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1 Einleitung und Motivation 

Lithium-Ionen-Batterien können bei geringem Gewicht und geringem Volumen eine große Men-

ge an elektrischer Energie reversibel speichern. Sie haben damit elektrisch anspruchsvolle Geräte 

in einer portablen Version, wie Bohrmaschinen oder auch Smartphones mit einer akzeptablen 

Laufzeit, erst ermöglicht. Aus dem Alltag sind Lithium-Ionen-Batterien heutzutage somit nicht 

mehr wegzudenken, und das, obwohl die Lithium-Ionen-Technologie – mit ihrer Markteinfüh-

rung 1991 – eine relativ junge Technologie ist, verglichen mit der 1880 eingeführten Blei-Säure-

Batterie oder der 1902 eingeführten Nickel-Cadmium-Batterie.[1] Seitdem hat sich viel getan. Die 

Produktionskosten pro kWh haben sich von 2008 bis 2015 beinahe auf ein Fünftel verringert und 

die volumetrische Speicherdichte hat sich verdoppelt.[2] 

Mit der steigenden Speicherdichte steigt jedoch auch die Gefahr, die von einer solchen Batterie 

ausgehen kann, wenn sie beschädigt wird, insbesondere wenn empfindliche Materialien eingesetzt 

werden, um die Leistung der Batterie zu steigern. Unfälle mit Lithium-Ionen-Batterien sind häu-

fig in den Nachrichten, da viele Anwendungen, wie Smartphone oder E-Zigarette, eng am Kör-

per getragen werden und somit die Gefahr für einen Personenschaden hoch ist. Ein besonderes 

Augenmerk der Forschung liegt daher, neben einer Performanceverbesserung, auf der Sicherheit 

der Batterien. Die größte Gefahrenquelle ist in der Regel der Elektrolyt, da dieser meist aus leicht 

flüchtigen, brennbaren organischen Lösungsmitteln und einem Leitsalz, welches Flusssäure frei-

setzen kann, besteht.[3,4] Es gibt verschiedene Ansätze, diese Sicherheitsrisiken zu senken. In den 

meisten Fällen werden dem Elektrolyt Flammschutzmittel als Additive zugegeben.[5] Dies erhöht 

zwar den Flammpunkt, hat jedoch Auswirkungen auf die Performance des Elektrolyten. Andere 

Ansätze beinhalten den kompletten Austausch des Elektrolyten durch sichere Alternativen wie 

z. B. ionische Flüssigkeiten.[6] Ionische Flüssigkeiten sind nicht entzündlich, besitzen dafür aber 

bei Raumtemperatur relativ hohe Viskositäten und somit geringere Leitfähigkeiten. Eine Freiset-

zung dieser ionischen Flüssigkeiten bedeutet zwar keine Brandgefahr oder die Bildung von gifti-

gen Gasen, jedoch besteht bei einem Leck weiterhin die Möglichkeit, dass der Elektrolyt ausläuft 

– eine Gefahr, die durch die Verwendung von Polymerelektrolyten umgangen werden kann. 

Natürlich vorkommende Polymere wie Kautschuk oder natürlicher Asphalt wurden bereits vor 

tausenden von Jahren als Dichtmaterialien verwendet und Biopolymere haben das Leben über-

haupt erst ermöglicht. Polymere haben somit in der Menschheitsgeschichte schon lange eine Rol-

le gespielt. Moderne, synthetische Polymere können so optimiert werden, dass sie die idealen 
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Eigenschaften für die gewünschte Anwendung aufweisen. Im Hinblick auf Lithium-Ionen-

Batterien bedeutet dies eine Vielzahl an Ansätzen, die versuchen, die Sicherheit und Performance 

des Elektrolyten durch die Verwendung unterschiedlichster Polymere zu verbessern. Der Hinter-

gedanke ist hierbei, durch die Zugabe eines Polymers zum Elektrolyten oder durch Einbettung 

des Elektrolyten in ein Polymernetzwerk, den Anteil an flüssigem, leicht entflammbarem Elektro-

lyten zu reduzieren und vor allem zu immobilisieren, damit dieser bei einem Leck nicht so leicht 

austreten kann. Trotzdem sollte die Performance des Elektrolyten nicht zu stark leiden.  

An diesem Punkt soll diese Arbeit ansetzen. Es soll ein nanoporöses Polymer hergestellt werden, 

welches als Modellsystem für die Untersuchung von Elektrolytlösungen in Nanoporen dienen 

kann. Durch die dimensionalen Einschränkungen in nanoporösen Materialien verändern sich 

einige physikalische Eigenschaften der eingebrachten Flüssigkeiten, was zu positiven Effekten 

führen kann. So gibt es einige Beispiele von ionischen Flüssigkeiten in Nanoporen, bei denen sich 

die physikalische Eigenschaften wie Schmelzpunkte in Abhängigkeit von der molekularen Wech-

selwirkungen zwischen Porenwand und Flüssigkeit – und somit auch in Abhängigkeit von der 

Porengröße – verändern.[7] Eine Verringerung des Schmelzpunktes könnte somit zu einer Ver-

größerung des Anwendungstemperaturbereiches von ionische Flüssigkeiten in Lithium-Ionen-

Batterien führen. Durch die hohen internen Oberflächen von nanoporösen Materialien treten 

stärkere Wechselwirkungen zwischen den Porenwänden und der eingeschlossenen Flüssigkeit 

auf, was die dynamischen Eigenschaften der eingeschlossenen Flüssigkeiten so verändern könnte, 

dass dies einen positiven Einfluss auf die ionische Leitfähigkeit hat. 

Das Ziel dieser Arbeit beinhaltet daher verschiedene Aspekte. Im ersten Schritt sollte ein nano-

poröses Polymer aus kommerziell erhältlichen Edukten hergestellt werden. Hierzu wurde auf 

verschiedene, zum Teil literaturbekannte Systeme zurückgegriffen und es wurde untersucht, ob 

sich diese Systeme reproduzieren lassen und darüber nanoporöse Polymere hergestellt werden 

können. Im nächsten Schritt sollen die Polymere bezüglich ihrer Porosität charakterisiert werden, 

um mögliche Kandidaten für den Einsatz als Polymerelektrolyte zu finden. Der Fokus lag hierbei 

auf der Synthese von nanoporösen Polymeren mit einem durchgängigen Porensystem und Po-

rendurchmessern zwischen 2 nm und 50 nm. Im letzten Schritt sollten die porösen Polymere mit 

einer Elektrolytlösung versetzt und auf ihre ionische Leitfähigkeit hin untersucht werden. Es galt 

herauszufinden, ob und wenn ja welchen Einfluss die engen Porensysteme auf die Performance 

der Elektrolytlösung haben. 
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2 Grundlagen 

2.1 Polymere 

Polymere (von altgriechisch póly für „viel“ und méros für „Teil“) sind definiert als Makromoleküle 

aus sich wiederholenden Einheiten, den Monomeren, mit so hohen Molmassen, dass ein Anfü-

gen bzw. Entfernen einiger Wiederholeinheiten einen vernachlässigbaren Einfluss auf die Eigen-

schaften des Moleküls hat. Als Edukte dienen Moleküle, die als Monomere bezeichnet werden 

und die sich durch Reaktionen untereinander erst zu Oligomeren und anschließend zu Polymeren 

verbinden. Oligomere sind nur aus einigen Wiederholeinheiten (s. Abbildung 1) zusammenge-

setzt, sodass sich eine Variation der Anzahl an Wiederholeinheiten signifikant auf die Molekülei-

genschaften auswirkt.[8] 

 

Abbildung 1: Schematische Darstellung von Monomeren, Oligomeren und Polymeren. 

2.1.1 Einteilung 

Polymere können sowohl aus organischen als auch anorganischen Bausteinen aufgebaut sein, 

wobei den organischen – auf Grund der Bindungsmöglichkeiten des Kohlenstoffs – eine deutlich 

größere Bedeutung zukommt. Durch die vielfältigen Zusammensetzungsmöglichkeiten können 

Polymere auch eine Vielzahl von Eigenschaften zeigen. Neben der Größe des Moleküls lassen 

sich Polymere daher auch noch anhand anderer Faktoren klassifizieren. Nach der Herkunft kann 

zwischen synthetischen Polymeren und natürlichen oder Biopolymeren unterschieden werden. 

Eine weitere Möglichkeit ist die Unterscheidung nach der Verwendungsmöglichkeit, wobei die 

Zusammensetzung bzw. molekulare Struktur die Eigenschaften des Materials bestimmt. Eine 

Einteilung nach der molekularen Struktur ist daher besonders sinnvoll. Einige Beispiele für mole-

kulare Strukturen sind in Abbildung 2 (oben) dargestellt. Polymere, die in einem spezifischen 

Temperaturbereich thermoplastisch und reversibel verformbar sind, werden als Thermoplasten 

bezeichnet und haben meist eine lineare oder wenig verzweigte Struktur, während elastisch ver-

formbare, aber formfeste Polymere (Elastomere) eine weitmaschig vernetzte Struktur besitzen. 

Monomere Oligomere Polymer
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Duroplaste sind hingegen nach einer Aushärtung auch durch Temperaturerhöhung nicht mehr 

verformbar, da durch eine engmaschige Vernetzung die Flexibilität der Polymerketten reduziert 

ist.[9] 

 

Abbildung 2: Beispiele möglicher molekularer Strukturen von Polymeren. 

Basierend auf ihrer Zusammensetzung unterscheidet man zwischen Homopolymeren – aus einer 

Sorte Wiederholeinheiten bestehende Polymere – und Hetero- oder Copolymeren. Letztere be-

stehen aus zwei oder mehr unterschiedlichen Wiederholeinheiten, welche wiederum durch ihre 

Anordnung auf molekularer Ebene die makroskopischen Eigenschaften des Materials beeinflus-

sen. In Abbildung 2 (unten) sind erneut nur einige Beispiele der möglichen Anordnungen aufge-

zeigt. Durch diese Vielzahl an Möglichkeiten lassen sich durch geschickte Wahl der Wiederhol-

einheiten und deren Anordnung die späteren makroskopischen Eigenschaften des Polymers in 

einem gewissen Maß „designen“. Dies kann, wie z. B. in Kapitel 2.2.2 gezeigt wird, genutzt wer-

den, um übergeordnete Strukturen zu bilden. 

2.1.2 Polymerisation 

Unter Polymerisation oder Polymerbildungsreaktion versteht man eine chemische Reaktion, 

durch welche aus Monomeren ein Polymer gebildet wird. Für diese Reaktion muss das System 

drei Voraussetzungen erfüllen. Erstens müssen die Monomere zwei oder mehr funktionelle 

Gruppen aufweisen, über welche sie reagieren können, damit sich ausreichend große Moleküle 

bilden können. Zweitens, da die meisten Polymerisationsreaktionen reversibel sind, muss die freie 

Polymerisationsenthalpie ΔGP nach dem zweiten Hauptsatz der Thermodynamik negativ sein.[9] 

linear

quervernetztverzweigt

Propf-Copolymer

Alternierendes Copolymer

Statistisches Copolymer

Block-Copolymer



 2 Grundlagen 

 
 

3 

 

Die Polymerisationsenthalpie ΔHP ist stets negativ. Die Problematik liegt vielmehr in der Entro-

pieänderung ΔSP, welche durch die steigende Ordnung während der Polymerisation negativ wird. 

Die Temperatur T, bei welcher TΔSP = ΔHP gilt, wird als Ceiling-Temperatur (ceiling engl. für 

Decke) bezeichnet und beschreibt, bei welcher Temperatur die Geschwindigkeit der Depolymeri-

sation derjenigen der Polymerisation entspricht. Oberhalb dieser Temperatur läuft die Rückreak-

tion schneller ab, weshalb eine hohe Ceiling-Temperatur wichtig ist, um ein stabiles Polymer zu 

bilden. Und drittens muss die Kinetik stimmen. Die Reaktion muss schnell genug ablaufen, damit 

sich ein Makromolekül bildet. Entsprechend müssen mögliche Konkurrenzreaktionen langsamer 

ablaufen.[9] 

 

Abbildung 3: Schematische Darstellung möglicher Verläufe der Polymerwachstumsreaktionen. 

