reichender Statistik in einem Rechner gespeichert. Der Z#hler
einschlieBlich der nachgeschalteten Ausleseelektronik kann

z#hlraten bis zu 5 + 10% 8”1 verarbeiten. Seine Ortsaufl8sung
betrigt etwa 400 pm.

1.2.2, bas SIT-Vidiconsystem

- e e = m m = = - -

Abb. 22 zeigt das Prinzip des Silicon Intensified Vidicons
{SIT-Vidicon) mit der zugehdrigen Datenauslese und deren Ab-
speicherung. Eine etwa 80 pm dicke ZnS (Ag) -Schicht ist auf

eine Glasfaseroptikplatte aufgedampft, die wiederum mit der
Glasfaseroptikplatte des eigentlichen Kamerakopfes optisch
gekoppelt ist. Ein gestreutes Rintgenquant wird in der ZnS{Ag}-
Schicht konvertiert und 13st nach Durchgang beider Glaserfaser-
optikplatten in einer Multialkalischicht ein Photoelektron aus
{siche Abb. 12). Das Photoelektron wird durch elektrostatische
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Abb. 22: Prinzip der SIT-KamerarBhre mit der Datenauslese
und der Datenspeicherung

Fokussierung unter Beibehaltung der Ortsinformation auf ein
Halbleitertarget abgebildet. Nach einer bestimmten Sammelzeit
hat sich auf dem Halbleitertarget eine Ladungsverteilung ge~
bildet, die ein Abbild des R¥ntgenstreubildes ist. Uber einen
rilckwiirtigen Elektronenstrahl wird das Halbleitertarget aus-~
gelesen., Die Signale werden dann in digitalisierter Form dem
Rechner zugefithrt.

Die aktive Fliche der SIT-Kamera betrigt 40 mm im Durchmesser.
Die Ortsaufldsung liegt bei etwa 200 pm.
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2. Das Texturgoniometer

Die Messungen der Polfiguren in stereographischer Projektion
zur Charakterisierung des biaxial verstreckten Zustandes
wurden mit dem Texturgoniometer nach Llicke der Firma Siemens
durchgefiihrt, welches die Cu—Ko—Linie (X = 1.54 8) einer
konventionellen ROntgenrdhre emittiert. Die Messuna der Rént-
genweitwinkelstreuung erfolate bis a = 60° {X-Bewegung) in
Reflexion (bei a = 60° wurde die integrale Anpassung durchge-
fihrt} und von a = 60° + % 5° bis a = 90° in Transmission
{(2-Bewegung) . Gleichzeltig wihrend der Messung wurde das Er-
gebnis durch einen Polfigurenschreiber in einer ca. 200 mm
gro8en Polfigur in stereographischer Projektion mit Intensi-

téten, die in 10 Farbstufen ilbersetzt sind, aufgezeichnet.

3. Die Doppelbrechung

Die Doppelbrechungsmessungen wurden an dem Polarisations-
mikroskop "Ortholux™ der Firma Leitz durchgefithrt. Zur Kom-
pensation des Gangunterschiedes stand eilnerseits ein Dreh-
kompensator nach Ehringhaus mit Kalkspatplatten (zur Rompen-
sation groSer Gangunterschiede) und andererseits ein Dreh-
kompensator nach Ehringhaus mit Quarzplatten (zur Kompensation
kleiner Gangunterschiede)} zur Verfilgung. Da der MeBberxeich
der Xompensatoren beiderseits der Nullage liegt, wurde die
Messung des Gangunterschiedes beiderseits der Nullage vorge-
nommen, um die MeBfehler m8glichst gering zu halten.

4., Die Materialpriif- und Verstreckmaschine

Die Verstreckung der Polyethylenterephthalat-Proben sowie die
Messung ihrer mechanischen Eigenschaften erfolgte an einer
Materialpriifmaschine der Firma Instron, Modell 1196. Zur Ver-
streckung der Proben oberhalb des Glaspunktes (T = 70° ¢)
stand eine Temperaturkammer mit Heifiluftumwllzung zur Verfiigung.
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5. Der Rdntgenvakuumofen Flir die Heizung wurde ein Kupferblock angefertigt, der Uber

sechs Heizpatronen zu je 50 Watt betrieben wurde. Abb, 23
Filr die zeitaufgelSsten Messungen wihrend der isothermen zeigt den R8ntgenvakuumheizofen flir die Rdntgenkleinwinkel-
Kristallisation sowohl am unorientierten als auch am uniaxial streuung.

orientierten Polyethylenterephthalat wurde ein heizbarer
vakuumofen gebaut. Als AbschluB des Vakuums gegen die AuBen-
atmosphire wurden 20 um dicke Polyimid-Folien (Kapton) ver-
wendet, da diese im Kleinwinkelbereich nur unwesentlich streuen.
Dariiber hinaus hat sich gezeigt, daB Kapton sehr strahlenbe-
stindig ist, was filr die hohe Leuchtdichte der Synchrotron-
strahlung wiinschenswert ist. Das anfidnglich eingesetzte Zellu-
loseacetat streut zwar im Kleinwinkelbereich auch nicht, hat
aber den ganz entscheidenden Nachteil, daB es nach kurzer MeB-
zeit durch die intensive Synchrotronstrahlung zerstdrt wird.

Probenhalter-
schacht

anschiuf

10pum Al-
Folie

-—Probe

Probenhaiter

Abb. 23: RSntgenvakuumheizofen filr die Kleinwinkelstreuung
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D. CHARAKTERISIERUNG UND VORBEHANDLUNG DER PROBEN

1. Dichtemessung

Zur Untersuchung wurden Folien der Firma Kalle AG verwendet,
die im amorphen, nichtorientierten Zustand vorlagen und die
eine Dicke von 250 pm bzw. 330 um aufwiesen.

Die Dichtemessung erfolgte mit einem Dichtegradienten in einem
Gemisch aus n-Hexan und Tetrachlorkohlenstoff bei 30° C. Fiir
-die Dichte der eingesetzten Proben ergab sich eéin Wert

p = 1.339 g/cm3.

2, Molekulargewichtsbestimmung

Das Molekulargewicht wurde viskosimetrisch in einem Gemisch
aus Phenol/1,1,2,2,~Tetrachlorethan im Gewichtsverhiltnis
3:2 Uber die Beziehung

_ -a
nl = K K (33)
bestimmt. Die Konstanten in der Gleichung sind nach Moore 34

flir Polyethylenterephthalat K = 4.68 - 10 % dl/q und a = 0.68.
Das so bestimmte Molekulargewicht betrug ﬁw = 32 000.

3. Uni- bzw. biaxiale Verstreckung und Temperung

Die uniaxiale Orientierung der 250 pym dicken amorphen Proben
erfolgte beil elner Verstrecktemperatur von Tv = 92° C. bie
erhaltene Doppelbrechung erstreckte sich {lber einen Bereich
von An_ = 9 - 10”3 bis fn = 41 - 1073, piese Proben sind als
schwach varstreckt zu betrachten, da die maximal mégliche
Doppelbrechung bei etwa Ano =200 - 1073 liegt. An diesen
uniaxial orientierten Polyethylenterephthalat-Proben wurde die
R8ntgenkleinwinkelstreuung wihrend einer isothermen Kristalli-

sation, bei festgehaltenen Enden, zeitaufgel8st untersucht.
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In Abb. 24 ist die in dieser Arbeit verwendete Methode der
biaxialen Verstreckung zusammengefaBt. Als Ausgangsmaterial
diente die 330 pum dicke, amorphe Polyethylenterephthalat-
Folie ({(siehe Abschnitt D).

}
50 —T—YZA» 15 TV=X> X

Abb. 24: Verfahren zur blaxialen Verstreckung von Polyethvlen-
terephthalat-Folien.

Ir 1. Schritt wurden von dieser Folie 50 mm breite Streifen
mit einer Einspannlinge von 50 mm mit unterschiedlichen Ver-
streckgeschwindigkeiten éz bel verschiedenen Verstrecktempera-
turen Tvz in z-Richtung verstreckt. Aus diesen uniaxial ver-
streckten Folien sind anschlieBend geeignete Streifen der
Breite 15 mm herausgeschnitten worden, die dann senkrecht zur
ursprilnglichen Verstreckrichtung bel verschiedenen Temperaturen
Tvx mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten tx verstreckt wur-
den. Die zur z~Achse senkrechte Richtung wird hier mit dem
Index x bezeichnet.
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Zwischen dem Einspannen der Folie in der auf die Verstreck-
temperatur vorgeheizten Temperaturkammer und dem Beginn des
Verstreckvorganges lag eine Aufheizzeit von 15 min. Dieses

war notwendig, um einerseits die Temperaturinderung, die durch
das U8ffnen der Kammer verursacht wurde, auszugleichen, anderer~
seits aber auch, um sicherzustellen, daB sich das gesamte Pro-
benvolumen auf der Verstrecktemperatur befand. Nach dem Auf-
heizen wurde die Folie mit den Verstreckgeschwindigkeiten

tz bzw. tx verstreckt und anschlieBend mit PreBluft auf Raum-
temperatur abgeschreckt. Die Festlegung der Verstreckverhdlt-
nisse Az bzw. Ax erfolgte dadurch, da8 vor dem Verstrecken

im 2 mm Abstand Markierungen mit einem Faserschreiber ange-
bracht wurden.

Im 2. Schritt erfolgte eine 2-stiindige Kristallisation der all-
seitig fixierten Proben bei einer Kristallisationstemperatur
von Tk = 240° C. pazu wurden die Proben in den auf Tk vorge-
heizten Vakuumofen eingebracht und nach dem Tempervorgang so-
fort in PreBluft abgeschreckt.
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E. MESSERGEBNISSE

1. Isotherme Kristallisation von unorientiertem Polyethylen-
terephthalat

Fiir die Registrierung der ROntgenkleinwinkelstreuung wihrend
einer isothermen Kristallisation von unorientiertem Polyethylen-
terephthalat wurden amorphe 300 um dicke Proben verwendet. Diese
wurden in den auf die Kristallisationstemperatur T, vorgeheiz-
ten Rdntgenvakuumheizofen geschleust. Aus Vormessungen ergab
sich, daB fiir einen statistischen Fehler der Z#hlrate von

5% bel obiger Probendicke eine Sammelzeit von 10 sec pro
Spektrum erforderlich war, bel einer Speicherringenergie von

3.5 GeV und einem Speicherringstrom von etwa 30 mA. Der fir

die isotherme Kristallisation ausgenutzte Temperaturbereich
erstreckte sich von 117.5° C bis 1452 c. oberhalb von 145° ¢
verliuft die Kristallisation so schnell, da8 eine auswertbare
Messung nicht mehr mdglich ist. Fiir die Auswertung wurden alle
Spektren stromnormiert, dann auf Absorption korrigiert und an-
schlieBend vom Untergrund befreit.

Ein typisches R8ntgenkleinwinkelspektrum ist in Abb. 25 darge-
stellt. Die Punkte reprisentieren die Zihlercebnisse, gemessen
mit dem linearen ortsempfindlichen Proportionalzdhler. Die
durchgezogene Rurve ist das Ergebnis einer mittels Spline-
Funktion 55) durchgefithrten Gldttung des Spektrums.

In Abb. 26 ist die relative Z#hlrate als Funktion des Streu-
winkels wihrend einer isothermen Kristallisation von Poly-
ethylenterephthalat bel einer Kristallisationstemperatur von

Tk =125° ¢ dargestellt. Die einzelnen Kurven zeigen den zeit-
lichen Verlauf der Kristallisation, dargestellt durch die
Kristallisationszelt als Parameter. Am Anfanyg der Kristallisa-
tion zeigen die Kurven einen gleichmiBigen Abfall mit zuneh-
mendem Streuwinkel. Im weiteren Verlauf bildet sich ein Maximum,
das sich langsam zu h8heren Streuwinkeln verschiebt. Gleichzei-
tig nimmt das Integral tiber die einzelnen Streukurven zu.
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Abb. 25: Beispiel einer Kleinwinkelstreukurve von kristallj-
siertem Polyethylenterephthalat.
Die Punkte zeigen die von einem linearen ortsempfind-
lichen Proportionalzihler gemessenen Ereignisse, wih-
rend die durchgezogene Kurve die Glittung der Kurve
mittels Spline-Funktionen darstellt.

-
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I in bel. Eirh.

0 5 10 15 20 25

Abb, 26: Zeitliche Entwicklung der Streukurven von Polyethylen-
terephthalat widhrend einer isothermen Kristallisation

bei T, = 125° c.
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Aus den im Computer abgespeicherten Spektren wurden, nach
den oben angefithrten Korrekturen, die Abstinde zwischen den
Intensitdtsmaxima der Reflexe bestimmt. Aus diesen Abstinden
148t sich gemiB der Beziehung L = A/(2+sin e /21 o, =
Streuwinkel im Maximum, A = 1.5 8 verwendete Wellenlénge)

der Schwerpunktsabstand L der Kristallite, die sogenannte
Langperiode, bestimmen. In Abb. 27 ist die Langperiode L

als Funktion der Kristallisationszeit t darcestellt. Der
Parameter ist die Kristallisationstemperatur Tk' Mit zuneh-
mender Kristallisationszeit nimmt die Langperiode monoton

ab, wobei in dem hier untersuchten Temperaturbereich der End-
wert von L unabhingig von der Kristallisationstemperatur ist.

16 135°C 12\3°c 17,5°C
141 .
£ 12 e
310;=
r:
1 3 H ST S S S
t/min

Abb. 27: Zeitlicher Verlauf der Langperiode wihrend einer
isothermen Kristallisation von unorientiertem
Polyethylenterephthalat. Der Parameter ist die
Kristallisationstemperatur Ty - )

Die Integration liber die einzelnen Kleinwinkelstreukurven

(siehe Abb. 26) ist ein MaB filr die Streukraft der Proben.

Die Streukraft Q der Proben (siehe Abschnitt B.2.2.3.) er-

gibt sich anhand der Beziehung Q = SI(b) b db (b = 4n/X sin

9: Streuwinkel und X = 1.5 & eingestrahlte Wellenlinge).

0/2,
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In Abb. 28 ist die XAnderung von Q als Funktion der Kristalli-
sationszeit bei unterschiedlichen Kristallisationstemperaturen
dargestellt.

o
©

Q in bel. Einh.
2 8

t/min

Abb. 28: Streukraft Q von unorientiertem Polyethylenterephthalat
widhrend einer isothermen Kristallisation als Funktion
der Kristallisationszeit bei verschiedenen Kristallisa-
tionstemperaturen.

Der zeitliche Verlauf von Q zeigt ein dhnliches Verhalten wie
der zeitliche Verlauf des Kristallisationsgrades wihrend einer
isothermen Kristallisation.