Polymerisationen können nach den unterschiedlichsten Reaktionsmechanismen ablaufen. Diese 

lassen sich in zwei Gruppen (s. Abbildung 3) zusammenfassen. Bei Stufenwachstumsreaktionen 

können die Monomere und die Oligomere unter- und miteinander reagieren. Im Gegensatz dazu 

reagieren die Monomere bei Kettenwachstumsreaktionen nur mit einem reaktiven Zentrum, wel-

ches in der Kette verbleibt und mitwandert, bis es zu einer Abbruchreaktion kommt. Anschlie-

ßend kann das Makromolekül nicht weiter wachsen. Bei Kettenwachstumsreaktionen werden 

daher schneller höhere Polymerisationsgrade erreicht als bei Stufenwachstumsreaktionen.[9] 

Bei Kettenwachstumsreaktionen müssen die Monomere als strukturelle Voraussetzung eine 

Doppelbindung oder einen Ring aufweisen und die Polymerisation muss meist durch einen Initia-

Stufenwachstumsreaktion

Kettenwachstumsreaktion

 Δ𝐺P =Δ𝐻P − 𝑇Δ𝑆P (1) 
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tor, der ein reaktives Zentrum in das System einbringt, gestartet werden. Abhängig von der Art 

des reaktiven Zentrums spricht man von radikalischer, kationischer, anionischer oder koordinati-

ver Kettenpolymerisation.[9] 

Im Gegensatz dazu sind bei Stufenwachstumsreaktionen keine Initiatoren nötig und es können 

auch keine Abbruchreaktionen auftreten. Da für dieses Wachstum eine große Anzahl an funktio-

nellen Gruppen in Frage kommen kann, ist der relevante Punkt bei Stufenwachstumsreaktionen 

eine einheitliche Reaktion, d. h. wenige bis keine Nebenreaktionen. Kinetische Voraussetzungen 

und ein hoher Reaktionsumsatz sind ebenfalls wichtig, weshalb sich von den vielen theoretisch 

möglichen Reaktionen nur wenige praktisch durchgesetzt haben.[9] Generell wird hierbei zwischen 

Polykondensationen und Polyadditionen unterschieden. Bei Polyadditionen reagieren die Mono-

mere mittels einer Additionsreaktion, d. h. es bildet sich ein Addukt der beiden Edukte ohne Ne-

benprodukte, während bei einer Polykondensation Nebenprodukte (meist Wasser) gebildet wer-

den. 

2.1.3 Relevante Polymere 

Wie bereits gezeigt gibt es eine solche Vielzahl von möglichen Polymerisationsreaktionen und 

möglichen Monomeren, dass dieses große Teilgebiet der Chemie im Rahmen dieser Arbeit nicht 

komplett behandelt werden kann. Im Folgenden werden verschiedene Reaktionsmechanismen 

daher anhand von drei Polymeren bzw. Polymerklassen näher vorgestellt. Bei den ausgesuchten 

Beispielen handelt es sich um Polymere/Polymerklassen, welche für die Synthese von nanoporö-

sen Polymeren geeignet sind und in dieser Arbeit verwendet wurden. 

2.1.3.1 Polyacrylnitril 

Die Synthese von Polyacrylnitril aus dem 1893 von Moreau hergestelltem Acrylnitril erfolgte 

erstmals 1930 durch Hans Fikentscher und Claus Heuck bei der damaligen IG Farben, welche es 

patentieren ließen, und eine kommerzielle Produktion begann bereits 1950.[10,11] Polyacrylnitril ist 

eigentlich ein teilkristalliner Thermoplast, jedoch ist der Schmelzpunkt von 300 °C nur mit einer 

hohen Heizrate erreichbar, da das Material bereits ab 220 °C intra- und intermolekulare Zyklisie-

rungsreaktionen eingeht.[12] Es findet daher hauptsächlich Verwendung als Textilfaser und wurde 

früher unter Namen wie „Dralon“ oder „Orlon“ vertrieben.[13] Da Polyacrylnitril bereits bei sehr 

geringen Temperaturen zyklisiert, findet es auch Anwendung bei der Synthese von Kohlenstoff-

fasern.[14] 

Die Polymerisation von Polyacrylnitril kann anionisch erfolgen, meist wird sie jedoch über eine 

radikalische Kettenpolymerisation hergestellt.[15] Die hierbei auftretenden Reaktionen können in 
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vier Kategorien eingeteilt werden. In Abbildung 4 sind diese unterschiedlichen Reaktionen am 

Beispiel der Polymerisation von Acrylnitril gezeigt. Im ersten Schritt wird die Reaktion mit einem 

Initiator (Radikalstarter) gestartet, also mit einem Molekül, welches sich thermo- oder photoly-

tisch leicht in Radikale aufspaltet. Bei dem in diesem Beispiel verwendetem Azo-

bis(isobutyronitril) (AIBN) tritt die Aufspaltung ab ca. 60 °C auf. Der ausgasende Stickstoff lie-

fert die nötige Triebkraft für den Zerfall. 

 

Abbildung 4: Unterschiedliche Reaktionsschritte der radikalischen Polymerisation von Acrylnitril. 

Im nächsten Schritt, dem Wachstum, reagiert zuerst einmal das Initiatorradikal mit einem Mo-

nomer. Dieses wird dadurch zum Radikal und bildet mit weiteren Monomeren eine Kette, bis 

eine Abbruchreaktion auftritt, bei der das aktive Ende der Kette deaktiviert wird. Dies kann 

durch die Reaktion zwei aktiver Kettenenden (wie in diesem Beispiel gezeigt) oder aber durch die 

Reaktion eines aktiven Kettenendes mit einem anderen Radikal (z. B. einer Verunreinigung) pas-

sieren. Unabhängig davon, ob hierbei eine Kombination oder eine Disproportionierung der Mo-
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leküle stattfindet, liegt in beiden Fällen kein Radikal bzw. aktives Kettenende mehr vor. Das 

Kettenwachstum ist somit beendet. Im Fall der Polymerisation von Acrylnitril überwiegt der Ket-

tenabbruch durch Kombination.[9] 

Als Sonderfall ist die Kettenübertragungsreaktion zu nennen. Hierbei reagiert ein aktives Zent-

rum nicht mit einem Monomer, sondern mit einer weiteren Kette, wodurch das aktive Zentrum 

auf die Kette übertragen wird und diese nicht nur an einem Ende, sondern auch an einer anderen 

Stelle weiterreagieren kann. Somit können auch verzweigte Polymere entstehen. 

2.1.3.2 Phenoplaste 

Das Phenol-Formaldehyd-Harz (PF) war das erste synthetisch hergestellte, thermisch aushärten-

de Polymer.[10] Die ersten Beobachtungen zu Phenolharzen sind auf die Experimente von Adolf 

von Baeyer mit Phenol und Dimethoxymethan im Jahr 1872 zurückzuverfolgen; er war jedoch 

nicht an einem Harz interessiert. Anschließend wurden weitere Experimente mit Phenol und dem 

mittlerweile verfügbaren Formaldehyd durchgeführt, eine erste kommerzielle Produktion erfolgte 

jedoch erst zu Anfang des 20. Jahrhunderts. Das unter dem Namen „Laccain“ vertriebene Pro-

dukt war jedoch wegen den starken Geruchs nach Phenol und die durch Lichteinfluss auftretende 

Verfärbung ein Misserfolg.[16] Somit war Leo Hendrik Baekeland nicht der erste, der dieses Poly-

mer synthetisierte, er war jedoch der erste, dem ein wirtschaftlicher Erfolg mit diesem gelang. Er 

meldete 1909 entsprechende Patente an und kommerzialisierte dieses Polymer.[10,17] Dieses, in den 

Folgejahren unter dem Namen „Bakelit“ vertriebene Polymer ist auf Grund seiner hervorragen-

den Eigenschaften immer noch ein sehr häufig verwendetes Polymer. Neben den sehr günstigen 

Edukten und der ebenfalls günstigen Synthese weist das resultierende Polymer eine sehr gute 

Flammhemmung sowie thermische und mechanische Stabilität auf, was es ein ideales Material zur 

elektrischen und thermischen Isolierung macht. Auch heutzutage findet es noch weitverbreitet 

Anwendung in Form von Handelsartikeln über Baustoffe bis hin zu Materialien für die Luft- und 

Raumfahrt.[18] 

Nach dem gleichen Prinzip der Polykondensation, nach dem auch die Synthese von Phenol-

Formaldehyd-Harz abläuft, können noch eine Reihe weiterer Edukte mit Formaldehyd oder an-

deren Aldehyden reagieren. Der Marktanteil von Harnstoff-Formaldehyd-Harz (UF) lag 2002 mit 

32 % deutlich über den 15 % von PF-Harz und den 4 % des Melamin-Formaldehyd-Harzes 

(MF).[19] Die meisten anderen Edukte besitzen ein phenolisches Grundgerüst und die Produkte 

werden dementsprechend unter den Begriffen Phenoplaste oder Phenol-Harze zusammengefasst. 

So werden z. B. Alkylphenole wie Kresole oder Xylenole, Resorcin oder Bisphenol A häufig ein-

gesetzt. Als natürliche Vorstufen kommen zum Teil Kohlenteere oder flüssige Nebenprodukte 
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von Vergasungsprozessen zum Einsatz, welche eine Mischung aus den oben genannten Chemika-

lien darstellen. An natürlichen Produkten können als Alternativen zu Phenol auch Tannin, Lignin 

oder Stärke eingesetzt werden. Alternativen zu Formaldehyd sind z. B. Acetaldehyd, Butanal, 

Furfural, Glyoxal, Benzaldehyd oder Ketone. Alle diese Alternativen haben jedoch keinerlei wirt-

schaftliche Bedeutung.[20] 

 

Abbildung 5: Mögliche Reaktionsprodukte zwischen Phenol (P) und Formaldehyd (F) in Abhängigkeit vom gewähl-
ten pH-Wert und F/P-Verhältnis. Darstellung nach Pilato.[20] 

Die Synthese dieser Polymere kann sowohl basisch wie auch sauer katalysiert erfolgen und lässt 

sich in zwei Schritte einteilen. In einem ersten Schritt erfolgt die Addition des Formaldehyds an 

Phenol, wodurch ein Methylol gebildet wird, welches im zweiten Schritt über eine Kondensati-

onsreaktion mit einem Mono- oder Oligomer weiterreagieren kann. Findet diese Reaktion sauer 

katalysiert statt, so ist die Addition der geschwindigkeitsbestimmende Schritt und die Kondensa-

tion erfolgt schnell. Basisch katalysiert ist es andersherum.[18] Dies hat zur Folge, dass sich die 

Produkte, wie in Abbildung 5 gezeigt, stark unterscheiden. Die im Sauren gebildeten Novolake 

weisen durch die schnelle Kondensationsreaktion keine freien Methylolgruppen auf. Novolake 

werden mit einem F/P-Verhältnis kleiner eins hergestellt, da bei höheren Verhältnissen das Po-

lymer zu stark quervernetzen würde und der resultierende Feststoff nicht weiterverarbeitet wer-

den könnte. Durch den geringen Formaldehyd-Anteil kann sich pro Phenolring im Durchschnitt 
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nur maximal eine Methylolgruppe bilden, was zu wenig vernetzten, eher linearen Ketten führt. 

Um Novolake vollständig zu polymerisieren, wird daher ein Aushärter (eine Formaldehyd-Quelle, 

meist Urotropin) benötigt.  

Bei der basischen Synthese ist hingegen der Kondensationsschritt langsamer, wodurch sich Oli-

gomere mit freien Methylolgruppen isolieren lassen. Diese Zwischenstufe wird als Resol bezeich-

net. Resole haben den Vorteil, dass sie mit einem Überschuss an Formaldehyd hergestellt werden 

können und durch die freien Methylolgruppen leicht thermisch ausgehärtet werden können. Die 

Zugabe einer Formaldehyd-Quelle ist daher nicht nötig. Resole wie auch Novolake können bei 

entsprechender Molmasse in organischen Lösungsmitteln, z. T. aber auch in wässriger Lösung, 

weiterverarbeitet werden. Novolake können durch ihre geringe Reaktivität und lineare Struktur 

auch in der Schmelze weiterverarbeitet werden. Großtechnisch werden, auf den jeweiligen An-

wendungsbereich optimiert, beide Arten verwendet.[21] 

 

Abbildung 6: Reaktionsdauer in Abhängigkeit vom pH-Wert am Beispiel der Reaktion von Resorcin mit Formalde-
hyd und der jeweils zu Grunde liegende Additionsschritt des Reaktionsmechanismus. Darstellung nach Durairaj.[22,23] 

Im Basischen liegt die phenolische Hydroxygruppe deprotoniert vor, während im Sauren das 

hydrierte Formaldehyd protoniert vorliegt. Die Addition des Formaldehyds erfolgt in beiden Fäl-

len, wie in Abbildung 6 mit Resorcin gezeigt, über einen elektrophilen aromatischen Substituti-

ons-Mechanismus. Das Diagramm in Abbildung 6 veranschaulicht durch Darstellung der Reak-

tionszeit in Abhängigkeit vom pH-Wert, in welchen pH-Bereichen die Polymerisation genügend 

schnell abläuft. Aus diesem Diagramm wird auch deutlich, dass eine sauer katalysierte Polymeri-

Reaktionsdauer 
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katalysiert 
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HO OH 
H H 

OH 2 HO O 
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sation von Resorcin erst unterhalb eines pH-Wertes von 3–4 stattfindet. Dies ist besonders bei 

der Synthese von porösen Resorcin-Harzen relevant, da diese häufig mit einer geringen Menge 

einer schwachen Säure katalysiert werden, wobei diese jedoch nur verwendet wird, um einen pH-

Wert von ca. 6 einzustellen.[24,25] Die Polymerisation erfolgt in diesen Fällen weiterhin nach dem 

basenkatalysierten Mechanismus. Eine wirklich sauer katalysierte Polymerisation ist bei der Syn-

these von porösen Resorcin-Harzen eher selten, da die stark exotherme Reaktion häufig nicht 

kontrolliert werden kann.[26] 

2.1.3.3 Polybenzoxazine 

Auch wenn Benzoxazine und die aus diesen resultierenden Polymere aus einem phenolischen 

und einem Formaldehyd-haltigen Edukt hergestellt werden und sogar teilweise beim Aushärten 

von Novolaken mit Urotropin gebildet werden, so unterscheiden sich Benzoxazine doch sehr 

von Phenoplasten.[18] Sie werden auch als „neue thermohärtende Hochleistungs-Harze“ beschrie-

ben, da sie einige Nachteile der Phenolharze nicht aufweisen.[27] Die größten Nachteile von Phe-

nol-Harzen sind die geringe Lagerungsbeständigkeit, die Sprödigkeit, Katalysatorreste (sauer oder 

basisch), wodurch Prozessanlagen angegriffen werden, und beim Aushärtungsprozess freiwer-

dende Nebenprodukte (Wasser bzw. Ammoniak). Die größten Vorteile von Polybenzoxazinen 

liegen in der zu Phenol-Harzen unterschiedlichen Aushärtung. Bei Benzoxazinen müssen keine 

Katalysatoren zum Aushärten zugegeben werden und es entstehen hierbei auch keine Nebenpro-

dukte, die durch Ausgasen Blasen bilden könnten. Die Volumenänderung bei der Aushärtung ist 

ebenfalls geringer. Außerdem weisen Polybenzoxazine eine sehr geringe Wasseradsorption, hohe 

Glasübergangstemperaturen und einen hohen organischen Restmassenanteil auf. Die Molekular-

struktur der Benzoxazine ermöglicht eine enorme Bandbreite an möglichen Polymeren, was eine 

situationsangepasste Variation der Materialeigenschaften ermöglicht.[27] 

Benzoxazine wurden zwar bereits in den 1940er Jahren synthetisiert, das volle Potential dieser 

Materialklasse wurde aber erst in den 1990er Jahren wahrgenommen.[28,29] Die Synthese der Ben-

zoxazine erfolgt durch die Kombination einer Phenol-haltigen Komponente und eines primären 

Amins mit Formaldehyd.[18] Häufig werden di- oder multifunktionale Komponenten wie z. B. 

Bisphenole und Diamine oder Moleküle mit weiteren funktionellen Gruppen eingesetzt, um eine 

höhere Quervernetzung oder andere gewünschte Funktionalitäten einzubauen.[30] Für die Bildung 

des Benzoxazins wurden ein zwei- bzw. dreistufiger Mechanismus vorgeschlagen.[30,31] In Abbil-

dung 7 ist die Reaktion der Einfachheit halber jedoch am Beispiel des zweitstufigen Mechanis-

mus mit Phenol und Anilin dargestellt. In der ersten Stufe reagiert das Amin mit zwei Äquivalen-

ten Formaldehyd, in einer zweiten Stufe reagiert das Phenol unter Benzoxazin-Ring-Bildung mit 



 2 Grundlagen 

 
 

10 

der aminischen Zwischenstufe. In einigen Fällen konnte für das Amin auch eine Hexahydrotria-

zin-Zwischenstufe nachgewiesen werden.[32,33] 

 

Abbildung 7: Synthese von Benzoxazinen und ihre Polymerisation am Beispiel von Phenol und Anilin mit Parafor-
maldehyd  

Die Ringöffnung erfolgt sehr wahrscheinlich über einen kationischen Mechanismus[34,35] und im 

protonierten Zustand konnte eine Ring-Ketten-Tautomerisierung nachgewiesen werden.[36] Da es 

eine Vielzahl an vorgeschlagenen Mechanismen gibt, ist in Abbildung 8 ist beispielhaft der säu-

rekatalysierte Mechanismus von Dunkers und Ishida dargestellt.[37] 

In den hier gezeigten Beispielen sind monofunktionale Edukte dargestellt. Durch die Verwen-

dung von höherfunktionalen Edukten können auch stark quervernetzte Polymere hergestellt 

werden. Es wird auch deutlich, dass durch die Verwendung von multifunktionalen Edukten bei 

der Synthese von Polybenzoxazinen deutlich mehr strukturelle Abwandlungen im Polymergrund-

gerüst möglich sind. So kann z. B. durch die Verwendung von langkettigen Diaminen wie Poly-

dimethylsiloxanen eine erhöhte Flexibilität eingebracht werden oder auch die Polarität des Poly-

mers stark verändert werden.[38] 
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Abbildung 8: Säurekatalysierte Ringöffnungs-Polymerisation nach Dunkers und Ishida.[37] 

2.2 Poröse Materialien 

Poröse Materialien treten in der Natur in vielfacher Form auf und begegnen uns auch häufig im 

Alltag. Die Gründe für die Entstehung und die Verwendung eines porösen Materials sind vielfäl-

tig. Durch Einbringen einer Porosität können sich die Materialeigenschaften, wie z. B. Wärmeleit-

fähigkeit, reaktive Oberfläche, mechanische Stabilität oder Dichte, drastisch ändern. Beispiele aus 

der Natur sind die Knochen von Vögeln, welche eine hohe Stabilität bei geringem Gewicht auf-

weisen, oder Lungenbläschen bzw. Schwämme, welche eine hohe interne Oberfläche für Gasaus-

tausch bzw. Nahrungsaufnahme besitzen. Im Alltag werden poröse Materialien häufig als Isolie-

rungs- oder Füllmaterialien verwendet. 

Poren im Mikrometerbereich werden häufig als Mikroporen bezeichnet, was jedoch nicht der 

Definition der IUPAC (International Union of Pure and Applied Chemistry) entspricht. Die IUPAC 

orientiert sich bei der Klassifizierung an der Möglichkeit einer Porengrößenbestimmung mittels 

Stickstoff-Gasadsorption. Alle Poren, die sich hierbei bereits bei der Ausbildung einer Monolage 

komplett füllen (< 2 nm), werden als Mikroporen bezeichnet. Mesoporen (zwischen 2 nm und 

50 nm) werden über einen anderen Mechanismus gefüllt und Poren, die zu groß für eine Charak-

terisierung mittels Stickstoff-Gasadsorption sind (> 50 nm) werden als Makroporen bezeichnet. 

Weiterhin werden alle Poren kleiner als ca. 100 nm oft auch als Nanoporen zusammengefasst.[39] 

Bei makroporösen Materialien wird häufig die als Porosität bezeichnete Messgröße angegeben, 

welche der Quotient von Porenvolumen zu Gesamtvolumen ist (in %). Bei nanoporösen Materia-

lien wird hingegen eher auf die Ergebnisse der Gasadsorptionsmessung zurückgegriffen und ne-

ben dem Porendurchmesser die spezifische Oberfläche (BET-Oberfläche) und das spezifische 
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Porenvolumen (in m2∙g-1 bzw. cm3∙g-1) angegeben. Der genaue Mechanismus der Gasadsorption 

und deren Auswertung ist in Kapitel 3.1 beschrieben. Bei allen Messmethoden, die auf einer Po-

renfüllung beruhen, wie Gasadsorption, Quecksilber-Porosimetrie und Porositätsbestimmung mit 

Butanol, werden nur offene Poren erreicht. Es lässt sich mit diesen Methoden daher keine Aus-

sage über weitere, geschlossene Poren treffen. 

Heutzutage können schon aus den unterschiedlichsten Ausgangsstoffen nanoporösen Materialien 

hergestellt werden. Die Porensysteme können unterschiedliche Ordnungen haben oder ungeord-

net vorliegen. Die Poren können unterschiedliche Formen haben und die Porenwände können 

kristallin oder amorph vorliegen. Auch die Synthese dieser Materialien kann über die unterschied-

lichsten Methoden erfolgen. Die Verfahren lassen sich anhand verschiedener Gesichtspunkte 

einteilen, was hier mit besonderem Hinblick auf Synthesen von porösen Polymeren gezeigt ist (s. 

Abbildung 9). 

In einer ersten Stufe unterscheidet man zwischen templatgestützten und templatfreien Verfahren. 

Bei templatgestützten Verfahren kann weiterhin unterschieden werden, ob sich die Struktur di-

rekt oder indirekt bildet. Entscheidend ist hierbei, ob das Templat stabil ist und mit dem ge-

wünschten Material/dessen Vorstufe direkt befüllt und somit abgebildet werden kann (direkte 

Templatisierung) oder sich die Struktur erst mit dem gewünschten Material/dessen Vorstufe bil-

det (indirekte Templatisierung). Bei der direkten Templatisierung kommen somit nur feste Temp-

late in Betracht, weshalb diese Methode auch häufig harte Templatisierung (engl. hard templating) 

genannt wird. Bei der Verwendung von weichen Templaten – meist Blockcopolymere (BCP) – 

spricht man von einer weichen Templatisierung (engl. soft templating) und muss weiter unterschei-

den, ob das als Templat verwendete Blockcopolymer komplett[40–42] oder nur ein Block davon[43–45] 

entfernt wird, während der andere als poröses Gerüst übrig bleibt. Durch gasförmige 

Template[46,47] werden Schäume gebildet und mit flüssigen Templaten können über Emulsionspo-

lymerisationen[48,49] poröse Polymere hergestellt werden. Template werden, da sie die Poren gene-

rieren, häufig auch als Porogen bezeichnet. 



 2 Grundlagen 

 
 

13 

 

Abbildung 9: Einteilung der wichtigsten Herstellungsmethoden zur Erzeugung von porösen Polymeren. 

Jede Synthesemethode hat ihre speziellen Vor- bzw. Nachteile und es würde im Rahmen dieser 

Arbeit zu weit führen alle aufzuführen. Einige der Methoden, wie z. B. die Templatisierung mit 

flüssigen oder gasförmigen Templaten, führen zu Materialien mit sehr großen Makroporen. Der 

Fokus dieser Arbeit liegt jedoch auf der Synthese von mesoporösen Polymeren. In den folgenden 

Kapiteln werden daher nur die wichtigsten Möglichkeiten vorgestellt, welche sich auch zur Her-

stellung von mesoporösen Polymeren eignen. 

2.2.1 Direkte Templatisierung (Harttemplat-Verfahren) 

Bei der direkten Templatisierung wird ein stabiles (hartes) Templat durch ein gewünschtes Mate-

rial abgebildet. Durch dieses Abformen bzw. Ausgießen des Templats wird folglich ein Negativ 

der Templatstruktur gebildet. In Abbildung 10 ist dies an drei unterschiedlichen Beispielen dar-

gestellt, welche die Möglichkeiten dieser Templatisierungsmethode sehr gut aufzeigen. Es lassen 

sich so durch das Beschichten von kugelförmigen Templaten (Beispiel a) Hohlkugeln herstellen. 

Im Beispiel b) sind 1-dimensionale Poren nur teilweise befüllt, was zur Bildung von Röhren 

führt. Eine vollständige Füllung der Poren führt hingegen zur Bildung von Stäben, welche keine 

eigene Porosität besitzen. Beispiel c) zeigt die Möglichkeit, ein dreidimensional poröses Material 

herzustellen, anhand eines kolloidalen Kristalls. 

An diesen Beispielen wird auch gut die häufig verwendete Unterscheidung zwischen Endo- und 

Exotemplat verständlich. Endotemplate sind meist molekulare oder supramolekulare Einheiten 

(s. Kapitel 2.2.2 Weiches-Templat-Verfahren), jedoch lehnt sich die Definition von Endo- bzw. 

Exotemplat an die biologische Definition von Endo- bzw. Exoskelett an, wonach ein Endotemp-

lat ein Templat ist, welches als isolierte Einheit von dem Material umgeben wird, während ein 

Exotemplat als feste Struktur mit Poren dem Material in den Poren als Gerüst dient.[50] Als Endo-

mit Templat 
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templat kann somit in Abbildung 10 das Beispiel a) betrachtet werden, während b) und c) Exo-

template verwenden. Der Unterschied zwischen den Beispielen b) und c) ist die Verbindung der 

Poren innerhalb des Templats. In Beispiel b) liegen isolierte Poren vor, was zu einem Kollaps der 

makroskopischen Struktur nach der Templatentfernung führt, während in Beispiel c) ein kolloi-

der Kristall mit einem dreidimensional vernetzten Porensystem vorliegt, wodurch die Struktur 

auch nach einer Templatentfernung noch dreidimensional ist (inverser Opal) und somit die mak-

roskopische Struktur erhalten bleibt. 