Weiterhin 148t sich aus den Kurven filr die Streukraft Q die
Halbwertszeit 1 bestimmen, die ein Ma8 dafiir ist, nach welcher
Zeit die Probe wihrend einer isothermen Kristallisation die
Hilfte ihrer Streukraft erreicht hat. Abb. 29 zeigt die Halb-
wertszeit tv als Funktion der Kristallisationstemperatur;

Aus dem Anfangsstadium der zeitlichen Entwicklung von Klein-
winkelstreukurven wihrend einer isothermen Kristallisation
lassen sich bel sehr kleinen Winkeln Aussagen iber die Kristal-
litgrdBen herleiten. Trigt man log (92-110)) als Funktion von 92
auf, so ergibt sich eine monoton ansteigende Kurve<mi€ zunehmen-
dem Streuwinkel ©. Dieses liegt im Widerspruch zu den Ergebnis-

sen von Schultz, Lin und Hendricks 23). Daraus 148t sich folgern,

200
175
150

1251

Abb. 29

Abb. 30
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Polyethylenterephthalat zu verschiedenen Kristallisa-
tionszeiten bei Tk = 117.5° c.
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daB die streuenden Teilchen nicht von lamellarer Gestalt sind.
Trdgt man dagegen log (0-I(0)) gegen 02 auf, so ergibt sich

bei kleinen Winkeln eine Gerade, die charakteristisch fiir st&b-
chenférmige Teilchen ist. Abb. 30 zeigt die logarithmische Dar-
stellung von 6-I(0) als Funktion des quadrierten Streuwinkels ©.
Im Anfangsstadium der isothermen Kristallisation zeigt sich

ein linearer Abfall der Kurven. Aus den Steicungen des linaren
Teils der Kurven 1&Bt sich der Tricheitsradius (siehe Abschnitt
B.2.2.2.) der streuenden Teilchen bestimmen, der uhabhingig

von der Kristallisationszeit 3.5 nm betrigt.
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2. Isotherme Kristallisation von uniaxial orientiertem
Polyethylenterephthalat

Zur Messung der Rontgenkleinwinkelstreuung wihrend der iso-
thermen Kristallisation wurden die uniaxial verstreckten Proben
an den Enden fixiert und in den auf die Kristallisationstempera-
tur Tk Qorgeheizten Rontgenvakuumheizofen geschleust. Wie im
Falle der isothermen Kristallisation von unorientiertem Poly-
ethylenterephthalat wurde auch hier eine Sammelzeit von 10 sec
pro Spektrum zu Grunde gelegt {Speicherrincenergie 4.8 Gev,
Speicherringstrom zwischen 10 mA und 20 mA). An den gemessenen
Spektren erfolgte wiederum die Stromnormierung, die Absorptions-
korrektur und der Abzug eines Untergrundes.

Die Abb. 31 zeigt in der oberen Reihe fiir drei Kristallisations-
zeiten tk die Kleinwinkelstreubilder einer Probe mit einer An-
fangsdoppelbrechung Ano = 9-‘10"3 wihrend einer isothermen

Kristallisation bei einer Kristallisationstemperatur Tk = 105° c.

t=81min t=11,4min  t=13,8min
Ane=9-107 , Ty =105°C

ofale

t=1,6min t=24min  t=13,8min
Bno=19-107% | Te=975°C
Abb. 31: Beispiele fiir die Enderung der Rontgenkleinwinkel~

streubilder von orientiertem Polyethylenterephthalat
wdhrend einer isothermen Kristallisation.

Tk: Kristallisationstemperatur
tk: Kristallisationszeit
Ano: Anfangsdoppelbrechung
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Die untere Reihe zeilgt die Kleinwinkelstreubilder fir eine
Probe mit einer Anfangsdoppelbrechung An0 = 19-10”3 bel einer

Kristallisationstemperatur Ty = 97.5° c.

Die Bilder der Abb. 31 sind Polarcidaufnahmen der vom Computer
auf einem Monitor dargestellten Streubilder.

Aus den im Computer abgespeicherten Spektren wurden nach den
oben angefiihrten Korrekturen einerseits die Abstéinde zwischen
den Intensitdtsmaxima und andererseits die azimutalen Halbwerts-
breiten der Reflexe bestimmt. Aus den Abstdnden zwischen den
Intensitdtsmaxima 138t sich analog dem Verfahren, wie es bel

der isothermen Kristallisation von unorientiertem Polyethylen-
terephthalat beschrieben wurde, auch fiir das uniaxial verstreck-
te Material die Langperiode bestimmen (hier betrug die einge-
strahlte Wellenldnge X = 1.25 Rl. Eine mtgliche Gr&Be, die als
MaB fur die Orientierung herangezogen werden kann ist die
azimutale Halbwertsbreite AY. Mit 2unehmender Orientierung

nimmt die Halbwertsbreite ab.

Die Abb. 32 zeigt die Langperiode als Funktion der Kristalli-
sationszeit filr Proben mit einer Anfangsdoppelbrechung bei

Ano = 19-10-3. Es zeigt sich, daB8 die Langperiode mit zunehmen-
der Kristallisationszeit abnimmt. Der sich einstellende Endwert
nach Beendigung der Kristallisationszeit nimmt mit steigender
Kristallisationstemperatur ab.

Die Abb. 33 zeigt beil entsprechenden Werten die azimutale Halb-
vertsbreite der Reflexe als Funktion der Kristallisationszeit.

Im allgemeinen nimmt die Halbwertsbreite mit zunehmender Rristal-
lisationszeit ab, d.h. die Orientierung der Kristallfldchen ver-
bessert sich. Eine Ausnahme bildet die Probe, die bei Tk =

108° ¢ kristallisiert. Die zugehdrige Kurve zeigt ein Zwischen-

maximum.

b}
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Abb. 32: Langperiode L als Funktion der Kristallisations-

zelt

tk fiir die Polyethylenterephthalat-Proben mit
3

einer Anfangsdoppelbrechung Ano = 19:10 ~. Die

Kristallisationstemperatur ist der Parameter.
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Abb. 33: Azimutale Halbwertsbreite AY der Reflexe als Funktion .
der Kristallisationszeit tk fur die Polyethylentere-
phthalat-Proben mit einer Anfangsdoppelbrechung

Ano

= 19.1073. per Parameter ist dle Kristallisations-

temperatur.
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Abb. 34: Langperiode L als Funktion der Kristallisations-

zeit tk fir eine Polyethylenterephthalat-Probe
mit einer Anfangsdoppelbrechung n = 41.1073

.

Die Kristallisationstemperatur betrigt Tk = 93° c.
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Azimutale Halbwertsbreite Af als Funktion der Rri-
stallisationszeit ty fir eine Polyethylenterephthalat-
Probe mit einer Anfangsdoppelbrechung n, = 41-1073
Die Kristallisationstemperatur betrigt T, = 93° c.
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Abb. 36: Langperiode L als Funktion der Kristallisationszeit t
filr Polyethylenterephthalat-Proben mit einer Anfangs-

doppelbrechung An_ = 9.1073. Dper Parameter ist die
Kristallisationstemperatur T

k
k*

Die Abb. 34, 35 und 36 zeigen Zhnliche Ergebnisse fiir Proben

mit einer Anfangsdoppelbrechung n = 411073 baw. bn = 9;10_3.
Flr die Proben mit einer Anfangsdoppelbrechung Ano = 910 ~ war
es nicht méglich, reproduzierbare Ergebnisse filr die Halbwerts-

breite AP zu erhalten, da die Orientierung der Proben zu gering
ist.

AuBerdem lieB sich feststellen, daB sich bei den hier unter-
suchten niedrig orientierten Proben im Rahmen des MeBfehlers
die gesamte Intensitit der Rontgenkleinwinkelstreuung auf
einem Debye-Kreis verteilt., Dazu wurden radiale Intensitits-
schnitte bei jeweils konstanten Azimutwinkeln ¥ gelegt und
daraus wiederum die Langperiode L bestimmt.
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3. Untersuchung méglicher Strahlenschiden an Polyethylen-
terephthalat

Es ist bekannt, dafi sich viele Hochpolymere widhrend der Be-
strahlung mit energiereicher Strahlung (z.B. R3ntgenstrahlung)

gelb oder braun fdrben. Um die Dosisleistung D = g% in der
bestrahlten Probe zu berechnen, geht man von der spezifischen
Energieabsorption %2 aus. Es gilt 56):

aw B, pL .

dm " o E ¢ t (34)

wobel % der Massenschwichungskoeffizient der Probe, E die
Energie der einfallenden Strahlung, ¢ der QuantenfluB und

t die Bestrahlungsdauer ist. Nun ist dle zeitliche Knderung
der spezifischen Energieabsorption gerade die Dosisleistung,
so da8 sich als grundlegende Beziehung zwischen Dosisleistung
und FluB

D=ﬁ=p‘g.¢ (35)

ergibt. Ublicherweise wird D in Mrad/h angegeben, so daB sich
unter Berticksichtiqung der Beziehungen 100 erg/g = 1 rad und
1 kev = 1,602 - 10-9 erg die Zahlenwertgleichung

6=5.77'10-8%'E~¢ (36)

2 2, -t

ergibt. Hierin sind & in cm /9, E in keV und ¢ in cm “.s
p

einzusetzen.

Die vorher beschriebenen Messungen der Réntgenkleinwinkelstreu~
ung an nichtorientiertem und orientiertem Polyethylentere-
phthalat wurden an den optischen Binken X 11 und X 13 durch-
gefilhrt. Da beide Systeme hinsichtlich ihrer abbildenden
Elemente (Spiegel, Monochromatoren und Blenden) symmetrisch
sind, ist auch der QuantenfluB ¢ beider MeBstrecken gleich,

Er betrdgt fiir einen Fokus von 7.5 mm2 und einer Z#hlrate von

etwa 51010 5”1 ¢ = 0.67-10 2ecm 2.5” 1. Die Wellenlinge der
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monochromatisierten Strahlung ist X = 1.5 R {d.h.: E =
8.05 keV} und u/p = 6.5 cmzlg fiir PET, so daB sich flir die
Dosisleistung D= 1.5 Mrad/h ergibt.

Eine adiquate Gr&Be zur Charakterisierung von Strahlenschiden
in Polyethylenterephthalat ist die Bestimmung des mittleren
Molekulargewichtes aus der Viskosit#dtsmessung (siehe Abschnitt
D.2.}. Dazu wurden mehrere Proben mit einer Dosisleistung
D=1.5 Mrad/h bel Raumtemperatur T = 22° ¢ in Luft und ein
weiterer Probensatz beil hoher Temperatur T = 220° ¢ im Vakuum
bestrahlt. Durch Variation der Bestrahlungsdauer ergibt sich
die von der Probe aufgenommene Dosis. AnschlieBend erfolgte
die Bestimmung des mittleren Molekulargewichtes gem4B Gleichung
(33). Abb., 37 zeigt das aus der Viskosititsmessung ermittelte
mittlere Molekulargewicht als Funktion der Dosis.

=t =0
L o]

204

10+

4

0 03 02 03 o4 05 O .

Abb, 37: Mittleres Molekulargewicht (aus der Viskosititsmessung)
von Polyethylenterephthalat als Funktion der Dosis.
{—o— T = 22° in Luft, —+— T = 220° C in Vakuum),
D = 1.5 Mrad/h.
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Die Kurven zeigen, daB keine Xnderung des Molekulargewichtes
anftritt. Somit 148t sich folgern, daB keine Strahlenschdden
in den Proben bei in dieser GrdBenordnung liegenden Dosis-
leistungen auftritt. Diese Folgerung ist in Ubereinstimmung
mit den Untersuchungen anderer Autoren.
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4. Biaxiale Verstreckung des amorphen Polyethylenterephthalat

Zur Untersuchung des Einflusses einer biaxialen Verstreckung
auf die Doppelbrechung wurden zunichst Folien uniaxial (in z-
Richtung) bei einer Verstrecktemperatur '1‘v = 92° C mit einer
Verstreckgeschwindigkeit éz = 400 % « min ' mittelstark (Xz =
4.4) orlentiert, d.h. nach dem Verstreckvorgang zeigten die
Folien eine Doppelbrechnung von Anoz = 92-10-3. AnschlieBend
wurden die Proben in x-Richtung, also senkrecht zur z—-Richtung,
verstreckt. Abb. 38 zeigt die Doppelbrechung Anoz als Funktion
des VerstreckverhHltnisses Xx.

Angz-103

Tyx96°C \ T,x=110°C

0 NG ¢ 3 54 Y
-2 =133
A}

-4
% tfl'n" Ymin
éx=557%%ﬁn
-8
= 61. i
b e8E7 BT

Abb. 38: Doppelbrechung Anoz einer in z-Richtung mittelstark
{An_, =s 90-1073) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie als Funktion des Verstreckverhiltnisses Xx wih-
rend der 2. Verstreckung.

= o = =
1. Verstreckung: T,, = 92 C, éz = 400 %/min, A, = 4.4
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Der Parameter ist die Verstreckgeschwindigkeit &x. Die drei
Teilbilder unterscheiden sich auBerdem durch die wéhrend der
2. Verstreckung eingestellte Verstrecktemperatur T _, die Anu-m:
bei 92° ¢, 96° c una 110° C lag. Es zeigt sich, daB die Doppel- 1001
brechung linear mit Ax abnimmt, durch An . = 0 geht und T =85°C
schlieBlich negativ wird. Eine negative bPoppelbrechung ist so 80- yX
zu verstehen, daB die Polymerketten jetzt bevorzugt in x-
Richtung liegen. AuBerdem entnimmt man der Abb. 38, daB die 60; %
boppelbrechung Anoz und somit die erreichte Orientierung nur 401
geringfligig von der Verstrecktemperatur und der Verstreckge-
schwinaigkeit abhlingt, 201 \
Ahnliche Ergebnisse erhilt man auch bei anderen Bedingungen 0 {\ \} v l'. )‘X
fiir dle Verstrecktemperatur Tozt Tux und Verstreckgeschwindig- 201
keiten éz, éx flir die erste und zweite Verstreckung. Die Abb.
39 und 40 zeigen die Resultate fiir den Fall, daB die Verstreckung -40-
Angy10° -60; £,=6.67 %
100} . -80!
- )
80 Tyx=80T 00 ¢,=667%; .
60 gx: 05"/7"““ '\.\
L0 Abb. 40: Doppelbrechung 4n . als Funktion des Verstreckverh#lt-
20 nisses Xx bei zwei verschiedenen Verstreckgeschwindig:3
A keiten éx ftir in z-Richtung mittelstark (lmoz x 90+10 7)
0 i & 5 L X verstrecktes Polyethylenterephthalat wihrend der 2. Ver-
20 streckung.
1. Verstreckung: T, = 85° C, £, = 400 %/min, A_ = 3.4
-40
-60l PR in z-Richtung nur bei 80° C bzw. 85° C erfolgt und nicht bei
92° c. Entsprechend wurde bei Tvz = 80° c die Verstreckgeschwin-
-801 digkeit ¢ verringert, um Schulter-Hals-Bildung zu vermeiden.

Abb. 39: Doppelbrechung A“oz einer in z-Richtuno mittelstark
(Anoz = 90-10_3) verstreckten Polvethylenterephthalat-
Folie als Funktion des Verstreckverh#iltnisses kx wdh-
rend der 2. Verstreckung.
B = o L 3
1. Verstreckung: Tvz 80~ c, éz

t &/min, \z = 4,4

z
Man findet auch hier den Nulldurchgang der Doppelbrechung
Anoz bei etwa xx & 2.5.
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Es erhebt sich nun die Frage, welchen EinfluB das AusmaB der
Orientierung bei der 1. Verstreckung auf die anschlieBende

2, Verstreckung der Probe hat. Dazu wurden Folien uniaxial

{in z-Richtung) bei einer Verstrecktemperatur Ty, = 92° ¢

mit einer Verstreckgeschwindigkeit tz = 400 % mj.n_1 schwach
orientiert (Xz = 2.8), so daB sie nach dem Verstreckvorgang
eine Doppelbrechung Anoz = 30-10'"3 zeilgten. Die Abb. 41 zeigt
wieder den FinfluB der 2. Verstreckung auf die Doppelbrechung.
Der Parameter ist wiederum die Verstreckgeschwindigkeit éz.

Anzzao3
L0l T,x=92C
20 S\ "
0 \ii‘. M )‘X

3 L
-20 \i\
3

~4,01 " \é":&m%/min
~60; ™

-0 £x=667%

-100;

Abb. 41: Doppelbrechung Anoz einer in z-Richtung schwach
’ (Anoz =~ 30-10—3) verstreckten Polyethylenterephthalat-

Folie als Funktion des Verstreckverhiltnisses lx wéh-

rend der 2. Verstreckung.

1. Verstreckung: Tvz = 920 Cc, éz = 400 */min, Az = 2.8
Wie schon bel den durch die 1. Verstreckung mittelstark orien-
tierten Proben zeigt sich auch hier eine nur geringfligige Ab-
hidngigkeit der Doppelbrechung 4n,, von der Verstreckgeschwindig-
keit éx. Jedoch verschiebt sich der Rulldurchgang zu einem nie-
drigeren Verstreckverh&ltnis A, ® 2. Die Verschiebung des Null-
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durchganges zu Ax # 2 zelgt sich auch dann noch, wenn die Be-
digungen filir die 1. Verstreckung abge#ndert werden, In der

Abb. 42 ist das Ergebnis ffir den Fall wiedergegeben, daB gdie
Verstreckung in z-Richtung bei T = 90° C mit einer Verstreck-

vz
geschwindigkeit von nur éz = 20 $/min erfolgte.

Abb. 42: Doppelbrechung A“oz als Funktion des Verstreckverhilt-
nisses Xx fir in z-Richtung schwach (Anozez 30'10-3)
verstrecktes Polyethylenterephthalat widhrend der
2. Verstreckung.

- o - -
1. Verstreckung: Tvz = 90" C, tz = 20 %$/min, Az = 7,4

Bis jetzt wurde lediglich das Verhalten elner in z-Richtung mit-
telstark (An_ =z 90-10"2) und schwach (&n_ 30-1073) orien-
tierten Folie untersucht. Eine in z-Richtung hohe Orientierung
148t sich erzielen, wenn man wiederum bei der Verstrecktempera-
tur Tvz = 92° ¢ una éz = 400 %/min verstreckt, jedoch jetzt auf
das Verstreckverhiiltnis Az = 6,1. Die erhaltene Doppelbrechung
liegt dann bei &n,, = 160-10_3. Die anschlieBend durchgefiihrte
2. Verstreckung zeigt jedoch gegenllber den in z-Richtung schwach
und mittelstark verstreckten Folien ein grundsitzlich anderes
Verhalten.
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Abb. 43: Doppelbrechung An einer in z~Richtung stark

(AnOz 160+10" ) verstreckten Polyethylentere~

phthalat-Folie als Funktion des Verstreckverhdlt-

nisses Ax wdhrend der 2. Verstreckung.

1. Verstreckung: T, = 92°, ¢, = 400 ¥/min, X = 6,1.
Bel diesen Proben miissen extrem kleine Verstreckgeschwindig-
keiten tx angewendet werden. Selbst dann ist es nicht m8glich,
eine Verstreckung bei Anoz 22 0 und bei negativen Werten der
Doppelbrechung ohne Schulter-Hals-Bildung durchzufithren. Auch
eine Steigerung der Verstrecktemperatur Tvx flihrt zum gleichen
Resultat. Die Schulter-Hals-Verstreckung filhrt zu einem natiir-
lichen Verstreckverhdltnis von Ax = 6. In Abb. 43 ist aus die-
sen Griinden lediglich der durch die 2. Verstreckung erhaltene‘
homogene Bereich der Doppelbrechung Anoz als Funktion des Ver-
streckverhdltnisses Ax dargestellt. Wie schon bel den in z-
Richtung mittelstark orientiertén Proben liegt auch hier der

- 75 -

Nulldurchgang bei Ay 2,5 {siehe Abb. 38, 39 und 40). Der
bei Ax = 6 eingezelchnete MeBpunkt ist zwar durch Schulter-
Hals-Verstreckung entstanden, er wird aber trotzdem den an-
gegebenen Parametern zugeordnet, da bei den in z-Richtung
stark orientierten Proben keinerlei Abhlngiakeit von der
Versﬁreckgeschwlndigkeit éx und der Verstrecktemperatur T
festzustellen ist.

vX

4.2. Rbntgenstreuung in Abhangigkeit von den Verstreckbedingungen

Bereits frither fand eine Relhe von Autoren 62'88'89', daB im
RSntgenstreubild uniaxial verstreckter Polyethylenterephthalat-
Proben ab einem Verstreckverhiltnis von etwa Az = 2 diffuse
Kristallreflexe auftreten. Diese sind der Streuuna des amorphen
Halos Uiberlagert und nehmen bel weiterer Steigerung des Ver-
streckverhdltnisses an Intensitit zu.

Zur Untersuchung des Einflusses einer biaxialen Verstreckung
von Polyethylenterephthalat auf die Rbntoenweitwinkelstreuung
wurden zunlichst von den in z-Richtung mittelstark (An oz ®
90+10" ) verstreckten Proben und anschlieBend in x-Richtung
orientierten Proben Flachkammeraufnahmen angefertigt. Die un-
terschiedliche Probendicke,.verursacht durch die Verstreckvor-
ginge, wurde durch entsprechende Variation der Belichtungs-
zeiten beriticksichtigt. ’

In Abb. 44 sind die R¥ntgenweitwinkelstreubilder in senkrech-
ter Durchstrahlung zur Probenoberfl¥che wiedergegeben. In
Abb. 45 ist zur Verdeutlichung eine schematische Darstellung
des Streubildes mit An_, = 9,7 1072 bei A, = 1 dargestellt
mit einer Indizierung der diffusen Kristallreflexe. Abb. 44
zeigt, daB der Hauptteil der Streuintensitit vom amorphen
Halo herriihrt. AuBerdem zeigen sich deutlich diffuse Reflexe,
die durch die Streuung an stark gestdrten Kristalliten verur-
sacht werden. Insbesondere am Kquator ist der amorphe Halo
von den Reflexen der {010)-, (111)-, (T10)- und (100)-Netz-
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ebenen iiberlagert. Der {105) -Reflex liegt bei einem Streu-
winkel 0 = 43° yng ist in der Planfilmmethode im allgemeinen
nicht sichtbar (zum Vergleich: der Streuwinkel der (100) -Netz~

Abb. 45:
ebene liegt bei 0 = 26,20).

Schematische Darstellung des
Streubildes bei An__ = 9,7-1072,

Ax = 1 mit Reflexindizierung.

An,,=6.4-107% A =15

Mit zunehmender Verstreckung in x-Richtung bzw. abnehmender
Doppelbrechung vergréBert sich die Halbwertsbreite der Reflexe.
Beim Nulldurchgang der Doppelbrechung Anoz zeigen sich sowohl

am Aquator die Reflexe mit sehr groBer Halbwertsbreite als

auch am Meridian diffuse Intensitdtsverteilungen. Bei der groB-
ten negativen Doppelbrechung liegen die.Reflexe bevorzugt am
Meridian, jedoch gegeniiber der in x~Richtung unverstreckten Probe

mit geringerer azimutaler Halbwertsbreite. Daraus 148t sich
schlieBen, daB die Ketten jetzt in x-Richtung eine bessere
Orientierung erhalten haben als vorher in z-Richtung.

Der EinfluB einer in z-Richtung nur schwach vorgegebenen
Orientierung (AnOz a130-10_3) und der sich anschlieBenden

2. Verstreckung auf die Rﬁntgenweitwinkelstreuung ist in der
Bildfolge der Abb. 46 dargestellt. Hier 2zeigt sich bei der

Tl -2 ) nur in z-Richtung orientierten Probe lediglich am Aquator
AnOZ=—3.5'1O P )\x=3.2 Anoz=—6.8'10 ; }\X=3.7 : eine geringfligige ErhShung der Intensitit des amorphen Halos.
Die gegeniiber den mittelstark verstreckten Proben schwache

. Intensitidt der Reflexe ist vermutlich auf die geringere Kri-
Abb. 44: Réntgenweitwinkelstreuung einer in z-Richtung mittel-

-3 .
(= . lyethylentere-
stark (Anoz % 2910 7) verstreckten Polyethyle : Anoz treten wiederum schwache Reflexe mit sehr groBer Halb-
phthalat-Folie fiir verschiedene Werte der Doppelbre- .

stallisation zuriickzufithren. Mit abnehmender Doppelbrechung

wertsbreite auf. Bei der gréBten auftretenden.negativen Dop-
chung wéhrend der 2. Verstreckung; pelbrechung liegen die Reflexe wieder bevorzugt am Meridian,
Ty, = 920 C, &, = 400 %/min, X, = 4,4; jedoch tlich schlech ienti 1s bei der in z-Rich-
vz o z . z 1L Oberfisiche Jedoch wesen ¢h schlechter orientiert als bei der in z-Ric
Tox =927 Cr &, = 6,7 ¥/min, Strah. ertiache. tung mittelstark verstreckten Probenserie.

[}
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An=-

L

An_,=-56107, A =4

Abb. 46: Rontgenweitwinkelstreuung einer in z-Richtung schwach
(Anoz:x 30010_3) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie fiir verschieden Werte der Doppelbrechung wihrend

der 2. Verstreckung;

= o & - = o
TVz = 927 C, g, = 400 %/min, Az = 2,8;

Ty = 92° ¢, ¢, = 6,7 %/min, Strahl L Oberfliche
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2 a2
An,,=16-102, A =1 An,,=-11102, A =6

Abb. 47: ROntgenweitwinkelstreuung einer in z-Richtung stark

(Anoz;g 160-10—3) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie fir den Anfangs- und Endwert der Déppelbrechung
wihrend der 2. Verstreckung;

T,, = 92° C, &, = 400 %/min, A, = 6.1;

T = 92° c, éx = 0,7 %/min, Strahl .L Oberfliche.

VX
Geht man von einer in z-Richtung stark orientierten Probe
(Anoz:x 160-10_3) aus, so zeigt das in x-Richtung unverstreckte
Material gut getrennt die (011)-, (010}-, (110}- und (100} ~Re-
flexe, die dem amorphen Halo am Kquator {iberlagert sind. In
Abb. 47 ist die ROntgenweitwinkelstreuung der in x-Richtung
unverstreckten und héchstverstreckten Probe gezeigt, da ins-
besondere der Nulldurchgang der Doppelbrechung aufgrund der
Schulter-Hals-Bildung nicht zu erzielen war. Die Probe mit der
negativen Doppelbrechung zeigt einerseits wieder Reflexe be-
vorzugt am Meridian und andererseits schon einen hohen planaren
Anteil an Ketten, was sich aus dem Fehlen der vorher noch am
Bquator vorhandenen {110)- und (100)-Reflexe schlieBen 1&8t.
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5. Kristallisation des blaxial verstreckten Polyethylen-
terephthalats

5.1. Anderung der Doppelbrechung als Folge der Kristallisation

Um den EinfluB der Kristallisation auf die Doppelbrechung zu
untersuchen wurden die biaxial verstreckten Proben bei festge-
haltenen Enden 2 Stunden lang bei 240° ¢ kristallisiert. An-
schlieflend erfolgte wiederum die Messung der Doppelbrechung,
die in gleicher Welse gegen das Verstreckverh&ltnis Xx aufge-
tragen wurde, wie bei den Kurven vor der Kristallisation.

[
160'\ TVX=92 C

o
N
~d

10
- 80
-120f -
-160]

Abb. 48: Doppelbrechung 8n, , einer in z-Richtung mittelstark
{an_, =2 90-10"3) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie nach der Kristallisation als Funktion des Ver-
streckverhdltnisses lx wdhrend der 2. Verstreckung
(—o— & = 6,67 $/min, —x— éx = 66,67 %/min)

1. Verstreckung: Tvz = 92° c, tz = 400 %/min, lz = 4,4)
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In Abb., 48 ist die Doppelbrechung Ankz einer in z-Richtung mit-
telstark verstreckten Probe {An_ xv 904107 %) als Funktion des
Verstreckverhiltnisses hx nach einer 2-stiindigen Kristallisa-
tion bei 240o C dargestellt. Der Parameter sind unterschied-
liche Verstreckgeschwindigkeiten éx' Man sieht, daB nach der
Kristallisation die in z-Richtung mittelstark orientierten
Proben eine erhthte Doppelbrechung sowohl im positiven als auch
im negativen Bereich aufweisen. Der Nulldurchgang hat sich ge-
genliber der ungetemperten Probe nur unwesentlich zu einem grd-
Beren Verstreckverhdltnis xx hin verschoben. Ab Ax =~ 4 zeigt
sich kaum noch eine Erh8hung der Doppelbrechung. Bezliglich der
Vefstreckgeschwindigkeit tx ist eine Abhdngigkelt nicht mehr
erkennbar.

Verdndert man die Bedingungen flUr die Verstrecktemperaturen
sowohl in z-Richtung als auch in x-Richtung, so ergeben sich
dhnliche Resultate, inbesondere tritt wiederum keine Abhingig-
keit von der Verstreckgeschwindigkeit auf. Abb. 49 zeiqt dieses
fur den Fall, daB die Verstreckung in z-Richtung und x-Richtung
nur bei 85° ¢ erfolgte und nicht bei 92° c.

Kristallisiert man nun Proben, die in z-Richtung nur schwach
(An,, = 30-10‘3) orientiert wurden, so zeigt sich auch hier
eine drastische Zunahme der Doppelbrechung sowohl im positiven

als auch negativen Bereich von Ankz.

Abb. 50 zeigt die Doppelbrechung nach der Kristallisation

Ankz einer in z-Richtung schwach (Anozcs 30-!0_3) orientierten
Probe als Funktion des Verstreckverh#ltnisses )_. Im Gegensatz
zu den in z-Richtung mittelstark (Anozss 90+10"°) orientierten
Proben verschiebt sich hier der Wulldurchgang geringfiigig zu
einem klelneren Verstreckverhiltnis Ax {siehe Abb. 41). Ab
A, = 3 biegt die Kurve um, so daB sich die Zunahme der Doppel-~
brechung verringert. Gegeniiber den in z-Richtung stark

lan = 1601077) und mittelstark {&n__ 2 90-10"3) verstreckten
Proben tritt bei den schwach verstreckten Folien die Besonder-
heit auf, daB diese nach der 2-stiindigen Temperung eine Linaen-
zunahme in x-Richtung aufweisen. Das 4uBert sich darin, daB die
vor der Kristallisation gespannten Proben nach AbschluB der
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Abb. 49: Doppelbrechung Ankz einer in z-Richtung mittelstark
{Anoz¢u 90°10—3) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie nach der Kristallisation als Funktion des Ver-
streckverhiltnisses ‘x wihrend der 2. Verstreckung
(—o— ¢t = 6,67 $/min, —x— & = 66,67 %/min)

1. Verstreckung: T = 8s° c, éz = 400 %/min, Xz = 3,4

vz
Kristallisation stark gewellt sind. Die Wellung der Proben

148t sich verhindern, indem zwischen zwei dlinnen Teflonplatten

bei freien Enden getempert wird. Allerdings entstehen dann sehr
unterschiedlich orientierte Bereiche, mit starken Schwankungen

der Doppelbrechung.
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Abb. 50: Doppelbrechung Ankz einer in z-Richtung schwach

(Anoz as 30'10_3) verstreckten Polyethvlenterephthalat-

Folie nach der Kristallisation als Funktion des Ver-

streckverhdltnisses lx wihrend der 2. Verstreckung.

1. Verstreckung: T . = 92° ¢, ¢, = 400 %/min, A, = 2,8
Der Kurvenverlauf der Doppelbrechung nach der Kristallisation
Ankz fiir eine in z-Richtung stark verstreckte (Anozzs 160-10'3)
Probe als Funktion des Verstreckverhliltnisses Xx ist in Abb. 51.
dargestellt. Es zeigt sich, daB durch die Kristallisation auf-
grund der schon vor der Temperung vorhandenen starken Orien-
tierung die Zunahme der Doppelbrechung sowohl im positiven als
auch im negativen Bereich nicht mehr in dem MaBe stattfindet,
wie bei den mittelstark und schwach orientierten Proben. Auch
wenn aufgrund der Schulter-Hals-Bildung keine MeBpunkte in der
Uhgebung unterhalb des Nulldurchgangs zu erhalten sind, so deu-
tet sich doch an, da® der Nulldurchgang bei einem Verstreckver-
h8ltnis Ax ad 3 zu erwarten ist.
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Abb. 51: Doppelbrechung nk einer in z- Richtung stark
(Anoz 2 160-10" ) orientierten Polyethylentere-
phthalat-Folie nach der Kristallisation als Funk-
tion des Verstreckverhdltnisses lx wdhrend der
2. Verstreckung.