 

Abbildung 10: Schematische Darstellung der Templatisierung mittels eines harten Templats   a) zur Herstellung 
einer Hohlkugel, b) Röhren und c) einer geordneten Struktur aus einem kolloidalen Kristall. Mit freundlicher Ge-
nehmigung adaptiert aus Wu et al.[51] Copyright 2006 American Chemical Society. 

Auch zeigt die Abbildung die unterschiedlichen Syntheseschritte während des Templatverfahrens. 

Im ersten Schritt wird das Templat mit dem Rohmaterial beschichtet bzw. die Poren des Temp-

lats befüllt. Anschließend, eventuell nach einem Trocknungsschritt, findet eine In-situ-

Polymerisation oder Aushärtung des Rohmaterials statt, bevor in einem letzten Schritt das Temp-

lat entfernt werden kann. Als Rohmaterialien werden neben Polymeren häufig die entsprechen-

den flüssigen oder gasförmigen Monomere oder auch Polymer-Vorstufen (Oligomere) verwen-

det.[51] 

Damit eine gewünschte Templatisierung erfolgreich verläuft, müssen einige Bedingungen erfüllt 

sein. Erstens sollte ein Polymer ausgewählt werden, das die nötigen chemischen Funktionalitäten 

und physikalischen Eigenschaften aufweist, welche für die spätere Anwendung relevant sind. 

Zweitens sollte das Polymernetzwerk stabil genug sein, um die Templatentfernung zu überstehen, 

ohne das es zu einer zu starken Porendeformation oder gar einem kompletten Zusammenfallen 
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des Porensystems führt. Dies bedeutet auch, dass das Polymer bei den Entfernungsbedingungen 

stabil sein muss. Drittens sollte das Templat die entsprechende inverse Struktur zu dem ge-

wünschten porösen Polymer besitzen und viertens stabil gegenüber dem Polymer bzw. der Im-

prägnierungslösung sein. Zu guter Letzt müssen die Oberflächeneigenschaften des Templats mit 

dem Polymer und Monomer kompatibel sein, damit eine vollständige Benetzung des Templats 

erfolgt und das Templat vollständig abgebildet wird. 

Tabelle 1: Auflistung einiger Template und ihrer Entfernungsbedingungen. Links sind anorganische Template auf-
geführt und rechts Polymertemplate.a 

Temp-

lat 

Entfernungsbedin-

gung 

Quel-

le 
 

Temp-

lat 

Entfernungsbedin-

gung 

Quel-

le 

AAO NaOH oder H3PO4 
[52–54]  PC Dichlormethan [55] 

Na2SO4 Wasser [56]  PCL enzymatisch [57] 

Silica HF oder NaOH [58]  PMAA NaOH/EtOH [59] 

TiO2 HF [60]  PMMA THF/Aceton [61] 

ZnO HCl [62]  PS Toluol oder THF [63,64] 

a Abkürzungen: AAO, anodisches Aluminiumoxid; PC, Polycarbonat; PCL, Poly-ε-caprolacton; PMAA, Polymethac-
rylsäure; PMMA, Polymethylmethacrylat; PS, Polystyrol. 

Die Auflistung einiger möglichen Templatmaterialien in Tabelle 1 zeigt, dass es eine große Aus-

wahl an organischen sowie anorganischen Templaten gibt, welche durch zum Teil sehr milde 

Behandlungen entfernt werden können. Auch ist die Synthese sehr einfach durchzuführen, da die 

Struktur des Templats fest vorgeben ist. Die Notwendigkeit eines Templates wie auch dessen 

Zerstörung bei der Entfernung macht eine Vergrößerung des Ansatzes umständlich und je nach 

Templat teuer. 

Durch die Vielzahl an Templaten lassen sich auch eine Vielzahl an unterschiedlichen porösen 

Strukturen herstellen. Mit den meisten Templatmaterialien lassen sich sphärische Partikel herstel-

len, welche sich in Hohlkugeln oder Inverse-Opal-Strukturen[64–66] abbilden lassen. Röhrenförmi-

ge Strukturen lassen sich mit AAO[52–54], Track-etched-Membranen[55] oder Nanofasern[56,62] herstel-

len. Bei anderen Strukturen ist die Auswahl an Templatmaterialien jedoch meist auf Silica be-

schränkt. Die Strukturierung von Silica mit weichen Templaten (Blockcopolymeren)[67,68] oder 

über das Sol-Gel-Verfahren bzw. Phasenseparation[69,70] ist sehr gut erforscht, wodurch eine große 

Auswahl an Silica-Templaten zur Verfügung steht. 

Die direkte Templatisierung wird schwierig, wenn das abgebildete Material eine gewisse makro-

skopische Größe bei gleichzeitiger Homogenität des Porensystems haben soll. Hierzu muss das 
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Templat die gleiche Größe und Homogenität aufweisen. Das Templat muss dementsprechend 

auch in monolithischer Form oder als Film hergestellt werden können, da Anordnungen von 

Partikeln, wie es z. B. bei einem kolloidalen Kristall der Fall ist, durch Schrumpfung Risse bilden, 

was die Homogenität des Materials bzw. die makroskopische Größe reduziert.[71–73] 

2.2.2 Indirekte Templatisierung (Weichtemplat-Verfahren) 

Die indirekte Templatisierung wird auch häufig als Selbstanordnungsmechanismus bezeichnet, da 

das Templat die gewünschte Struktur erst während der Materialsynthese annimmt, sich folglich 

von selbst anordnet. Die Template werden bei dieser Templatisierungsart daher auch als struk-

turdirigierende Agenzien (SDAs) bezeichnet und bestehen meist aus Blockcopolymeren, welche 

hybride Makromoleküle sind, die aus mindestens zwei unterschiedlichen, kovalent miteinander 

verbunden Blöcken bestehen. Durch thermodynamische Unverträglichkeit der beiden Blöcke 

und ihre kovalente Verbindung erfolgt eine Phasenseparation der Blöcke auf der Nanometerska-

la, was als Mikrophasenseparation bezeichnet wird.[74] 

Um mittels Mikrophasenseparation poröse Materialien zu erhalten, gibt es zwei Möglichkeiten. 

Eine Möglichkeit ist, dass das BCP mit einer weiteren Komponente umgesetzt und anschließend 

zur Porengeneration komplett entfernt wird. Die andere Möglichkeit ist, dass das BCP zur Struk-

turbildung und als Quelle für das daraus resultierende poröse Material dient. Bei dieser Möglich-

keit können die Poren auf unterschiedliche Arten generiert werden. Dies kann erfolgen durch (1) 

selektive Entfernung eines der Blöcke des BCPs, (2) durch Entfernung von weiteren zugegebe-

nen Komponenten, z. B. Monomeren eines der Blöcke, (3) durch das selektive Quellen eines der 

Blöcke und (4) durch das selektive Quervernetzen von dynamischen, selbstangeordneten BCP-

Vesikeln zur Erzeugung von Polymerhohlkugeln.[51] 

Im Folgenden wird auf einige dieser Möglichkeiten genauer eingegangen, wobei die Porengenera-

tion durch Aufquellen sowie die Erzeugung von Polymer-Hohlkugeln eher exotische Varianten 

und für Anwendungen im Rahmen dieser Arbeit nicht relevant sind, weshalb diese Varianten 

nicht näher betrachtet werden. 

Die ersten nanoporösen Materialien, die durch eine indirekte Templatisierung mit SDA herge-

stellt wurden, waren 1992 die porösen M41S-Phasen, bei welchen Silica-Materialien mittels quar-

tären Ammonium-Tensids (CnH2n+1(CH3)3NX, X = Cl oder Br und n = 8–16) strukturiert wur-

den.[75,76] Die ersten auf diese Art hergestellten nanostrukturierten Polymere wurden 2001 von der 

Arbeitsgruppe um Ikkala durch die Strukturierung von sauer katalysiertem Phenol-Formaldehyd-

Harz mit dem Blockcopolymer P2VP-PI realisiert.[77] Im Jahr 2005 wurde von der Arbeitsgruppe 
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um Zhao erstmals die Synthese poröser Phenol-Formaldehyd-Harze (basisch katalysiert) mit 

kommerziell erhältlichen Triblockcopolymeren (als Poloxamer oder Pluronic® bezeichnet, PEO-

PPO-PEO) als SDAs veröffentlicht.[78,79]  

Damit eine derartige Strukturierung erfolgreich ist, müssen einige Bedingungen erfüllt sein. Ers-

tens muss ein Teil des SDAs, meist ein ionisches Tensid wie CTAB oder ein amphiphiles BCP, 

mit der Vorstufe des Polymers, Silicas o. ä. interagieren, damit sich eine supramolekulare Struktur 

bilden kann. Zweitens muss sich die entsprechende Vorstufe weiter vernetzen lassen, ohne die 

supramolekulare Struktur zu zerstören, und drittens muss das SDA ohne Strukturverlust bzw. 

Strukturzerstörung entfernt werden können, wodurch die Poren generiert werden.[51] 

 

Abbildung 11: Schematische Darstellung der Anordnung der SDAs mit einer Festkörpervorstufe eines hexagonal 
strukturierten Materials, nach A) dem kooperativen Flüssigkristall-Templat-Mechanismus und B) dem echten Flüs-
sigkristall-Templat-Mechanismus. Mit freundlicher Genehmigung adaptiert aus Li et al.[80] Copyright 2013 The Royal 
Society of Chemistry (RSC). 

Der Mechanismus, durch welchen das strukturierte Material gebildet wird, verläuft über eine 

Flüssigkristall-Zwischenstufe. Es wird hierbei zwischen dem echten und dem kooperativen Flüs-

sigkristall-Mechanismus unterschieden. Bei dem echten Flüssigkristall-Mechanismus (Pfad B) in 

Abbildung 11 ist die Konzentration an SDA in der Lösung groß genug, um unter den gegebenen 

Umständen bereits ohne Zugabe der Materialvorstufe eine flüssigkristalline Phase auszubilden. 

Dagegen kann bei dem kooperativen Flüssigkristall-Mechanismus die Anordnung auch bei gerin-

geren SDA-Konzentrationen stattfinden, da eine Strukturierung hier in Verbindung mit der Ma-

terialvorstufe erfolgt (Pfad A) in Abbildung 11.[81–83] 



 2 Grundlagen 

 
 

18 

 

Abbildung 12: Schematische Darstellung der Synthese von porösen Polymeren bzw. Kohlenstoffen nach Zhao et 
al.[79] Copyright © 2005 WILEY‐VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim. 

Diese Einteilung in den echten und den kooperativen Flüssigkristall-Mechanismus erfolgt meist 

für poröse Materialien, welche in einer Lösung hergestellt werden. Als häufigster Vertreter ist hier 

das mittels Sol-Gel-Verfahren synthetisierte Silica zu nennen. Poröse Polymere lassen sich selte-

ner über eine solche Synthese in Lösung herstellen. Die Arbeitsgruppe um Zhao hat für eine Syn-

these eines porösen Phenol-Formaldehyd-Harzes mit PEO-PPO-PEO als SDA einen kooperati-

ven Anordnungsmechanismus vorgeschlagen.[78] Da die Wechselwirkungen zwischen den Poly-

mervorstufen und den SDA geringer sind, als dies bei den Vorstufen anorganischer Materialien 

der Fall ist, ist es die gängige Variante, durch Eindampfen der Reaktionslösung die Konzentratio-

nen zu erhöhen (Überschreitung der kritischen Mizellenbildungskonzentration) und so die Bil-

dung eines SDA-Vorstufen-Komposits zu fördern. Vorteile dieser Methode sind u.a., dass mit 

einer verdünnten Lösung begonnen wird, in welcher sich die Materialvorstufe wie auch das Ten-

sid leichter homogenisieren lassen und die Lösung kann in die, für das finale Polymer gewünsch-

te, Form gebracht werden. Dieses als EISA (evaporation-induced self-assembly) bezeichnete Verfah-

ren wurde erstmals von den Arbeitsgruppen von Ozin[84,85] und Brinker[86] zur Synthese von porö-

sen Silica-Filmen verwendet und später durch die Arbeitsgruppen um Dai[87] (PS-P4VP mit Re-

sorcin-Formaldehyd-Harz) und Zhao[88] (PEO-PPO-PEO mit Phenol-Formaldehyd-Harz) auf die 
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Synthese von porösen Polymerfilmen übertragen. Die zur Strukturierung nötigen Wechselwir-

kungen erfolgen hierbei durch Wasserstoffbrückenbindungen zwischen den phenolischen Hyd-

roxygruppen und der P4VP- bzw. PEO-Phase des SDA. Nach der Entfernung des Lösungsmit-

tels durch Eindampfen wird die Polymerphase thermisch bzw. durch Zugabe von Formaldehyd 

im Falle des Resorcin-Harzes polymerisiert, wodurch die gebildete Struktur verfestigt wird und 

das SDA zur Porengeneration ohne Strukturverlust entfernt werden kann. In Abbildung 12 ist 

dies schematisch dargestellt. Eine thermisch induzierte Polymerisation ist sehr hilfreich, da so 

keine weiteren Stoffe hinzugegeben werden müssen, durch die die gebildete Struktur zerstört 

werden könnte. 