1. Verstreckung: T = 92° c, &, = 400 %/min, X = 6,1

Somit tritt gegeniiber den in z-Richtung schwach und mittel-

stark orientierten Proben eine erhebliche Verschiebung des

Nulldurchgangs zu einem grdB8eren Verstreckverhiltnis l auf.

Aufgrund der Argumentation in Abschnitt 4.1. wird auch wie—

derum der MeBpunkt bei Ax = 6 mit einbezogen.

5.2.

Abb.
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Rﬁntgenweitwinkelstreuung der kristallisierten Proben

N =19-107%, A, =1 AR, =16-102, A =15

An =0 ,\=25

An 759107 A3 An,_=-12-102, )\ =39

52: Rontgenweitw1nkelstreuung einer in z-Richtung mittel-

stark (AnOz 90-10" ) verstreckten Polyethylentere-

phthalat~Folie nach der Rristallisation fiir verschie~

dene Werte der Doppelbrechung wihrend der 2. Verstreckung;
TVz = 92° C, €, = 400 %/min, Az = 4,4;
Tvx = 92° c, éx = 6,7 %/min, Strahl L Oberfliche
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Abb. 52 zeigt die ROntgenweitwinkelstreuung biaxial verstreck-
ter Proben nach einer Kristallisation bei Ty = 240° c. pabei
wurde fir die 2. Verstreckung ({x-Richtung) wieder von den mit-
telstark (Anozzx 90-10_3) orientierten Proben ausgegangen.

In Abb. 53 ist zur Verdeutlichung eine schematische Darstel-
Kz = 19-1072
einer Indizierung der Kristallreflexe.

Jlung des Streubildes mit An bei Xx = 1 gezeigt mit

{103) Abb. 53:
(112} o
= ¥ ﬁm\
{171) ~y 7,
[t {010}

Wy 4
N Ve

Schematische Darstelluno des
\{ ten Probe bei An,_ = 19-1072
\\\ \ e e bei kz = .

Ax = 1 mit Reflexindizierung.
}§ J100

Die durch den TemperungsprozeB gebildeten Kristalle zeigen die
stédrkste Streuung um den Hquator. Mit abnehmender Doppelbrechung
wird die Orientierung der Kristallite abgebaut. Beim Nulldurch~
gang der Doppelbrechung zeigen sich zwei senkrecht aufeinander-—
stehende Orientierungen, deren eine Komponente am Aquator eine
groBe Halbwertsbreite hat und deren andere Komponente am Meri-
dian eine geringe Halbwertsbreite zeigt. Bei maximaler negati-
ver Doppelbrechung treten die vorher am Aquator gelegenen Re-
flexe am Meridian auf. AuBerdem zeigt sich, daB durch die

2. Verstreckung {in x-Richtung) der (071)- und (010} -Reflex
erheblich an Intensitit gewonnen haben, wihrend der (7110)-

und {100} -Reflex intensit&tsschwdcher geworden sind. Diese
Intensitdtsédnderungen der vier Reflexe haben ihre Ursache darin,
daB der Anteil an uniplanaren Netzebenen mit zunehmender Ver-
streckung in x-Richtung ansteigt.

Streubildes der kristallisier-
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a) T,,=92°C, £,=400%/min
Tvx=85°C, €,=67%/min

b) T,,=92°C, €,=400%/min
Tux=92°C, €,=6.7%/min

c) T,,=92°C, €,=400%/min
Tvx=96°C, éx=1.3%/min

d) T,,=85°C, &,=400%/min

Tvxz 850(:; éx: 6.7 % /min
 Z

X A

Abb. 54: ROntgenweitwinkelstreuung einer in z-Richtung mittel-
stark (Anoz:z 90°10—3) verstreckten Polyethvlentere-
phthalat-Folie nach der Kristallisation fiir Ankz = 0.
Parameter: Verstrecktemperatur Tvz' Tvx' Verstreck-

geschwindigkeit éz' &
Strahl L Oberfliche

X

Interessant ist noch der Vergleich der Réntgenweitwinkelstreu-
ung fir Proben, deren Nulldurchgang der Doppelbrechung Ankz
durch unterschiedliche Verstrecktemperaturen und Verstreckge-
schwindigkeiten erzeugt wurde. In Abb. 54 sind die ROntgen-—

weltwinkelstreuungen bei der Doppelbrechung Ankz = 0 dargestellt.
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In den Teilbildern a), b) und c) wurden die Proben in z-Rich-
tung bei T,, = 92° ¢ mit & = 400 %/min verstreckt. Die 2. Ver-
streckung in x-Richtung erfolgte bei unterschiedlichen Tempera-
turen Tvx und Verstreckgeschwindigkeiten éx. Die Verstreckung
der Probe, deren Weitwinkelstreuung in Teilbild d) dargestellt
ist, erfolgte in z-Richtung bei T, = 85° C mit t, = 400 %/min
und dann in x-Richtung bei T,y = 85° mit €, = 6,7 %/min. Alle
vier Streubilder zeigen die gleiche Intensitétsverteilung so-
wohl am Bquator als auch am Meridian. Daraus 148t sich schlie-
Ben, daB in dem hier untersuchten Bereich beziiglich der Ver-
strecktemperatur und der Verstreckgeschwindigkeit immer die
gleiche Rontgenstreuung auftritt, wenn die Doppelbrechung

Ankz = 0 ist.

Bevor mit der aufwendigen Methode einer Texturanalyse an orien-
tierten Proben kegonnen wird, ist esg vorteilhaft zundichst noch
die zwei {ibrigen Probenachsen zu durchstrahlen, um m3glicher-
weise schon die einfachen Texturtypen (z.B. Fasertextur) zu
erkennen. Dazu wurden von den in z-Richtung mittelstark ver-
streckten Proben zur x-Richtung parallele Streifen (1,5 mm breit)
herausgeschnitten und ibereinander geschichtet. Die Durchstrah~
lung dieser geschichteten Proben erfolgte dann in z-Richtung.
In Abb. 55 sind die zugehdrigen Réntgenweitwinkelaufnahmen
dargestellt. In der linken Bildspalte der Abbildung wurde die
Probe parallel zur z-Achse durchstrahlt und in der rechten
Bildspalte parallel zur x-Achse.

Es zeigt sich, daB fiir die parallel zur z-Richtung durchstrahl-
ten Probe mit AX = 1 schon einergeringfﬁgige uniplanare Orien-
tierung der (100) -Netzebenen vorliegt, was sich in einer Inten-
sit&tserhShung am Meridian ausdriickt. Mit abnehmender Doppel-
brechung tritt immer mehr die Reflexanordnung auf, wie bei zur
Oberfl&che senkrechter Durchstrahlung, nur liegen jetzt die
Reflexe am Meridian und nicht mehr am Kquator.

Die Rﬁntgenweitwinkelstreuung der Proben, die parallel zur
x~Richtung durchstrahlt wurden zeigt die Reflexumkehr vom Aqua-
tor zum Meridian in genau umgekehrter Weise wie bei der parallel
zur z-Richtung durchstrahlten Probe, jetzt aber mit dem Unter~

e
Any,=-131072 ) =3.9

Abb. 55:
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Strahl 1 x-Achse

_.2 . ‘
Any,=-12-1072 ) =38

R5ntgenweitwinkelstreuung einer in z-Richtung mittel-
stark (Anoz:e 90-10_3) verstreckten Polyethylentere-
phthalat-Folie nach der Kristallisation fiir verschie-
dene Werte der Doppelbrechung wihrend der 2. Verstreckung.
e L e

vx T T O min

linke Spalte: Strahl I z-Achse

rechte Spalte: Strahl Il x-Achse

T T et w - m m e
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An,=-L9A02Nz21  An=-12107, A=28

An,=-161072, N\=4

Abb. 56: Rontgenweitwinkelstreuung einer in z-Richtung schwach

(Anoz:s 30'10—3) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie nach der Kristallisation fiir verschiedene Werte

der Doppelbrechung wdhrend der 2. Verstreckung.

o]
TVz = 927 C, éz = 400 %/min, Xz = 2,8

T _=92°cC, & = 6,7 %/min, Strahl . Oberfliche

n

vX

-~ 9% -

schied, daB eine drastische Zunahme an uniplanaren (z.B.:
{100)-Reflex) Netzebenen stattgefunden hat. Dieser letzte
Sachverhalt.zeigt sich bei der Probe mit der grdBten nega-
tiven Doppelbrechung. Hier liegt die Intensitdt nicht mehr
gleichm@Big auf den Debye-Kreisen, sondern teilweise um den
Kquator und den Meridian konzentriert.

Abb. 56 zeigt -die ROntgenweitwinkelstreuung einer in z-Rich-
tung nur schwach verstreckten Probe (Anoz:s 30-10_3) bei
senkrechter Druchstrahlung der Probenoberfléche. Bei der Auf-
nahme der in x-Richtung unverstreckten Probe ist zu sehen,
daB alle Reflexe eine gr&Bere azimutale Halbwertsbreite haben
als die der entsprechenden mittelstark orientierten Probe.
AuBerdem sind der (100)- und (010)-Reflex aufgespalten. Diese
Aufspaltung und die damit verbundene Strukturverinderung sind
von Biangardi 12 beschrieben worden. Beim Nulldurchgang der
Doppelbrechung zeigt die Rontgenweitwinkelstreuunc eine er-—
heblich gleichmiBSigere Intensitdtsverteilung lings der Debye-
Kreise als die Probe mit mittelstarker Orientlerung. Bei der
gré8ten negativen Doppelbrechung zeigt sich wieder das gleiche
Streubild wie bei der in x-Richtung unverstreckten Probe,
jetzt jedoch mit nicht aufgespaltenen Reflexen. Die Intensi-
titsverteilung der einzelnen Reflexe ist nahezu gleich ge-
blieben, so daB hier noch keine uniplanare Orientierung auf-
tritt.

Wir betrachten nun eine in z-Richtung stark orientierte Probe
(Anozzs 160-10—3)~ In Abb. 57 zeigt die Réntgenweitwinkelauf-
nahme der Probe mit der grd8ten negativen Doppelbrechung eine
starke uniplanare Orientierung. In Abb. 57 zeigt sich dieser
Sachverhalt durch die Abwesenheit des (100)-Reflexes. Aufgrund
der Schulter-Hals-Bildung sind nur die in x-Richtung unver-

streckte Probe und die stidrkste verstreckte Probe dargestellﬁ.
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'

072, A, =1 Any,=-12107, ) =6

o

Ank2:19-1

Abb. 57: Rdntgenweitwinkelstreuung einer in z—-Richtung stark
(Anoz =4 160-10—3) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie nach der Kristallisation fiir den Anfangs- und
Endwert der Doppelbrechung wihrend der 2. Verstreckung.
o .

TVZ = 927 C, e, = 400 %/min, Az = 6,1

T, = 92° ¢, &, = 0,7 %/min, Strahl 4 Oberfliche

5.2.2. Untersuchungen mit dem Zweikreis-Goniometer

Auf den in Abschnitt 5.2.1. beschriebenen Flachkameraaufnahmen
der R6ntgenweitwinkelstreuung 148t sich qualitativ schon sehr
gut erkennen, daB bei einer biaxialen Verstreckung starke Xn-
derungen in der Orientierung auftreten. Ein MaB fiir die Orien-
tierungsénderung ist die azimutale Halbwertsbreite der Weit-
winkelreflexe. Eine quantitative Auswertung der Halbwertsbrei-
ten anhand dieser Filmaufnahmen ist sehr aufwendig. Aus diesem
Grunde wurde die quantitative Auswertung mit einem 2 6/w-Dif-
fraktometer (2-Kreisdiffraktometer) durchgefiithrt.

Zdhirate in rel. Einheiten
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Abb. 58: Azimutale Intensitdtsverteilung des (100)-Reflexes
einer in z-Richtung mittelstark verstréckten
(Anozzs 90'10_3) Polyethylenterephthalat-Probe.
Der Parameter ist die Doppelbrechung Ankz,nach
der 2. Verstreckung.

In Abb. 58 ist die azimutale Intensitdtsverteilung des (100)-
Reflexes der mittelstark (Anoz a:90-10—3) in z-Richtung orien- -
tierten Polyethylenterephthalat-Probe dargestellt. Der Para-
meter ist die Doppelbrechung Ankz nach der Verstreckung in x-
Richtung. Der Azimutwinkelwert Y= 0 entspricht dem Aquator
beziiglich der z~Richtung. Bei der in ¥-Richtung noch unver-
streckten Probe (Ankz = 190-10—3) liegt der stark streuende
(100) -Reflex am Aquator. Die beiden benachbarten Reflexe sind
der (112)- und der (703)-Reflex. Mit abnehmender Doppelbrechung

verschwindet die Intensitit am Kquator und erscheint wieder am
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Abb. 59: Azimutale Intensitdtsverteilung des {010} ~Reflexes
einer in z-Richtung mittelstark verstreckten {(An_ =
90+107%) Polyethylenterephthalat-Probe. Der Parameter
ist die Doppelbrechung A"kz nach der 2. Verstreckung.

Meridian ( P= * 90%°), jedoch wesentlich intensititsschwicher.

Diese Intensititsverringerung ist auf die Zunahme an planar

orientierten {(100)-Netzebenen zurlickzuflihren. Ein dhnliches

Verhalten zeigen die azimutalen Intensititsverteilungen gder

(010)~ und (110)-Reflexe (siehe Abb. 59 und 60). Bel diesen

beiden letztgenannten Reflexen tritt noch die Besonderheit der

Reflexiiberlagerung auf. So ist der (010)-Reflex in den Flanken

681073

Zdhirate in rel. Einheiten
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Abb. 60: Azimutale Intensititsverteilung des (710)-Reflexes
einer in z-Richtung mittelstark verstreckten lAnozzs
90-10"3) Polyethylenterephthalat-Probe. Der Para-
meter ist die Doppelbrechung Ankz nach der 2. Ver-
streckung.

noch {lberlagert vom (0T1)-Reflex. Mit der Annahme, daB die
Intensitltsmaxima durch GauB-Funktionen 62) beschreibbar sind,
lassen sich die ilberlagerten Reflexe entfalten und dann daraus
die Halbwertsbreiten bestimmen. In den Abb. 59 und 60 sind im
vordersten Spektrum die entfalteten Reflexe eingezeichnet.

In der Abb. 61 ist die azimutale Intensititsverteilung des
{071)-Reflexes dargestellt, der jedoch aufgespalten ist und
der seine Maxima beim Azimutwinkel ¥= + 30° una Y= - 30°
hat. Die aufgespaltenen Reflexe sind von dem am Kquator lie-
genden {010)-Reflex ilberlagert. In der Abb. 61 ist wiederum
die Reflextrennung eingezeichnet. Wie schon bei den vorher
beschriebenen Reflexen beobachtet tritt auch der aufgespaltene
(071} -Reflex bei der grBBten negativen Doppelbrechung am Meri-
dian auf.
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Abb. 61: Azimutale Intensitlitsverteilung des (071)-Reflexes
einer in z-Richtung mittelstark verstreckten
(Anoz a:90~10-31 Polyethylenterephthalat-Probe.
Der Parameter ist die Doppelbrechung Ankz nach der

2. Verstreckung.

Eine Sonderstellung nimmt der (105)-Reflex ein. Die Netz-
ebenennormale des {7105)-Reflexes schlieBt mit der c-Achse
(Kettenrichtung) der Polyethylenterephthalat-Elementarzelle
einen Winkel von etwa 10° ein. Aus diesem Grunde 188t sich
iiber die Orientierungsverteilung des {105)-Reflexes in guter
N&herung die c-Achsenverteilung erhalten. Ein zus#tzlicher
Vorteil ist, daB der (705)-Reflex nicht mehr von der Streuung
des amorphen Halos Uiberlagert ist, da diese oberhalb des Streu-
winkels von 36° sehr klein ist, wihrend der Reflex erst bei

123407
A
\ L/ _
/, /f 681073
/ “‘j 119107
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Abb. 62: Azimutale Intensitiitsverteilung des (7105)-Reflexes
einer 1n z2-Richtung mittelstark verstreckten (An 0z
9010~ ) Polyethylenterephthalat-Probe. Der Parameter
ist die Doppelbrechung Ankz nach der 2. Verstreckung.

einem Streuwinkel von 43° auftritt. In Abb. 62 ist die azimu-

tale Intensititsverteilung des (105)-Reflexes dargestellt.

Der Reflex liegt bel der in x-Richtung noch unverstreckten

Probe genau am Meridian. Die Aufspaltung des Reflexes auf-

grund der 10°-Neigung der (705)-Netzebenen ist noch nicht

erkennbar, deutet sich aber durch das Plateau im Peakmaximum
schon an. Mit zunehmender Verstreckung in x-Richtung nimmt

681073
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die Intensitit ab und verlagert sich zum Kquator. Bei der
gréBten negativen Doppelbrechung ist der Reflex in seine

zwei RKomponenten aufgespalten und liegt nun vollsténdig am
Kquator { ¥P-= 0°}. Die unterschiedliche Hbhe der Intensitlits-
maxima am Aguator rillhrt von einer geringen Probenwellung her,
die eine Kippung der Netzebenen auf einen benachbarten Azimut-
kreis verursacht. In das vorderste Spektrum sind wiederum die
aufgeldsten Komponenten des Reflexes eingezeichnet.

Um nun eine XEnderung in der Orientierung wdhrend der 2. Ver-
streckung zu erfassen, wurden die Halbwertsbreiten AY aller
Reflexe ausgewertet und als Funktion der Doppelbrechung A"kz
in Abb. 63 aufgetragen.

oe = (100}
s {010)

100™ x (011}
o {110

75°; ~ > o3

o

50° 4 ———

25°]
e e ]
I

— T

300 50 0 S50 10 10 an.10°

Abb. 63: Azimutale Halbwertsbreite einer in z-Richtung mittel-
stark (Anoz:s 90-10-3l verstreckten Polyethylentere-
phthalat-Probe als Funktion der Doppelbrechung Ankz
wdhrend der 2. Verstreckung filr verschiedene Reflexe.

Allen gemessenen Reflexen gemeinsam ist, daB ihre Orientierung
mit abnehmender Doppelbrechung schlechter wird. Bei der Doppel-
brechung Ankz = 0 treten die schon in den Flachkameraaufnahmen
(siehe Abschnitt 5.2.1.) sichtbaren zwel Komponenten nebenein-
ander auf, eine mit schlechter Orientierung und die zweite mit
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wesentlich besserer Orientierung. Mit weiter abnehmender
Dpoppelbrechung wird die Orientierung nur noch geringfiigig
verbessert. Bei der Doppelbrechung Ankz = 0 138t sich die
Halbwertsbreite nur mit einem relativ groBen Fehler auswer-
ten, da einerseits die Entfaltung der Reflexe ungenau wird
und andererseits die Grundlinie nicht mehr eindeutig fest-
gelegt werden kann. Fiir den (100) -Reflex 188t sich fiir die
Komponente mit der geringen Orientierung keine Halbwerts-
breite mehr bestimmen.

Die azimutalen lalbwertsbreiten bei Durchstrahlung sowohl
parallel zur z-Achse als auch parallel zur x-Achse wurden
nicht vermessen. Filir diese Untersuchungen ist es notwendigqg,
die Proben in schmale Streifen zu zerlegen und anschlieBend
aufeinander zu schichten. Wegen der geringen Probenmengen

war die Aufschichtungsdicke gegeniiber dem RYntgenstrahldurch-
messer zu gering, so daB allein schon dadurch bei einer azi-
mutalen Drehung Intensitlitsschwankungen erzeuct werden, die
eine quantitative Auswertung unmglich machen.
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$5.2.3. Untersuchungen mit dem Texturgoniometer

Zur Charakterisierung der Orientierung der biaxial verstreck-
ten Polyethylenterephthalat-Folien wurde eine Reihe von Pol-
figuren angefertigt. Die in die Polfigur eingezeichneten Li-
nien mit der Bezeichnung 0.1, 0.2, 0.3 usw, sind Kurven glei~
cher relativer Intensit#t {(Isointensitdts-Linien), die auf

1 normiert sind.

In Abb. 64 sind die Polfiguren des (100) -Reflexes einer in
z-Richtung mittelstark {on ¢ 90-10"3) orientierten Probe
dargestellt. Teilbild a) zeigt die Netzebenenverteilung der

in x-Richtung unverstreckten Folie, Teilbild b) die Vertei-
lung bel der Doppelbrechung Ankz = 0 und Teilbild c¢) die
Verteilung bei grofier negativer Doppelbrechung. Der Polkreis
bei 90° entspricht dem Kquator und das Zentrum bei 0° ent-
spricht dem Pol, der die Normalenrichtung senkrecht zur Pro-
benoberfliche festlegt. Bei der in x~-Richtung (transverse
Richtung) unverstreckten Probe (Teilbild a)) zeigt sich, das
die Netzebenen parallel zur z-Achse liegen und die Netzebenen-
normalen in alle Raumrichtungen weisen, wobei allerdings keine
Gleichverteilung vorliegt; die Netzebenen liegen bevorzugt
parallel zur z-x-Ebene. Lige eine Gleichverteilung vor, so
hdtte die Probe eine axiale Orientierung. Die elliptische Ge-
stalt der Intensitdtsverteilung im Zentrum {also am Pol} der
Polfigur zeigt, da8 schon ein uniplanar orientierter Anteil
an Netzebenen vorhanden ist. Verursacht wird die uniplanare
Orientierung durch die in der Polyethylenterephthalat-Kette
eingebauten Benzolringe, die sich bei Verstreckvorgéingen be-
vorzugt zur Probenoberfliche parallelisieren. Pa die Benzol-
ringebenen gerade parallel zu den (100)-Netzebenen liegen,
bilden diese ein ausgezeichnetes Strukturelement zur Beschrei-
bung der Benzolringorientierung. AuSerdem entnimmt man der
Polfigur, daB die Ketten in z~Richtung orientiert sind.
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(100)-Reflex

z(M)

(100) -Reflex

// 2{M)

{100} - Reftex

z{M)

Abb. 64:

Polfiguren der (100)-
Netzebenen einer in
z~Richtung mittelstark
{Anoz a2 90-10 3) ver-
streckten Polyethylen-
terephthalat-Folie
wihrend der 2. Verstrek-
ung.

3

a) An,_ = 190+10~

kz

b) Ankz =0

= 10”3
c) Ankz = ~133+10
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Mit abnehmender Doppelbrechung verschieben sich die Flichen-
pole der [100)-Netzebenen immer mehr zum Pol der Lagekugel.
Lige keine planare Orientierung bei A"kz = 0 vor, so wdren
die Netzebenen sowohl parallel zur z-Achse als auch zur x-
Achse ausgerichtet, so da8 sich die Polficur als Resultat
einer Uberlagerung 2weler axialer Orientierungen zu einem
Kreuz darstellt. Das aber eine planare Orientierung vorliegt,
zeigt die Polfiqgur, die im Zentrum eine nahezu kreisfdrmige
Intensitdtsverteilung aufweist. Bel weiterer Steigerung der
Orientierung in x-Richtung legen sich die Netzebenen parallel
zur x~Achse {siehe Teilbild c¢)). Dariiber hinaus zeigt sich,
daf jetzt eine starke uniplanare Orientierung der Netzebenen
vorliegt, da jetzt alle Linien cleicher Intensitdt in ellip-

tischer Form vorliegen.

Allerdings ist es nicht m3glich, allein anhand des {100})-Re-
flexes eine Aussage dariiber zu erhalten, wie gut die Ketten

in der Folienebene liegen. Zieht man noch einen weiteren Re=~
flex hinzu, der nach M8glichkeit senkrecht auf dem ({100)-Reflex
steht, so 148t sich die Kettenrichtung eindeutig bestimmen,

Ein geeigneter Reflex wird von der (010)-Netzebene erzeugt,
deren Normale einen Winkel von 63° mit der Normalen der (100)-
Netzebene bildet. In Abb. 65 aind die Polfiguren des {010)~Re~-
flexes dargestellt, Die drel Teilbilder zeigen wiederum die
durch zunehmende Verstreckung in x-Richtung erhaltenen Polfigu-
ren mit den zucehdrigen Doppelbrechungswerten. Piir die in x-
Richtung noch unverstreckte Probe {(Teilbild a)) zeigt sich,
daB, wie schon im Fall der Polfigur des (100)-Reflexes, die
(010) -Netzebenen parallel zur z-~Achse liegen. Auch hier liegen
die Netzebenen etwas bevorzugt parallel zur z-x-Ebene, was auf
einen geringen uniplanaren Anteil an (010)-Netzebenen zurlick-
zufithren ist. Bel der Doppelbrechung A"kz 2 0 (Teilbild b))
tritt eine Einschnilrung der Isointensitétslinien auf, die zum
Maximum auf dem Polkreis bei etwa 60° fihrt. Das Maximum im
Zentrum der Polfigur riihrt von der tberlagerung der Debye-Kreise
des (010)-Reflexes und des (0711)-Reflexes her. Teilbild c) zeigt,
daB bei der hdchsten Verstreckung in x-Richtung die Netzebenen
jetzt parallel zur x-Achse der Probe liegen.
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(010} -Reflex

z{Ml

{010)- Reflex

Abb. 65:

Polfiguren der (010)-Netz-~
ebenen einer in z-Richtung
mittelstark (An_ az 9010~
verstreckten Polyethylen-
terephthalat-Folie wihrend
der 2, Verstreckung.

- 10”3
a) Ankz = 19010

3

=0

= -133.1073
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Nun 1&8t sich auch unter Hinzuziehung der (100) ~Polfiauren
entscheiden, wie sich die Ketten in der x-z-Ebene verteilen.
Insbesondere den Teilbildern c¢) der (100)- und {010) ~-Polfiqur
148t sich entnehmen, daB die Ketten vollstindig in x-Richtung
liegen. Wdre das nicht der Fall, so wiirden die Flichenpole
des (010)-Reflexes nicht symmetrisch zur z-Achse liegen. In
analoger Weise ergibt sich flir die Probe mit der Doppelbre-
chung #n,, = 0, daB hier die Retten kreuzf8rmig und nicht
rotationssymmetrisch in der x-z-Ebene angeordnet sind.

Bezleht man noch zus#tzlich den lTlO)—Reflex, dessen Netzebenen-
normale mit der Normalen der (100)-Netzebene einen Winkel von
37° bildet, mit in diese Betrachtungen ein, so ergibt sich die
gleiche Interpretation. bile Polfiguren des (110)-Reflexes

sind in Abb. 66 dargestellt,

Wie schon in Abschnitt 5.2.2. angedeutet, ist die Polfigur des
{105)-Reflexes niherungsweise geeignet, Aussagen tiber die Ret-~
tenverteilung in der x-z-Fbene zu erhalten. In Abb.67 sind die
Polfiguren der {105)-Netzebenen dargestellt. Bei der in x-Rich-~
tung unverstreckten Probe (Teilbild a)) liegen alle Xetten
parallel zur 1. Verstreckrichtung (z-Achse) mit geringer Schwan-~
kung um die z-Achse. Teilbild b) tAnkz = 0) zeigt die kreuz-
férmige Anordnung der Ketten sowohl in z-Richtung als auch in
Xx-Richtung, wobei die Verteilung in x-Richtung eine geringere
Halbwertsbreite als die Verteilung in z-Richtung aufweist.
AuBerdem deutet sich schon die Aufspaltung in 2 Komponenten

des (105)-Reflexes in x-Richtung an. Bei der Doppelbrechung
any = -133-10"3 (Teilbild c)) liegen die Ketten parallisiert
in x-Richtung. Hier zeigt sich auch die groBe Aufspaltung des
Reflexes und@ der hohe uniplanare Anteil an (105) -Netzebenen.

x(T}

x(T)

- 105 -

(M0)- Retlex

———t-~2z(M)

(T110}-Reflex

{110)- Rellex

Abb. 66:

Polfiguren der (710)-Netz-
ebenen einer in z-Richtung
mittelstark (An,, & 90-1072)
verstreckten Polyethylen-
terephthalat-Folie wihrend
der 2. Verstreckung.

2+ Versereckun

a) fn,_ = 190+10

b) bn,_ = 0

c) bn,_ = -133.1073
kz
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x{T}

x{T)

90’

x(T)

{105)- Reflex

z (M)

{105} -Reflex

z(M)

{105)- Reflex

z (M)

Polfigur der (105)-Netz-

ebenen einer in z-Richtung

mittelstark (AnOZ 2 90-10

3

verstreckten Polyethylen-

terephthalat-Folie wdhrend

der 2. Verstreckung.
- 1073
a) Ankz = 19010

b) Ankz =0

- —133.10"3
c) Ankz = =133-10
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5.3. Rontgenkleinwinkelstreuung der kristallisierten Proben

An,,=191072 An, =15-1072
=l 4 N5

An,=0 An,=-591072 An,,=-12-1072
A=2.5 A=3 A=3.9

Abb. 68: ROntgenkleinwinkelstreuung einer in z-Richtung mittel-
stark (Anoz ~ 90'10_3) verstreckten Polyethylentere-
phthalat-Folie nach der Kristallisation fiir verschie-
dene Werte der Doppelbrechung wdhrend der 2. Verstreckung.
T, = 92° C, &, = 400 %/min, A, = 4,4

vz

Ty = 92° ¢, &, = 6,7 #/min, Strahl 4 Oberfléche

In Abb. 68 ist die Rontgenkleinwinkelstreuung der in z-Richtung
mittelstark verstreckten (Anozfs 90-10_3) Proben nach einer
Kristallisation bei 240° C bei senkrechter Durchstrahlung zuxr
Probenoberfldche dargestellt. Die Probe mit der h&chsten po-
sitiven Doppelbrechung zeigt die Intensitdtsverteilung l&ngs
der Schichtlinien am Meridian. Mit Verringerung der Doppelbre-
chung geht die Intensitdtsverteilung in Sichelform, auf dem
Debye-Kreis liegend, iiber. Beim Nulldurchgang Ankz = 0 zeligt
sich sowohl am Meridian als auch am Aquator eine Intensitdts-
verteilung. Bei der gr&8ten negativen Doppelbrechung ist die
Intensitdt vollig auf den Aquator gewandert.



Any,=19102

x=

Abb. 69: R6ntgenkleinwinkelstreuung einer in z-Richtung mittel-
stark (Anoz:x 90-10_3) verstreckten Polyethylentere-
phthalat-Folie nach der Kristallisation fiir verschie-
dene Werte der Doppelbrechung wihrend der 2. Verstreckung.