Der genaue Mechanismus der Selbstanordnung ist jedoch noch nicht vollständig erforscht und 

mehrere Arbeitsgruppen konnten zeigen, dass nicht in jeder Synthese, in welcher die Reaktionslö-

sung eingedampft wurde, auch ein EISA-Prozess stattfindet. Bei dünnen, per Tauchbeschichtung 

(engl. dip coating) hergestellten, mesostrukturierten Silica-Filmen wird bei der Verdampfung des 

Lösungsmittels von einem Konzentrationsgradienten innerhalb des Lösungsmittelfilms ausge-

gangen, in welchem ein Übergang von einem ungeordneten zu einem geordneten System statt-

findet. Dies tritt in der letzten Stufe der Lösungsmittelverdampfung ein und hängt neben dem 

CTAB/TEOS-Verhältnis auch am Kondensationsgrad der Silica-Spezies.[89] Ein geordnetes Sys-

tem mit Fernordnung tritt hierbei ein, wenn die kritische Mizellbildungkonzentration überschrit-

ten wurde und sich ein lyotroper Flüssigkristall ausbildet. Weiterführende Arbeiten von Gibaud et 

al., welche ebenfalls an einem CTAB-TEOS-Komposit aus einer EtOH/H2O-Lösung durchge-

führt wurden, haben gezeigt, dass auch die Verdampfungsgeschwindigkeit einen großen Einfluss 

auf die resultierende Struktur hat,[90] da sie entscheidend ist für den Konzentrationsgradienten 

innerhalb des Films, durch welchen die Strukturierung hervorgerufen wird. Der Anordnungspro-

zess wird in diesem Fall als ECSA (engl. evaporation-controlled self-assembly) bezeichnet wird, da die 

Selbstanordnung durch die Verdampfung nicht nur induziert, sondern sogar kontrolliert werden 

kann. So kann z. B. die Bildung einer kubischen Phase begünstigt werden. Gibaud et al. konnten 

außerdem zeigen, dass in dem Film unterschiedliche Strukturen in Abhängigkeit von der Kon-

zentration, d. h. der Entfernung zur Filmoberfläche, nebeneinander vorliegen können, wobei die 

Phase mit der höchsten Symmetrie an der Oberfläche des Films vorliegt.[90] Dies ist auf die Struk-

tur des lyotropen Flüssigkristalls zurückzuführen, welcher von der Konzentration abhängt. An 

der Filmoberfläche herrscht durch die Verdampfung des Lösungsmittels die höchste Konzentra-

tion. 
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Der Anordnungsmechanismus von PEO-PPO-PEO und Phenol-Formaldehyd-Harz wurde von 

der Arbeitsgruppe um T. Bein näher untersucht und es wurde festgestellt, dass die Selbstanord-

nung in diesem Komposit nicht wie weithin angenommen während der Verdampfung des Lö-

sungsmittels stattfindet, sondern vielmehr erst während der Thermopolymerisation. Als Anord-

nungsmechanismus wurde daher ein als TISA (thermally-induced self-assembly) bezeichneter tempe-

raturinduzierter Prozess  vorgeschlagen.[91] Dies ähnelt dem in der Nanostrukturierung von Po-

lymeren auch häufig auftretenden RIMPS-Prozess (reaction-induced microphase separation), bei wel-

chem beide Blöcke des Blockcopolymers mit der Polymervorstufe mischbar sind und erst reakti-

onsbedingt eine Mikrophasenseparation stattfindet, was sich z. B. in einer Abhängigkeit von der 

Thermopolymerisationstemperatur bzw. –dauer äußert.[92–94] 

 

Abbildung 13: Mögliche Wechselwirkungsmechanismen zwischen dem Tensid (S vom engl. “surfactant”) und zu 
strukturierendem Material. In dieser Abbildung am Beispiel von Silica dargestellt, weshalb das Material mit I vom 
engl. “inorganic species” abgekürzt wird. Mögliche Mediatoren können kationisch (M+), anionisch (X-, meist Halogene) 
oder neutral (N) sein. Mit freundlicher Genehmigung aus Hofmann et al.[81] Copyright 2006 WILEY-VCH Verlag 
GmbH & Co. KGaA, Weinheim. 

Welche Wechselwirkungen bei der Selbstanordnung in einem nanostrukturiertem Polymer genau 

auftreten wird meist nicht näher untersucht. Da bei der Synthese von nanostrukturierten Polyme-

ren meist ungeladene Blockcopolymere als strukturdirigierendes Agenz eingesetzt werden, welche 



 2 Grundlagen 

 
 

21 

über Wasserstoffbrückenbindungen – und somit nach dem S0I0-Mechanismus (Abbildung 13 

e)) - wechselwirken.[95] Unter stark sauren Bedingungen liegen die Ethylenoxid- wie auch die Phe-

nol-Gruppen protoniert vor, wodurch die Anordnung nach einem S+X-I+-Mechanismus 

(Abbildung 13 b)) abläuft. Hierbei kann Cl- als Mediator dienen.[95] Versuche über den S+I--

Mechanismus (Abbildung 13 a)) poröse, geordnete Polymere zu erzeugen war nicht 

erfolgreich.[96,97] Dies ist hauptsächlich auf zwei Faktoren zurückzuführen. Zum einen fällt das 

Polymer-Mizellen-Komposit auf Grund der starken Wechselwirkungen unkontrollierbar schnell 

aus und zum anderen ist es schwierig das Templat ohne Zerstörung der Porenstruktur zu entfer-

nen.[95] 

 

Abbildung 14: Erhaltene Strukturen bei Variation des eingesetzten Polymer zu Templat-Verhältnisses bzw. der 
Templatzusammensetzung des PEO-PPO-PEO/Phenol-Formaldehyd-Harz-Komposits. Mit freundlicher Genehmi-
gung adaptiert aus Meng et al.[88] Copyright 2006 American Chemical Society. 

Unabhängig vom zu Grunde liegenden Mechanismus hat diese Variante des Eindampfens der 

Lösung den Vorteil, dass das poröse Material anschließend nicht in Pulverform, sondern als Film 

vorliegt, was ein breiteres Anwendungsspektrum ermöglicht. Auch lassen sich durch eine Variati-

on des eingesetzten Polymer zu Templat-Verhältnisses bzw. der Templatzusammensetzung ein-

fach unterschiedliche Strukturen realisieren (s. Abbildung 14). Diese mit einem weichen Templat 

über eine indirekte Strukturierung hergestellten porösen Polymere haben gegenüber der direkten 

Templatisierung mit einem harten Templat den Vorteil, dass sich Materialien mit größeren Ab-

messungen (z.B. zusammenhängende Filme) herstellen lassen, welche trotzdem eine homogene 

Strukturierung aufweisen. Durch den Wegfall der Herstellung des harten Templats ist diese Me-

thode außerdem deutlich effizienter. 

Auch wenn mittlerweile mit PEO-PPO-PEO Templaten strukturierte poröse Resorcin-,[98] Harn-

stoff-Phenol-,[41] Melamin-[40] und Phloroglucin-Formaldehyd-Harze[99–101] bekannt sind, so sind 
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Formaldehyd-Harze bezüglich ihrer Strukturierbarkeit bisher die deutlich besser untersuchten 

Polymere. Zwar sind noch poröse Materialien aus den ebenfalls thermisch aushärtbaren Polyben-

zoxazinen mit PEO-PCL[94] oder strukturiertes Polystyrol-co-divinylbenzol[102] bekannt, jedoch 

gibt es nur wenige dieser Ausnahmen. Die im Vergleich mit porösen Formaldehyd-Harzen 

schlechtere strukturelle Ordnung dieser Materialien sowie die geringe Anzahl an weiteren Beispie-

len zeigt, dass es sehr komplex ist, die richtigen Parameter für eine erfolgreiche Strukturierung zu 

finden. Einige Beispiele sind in Tabelle 2 gegenübergestellt. 

Tabelle 2: Auflistung der wichtigsten Templat-Polymer-Kombinationen und die daraus resultierenden Strukturen 
sowie Porositätseigenschaften. 

Templata Polymera Struktur 
dPore 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 
Quelle 

PEO-PPO-PEO 

(F127) 

PF 𝑝   5.4 430 [88] 

PF       6.6 360 [88] 

 RF 𝑝   7.4 624 [98] 

 PgF 2D 7.0 474 [101] 

 UPF 𝑝   3.6 420 [41] 

 UPF       3.1 385 [41] 

 MF 𝑝   7.8 258 [40] 

PEO-PPO-PEO 

(P123) 

PF 𝑝     [88] 

PF       3.1 130 [88] 

 PF lamellar   [88] 

PEO-PPO-PEO 

(F108) 

PF         [88] 

RF       6.3 413 [103] 

PS-P4VP PF 𝑝    557 [104] 

 RF 𝑝     [87] 

PPO-PEO-PPO 

(17R4, 25R4) 
PAN  6.7–10.6 337–502 [105] 

PEO-PCL PHO-a ungeordnet/𝑝   11.5–28.6 9–406 [94] 

PLA-CTA P(S-co-DVB) bikontinuierlich 11–50 85–193 [102] 

a MF: Melamin-Formaldehyd-Harz, PgF: Phloroglucin-Formaldehyd-Harz, PLA-CTA: Polymilchsäure-
Makrokettenübertragungsagens, P(S-coDVB): Polystyrol-co-divinylbenzol, UPF: Harnstoff-Phenol-Formaldehyd-
Harz. 

Die bereits erwähnte alternative Möglichkeit ist die Herstellung eines porösen Polymers durch 

eine reine BCP-Selbstanordnung ohne Zugabe eines weiteren Polymers. Hierzu wird eine Kom-
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ponente des BCP entfernt, während eine weitere als Strukturgerüst fungiert. Zum Teil wird auch 

als weitere Komponente das Homopolymer eines der Blöcke hinzugegeben, welches als Opfer-

komponente dient. Diese Methode der reinen BCP-Selbstanordnung wird analog zu der bereits 

beschriebenen Selbstanordnung des BCP mit einem weiteren Polymer meist zur Synthese dünner 

Filme verwendet. Die Vergrößerung der Oberfläche durch Ausgießen oder Rotationsbeschichten 

auf ein Substrat verringert die Trocknungsdauer. Da die Anordnung jedoch erst durch die Lö-

sungsmittelgradienten beim Trocknen eintritt, kann ein thermischer Temperschritt oder ein Auf-

quellen mit einem entsprechenden Lösungsmittel für eine bessere Ordnung sorgen.[106] 

Generell ist es für spätere Anwendungen wünschenswert, die Porengröße und die Porenstruktur 

mit möglichst weitreichender Ordnung der Anwendung entsprechend einstellen zu können. Es 

wird daher viel auf diesem Gebiet geforscht und neben den Diblockcopolymeren werden z. B. 

auch Polymere mit mehr Blöcken, Polymerbürsten und kompatible Additive eingesetzt, um das 

Anwendungsgebiet dieses vielseitigen Systems noch zu erweitern.[51] Um dies zu erreichen, müs-

sen jedoch einige grundsätzliche Voraussetzungen gegeben sein. Primär müssen die zwei oder 

mehr Blöcke des Polymers thermodynamisch unverträglich sein, damit eine Mikrophasensepara-

tion eintritt. Zweitens muss die Opferkomponente leicht zu entfernen sein, ohne die Strukturie-

rung und Porosität des restlichen Materials anzugreifen. Drittens muss das resultierende Netz-

werk thermisch und mechanisch stabil sowie lösungsmittelresistent sein. Häufig ist eine Querver-

netzung der netzwerkbildenden Komponenten hilfreich. Neben diesen grundlegenden Voraus-

setzungen müssen für eine erfolgreiche Synthese mit der gewünschten Struktur noch einige Pa-

rameter optimiert sein. Das Polymer sollte eine geringe Dispersität aufweisen, d. h. eine gewichts-

gemittelte zu anzahlgemittelte Molmasse Mw/Mn < 1.2, um eine gut geordnete Struktur zu 

bilden.[51] Weitere wichtige Faktoren sind das Molekulargewicht,[107,108] die molekulare 

Architektur[109,110] und das Verhältnis der Blockgrößen.[108,111] Auch die Prozessbedingungen soll-

ten optimiert sein, insbesondere die Wahl des Lösungsmittels, des Substrates und der Trock-

nungs- bzw. Aushärtungsbedingungen.[51] Durch Optimierung dieser Parameter lassen sich porö-

se Polymere mit verschiedenen Strukturen und Porositätseigenschaften aus den unterschiedlichs-

ten Ausgangspolymeren herstellen. 

Inwiefern das Molekulargewicht und das Verhältnis der Blockgrößen die sich bildende Struktur 

beeinflussen, ist am Beispiel eines Diblockcopolymers in Abbildung 15 schematisch gezeigt. Ist 

der Volumenanteil an Polymer A gering verglichen mit Polymer B, bilden sich sphärische Mizel-

len von Polymer A in Polymer B. Wird der Anteil an Polymer A erhöht, reduziert sich die Ober-

flächenkrümmung der Mizelle und es bilden sich zylindrische Poren aus. Sind die Anteile unge-
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fähr gleich, dann bildet sich eine lamellare Struktur. Eine geordnete bikontinuierliche Struktur 

wird nur manchmal in einem kleinen Bereich dazwischen ausgebildet, wenn die Zusammenset-

zung und das Molekulargewicht des BCPs stimmen.[51,112] 

 

Abbildung 15: Typische Strukturen eines AB-Diblockcopolymers in Abhängigkeit vom Molekulargewicht und den 
Verhältnissen der Blöcke. Abbildung nach Asakawa et al.[108] 

Eine Vergrößerung des Molekulargewichts vergrößert lediglich die Struktur. Es zeigt sich, dass 

die maximale Porengröße ca. 50 nm beträgt, da für die Erzeugung größerer Poren die BCPs sehr 

groß sein müssen, was zu Verknäuelungen und einer sehr langsamen Anordnungs-Kinetik 

führt.[51,113] Dies ist auch an den exemplarisch aufgeführten Beispielen in Tabelle 3 erkennbar, 

welche meist Porengrößen deutlich unter 50 nm aufweisen. Größere Poren lassen sich durch die 

Selbstanordnung von anders aufgebauten Polymeren, z. B. Polymerbürsten, einfacher realisieren, 

wobei die Ordnung hier geringer ist.[109] 

Abschließend lässt sich zur indirekten Templatisierung (Verwendung eines weichen Templats) 

zusammenfassen, dass sich hierüber poröse Polymere mit einer schmalen Porengrößenverteilung, 

unterschiedlichen Porenstrukturen und weitreichender Ordnung herstellen lassen. Diese werden 

meist in Form eines Films dargestellt, was ebenfalls Vorteile bieten kann. Als Nachteile zeigen 

sich jedoch erneut Schwierigkeiten bei der Ansatzvergrößerung und die eingesetzten SDAs sind 

häufig teuer oder nicht kommerziell erhältlich. Zur Herstellung von gut geordneten porösen Po-

lymeren mit einer engen Porengrößenverteilung erfordert die Synthese dieser BCPs ein hohes 
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Maß an Expertise und spezielles Laborequipment. Im Regelfall sind die eingesetzten SDAs auch 

nicht wiederverwendbar und es lassen sich nur Poren zwischen ca. 5 nm und 50 nm herstellen. 

Tabelle 3: Auflistung einiger BCPs und der daraus resultierenden Strukturen sowie Porositätseigenschaften. 

BCPa 
Opfer-

komponente 

Ätz-

bedingungen 
Struktur 

dPore 

/ nm 
Quelle 

PS-PLA PLA NaOH/HI 𝑝   10 [114] 

   helical 18 [115] 

         12 [112] 

PS-PEO PEO HI/thermisch 𝑝   15 [116] 

         10 [112] 

PEO-PMMA-PS PMMA UV 𝑝   10–15 [117] 

PS-PMMA PMMA UV 𝑝   17 [118] 

PE-PS PS Salpetersäure bikontinuierlich 5–30 [119] 

PI-PS/PI, PS PS-Homopolymer Hexan bikontinuierlich 43 [120] 

PLA-LPE-PLA PLA NaOH bikontinuierlich 24–38 [121] 

a LPE: lineares Polyethylen 

2.2.3 Phasenseparation 

Mittels eines Phasenseparationsmechanismus lassen sich meso- sowie makroporöse Materialien 

herstellen. Häufig wird dies zur Herstellung von porösen Polymeren angewandt, jedoch ist es 

auch möglich, über einen Phasenseparationsmechanismus poröse anorganische Materialien wie 

z. B. poröse Silicamaterialien herzustellen.[122]  

Zur Herstellung eines porösen Materials (s. Abbildung 16) muss im ersten Schritt eine homoge-

ne Mischung aus mindestens zwei Materialien vorliegen. Im Fall der Synthese poröser Polymere 

ist dies meist ein Polymer oder eine Vorstufe in einem geeigneten Lösungsmittel, es kann jedoch 

auch eine Mischung aus zwei unterschiedlichen Polymeren sein.[123] In den Phasendiagrammen in 

Abbildung 17 ist dies als stabiler Bereich gekennzeichnet. Bedingt durch einen äußeren Einfluss 

kann im zweiten Schritt eine Entmischung auftreten. Dies kann durch verschiedene Faktoren 

ausgelöst werden. Bei einer thermisch induzierten Phasenseparation (TIPS, engl. thermally-induced 

phase separation) wird der stabile Bereich im Phasendiagramm durch ein Absenken der Temperatur 

verlassen. Ab Überschreiten der ersten Linie (Koexistenzkurve oder Binodale) kann eine Pha-

senseparation auftreten (metastabiler Bereich), während nach Überschreiten der zweiten Linie 

(Stabilitätskurve bzw. Spinodale) eine spontanen Phasenseparation eintreten muss, da die Löslich-
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keit des Polymers bei der Temperatur nicht mehr gegeben ist (Abbildung 17 links, physikalisches 

Kühlen). Alternativ kann auch eine Phasentrennung auftreten, wenn durch äußere Faktoren die 

Bereiche im Phasendiagramm verschoben werden (Abbildung 17 Mitte, chemisches Kühlen). 

Hierbei wird nicht die Temperatur verändert, sondern durch äußere Einflüsse verschiebt sich 

stabile bzw. der instabile Bereich im Phasendiagramm, wodurch die Lösung sich nun im instabi-

len Bereich befindet und die Löslichkeit des Polymers nicht mehr gegeben ist. Da dies chemisch 

und nicht thermisch induziert ist, jedoch den gleichen Effekt hat wie das thermische Kühlen, 

spricht man von chemischem Kühlen. Diese Reduzierung der Löslichkeit des Polymers kann 

z. B. durch eine Veränderung des Lösungsmittels (Eintauchen in ein Lösungsmittel, in dem das 

Polymer eine geringere Löslichkeit aufweist, was zu einem Ausfällen des Polymers führt; NIPS, 

engl. nonsolvent-induced phase separation)[124] oder durch Veränderung des Polymers (Erhöhung der 

Molmasse durch weitere Polymerisation, PIPS bzw. CIPS, engl. polymerisation- bzw. chemically-

incuded phase separation) hervorgerufen werden. Das Phasendiagramm einer polymerisationsindu-

zierten Phasenseparation lässt sich daher auch in Abhängigkeit vom Polymerisationsgrad 

(Abbildung 17 rechts) darstellen. 

 

 

Abbildung 16: Schematische Darstellung des generellen Ablaufs einer Phasenseparation zur Herstellung poröser 
Materialien. Die homogene Phase im ersten Schritt (links) besteht hierbei aus mindestens zwei Komponenten (Lö-
sungsmittel und Edukt) welche sich durch die Polymerisation in zwei Phasen (Mitte), bestehend aus dem Produkt 
(hellorange) und dem Lösungsmittel (blau), aufteilt. Durch anschließendes Trocknen (rechts) kann das Lösungsmittel 
entfernt und die Poren freigelegt werden. Abbildung angelehnt an Kiefer et al.[125] 

Nach vollständiger Entmischung muss im dritten Schritt die eine Phase, meist ein Lösungsmittel, 

entfernt werden, um die Porosität zugänglich zu machen. Abhängig von der Trocknungsmethode 

werden die resultierenden Materialien als Xerogele, Aerogele oder Cryogele bezeichnet.[25] Xero-

gele sind Materialien, welche unter atmosphärischen Bedingungen getrocknet wurden. Hierdurch 

treten starke Kapillarkräfte auf, weshalb das Material eine gewisse strukturelle Stabilität aufweisen 

muss, um die Porosität zu erhalten. Dies wird durch die Verwendung einer überkritischen oder 
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einer Gefriertrocknung vermieden, wodurch die resultierenden Materialien (Aerogele bzw. Cryo-

gele) weniger stark schrumpfen und auch weniger stabile Polymere eingesetzt werden können. 

Aerogele zeigen gegenüber Xerogelen die besseren Porositätseigenschaften, sind jedoch auf 

Grund des überkritischen Trocknungsschrittes kosten- und aufwandsintensiver. Eine konvektive 

Trocknung unter atmosphärischen Bedingungen ist hingegen zeitintensiver, kann jedoch z. B. 

durch Erhitzen mittels Mikrowellenstrahlung deutlich verkürzt werden.[26] 

 

Abbildung 17: Phasendiagramme für thermisch induzierte (links) und chemisch induzierte Entmischungsprozesse 
(Mitte und rechts). Die Binodale und Spinodale sind hierbei als durchgezogene bzw. gestrichelte Linie dargestellt. 
Abbildung nach Nakanishi[122] (links und Mitte) und Kiefer et al. [125] (rechts). 

Der Mechanismus, der einer erfolgreichen Phasenseparation und somit der Synthese eines porö-

sen Materials zugrunde liegt, ist abhängig von der Zusammensetzung der Ausgangslösung. Ist 

diese so gewählt, dass nach Einleiten der Phasenseparation das System nur die Koexistenzkurve 

(Binodale) überschreitet – d. h. das System im metastabilen Bereich liegt (s. Abbildung 17) – tritt 

eine sehr langsame Phasenseparation auf. Dieser Mechanismus wird als Keimbildung und Wachs-

tum (engl. nucleation-growth mechanism) bezeichnet, da auf Grund von Fluktuationen in der Lö-

sungszusammensetzung auf mikroskopischer Ebene sich erst Keime bilden, welche anschließend 

wachsen.[122] Die Energiebilanz des Systems wird hierbei von zwei Faktoren beeinflusst. Dem 

Energiegewinn durch eine Vergrößerung des Volumens steht die Energie entgegen, die aufge-

bracht werden muss, um die Oberfläche der zweiten Phase zu vergrößern. Als Resultat bildet sich 

eine sphärische Struktur, da diese das beste Volumen-zu-Oberflächen-Verhältnis besitzt.[125] Be-

reits durch geringe Veränderungen des Systems, z. B. der Temperatur, oder durch Verunreini-

gungen kann es zu einem Abweichen von einer sphärischen Struktur kommen.[122] Sind die Be-

dingungen passend gewählt, dann können diese Partikel verwachsen und ein stabiles dreidimensi-

onales Gerüst bilden, welches nach der Entfernung des Lösungsmittels eine Porosität aufweist. 

thermisch induzierte

Phasenseparation

T
e

m
p

e
ra

tu
r

T
e

m
p

e
ra

tu
r

G
ra

d
 d

e
r 

P
o

ly
m

e
ri

sa
ti

o
n

Polymeranteil Polymeranteil

chemisch induzierte

Phasenseparation

stabiler Bereich

spinodale

Entmischungm
e

ta
st

a
b

il

Binodale Spinodale

Polymeranteil



 2 Grundlagen 

 
 

28 

 

Abbildung 18: Unterschiedliche sich bildende Strukturen in Abhängigkeit vom Aushärtungszeitpunkt und von der 
Zusammensetzung. Abbildung nach Nakanishi.[122] 

Da die Phasenseparation im metastabilen Bereich jedoch sehr langsam abläuft, ist es möglich, 

durch eine schnelle Veränderung des Systems den metastabilen Bereich zu durchlaufen, ohne das 

eine Phasenseparation eintritt. Nach Überschreiten der Stabilitätskurve (Spinodale, s. Abbildung 

17) erfolgt eine Phasenseparation, welche als spinodale Entmischung bezeichnet wird. Bei dieser 

treten minimale Schwankungen in der Zusammensetzung der Reaktionslösung in einem system-

charakteristischen Abstand auf. Die Unterschiede der Lösungszusammensetzung in den ver-

schiedenen Bereichen nehmen fortlaufend zu.[126,127] Mit steigender Zusammensetzungsdifferenz 

der beiden Domänen nimmt auch die Domänengröße zu. Der Massetransport erfolgt hierbei 

„bergauf“ entgegen des Konzentrationsgradienten, bis das System seine kritische Zusammenset-

zung erreicht. Dann bildet sich eine bikontinuierliche Struktur aus, welche über einen längeren 

Zeitraum bestehen bleiben kann.[122]Abschließend wird das Domänenwachstum durch Oberflä-

chenenergien angetrieben.[128,129] Diese letzten Schritte werden daher auch als Vergröberungsstufe 

(engl. coarsening stage) bezeichnet.[122] In dieser Phase der Synthese lässt sich durch die Wahl des 

Aushärtungszeitpunktes somit die Porengröße bzw. Struktur des Systems einstellen. Der Aushär-

tungszeitpunkt wird hierbei durch die Wahl des Lösungsmittels bzw. Lösungsmittelgemisches, 

eines Katalysators oder der Temperatur gesteuert. In Abbildung 18 ist dies für drei unterschied-
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liche Ausgangszusammensetzungen schematisch dargestellt und zeigt auch, dass eine sehr späte 

Aushärtung zu sphärischen Partikeln bzw. Poren führt. 