_ o = : -
Tvz = 927 ¢, €, = 400 %/min, Az = 4,4

- 0 -
TVX =927 ¢, éx = 6,7 %/min,
obere Reihe: Strahl |f z-Richtung

untere Reihe: Strahl | x-Richtung

In der Abb. 69 ist die Rﬁntgenkleinwinkelstreuung der parallel
z2ur z-Richtung (obere Reihe) und parallel zur x-Richtung (untere
Reihe) durchstrahlten Proben dargestellt. Bei der parallel zur
z-Richtung durchstrahlten Probe zeiQt sich bei der in die

2. Verstreckrichtung noch unverstreckten Probe keine Streuung,

da sich hier die Netzebenen aufgrund ihrer Polverteilung um

die z-Achse nicht in Reflexionsstellung befinden. Bei der Dop-
pelbrechung Ankz & 0 ist eine sehr geringe Streuung sichtbar,

die mit zunehmender negativer Doppelbrechung intensiver wird.
Den gerade umgekehrten Effekt beobachtet man bei Durchstrahlung
parallel zur x-Richtung (untere Reihe). Allen in der Abb. 69
dargestellten Réntgenkleinwinkelstteubildern ist gemeinsam,

daB sich die Intensitit l&ngs Schichtlinien verteilt.
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16107 Ang=56102  An,=-4.9-102
- C Ne=16 Ne=2.1

An,=12102  An, =1640°2
N=2.8 Nl

Abb. 70: Rﬁntgenkleinwinkelstreuung einer in z-Richtung schwach
(Anozzz 30-10_3) verstreckten Polyethylenterephthalat-
Folie nach der Kristallisation fiir verschiedene Werte
der Doppelbrechung wihrend der 2. Verstreckung.
o

TVZ = 927 ¢, éz = 400 %/min, lz = 2,8

T, = 92° C, & = 6,7 %/min, Strahl L Oberfliche
Fir eine in z~Richtung schwach verstreckte Probe (Anoztz 30-10_3)
ist die Rantgenkleinwinkelstreuung bel senkrechter Durchstrahlung
zur Probenoberfliche in Abb. 70 dargestellt. Die Réntgenklein-
winkelstreuung zeigt mit zunehmender Verstreckung in xX-Richtung
dhnliche Intensitétsverteilungen wie die in z-Richtung mittel-
stark orientierte Probe.
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6. Mechanische Eigenschaften des blaxial verstreckten und
kristallisierten Polyethylenterephthalatsg

Die mechanischen Eigenschaften von Polyethylenterephthalat,
sowohl im isotropen (Anoz = 0) als auch im uniaxial hoch-
orientierten Zustand {4n_, = 180-1077), wurden bereits aus-
fuhrlich von Slusallek und Zachmann ©3+64)
Biangardi und Zachmann 14) haben darilber hinaus Aussagen Uber
den EinfluB einer uniaxialen Orientierung vor der Kristallisa-
tion auf die mechanischen Eigenschaften gemacht. Es erhebt
sich nun die Frage, welchen EinfluB eine biaxiale Orientierung
vor der Kristallisation auf die mechanischen Bigenschaften hat.
Dazu wurden der Elastizitdtsmodul E, die Spannung o und die
Dehnung € an der Streckgrenze (Yield-Punkt) als Funktion der
Doppelbrechung nach einer 2-stilindigen Kristallisation bei

Ty = 240° ¢ gemessen (der Yield-Punkt ist der Punkt des ersten
Maximums im Zug-Dehnungs-Diagramm) .

untersucht.

Abb. 71: Schematische Darstellunqg einer Spannungs-Dehnungs-Kurve
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In den Abbildungen 72, 73 und 74 sind die Ergebnisse fiir
eine in z-Richtung mittelstark (Anoztz 90-10-3) orientierten
Probe dargestellt. Der Index z bezieht sich dabei auf die
Beanspruchung in die Richtung der 1. Verstreckung (z-Richtung),
der Index x auf die Richtung senkrecht dazu (x-Richtung) und
der Index 45 auf eine Priifung unter 45°. Allen drei Abbildungen
gemeinsam ist, daB bei hoher positiver Doppelbrechung Ankz

die Werte aller drei MeBgr&B8en in z-Richtung maximal und in
x-Richtung minimal sind. Mit geringer werdender Doppelbrechung
nehmen die Werte der MeSgrdBen in z-Richtung ab, widhrend sie

in x-Richtung zunehmen. Beim Nulldurchgang der Doppelbrechung
sind sie gleich und zeigen dann mit negativ werdendem An

kz
ein umgekehrtes Verhalten. Die Spannung 5}5 und Dehnung

€

am Yield-Punkt unter 45° gemessen sind {lber den desamten Ber:ich
der Doppelbrechung konstant und stimmen im Rahmen des MeBfeh-
lers an der Stelle 4n, . = 0 mit den MeBpunkten der z- und x-
Richtung {tberein.

E/GPo
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4
(8.} (=23 ~3

:{’;"’/’)& 3l e }\Er.s
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Abb. 72: Elastizitlitsmodul E von in z-Richtung mittelstark orien-
tiertem (Anoz o 90-10-3) und danach in x-Richtung ver-
strecktem Polyethylenterephthalat als Funktion der Dop-
pelbrechung an, ., nach der Kristallisation bei 240° c.
{—x— parallel zur z-Richtung, ---®--- genkrecht zur
z-Richtung, _ 5 _ unter 45°; D:amorph, A:unverstreckt
kristallin)
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Abb. 73: Spannung am Yield-Punkt & von in z-Richtung mittelstark
orientiertem (An_, ~ 90+107%) und danach in x-Richtung
verstrecktem Polyethylenterephthalat als Funktion der

Doppelbrechung Ankz nach einer Kristallisation bei 240° ¢

(—x— parallel zur z-Richtung, ---e#--- senkrecht zur
z~-Richtung, —o0— unter 45°;

kristallin}

Fiir den unter 45° gemessenen E-Modul (siehe Abb. 72) zeigt sich,
daB dieser mit den Werten in z-Richtung und x-Richtung beim
Nulldurchgang nahezu #bereinstimmt und auch dort sein Maximum
hat. Zum Vergleich ist in Abb. 72 auch der E-Modul einer
amorphen und bei 240° C kristallisierten Probe eingezeichnet.
Gegenliber der amorphen Probe hat sich der E-Modul der biaxial

verstreckten Probe verdoppelt.

0O: amorph, A: unverstreckt
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Abb. 74: Dehnung am Yield-Punkt ¥ von in z-Richtung mittelstark

orientiertem (Anozsv 90 10-3) und danach in x-Richtung
verstrecktem Polyethylenterephthalat als Funktion der
Doppelbrechung A"kz nach einer Kristallisation bei
240° ¢ {~—x—- parallel zur z-Richtung, ---@--- genk-
recht zur z-Richtung, —o— unter 45°)
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F. DISKUSSION

1. Kinetik der isothermen Kristallisation und Streukraft

Wir nehmen an, da8 wihrend der isothermen Kristallisation von
Polyethylenterephthalat die wachsenden Sphdrolithe durch ein
2-phasen Systen dargestellt werden kbnnen, ndmlich aus der
kristallinen Phase und der dazwischenliegenden nichtkristal-
linen Phase. Zwischen diesen beiden Phasen existiert ein
Dichteunterschied Ap. Die Streukraft der Probe, welche in
Gleichung (30) definiert wurde, ist dann gegeben durch

g=c-v-a’ ai-ay 37

wobei C eine Apparate- und Geometriekonstante ist. Die GrbBe
a, ist der Volumenanteil der Kristallite innerhalb der
Sphirolithe und V das Gesamtvolumen der an der Streuung
betelligten Sphdrolithe.

Definlert man nun den Kristallisationsgrad der gesamten
Probe widhrend einer isothermen Kristallisation als a(t},
so ist der Volumenantell an entstandenen Sphidrolithen zur
Kristallisationszeit t gegeben durch die Beziehung

x{t) = u/as(t) (38)
Bezeichnet man noch das vom R3ntgenstrahl getroffene Volumen
mit Vgor 8O ergibt sich letztendlich fiir das Volumen der
streuenden Sphdrolithe in Gl. (37):

vit) = v - x(t) (39)

und daraus folgend:

x(t) = Qét) (40)
C - Vo * Ap” - us(1—usl
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Offensichtlich ist die Streukraft Q{t) direkt proportional

dem Volumenanteil der Sphirolithe x{(t), wenn sowohl die Dichte-
differenz Ap zwischen den kristallinen und den nichtkristalli~-
nen Bereichen als auch der Kristallisationsgrad innerhalb der
Sphirolithe a, wihrend der gesamten isothermen Kristallisation
konstant bleibt. Dann 138t sich die Avrami-Theorie zur Inter-
pretation der Kurven in Abb. 28 heranziehen. Diese Kurven sind
dann gerade Kristallisationsisotherme.

Allerdings ist es auch miglich, daB Ap und ag nicht konstant
sind. Im Rahmen einer sogenannten "Nachkristallisation" 63)
kann der Kristallisationsgrad innerhalb der Sphirolithe im
Laufe der Zeit etwas ansteigen. Ein solcher Anstiedq von ag

ist aber vor allem bei bedeutend hBheren Kristallisations-
temperaturen zu erwarten; bei den hier verwendeten femperatu-
ren, die knapp oberhalb der Einfriertemperatur liegen, diirfte
die Zunahme von a, nur gering sein. AuBerdem ist eine Xnderunc
von a  nur von geringer Bedeutung auf das Resultat, da diese
Gr8Be in Form von asli-aB) eingeht. Wenn sjich z.B. a, von

0,4 auf 0,5 erh8ht, so dndert sich das Produkt nur von 0,24
auf 0,25, also um 1 %. Von wesentlich gr8Berer Bedeutung ist
dagegen eine Anderung der Dichtedifferenz Ap. Eine solche Xn-
derung ist leicht vorstellbar. Man kdnnte einmal annehmen, daB
die Kristallite zunichst fehlerhaft gebaut sind und daher eine
geringere Dichte aufweisen als am Ende der Kristallisation.

Es wdre auBerdem miglich, daB die nichtkristallinen Bereiche
zu Beginn der Kristallisation aus weitgehend verspannten
Ketten und dicht nebeneinander liegenden Ketten bestehen und
erst wihrend der Kristallisation zu verkn#ulten Ketten rela-
xieren. Auch in diesem Fall wlre 2u Beginn der Kristallisation
der Dichteunterschied zwischen den Kristallen und den nicht-
kristallinen Bereichen kleiner als am Ende der Kristallisation.
Ein Teil der Zunahme an integraler Intensitdt wdhrend des
Kristallisationsprozesses wire dann auf ein Anwachsen von Ap
zurlickzufilhren.
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Baslerend auf der vorangegangenen Diskussion wurden die
Kurven der Abb. 28 nach der Theorie von Avrami anhand der
Avrami-Plots 66) ausgewertet. Die Exponenten, die sich er-
gaben, lagen im Bereich n = 5 bis n = 7. Zum Vercgleich wur-
de an denselben Proben die Kristallisation mit einem Dilato-
meter durchgefiihrt. Da jedoch mit einem Dilatometer die
Kristallisationsvorgdnge nicht so schnell verfolgt werden
konnen wie bei den hier beschriebenen Streuvexperimenten,
muBten die dilatometrischen Messungen bel etwas niedrigeren
Temperaturen durchgefilhrt werden. Die Ergebnisse sind deshalb
nicht unmittelbar vergleichbar. Es ist jedoch interessant,
daB die Dilatometermessungen ebenfalls Avrami-Exponenten
zwischen n = 6 und n = 7 ergaben.

Wie gerade dargelegt, ist die zeitliche Zunahme der Streukraft
Q nicht direkt dem Anstieg des sphéirolitisch kristallisierten
Anteils x(t) proportional, sondern dem Produkt Apz « x{t).

Von groBem Interesse wire es daher auch, den Volumenanteil

der Sphérolithe x(t} widhrend der Kristallisation unabhingig
von der Streukraft Q zu messen, um so aus beiden GroéBen fiber
Gleichung (40) die Dichtedifferenz Ap als Funktion der Zeit
wihrend einer isothermen Kristallisation berechnen 2u kénnen.
Es wire m8glich, daB die verh#ltnism#Big hohen Avrami-Expo-
nenten dadurch zustande kommen, daB sich wihrend der Kristal-
lisation die Dichtedifferenz Ap #ndert und diese Xnderung

aber nicht linear mit der Zeit verliuft. Messunaen des Volumen-
anteils der Sphirolithe x(t), die parallel zu den réntgeno—-
graphischen Messungen an anderen Proben durchgefilhrt werden,
scheiden aus, da die Kristallisationsgeschwindigkeit eine
starke Abhéingigkeit von der Temperatur zelgt und es kaum még-
lich sein wilrde, eine geniigend genaue Ubereinstimmung beider
Temperarturen zu erreichen. Eine andere M8glichkeit wire aber
simultan die RBntgenklein- und -weitwinkelstreuwung zu registrie-
ren. Aus der RSntgenweitwinkelstreuung 148t sich dann der
Kristallisationsgrad der gesamten Probe a bestimmen, woraus
sich dann anhand der Gleichung {38) die gesuchte Gr&Be x(t)
ermitteln l&#8t.
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2. Xnderung der Langperiode wihrend der Kristallisation

Vergleicht man die Langperiode der unorientierten und der
uniaxial orientierten Proben als Funkton der Kristallisations-—
zeit, dargestellt in den Abb. 27, 32 und 36, so zeigt sich,

da8 sowohl die Kristallisationstemperatur Tk' als auch die Orien-
tierung Ano einen EinfluB auf die Anderungsgeschwindigkeit der
Langperiode haben. Dieses Ergebnis ist in Ubereinstimmung mit
den Messungen der Kristallisationskinetik an uniaxial orientier-
tem Polyethylenterephthalat von Althen, Zachmann 20) und

Alfonso, Verdona, Wasiak 21), die andere Mefmethoden benutzten.

Eine Abnahme der Langperiode von Polyethylenterephthalat wih-
rend der Kristallisation wurde bereits schon von Zachmann und
Schmidt 22) an unorientierten Proben beobachtet. Die Autoren
verwendeten allerdings Proben, deren Kristallisationszustand
durch Abschreckung auf Raumtemperatur fixiert war. Die in die-
ser Arbeit diskutierten Ergebnisse zeigen, daB die Langperioden-
abnahme sowohl bei unorientierten als auch bei uniaxial orien-
tierten Proben auftritt und somit kein kinstlicher Effekt ist,
verursacht durch den Abschreckproze8, da die Rbntgenkleinwin-
kelstreuung ohne Unterbrechung des Kristallisationsprozesses
registriert wurde.

Bei den meisten Polymeren wird gerade das umgekehrte Ph#nomen
beobachtet, d.h. die Langperiode nimmt bei der Kristallisation
zu. Dieses Verhalten wird dadurch erkl#rt, daB die Dicke der
kristallinen Bereiche anwichst 67’. Eine Abnahme der Langperiode
ist dagegen nicht so einfach zu erklfren. Sie 148t sich jedoch
auf die Tatsache zuriickfiihren, da8 die anfdnglich gebildeten
Lamellen eine breite Dickenverteilung aufweisen, die mit zu-
nehmender Kristallisationszeit kleiner wird. Fischer und
Fakirov 68) haben ebenfalls die Langperiode von uniaxial orien-
tiertem Polyethylenterephthalat wihrend der Kristallisation ge-
messen, indem sie die Proben auf Raumtemperatur abgeschreckt
haben. Eine Abnahme der Langperiode als Funktion der Kristal-
lisationszeit wurde von den Autoren nicht beobachtet. Da die
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Rristallisation bei wesentlich hdheren Temperaturen durchge-
fihrt wurde, liegt die Vermutung nahe, daB die bei diesen
hohen Temperaturen sehr schnell ablaufende Kristallisation
schon abgeschlossen war, bevor die erste Messung erfolgte.

Neben dem gerade diskutierten Mechanismus einer Verringerung
der Dickenverteilung der Lamellen kdnnen auch laterales Wachs-
tum und eine Abnahme von Gitterdefekten in den kristallinen
Bereichen eine Rolle spielen, da nach der Theorie des Para-
kristalls von HlHosemann 69) das Maximum des Gitterfaktors durch
Uberlagerung mit dem Strukturfaktor in sehr kleinen und stark
gest¥rten Kristallen verschoben werden kann. Dieses wurde

70)

durch Rechnungen von Reinhold, Fischer und Peterlin und

Jungnickel m bestdtigt.