Wie bereits erwähnt, können Mischungen aus unterschiedlichen Polymeren sowie Polymer-

Lösungsmittel-Mischungen verwendet werden, um meso- bzw. makroporöse Materialien herzu-

stellen. Bei radikalisch polymerisierten Materialien werden zum Großteil Styrol-[130–134] oder Me-

thylacrylat-basierte[135–138] Divinyle als Monomere verwendet. Die Polymerisation kann mittels 

UV-[135,136] bzw. γ-Strahlung[137,138] oder thermisch[139] gestartet werden. Wird eine konventionelle 

freie radikalische Polymerisation verwendet, führt dies jedoch häufig zu der Bildung von hetero-

genen Materialien.[51,132–134] Dies beruht auf der langsamen Initiation und dem schnellen Wachs-

tum bzw. Kettenabbruch, wodurch lokal ein hoher Grad an Quervernetzung vorliegt, was wie-

derherum zu einer schnellen lokalen Phasenseparation führt.[51,138,140] Umgangen werden kann 

dieses Problem durch die zusätzliche Zugabe eines Phasenseparators,[141] welcher thermodyna-

misch eine Phasenseparation einleitet,[132] oder durch die Verwendung einer kontrollierten radika-

lischen Polymerisation.[51,133,134] 

Auch die Verwendung einer kontrollierten radikalischen Polymerisation hat weitere Limitierun-

gen. So ist hierbei ebenfalls meist die Zugabe eines Phasenseparators nötig und es schwierig, über 

diese Methode kleine Poren (Mesoporen) zu generieren.[51] Außerdem ist diese Art der Polymeri-

sation stark sauerstoffempfindlich, was die Synthese eines porösen Materials umständlich machen 

kann.[142] 

Alternativ können Polymere über einen Polykondensationsmechanismus hergestellt werden. 

Durch die wiederholte Aktivierung der Polymerkettenenden wachsen diese kontinuierlich weiter, 

was zu einer homogeneren Phasenseparation führt.[142] Meist werden hierzu Epoxid-[142–145] oder 

Formaldehyd-Harze[26,146–150] verwendet. Das am meisten untersuchte System ist das poröse Re-

sorcin-Formaldehyd-Harz, da dieses in einer wässrigen Lösung bei gut kontrollierbaren, modera-

ten Temperaturen hergestellt werden kann.  

Die resultierende Struktur/Porosität kann durch verschiedene Faktoren beeinflussen werden: 

(i) Der Verdünnungsfaktor, d. h. der Massenanteil des Monomers an der Gesamtreakti-

onslösung, beeinflusst den Abstand zwischen den Polymerdomänen.[26] 

(ii) Das Verhältnis von Resorcin zu Formaldehyd hat Einfluss auf die Quervernetzung 

des Polymers und somit auf die Stabilität der Porenwände während der Trocknung. 

(iii) Die Katalysatorkonzentration, d. h. der pH-Wert der Lösung, beeinflusst die Größe 

der Polymerdomänen[26] und den Reaktionsmechanismus. 
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(iv) Die Trocknungsbedingungen (s. o.) haben Einfluss auf die Schrumpfung und somit 

auf die Porengröße des Materials.[25] 

(v) Die Menge und Polarität des organischen Lösungsmittels, z. B. Methanol[151,152] als 

Stabilisator in der Formaldehydlösung oder Ethanol[153–155], welches entgegengesetzt 

zu einem Phasenseparator wirkt und die Phasenseparation hinauszögert, wodurch ein 

feineres Porensystem und somit kleine Poren entstehen. 

Mittels polymerisationsinduzierter Phasenseparation lassen sich poröse Materialien über einen 

großen Bereich an Porengrößen – von Makroporen bis hin zu kleinen Mesoporen – herstellen 

und die Porengröße lässt sich hierbei relativ einfach durch Anpassen der Syntheselösungszusam-

mensetzung einstellen. Mikroporöse Materialien lassen sich mit dieser Methode jedoch nicht her-

stellen. Auch muss auf kostenintensive überkritische Trocknung zurückgegriffen werden, um bei 

flexiblen Materialien eine Porosität zu erhalten. 

2.2.4 Weitere Möglichkeiten der Synthese nanoporöser Materialien 

Die bisher vorgestellten Methoden zur Herstellung von nanoporösen Polymeren sind die am 

häufigsten angewandten Methoden, es gibt jedoch noch eine Vielzahl von anderen Möglichkei-

ten. Besonders erwähnenswert sind hierbei die intrinsisch porösen Polymere (PIMs von engl. 

polymers with intrinsic microporosity), da diese Materialklasse den Bereich der realisierbaren Poren-

größen hin zu Mikroporen erweitert. Die Poren liegen in diesen Materialien häufig ungeordnet 

vor und entstehen durch die sich aufspannenden Räume zwischen meist sehr großen, starren 

Molekülen, wenn diese kovalent verbunden werden. Materialien mit einem geordnet vorliegenden 

Porensystem werden durch den von Yaghi et al. geprägten Begriff COF als kovalente organische 

Netzwerke (engl. covalent organic framework) bezeichnet.[156] Während die ungeordneten PIMs u. a. 

über verschiedene Kupplungs-,[157–161] Alkylierungs-,[162–164] Ringbildungs-,[165–167] Kondensations-
[168] oder Click-Chemie-Reaktionen[169] synthetisiert werden, so ist es für die Bildung von geordne-

ten, kristallinen COFs essentiell, dass die verwendete Art der Reaktion eine genügende Reversibi-

lität aufweist. Nur so lässt sich die Polymerisation thermodynamisch kontrollieren und die Aus-

bildung von weitreichend geordneten, porösen Strukturen ermöglichen.[156,170] 
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Abbildung 19: Schematische Darstellung eines hierarchisch porösen Polymers. Abbildung nach Zou et al.[171] 

Der Vorteil dieser Materialien liegt klar in der permanenten Porosität und den hohen spezifischen 

Oberflächen. Auch lässt sich die Porenform durch die Wahl der Monomere in einem gewissen 

Rahmen steuern. Jedoch gelten für die geeigneten Monomerstrukturen sowie Syntheserouten 

strikte Anforderungen und auch die Materialien sind meist sehr teuer.[51] Außerdem sind die Po-

rengrößen in diesen Materialien fast ausschließlich auf Mikro- bzw. kleine Mesoporen beschränkt. 

Mit einigen Materialien, z. B. auf Styrol-[171] oder Styrol/DVB-Basis,[172] lassen sich jedoch auch 

hierarchisch poröse Polymere (HPPs) herstellen. Wie in Abbildung 19 schematisch dargestellt, 

bilden sich aus den quervernetzten, mikroporösen Polymeren Partikel, welche sich anschließend 

zu einem dreidimensionalen Netzwerk verbinden und das resultierende Material so zusätzlich 

noch Meso- und Makroporen enthält. 

Ein weiteres, sehr interessantes Verfahren zur Herstellung von porösen Polymeren ist die HIPE-

Polymerisationsmethode (engl. high internal phase emulsion). Hierbei findet die Polymerisation der 

Monomere in einer, meist durch nichtionische Tenside stabilisierten, Emulsion statt, bei welcher 

der Anteil der dispersen Phase mehr als 74 Vol.-% beträgt. Die Erhöhung des Anteils über den 

maximalen Packungsanteil von 74 Vol.-% (ausgehend von gleichgroßen, sphärischen Partikeln) 

ist durch das Auftreten unterschiedlich großer Tropfen möglich (s. schematische Darstellung in 

Abbildung 20). Dies äußert sich, wie aus der REM-Aufnahme in Abbildung 20 ersichtlich, in 

einem Material mit einer makroporösen Struktur mit einer hohen Porosität (typisch sind 74–

95 Vol.-%). Diese stark dreidimensional porösen Materialien haben jedoch den Nachteil, dass sie 

lediglich eine Makroporosität und eine meist sehr geringe mechanische Stabilität aufweisen.[51] 
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Abbildung 20: Schematische Darstellung der Synthese von HIPEs und REM-Aufnahme eines typischen HIPEs mit 
den beiden Porenarten, in der Abbildung als V (engl. void, entstanden durch den Emulsionstropfen) und W (engl. 
window, Fenster/Berührungspunkte zwischen den Emulsionstropfen) bezeichnet. Die Skala in der REM-Aufnahme 
beträgt 20 μm. Schematische Darstellung nach Wu et al.[51] bzw. Zhang et al.[173] und REM-Aufnahme mit freundli-
cher Genehmigung aus Kimmins et al.[48] Copyright 2011 WILEY‐ VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim. 

Auf Grund ihrer sehr einfachen Synthese sind die „breath figures“ (BFs) genannten, hochgeordne-

ten porösen Polymere noch erwähnenswert. In Abbildung 21 ist schematisch die Synthese ge-

zeigt. Durch die Verdunstung des Lösungsmittels wird die Temperatur der Polymerlösung redu-

ziert, wodurch Wasser aus der Umgebung kondensiert und sich als Tröpfchen auf der Oberfläche 

der Polymerlösung niederschlägt. Die Wassertropfen können sich hexagonal anordnen und in die 

Lösung einsinken. Das Polymer scheidet sich zwischen den Tropfen ab und das Wasser kann 

sehr einfach durch Verdampfen entfernt werden, wodurch ein poröser Polymerfilm gebildet wird. 

Über diese Methode geordnete Strukturen mit Poren kleiner als 100 nm zu erzeugen, ist sehr 

schwierig.[51] Ungeordnete Strukturen mit verschieden großen Poren konnten jedoch bereits mit 

bis zu 20 nm kleinen Poren hergestellt werden, was vergleichbar ist mit der theoretisch geringsten 

Tropfengröße von 10 nm bei Raumtemperatur.[174] 

 

Abbildung 21: Schematische Darstellung der Synthese von BFs. Mit freundlicher Genehmigung adaptiert aus Wu et 
al.[51] Copyright 2006 American Chemical Society. 

2.3 Lithium-Ionen-Batterien 

Batterien sind Energiespeicher, welche mittels einer elektrochemischen Redoxreaktion die in 

ihnen gespeicherte Energie als elektrische Energie freisetzen können. Hierbei wird zwischen pri-
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mären und sekundären Batterien oder Akkumulatoren unterschieden. Primäre Batterien sind im 

Gegensatz zu sekundären nicht wieder aufladbar, d. h. die ablaufende chemische Reaktion ist 

meist nicht reversibel und durch Zuführung elektrischer Energie kann das System nicht wieder in 

seinen Ursprungszustand zurück versetzt werden.  