Den Abb. 32 und 36 ld8t sich weiterhin entnehmen, daB8 der End-
wert der Langperiode bei den uniaxial orientierten Proben
kleiner wird mit zunehmender Kristallisatlonstemperatur. In~
nerhalb des in dieser Arbeit untersuchten Kristallisations-
temperaturbereichs wurde dieses Verhalten auch von Arnold 72)
und Dumbleton 133 beobachtet. Bei Kristallisationstemperaturen
oberhalb Tk = 130° ¢ nimmt die Langperiode wieder zu, wie

iiblicherweise bei Polymeren 22’.
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3. EinfluB der Verstreckbedinqungen auf die Orientierung
der Ketten

Wie schon beim uniaxial verstreckten Polyethylenterephthalat
wird auch in dieser Arbeit fiir die Untersuchung am biaxial ver-
streckten Material die Doppelbrechung als MaB fflr die erhaltene
Orientierung herangezogen. Von anderen Autoren 75,76)

wbhnlich das Verstreckverhdltnis A genommen.

wird ge-

Beim uniaxjal verstreckten Polyethylenterephthalat wurde fest-
gestellt, da8 die erzielte Doppelbrechuna von den Verstreck-
bedingungen abhlingt. Beim biaxial verstreckten Material ist
diese Abhiingigkeit wihrend der 2. Verstreckung nur noch schwach
ausgeprigt.

Verstreckt man eine Probe in z-Richtung mittelstark

(8n__ 2 90-1073), 80 ist sowohl der EinfluB der Verstrecktem-
peratur Tvx als auch der Verstreckgeschwindigkeit ex wihrend

der anschlieBend in x-Richtung durchgefiihrten Verstreckung

von geringem EinfluB, wie die Abb, 38 bis 40 zeigen. Dieses
Resultat ist so zu erkliren, daB nach AbschluB der Verstreckung
in 2-Richtung einerseits permanente Kettenverschlaufungen und
andererseits sogenannte “"verstreckinduzierte Kristallite” vor-
liegen. Diese permanenten physikalischen Netzpunkte stabili-
sieren das Netzwerk der Polymerketten und somit die Orien-
tierung. Bei der sich anschlieBenden Verstreckung in x-Rich-
tung wirken insbesondere die Kristallite wieder als permanente
Netzpunkte, die dann das Netzwerk in x-Richtung deformieren.

Die Kettenverschlaufungen spielen wdhrend des Verstreckprozes-
ses in x-Richtung eine nur untergeordnete Rolle. Die Anzahl der
durch uniaxiale Verstreckung in z-Richtung gebildeten Kristal-
lite 148t sich durch den Kristallisationsgrad a charakterisieren.
In Abb. 75 ist der Kristallisationsgrad a als Funktion des
Verstreckverhiltnisses lz fir verschiedene Verstrecktempera-
turen und Verstreckgeschwindigkeiten dargestellt.

12,74)
’
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Abb. 75: Kristallisationsgrad a als Funktion des Verstreck-
verhdltnisses Az flir uniaxiale Verstreckung m

Die Abbildung zeigt, daB mit Ausnahme der Kurve ——o— die
Proben ab einem Verstreckverh#ltnis lz = 2 zu kristallisieren
beginnen und diese Kristallisation ab Xz = 4 nicht mehr zu-
nimmt. AuBerdem ist festzustellen, daB der Kristallisations-
grad in dem untersuchten Bereich nahezu unabhdngig von den
Verstreckbedingungen ist. Dieses Ergebnis ist auch in tber-
einstimmung mit den Dichtemessuncen von De Vries, Bonnebat

und Beautemps 81} an uniaxial orientiertem Polyethylentere-
phthalat. F{ir die auf ein Verstreckverhiltnis von Xz = 4,4
uniaxial vorverstreckten Proben ist deshalb zu erwarten, daB
bei der anschlieBenden 2. Verstreckung die Verstrecktemperatur
Tvx und die Verstreckgeschwindigkeit éx ebenfalls einen nur ge-
ringen EinfluB auf die Doppelbrechung haben. Auch wenn fiir die
1. Verstreckung die Verstreckbedingungen variiert werden, so
ist ihr EinfluB auf die 2. Verstreckung ebenfalls gering, da
der Kristallisationsgrad a ebenso von diesen Gr¥Ben unbeein-
fluBt bleibt (siehe Abb. 40).
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Einen weiteren Hinweis des starken Einflusses der durch
Verstreckung gebildeten Kristallite auf die Doppelbrechung
188t sich der Abb. 42 entnehmen. Der dort gezelgte Kurven-
verlauf ist an einer Probe gemessen, die sowohl in z-Rich-
tung als auch in x-Richtung mit denselben Bedingungen ver-
streckt wurde. Das nach der 1. Verstreckung erhaltene Ver-
streckverhdltnis betrigt Az = 7,4 und die entsprechende Dop-
pelbrechung A"oz = 25-10-3. Bel dieser geringen Doppelbrechung
liegt eine geringe Zahl von Kristalliten als Netzpunkte vor,
wie man aus Abb. 75 ersehen kann. Wirde sich diese geringe
Zahl von Kristalliten wihrend der 2. Verstreckung nicht &n-
dern, so wHre der Punkt an dem die Doppelbrechung den Wert
Null anpnimmt zumindest in der Nihe von Ax = 7,4 zu erwarten.
Nun tritt aber schon der Nulldurchgang bei Ax = 2 auf, also
erheblich unterhalb von Ax = 7,4, was wiederum auf eine Zu-
nahme an Netzpunkten in Form von Kristalliten zuriickzufiihren
ist. Das bedeutet nicht, daB bei Ano2 = 0 auch die morpholo-
gische Struktur die gleiche ist, wie bei der unverstreckten
Probe, wie es spiter im Zusammenhang mit der Réntgerweit-
winkelstreuung noch diskutiert werden wird.

Geht man von in z-Richtung mittelstark verstreckten Proben
auf in z-Richtung schwach (Anoz s 30-10'31 verstreckte Proben
liber, so zeigt sich eine gegeniiber den mittelstark verstreck-
ten Proben gr¥Sere Abhiingigkelt der Doppelbrechung wihrend
der 2. Verstreckung von den Verstreckbedingungen. Abb. 41
zelgt, daB eine Erh8hung der Verstreckgeschwindigkeit auch
elne schnellere Abnahme der Doppelbrechung Anoz verursacht.
das ist auch zu erwarten, wie Abb. 7% zeigt, da bel diesen
Proben der Kristallisationsgrad a noch sehr gering ist. Bei
dieser geringen Doppelbrechung sind auch noch die Kettenver-
ﬁakungen an der Orientierung betelligt, so daB bei einer Er-
h8hung der Verstreckgeschwindigkeit éx die Relaxation der
Verhakungen geringer wird und zusdtzlich noch eine weitere
Kristallisation mbglich ist.
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Fir Proben, die in z-Richtung stark (Anoz:z 160-10—3) ver-
streckt wurden, tritt keinerlei Abhingigkelt der Doppelbre-
chung von den Verstreckbedingungen bei der 2. Verstreckung
auf. Jegliche Variation fithrte in der Umgebung des Nulldurch-
gangs und bei negativen Werten der Doppelbrechung zu einer
Schulter~-Hals-Bildung. In Abb. 43 ist deshalb nur die Doppel~
brechung Anoz als Funktion des Verstreckverhiltnisses Ax wih-
rend der 2. Verstreckung fiir eine extrem kleine Verstreckge-
schwindigkeit dargestellt. Bei den mittelstark verstreckten
Proben ist die durch die 1. Verstreckung verursachte Kristal-
lisation schon soweit fortgeschritten, daB die Doppelbrechung
nur noch eine geringe Abh¥ngigkeit von den Verstreckbedingungen
wdhrend der 2, Verstreckung zeigt. Offenbar ist bei den hoch-
orientierten Proben eine hBhere bzw. die maximal mégliche An-
zahl von verstreckinduzierten Kristalliten erreicht (S&tti-
gungswert fiir a in Abb. 75), so daB der EinfluB der Verstreck-
bedingungen aufgehoben ist.

Bel den Proben, die durch die 1. Verstreckung hochorientiert
waren, hatte sich gezeigt, daB eine Variation der Verstreck-
bedingungen unmdglich ist. Auch beli den mittelstark vororien-
tierten Proben gibt es gewisse Einschrinkungen. Verstreckt

man zu schnell, so tritt auch hier inhomogéne Verstreckung )
in Form einer Schulter-Hals-Bildung auf.Dem 148t sich im all-
gemeinen begegnen durch Erh8hung der Verstrecktemperatur Tvx'
jedoch nur soweit, daB keine Kristallisation durch Temperung
widhrend der 2. Verstreckung einsetzt. In Abb. 38, Teilbild c},
zelgt die Kurve fiir éx = 1,33 %/min einen Sprung kurz vor dem
Nulldurchgang beziiglich der Doppelbrechung, der durch den
wdhrend der 2. Verstreckung einsetzenden Temperprozef und

der damit verbundenen Verbesserung der Orientierung in x-Rich-
tung verursacht wird.
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4. #nderung der Gesamtorientierung gemessen ilber die

Doppelbrechung

Nach einer 2-stlindigen Kristallisation bei einer Temperatur
von 240° C, wobei die Probenenden allgeitig fixiert waren,
welst das Materjial sowohl bei sehr kleinen Verstreckgraden

Ax als auch bei sehr groBem lx eine wesentlich hShere Doppel-
brechung auf als unmittelbar nach dem Verstrecken. Der bes-
seren Ubersicht halber sind in den Abb. 76, 77 und 78 die
Kurven der ungetemperten und der getemperten Proben fUr in
z-Richtung schwach, mittelstark und stark verstrecktes Poly-
ethylenterephthalat gleichzeitig dargestellt, um diesen Ef-
fekt hervorzuheben.

Ang; 10
An 0°
[+
160" T,x=92C
20 €= 6.67 A/min
80-
T
N\
0 2y X
2 .3 4 x
-40 °\o \.anoz
- 80.
~120 o
-160+ \oénkl

Abb. 76: Doppelbrechung vor und nach der Kristallisation einer
in z-Richtung schwach lAnozas30~10_3) verstreckten
Polyethylenterephthalat-Folie als Funktion des Ver-
streckverhdltnisses A wihrend der 2. Verstreckung.

- © = -
1. Verstreckung: T,, = 927 C, £, = 400 $/min, Az 2,8
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Abb, 77: Doppelbrechung vor und nach der Kristallisation einer
in z-Richtung mittelstark (An__ = 90-107%) verstreck-
ten Polyethylenterephthalat-Folie als Funktion des
Verstreckverhdltnisses Ax widhrend der 2. Verstreckung.

= 92° ¢, €, = 400 %/min, A = 4,4

1. Verstreckung: Tvz

Die ErhShung der Doppelbrechung in z-Richtung und in x-Richtung
durch die Kristallisation 14Bt sich folgendermaBen erkliren:
widhrend einer uniaxialen oder biaxialen Verstreckung werden
Kettenteile mehr oder weniger gut in Verstreckrichtung parallel
aneinander gelagert und bilden kristallZhnliche Blindel. Diese
Biindel wirken als Kristallkeime und ihre Anzahl steigt an mit
zunehmender Orientierung. Wihrend der Temperung findet eine
zusdtzltche Kristallisation durch weitere Anlagerung amorpher
Ketten statt, so daB sich der Kristallisationsgrad erhsht.

Da aber bereits die Ketten in den kristallinen Bereichen in
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Abb. 78: Doppelbrechung vor und nach der Kristallisation einer
in z-Richtung stark verstreckten (&n, 2 160-1073)
Polyethylenterephthalat-Folie als Funktion des ver-
streckverh¥dltnisses lx wihrend der 2. Verstreckung,

1. Verstreckung: T = 92° ¢, ¢, = 400 %/min, A = 6,1

hohem MaBe orientiert sind, ist mit der Zunahme des Kristalli-
sationsgrades eine Zunahme der Gesamtorientieruna verbunden.
Im uniaxial orientierten Material ist dieser Mechanismus schon
untersucht worden 77’. Es erscheint nun sinnvoll auch in bi-
axial verstreckten Proben dieses Verhalten zu postulieren,

da sich diese Verstreckungsart von der uniaxialen nur dadurch
unterscheidet, daB noch eine zweite Verstreckrichtung gleich-
zeitig vorliegt. Die OrientterungserhBhung tritt dann simultan
in beiden Verstreckrichtungen auf und macht sich sowohl ober~
halb als auch unterhalb des Nulldurchgangs der Doppelbrechung
Anoz bemerkbar.
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Welterhin.zeigen die Abb. 76, 77 und 78, daB je h8her die
Probe durch die 1. Verstreckung vorverstreckt wurde, der
Effekt der Doppelbrechungszunahme durch Kristallisation gerin-
ger wird. Offensichtlich sind durch ErhShung der Doppelbre-
chung durch die t. Verstreckung die Ketten schon so gut orien-
tiert, daB die Kristallisation immer weniger EinfluB8 auf die
Zunahme der Doppelbrechung hat. Neben dem gerade diskutierten
Effekt kann auch die uniplanare Orientierung der (100)-Netz-
ebenen eine geringere Zunahme der Doppelbrechung A“kz ver-
12’. da der Anteil von (100)-Netzebenen, die parallel
zur Probenoberfliche liegen, ebenfalls mit steigendem Anoz
zunimmt. bie noch meBbare Doppelbrechung nach der Kristalli-
sation rUhrt dann noch von den (100)-Netzebenen, die nicht

ursachen

parallel zur Probenoberfliche liegen und von den amorphen
Bereichen her. Insbesondere bei groBen Verstreckverhiltnissen
Ax der 2. Verstreckung macht sich die uniplanare Orientieruna
bemerkbar, da bei Vergr8Berung von lx noch mehr {100)-Netz-
ebenen parallel zur Oberfllche liegen. So liegt der Sdttigungs-~
wert Ankz nach der Kristallisation fiir die in z-Richtung stark
verstreckte Probe (siehe Abb. 78} bei Ax = 6 wesentlich nie-
driger als bei der in z-Richtung schwach verstreckten Probe
{siehe Abb. 76).

Die gerade gefithrten Uberlegungen erkliren nun auch v8llig
zwanglos die vollstindige Unabhingigkeit der Doppelbrechunas-
kurven von den Verstreckbedingungen der 2. Verstreckung

(siehe Abb. 48, 49 und 51) nach der Kristallisation der Proben.
GemdB den Abb. 38, 40, 41 und 43 zeigten die biaxial verstreck-
ten Proben nur eine geringe oder Uberhaupt keine Abhiingigkeit
von den Verstreckbedingungen, so daB der Kristallisationspro-
zeB diese noch verbliebene Abhdngigkeit vollstindic beseitigt.

Von groBem technologischem Interesse ist der Fall, wo die
Doppelbrechung einen Nulldurchgang zeigt., Hier erwartet man,
dad alle Ketten m8glichst gestreckt sind und in der Folien-
ebene liegen, wobei sie aber innerhalb dieser Ebene alle
Richtungen mit gleicher Wahrscheinlichkeit annehmen. Sowohl
fir diesen Fall als auch fiir den Fall, daB ein Teil der Ketten
parallel zur 1. Verstreckrichtung (z-Richtung) und der andere
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Tell parallel zur 2. Verstreckrichtung (x-Richtung) liegt
(man spricht dann von einer "Kreuzstruktur®"), liefert die
Doppelbrechung den Wert Null,

Betrachtet man die Abb. 76, 77 und 78, so wird sofort er-
sichtlich, daB sich der Nulldurchgang der Doppelbrechung
Anoz vor der Kristallisation systematisch mit zunehmendem
Ax verschiebt. So hat die in z-Richtung schwach orientierte

Probe bei lx = 2 jhren Nulldurchgang, die mittelstark und

hoch orientierten Proben bei Ax = 2,5. Nach der Xristallisa-

tion liegen die Verhdltnisse dahingehend anders, daB der
Nulldurchgang der in z-Richtung schwach verstreckten Probe

zu elnem etwas niedrigerem Verstreckverhiiltnis verschoben

ist (Ax = 1,9), die mittelstark verstreckte Probe ist zu

kx = 2,8 (vorher war Xx = 2,5) gewandert und die hochver-
streckte Probe 1%Bt jetzt einen Nulldurchgang bei sz 3
erwarten {(vorher war Ax = 2,5). Aufgrund der Nulldurchgangs-
verschiebung zu einem kleineren Verstreckverh#ltnis liegt

bei der in z-Richtung schwach verstreckten Probe der Schnitt-
punkt der Kurven fiir die nichtkristallisierte und die kristal-
listerte Probe etwas oberhalb der Nullinie (siehe Abb. 76).
Bei der mittelstark und stark verstreckten Probe liegt der
Schnittpunkt unterhalb der Nullinie beziliglich der Doppel-
brechung (Abb. 77 und 78).

Interessant 1ist das Verhalten der in z~Richtung schwach ver-
streckten Proben. Zeigte die Probe vor der Kristallisation
den Wert Anoz = 0, so hatte sie nach der Kristallisation eine
negative boppelbrechung Ankz {siehe Abb. 76). Es ist anzune?;’
men, daB dieser Effekt auf die sogenannte “a-Orientierung”
zurlickzufiihren ist. 2war ist die durch die 1. Verstreckung
erreichte Doppelbrechung etwas hther als der Wert bei dem
die a-Orientierung auftritt, jedoch wird durch die 2. Ver-
streckung die Doppelbrechung wieder erniedrigt. Aufgrund
der bei diesen Bedinqungen geringen verstreckinduzierten
Kristallkeimdichte k8nnen dann die abgeflachten Sphérolithe,
die aus den tordierten Lamellen bestehen, wdhrend der Kristal-
lisation wachsen.
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Wie bereits im Abschnitt E.5.1. erwdhnt, beobachtet man

an den in z-Richtung schwach orientierten und anschlieend

In x-Richtung verstreckten Proben bei der Kristallisation

mit festen Enden eine irreversible Lingenzunahme. Diese L&n-
genzunahme wird auch bel uniaxialer Verstreckung beobachtet 12)
und dort auf eine Drehung einzelner Segmente innerhalb der
amorphen Ketten zurtickgeftlhrt, da erst diese Drehung der
amorphen Kette es erm&glicht, sich an Kristallite anzulagern.
Eine Drehung von Kristalliten, wie sie von Liska 78) zur Deu-
tung der Lingenzunahme in uniaxial orientiertem Polyethylen-
terephthalat diskutiert wird, wird von cbigem Autor 12} ver-
worfen, da elnerseits grofe Lingenzunahmen nicht erklirt wer-
den k&nnen und andererseits die Rﬁntgenweitwinkelstreuunq
andere Reflexpositionen zelgen miiBte,

Es ist anzunehmen, daB die Ldngenzunahme der in z-Richtung
schwach orientierten und anschlieBend in X-Richtung verstreck-
ten Proben nach dem gleichen Mechanismus abliuft, wie er auch
bei den uniaxial verstreckten Proben zu Grunde gelegt wird.
Die in z-Richtung mittelstark und stark orientierten Proben
zeigen nach der 2. Verstreckung und anschlieBender Kristalli-
sation keine Lingenzunahme, sondern sle zeigen eine ausge-
sprochen glatte Struktur, die wesentliche Voraussetzung fr
solide Texturuntersuchungen ist.
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5. Anderung der Orientierung der Ketten in den Kristallen
des uniaxtal verstreckten Materials

Die Auswertung der in den Abb. 33 una 35 dargestellten
azimutalen Halbwertsbreite AP der Rﬁntqenkle1nw1nkelstreuung
als Funktion der Kristallisationszeit tk zeigt mit fort-
schreitender Kristallisationszeit eine Abnahme. Gleichzeitig
bleiben jedoch die Halbwertsbreiten der Weltwinkelreflexe
konstant 79). Das 14Bt sich folgendermaBen interpretieren:
Die Orientierung der c-Achsen der Elementarzellen (und so-
mit der Ketten) bleiben konstant, wihrend sich die Orientie-
rung der Kristallamellenoberflichen verbessert.

NANNNNN E\\ ANNNNAN
ARSI RS

Abb. 79: Knderung der Morphologie wdhrend der Kristallisation
von orientiertem Polyethylenterephthalat

In Abb. 79 ist ein Modell dargestellt, welches dieses Ver-
halten wiedergibt. Es zeigt gewellte Kristallamellen, die
sich wdhrend der Temperung mehr oder weniger glitten, wobei
die Orientierung der Ketten erhalten bleibt. Die beobachtete

Abnahme der Langperiode 148t sich ebenfalls anhand dieses
Modells erkl4ren.
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In Abb. 33 zeigt die azimutale Halbwertsbreite AP bei einer
Kristallisationstemperatur von Tk = 108° C ein Zwischen-
maximum. Diese kurzzeitige Orientierungsabnahme ist in Uber-

einstimmung mit Messungen der Doppelbrechung 200 und der

Schrumpf spannung 80', die ebenfalls einen dhnlichen Kurven-
verlauf zeigen. Offensichtlich sind die molekularen Prozesse,
die wihrend der Kristallisation von orientierten Polymeren

ablaufen, sehr komplexer Natur.
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6. Orientierungsverteilung der Ketten im biaxial orientier-
ten und kristallisierten Material

pie in den Abb. 52, 56 und 57 dargestellten Flachkameraauf-
nahmen der R8ntgenweitwinkelstreuung bei verschiedenen Werten
der Doppelbrechung nach der 2. Verstreckung zeigen, daB die
urspriinglich bevorzugt am Kquator liegende Intensit#dtsver-
teilung der Reflexe nach Beendigung der 2. Verstreckung am
Meridian lieqt. Dieses Verhalten ist dadurch zu erkliren, da8
die vorher in z-ﬁichtung orientierten Kristallite nun mehr
oder weniger parallel zur x-Richtung liegen. Im Zwischensta-
dium des Verstreckvorgangs liegt bei der Doppelbrechung

bny,
seits eine in x-Richtung sehr enge Orientiérungsverteilung
der Kristallite vor.

= O einerseits eine in z-Richtung breite und anderer-

pieser Sachverhalt ist in Abb. 63 quantitativ ausgewertet.

Die Abbildung zeigt die azimutale Halbwertsbreite der Reflexe
A? als Funktion der Doppelbrechung 4n, . Anhand dieser Kurve
148t sich auBerdem noch feststellen, daB die in der x-Richtung
liegenden Kristallite eine hohe Orientierung aufweisen, die
mit zunehmender 2. Verstreckung nicht mehr erhdht wird.

Im uniaxial orientierten Polyethylenterephthalat wurde fest-
gestellt, daB die Orientierung der kristallinen Bereiche
nahezu vollstidndig und unabhingig von der Doppelbrechung

vor der Kristallisation ist 77). Somit ist ein Anstieg der
Doppelbrechung beim uniaxial und biaxial orientierten Material
nur noch durch Verbesserung der Orientierung der Ketten in
den nichtkristallinen Bereichen mdglich.

Obwohl eine Orientierupgsverbesserung der Kristallite parallel
zur x-Richtung nicht auftritt, so wird doch mit fortschrel-
tender Verstreckung in x-Richtung der uniplanare Anteil an
{100) -Netzebenen der Kristallite erhdht. Dieser Befund erglbt
sich aus den Flachkameraaufnahmen der in z- und x-Richtung
(siehe Abb. 55) durchstrahlten Proben und aus den Polfiguren
des (100)-Reflexes (siche Abb. 64). De vries et al. °'! hat
dieses Verhalten ebenfalls an biaxial verstrecktem Polyethylen-
terephthalat beobachtet.
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Information tber das Verhalten der zu einer kristallinen
Uberstruktur zusammengelagerten Elementarzellen erhdlt man

aus der ROntgenkleinwinkelstreuung. Generell zeigt sich,

daB mit zunehmender Verstreckung in x-Richtung die Intensitlits-
verteilung vom Meridian zum Kquator wandert, wie das schon

bei den Reflexen der RBntgenweitwinkelstreuung becbachtet
wurde. Daraus ist zu folgern, daB die Uberstruktur eine
Umorientierung von der z-Richtung in die x~-Richtung wihrend
der 2, Verstreckung durchliuft, Beim Nulldurchgang der Dop-
pelbrechung, Ankz = 0, liegen sowohl Kristalliiberstrukturen

mit geringer Orientierung in 2z~Richtung als auch Strukturen mit
hoher Orientierung in x-Richtung vor. Diese Uberstruktur liegt
in Form gewellter Lamellen vor, die in einigen Fdllen noch

eine Mosaikstruktur 68}

aufweisen, da nahezu bei allen RSnt-
genkleinwinkelaufnahmen die Intensitit lings Schichtlinien

auftritt.
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7. Abhdngigkeit der mechanischen Eigenschaften von den

Verstreckbedingungen

In Abb. 72 ist der E-Modul als Funktion der Doppelbrechung
Ankz nach der 2. Verstreckung dargestellt. Der Abbildung

ist zu entnehmen, daB der E-Modul in Kettenrichtung seinen
h8chsten Wert annimmt, wihrend er senkrecht zur Kettenrich-
tung wesentlich geringér ist. Ein &hnliches Verhalten zelgen
sowohl die Spannung & als auch die Dehnung & an der Streck-
grenze, die in den Abb. 73 und 74 dargestellt sind.

Im ausbalancierten Zustand der Probe {d.h.: Ankz = 0) liegen
die Polymerketten nahezu planar in der Folienebene. bDas hat
zur Folge, daB die Werte des E-Moduls, der Spannung § und der
Dehnung ¥ an der Streckgrenze unabhingig von den Beanspru-
chungsrichtungen sind. Gegenilber einer amorphen Probe hat
sich der E-Modul verdoppelt. Daritberhinaus zeigt Abb. 72,

daB der E-Modul einer unorientierten Probe nur 3/4 des
E-Modulwertes der biaxial verstreckten Probe betrigt. Dieser
Wert ist in Ubereinstimmung mit theoretischen Untersuchungen

von Seferis und Samuels 82'.

Nun sind bekanntlich die mechanischen Eigenschaften eng mit
der Anordnung der kristallinen Bereiche in teilkristallinen
Polymeren verknlipft. Neben der M8glichkeit, die Kettenrich-
tung in den kristallinen Bereichen anhand des {105) -Reflexes
ndherungsweise zu bestimmen, bietet sich noch die exaktere
Methode von Wilchinsky 83) an. Diese Methode liefert iiber
Messung dreier (hk0)}-Reflexe oder von fiinf (hkk1}) ~Reflexen
das 2. Moment der Orientierungsverteilung. Nun sind aber

die mechanischen Eigenschaften mit dem 4. Moment der Orien-
tierungsverteilung verkniipft, da nur das 4. Moment die me-~
chanische Anisotfopie von Polymeren beschreibt 84). Nun er-
gibt sich bei Polyethylenterephthalat die zusdtzlich Schwie-
rigkeit einer triklinen Elementarzelle, so daB bis heute noch
kein Verfahren bekannt geworden ist, das eine Korrelation
zwischen der Orientierungsverteilung und den mechanischen
Eigenschaften herstellt.
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8. Strahlensch#den an Polyethylenterephthalat

In Abb. 37 ist das mittlere Molekulargewicht von Polyethylen-
terephthalat als Funktion der Dosis dargestellt. Es zeigt sich
anhand der Abbildung, dal das bestrahlte Material keinerlei
Abhidngigkeit des Molekulargewichtes von der Dosis aufweist.
Eine Knderung des mittleren Molekulargewichtes hitte auch
eine Knderuny der Kristallisationskinetik zur Folge.

Pilz und Kratky 57 haben gezeigt, daB die ilber mehrere Jahre
andavernde Bestrahlung von Polyethylen durch den Primdrstrahl
einer RSntgenrBhre keine Knderung der Probenstreukraft ver-
ursacht. Nach Wilski 38) und Buxbaum 39) ist mindestens eine
Dosis von 10 Mrad notwendig, um eine merkliche Abnahme der
Reisfestigkeit und Dehnung von Polyethylenterephthalat fest-
zustellen. Das gleiche Ergebnis erhdlt Heinze 60) filr andere
Hochpolymere. Die maximal aufgetretene Dosis bei den in die-
ser Arbeit beschriebenen zeitaufgel®sten Experimenten mit der
Synchrotronstrahlung betrug nur 0,5 Mrad.

Offenbar sind die Schidigungsmechanismen im Polymeren, ver-
ursacht durch ionisierende Strahlen, sehr komplexer Art.
Polymere mit einem hohen Anteil kristalliner Bereiche werden
hdufig transparenter, da bei der Bestrahlung die kristallinen
Bereiche zerstfrt werden. Diese Kristallit#tsabnahme hat

60) am lineren Polyethylen gezeigt. Die Bestrahlung
Hochpolymerer kann sowohl zu Briichen der Ketten in den
Makromolekeln fithren, als auch intermolekulare Vernetzungen
verursachen. Im ersten Fall tritt eine Erh8hung und im zwei-
ten Fall eine Erniedrigung des mittleren Molekulargewichtes
auf. Werden Bestrahlungen im Vakuum durchgefilhrt, so sind

Heinze

die Eigenschaftsinderungen unabhingig von der Dosisleistung

61)
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G. ZUSAMMENFASSUNG

Amorphe Proben von Polyethylenterepﬁthalat wurden oberhalb
des Glaspunktes bei Temperaturen zwischen 85° ¢ und 110° ¢
sowohl uniaxial als auch biaxial mit Verstreckgeschwindig-
keiten zwischen 0,5 $/min und 830 $/min verstreckt.

An amorphen unorientierten und an den uniaxial orientierten
Proben wurde wi#hrend der isothermen Kristallisation bei Tem-
peraturen zwischen 93° ¢ und 145°% C die zeitaufgel8ste
ROntgenkleinwinkelstreuung registriert. Aufgrund der hohen
Leuchtdichte der Synchrotronstrahlung am Speicherring DORIS,
beim Deutschen Elektronensynchrotron (DESY}, in Verbindung
mit ortsempfindlichen Z#hlern ist es m8glich geworden, die
Kristallisationskinetik kontinuierlich zu verfolgen, um da-
durch Informationen ilber die zeitliche Entstehung der morpho-
logischen Struktur zu erhalten.

Es zeigte sich, daB der Schwerpunktsabstand zwischen den
kristallinen Bereichen mit zunehmender Kristallisationszeit
abnimnt, widhrend sich gleichzeitig die Orientierung verbes-
sert. Die Integration iliber die gestreute Intensitit zeigt
einen #hnlichen Verlauf wie der Anstiegq des Kristallisations-
grades wihrend der isothermen Kristallisation. AuBerdem lief
sich feststellen, da8 im Anfangsstadium der Kristallisation
die eﬁtstehenden Kristallite "stdbchenfbrmige” Gestallt
haben. Basilerend auf diesen Ergebnissen wurde ein Modell
entwickelt, das die experimentellen Befunde erklirt:

Im uniaxial orientierten und im unorientierten Material
entstehen gewellte Kristallamellen mit breiter Kristall-
dickenverteilung., Wihrend der Kristallisation tritt eine
Glittung der Lamellen ein, widhrend gleichzeitiqg die Kristall-
dickenverteilung schmaler wird. )

Die biaxial verstreckten Proben wurden 2 Stunden bei 240° C
kristallisiert. Die Untersuchung dieser Proben erfolgte mit

der Doppelbrechung, der Rdntgenweit- und -kleinwinkelstreuung,
um Informationen {iber die morphologische Struktur zu erhalten.
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Es zeigte sich in Analogie zu den uniaxial verstreckten
Proben, daB die erhaltene morphologische Struktur weitgehend
durch die Doppelbrechung vor der Kristallisation bestimmt
wird. AuBerdem lieB sich feststellen, daB im Gegensatz zu

den uniaxial orientierten Proben die Verstreckbedingungen
wihrend der 2. Verstreckung nur geringfiigiq die Doppelbre-
chung beeinflussen. Im "ausbalancierten" Zustand der biaxial
verstreckten Folie (d.h.: Ankz = 0) tritt eine "kreuzfdrmice"
Struktur der Ketten auf, wobei die mechanischen Eigenschaften
in der Folienebene nahezu gleich sind. Weiterhin konnte ge~
zeigt werden, daB der Anteil an uniplanar ausgerichteten
(100)-Netzebenen mit zunehmender Zweltverstreckung ansteigt.
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