Die erste Batterie wurde um 1800 von Alessandro Volta entwickelt und erzeugte durch gestapelte 

Zink- und Kupfer-Platten pro Zellelement eine Spannung von 1.1 V. Weitere wichtige Batterie-

systeme sind die 1862 von Georges Leclanché erfundene Zink-Kohle-Zelle, die 1880 eingeführte 

Blei-Säure-Batterie, die 1902 eingeführte Nickel-Cadmium-Batterie, sowie die 1989 entwickelte 

Nickel-Metallhydrid-Batterie. Ungefähr zeitgleich begann 1991 die erste Serienproduktion von 

sekundären Lithium-Ionen-Batterien.[1] 

 

Abbildung 22: Ragone-Diagramm verschiedener sekundärer Batteriesysteme.[175] Copyright Springer Fachmedien 
Wiesbaden GmbH, 2018 

Wie stark sich die unterschiedlichen Batteriearten im Hinblick auf ihre volumetrische bzw. gravi-

metrische Energiedichte unterscheiden, ist in dem Ragone-Diagramm in Abbildung 22 anhand 

von sekundären Batteriesystemen gezeigt. Das selbst „alte“ Batteriesysteme wie Blei-Säure- oder 

Zink-Kohle-Batterien im Alltag immer noch Verwendung finden hat gute Gründe. So werden 

Blei-Säure-Batterien, trotz ihrer geringen Energiedichte, weiterhin als Starterbatterien in Autos 

verwendet, da sie in kurzer Zeit hohe Stromstärken liefern können. Nickel-Metallhydrid-Batterien 

werden für Anwendungen eingesetzt, bei denen das Gewicht oder die Größe der Batterie nicht 

ganz so entscheidend ist oder bei denen sie anstelle von primären Batterien (z. B. handelsübliche 

zylindrische Rundzellen mit AA- oder AAA-Bauformen) verwendet werden sollen. Die Lithium-

Ionen-Batterien weisen die höchste Energiedichte aller derzeit kommerziell verfügbaren sekundä-

ren Batterien auf und kommen auf Grund ihrer höheren Produktionskosten meist nur für mobile 
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Anwendungen in Betracht, bei welchen eine hohe Energiedichte erforderlich ist, wie z. B. bei 

Mobiltelefonen oder batteriebetriebenem Elektrowerkzeug. Auf Grund der höheren Zellspan-

nung von Lithium-Ionen-Batterien (3.6 V) gegenüber Nickel-Metallhydrid- oder Zink-Kohle-

Batterien (1.2 V bzw. 1.5 V) gibt es jedoch keine zylindrischen AA- oder AAA-Bauformen. 

Der erste Versuch der Markteinführung einer auf einer Lithium-Metall-Anode basierenden, wie-

deraufladbaren Lithium-Batterie wurde 1990 auf Grund gravierender Sicherheitsprobleme ge-

stoppt.[1] Bei der letztlichen Markteinführung 1991 entschied sich Sony für die Bezeichnung Lithi-

um-Ionen-Batterie für diesen sekundären Batterietyp, um ihn von den seit den 1960er Jahren auf 

dem Markt etablierten primären Lithium-Batterien abzugrenzen. Hiermit sollte verdeutlicht wer-

den, dass das Lithium nicht an einer Redox-Reaktion teilnimmt, sondern lediglich als Ion zwi-

schen den Elektroden hin und her wandert. Im Englischen wird diese Art von Batterie daher 

auch als rocking chair (Schaukelstuhl) oder swing effect (Schaukeleffekt) bezeichnet.[175] 

 

Abbildung 23: Schematische Darstellung einer Lithium-Ionen-Batterie im entladenen Zustand. 

In Abbildung 23 ist eine Lithium-Ionen-Batterie mit einer Kohlenstoff-Anode und einer Lithi-

um-Cobalt-Oxid-Kathode schematisch dargestellt. Dieses System war das von Sony 1991 einge-

führte, erste kommerzielle Lithium-Ionen-Batterie-System.[176] Es zeigt sehr gut die Möglichkeiten 

der Interkalation der Lithium-Ionen in den unterschiedlichen Materialien. Das Prinzip dieses Bat-

terietyps basiert auf dem Interkalieren und Deinterkalieren der Lithium-Ionen in den meist 

schicht- oder röhrenartigen Strukturen der Elektroden, welche durch Redoxreaktionen die elek-

trische Energie chemisch speichern. Whittingham untersuchte 1976 als erster die Interkalation 
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von Lithium in Schichtstrukturen (Titandisulfid) und Goodenough et al. die Tauglichkeit von 

Lithium-Cobalt-Oxid als Kathodenmaterial für eine Lithium-Ionen-Batterie, um ein Metalloxid 

anstelle eines Metallsulfids zu verwenden.[177,178] Akina Yoshino konnte, aufbauend auf diesen 

Ergebnissen, 1985 die erste kommerziell brauchbare Sekundärbatterie herstellen, wozu er statt 

elementarem Lithium eine Kohlenstoff-Anode einsetzte, die ebenfalls Lithium interkalieren kann, 

jedoch in einem deutlich sicheren und langlebigeren System resultiert. Dass diese Arbeiten und 

das System der Lithium-Ionen-Batterie generell, eine enorme Bedeutung haben, zeigt sich auch 

an der Vergabe des Nobelpreises der Chemie 2019 an Whittingham, Goodenough und 

Yoshino.[179] Die hierbei auftretenden chemischen Reaktionen, die für die Speicherung und Ent-

nahme von elektrischer Energie nötig sind, sind im Folgenden noch einmal aufgeführt. Hierbei 

entspricht die Reaktion von links nach rechts, analog zur obigen Abbildung, der Entladung. 

 

Es sind nur diese beiden Materialien – der Kohlenstoff auf der Anodenseite und Lithium-Cobalt-

Oxid auf der Kathodenseite – welche als aktive Zellmaterialien die Energiespeicherung bewirken. 

Dem Elektrolyten wird zwar ein Lithium-Salz zugegeben, um die Leitfähigkeit zu erhöhen und 

ein „Leerlaufen“ zu verhindern, da insbesondere beim ersten Ladezyklus etwas Lithium zur Aus-

bildung einer Schutzschicht (SEI, engl. solid electrolyte interface) verbraucht wird, dieses nimmt je-

doch pauschal betrachtet nicht an der Energiespeicherung teil. Alle anderen Komponenten der 

Batterie außer den Elektrodenmaterialien werden daher als passive Zellmaterialien bezeichnet. 

Wie auch bei anderen Batterietypen sind diese passiven Zellmaterialien für eine funktionierende 

und sichere Batterie zwar relevant, erhöhen jedoch das Gesamtgewicht und -volumen der Batte-

rie, was die praktisch erreichbare spezifische Energiedichte deutlich senkt. 

Neben dem Gehäuse, eventuell nötiger Kontrollelektronik und den Stromabnehmern werden 

auch dem aktiven Teil der Batterie weitere passive Bestandteile beigefügt. So werden die Elektro-

denmaterialien mit einem Binder auf die Stromabnehmer geklebt und bei elektrisch schlecht leit-

fähigen Kathodenmaterialien wird Leitruß beigemischt. Die Elektroden und der makroskopische 

Aufbau der Batterie haben zwar den größten Einfluss auf die Leistung der Batterie im Hinblick 

auf die maximal speicherbare Energiemenge oder die verfügbare Zellspannung, aber da der 

Elektrolyt den Kontakt zwischen den Elektroden herstellt, ist für eine langlebige Batterie der 

Anode:  L C6 ⇌ C6 + L + +  − (2) 

Kathode:  2 L 0.5CoO2 + L + +  − ⇌ 2 L CoO2 (3) 

Gesamt: L C6 + 2 L 0.5CoO2 ⇌ C6 + 2 L CoO2 (4) 
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Elektrolyt ebenfalls von zentraler Bedeutung. In den folgenden Kapiteln werden verschiedene 

Elektrolytsysteme vorgestellt. 

2.3.1 Flüssigelektrolyte 

Flüssige Elektrolyte weisen nicht nur die höchsten Leitfähigkeiten bei moderaten Temperaturen 

auf und kontaktieren die Elektroden am besten, sie sind heutzutage viel mehr als nur salzhaltige 

Lösungen. Moderne Flüssigelektrolytsysteme sind hochreine Mehrkomponentensysteme, die ne-

ben der hohen ionischen Leitfähigkeit noch eine Vielzahl anderer Anforderungen erfüllen müs-

sen. Sie setzten sich aus drei verschiedenen Substanzklassen zusammen: dem Leitsalz, dem Lö-

sungsmittel und speziellen Additiven.[1] 

Lösungsmittel lassen sich anhand ihrer Eigenschaften in die folgenden acht Klassen[180] einteilen, 

wobei nicht alle für die Verwendung in Lithium-Ionen-Batterien geeignet sind: 

1) amphiprotische, hydroxylhaltige Lösungsmittel (z. B. Alkohole), 

2) amphiprotische protogene Lösungsmittel (z. B. Carbonsäuren), 

3) protophile, Wasserstoffbrücken-bildende Lösungsmittel (z. B. Amine), 

4) dipolare, aprotische, protophile Lösungsmittel (z. B. Pyridine), 

5) dipolare, aprotische, protophobische Lösungsmittel (z. B. Ester), 

6) gering-permittive, elektronengebende Lösungsmittel (z. B. Ether), 

7) gering polare Lösungsmittel mit hoher Polarisierbarkeit (z. B. Benzol), 

8) inerte Lösungsmittel (z. B. Alkane, Perfluoralkane). 

Die ersten drei Klassen entfallen als potentielle Lösungsmittel, da protische Lösungsmittel mit 

elementarem oder in Kohlenstoff interkaliertem Lithium reagieren können und durch Reduktion 

des Protons Wasserstoff freigesetzt werden kann.[180] Auch eine Oxidation des entsprechenden 

Anions im verwendeten Spannungsfenster kann auftreten.[181,182] Aus den weiteren Klassen haben 

sich nur wenige Lösungsmittel als geeignet erwiesen, da ein geeignetes Lösungsmittel einigen 

Anforderungen entsprechen muss. Es sollte (1) das Leitsalz in geeigneter Konzentration lösen 

können, d. h. es sollte eine hohe Dielektrizitätskonstante haben; es benötigt (2) eine geringe Vis-

kosität, welche für den Ionentransport von Relevanz ist; es muss (3) über den gesamten Anwen-

dungstemperaturbereich flüssig vorliegen, d. h. einen niedrigen Schmelz- und hohen Siedepunkt 

aufweisen; es sollte (4) inert gegenüber allen Zellbestandteilen sein, insbesondere den geladenen 

Oberflächen wie Elektroden und Stromableitern; es muss (5) sicher und ökonomisch sein. Hierzu 

sind ein hoher Flammpunkt und eine geringe bzw. nicht vorhandene Toxizität gegenüber Mensch 

und Umwelt wichtig.[181] Die unter (4) erwähnte Stabilität gegenüber allen Zellenbestandteilen 
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wird häufig durch das elektrochemische Fenster ausgedrückt, welches angibt bis zu welcher 

Spannung (anodisch wie auch kathodisch) der Elektrolyt stabil ist und nicht mit anderen Zellen-

bestandteilen reagiert. Dies ist besonders relevant bei dem Einsatz von Hochvoltmaterialien. 

Durchgesetzt haben sich als geeignete Lösungsmittel daher hauptsächlich Ether und Ester, insbe-

sondere Carbonate, welche meist auch als Mischung eingesetzt werden, um unterschiedliche Ei-

genschaften zu kombinieren. Als Beispiel kann Ethylencarbonat (EC) auf Grund seiner guten 

SEI-Bildungseigenschaften und leichten Polarisierbarkeit genannt werden. Dieses Lösungsmittel 

wird jedoch erst interessant, wenn es mit anderen Lösungsmitteln (z.B. Dimethylcarbonat DMC 

oder Diethylcarbonat DEC, Schmelzpunkte 5°C bzw. -74 °C) gemischt wird, da der Schmelz-

punkt mit 36 °C für normale Anwendungen zu hoch ist.[181] Eine Reihe anderer Materialien wur-

den zwar zu akademischen Zwecken untersucht, fanden jedoch keine kommerzielle Verwen-

dung.[1] 

Das Leitsalz stellt die Lithium-Ionen für den Ionentransport zur Verfügung; eine möglichst gute 

Löslichkeit, vollständige Dissoziation und hohe Mobilität der Lithium-Ionen in dem jeweiligen 

Lösungsmittel ist daher wichtig. Die elektrochemische Stabilität des Anions bestimmt das elekt-

rochemische Fenster, d. h. den Spannungsbereich, in dem das Salz eingesetzt werden kann, ohne 

oxidiert oder reduziert zu werden. Außerdem muss das Leitsalz mit den anderen Zellkomponen-

ten, wie Stromabnehmern (Aluminium-/Kupferfolie), Separator, Aktivmaterialien und Lösungs-

mittel, kompatibel sein. Für den späteren Anwendungsbereich wichtig ist außerdem die thermi-

sche Stabilität. Für eine erfolgreiche kommerzielle Verwendung sollte das Leitsalz zudem günstig 

zu Verfügung stehen und möglichst nicht toxisch sein. Auch ein geringes Molekulargewicht wird 

bevorzugt.[180] 

Die verwendeten Lithiumsalze werden mit Anionen gebildet, welche durch ihre Größe ihre La-

dung weit verteilen können und die einen möglichst großen Abstand zum Lithium einnehmen, 

um die coulombschen Anziehungskräfte möglichst gering zu halten. Somit dissoziiert das Salz 

leichter und die Neigung, solvatisierte Ionen zu bilden, ist größer.[175] Es wurde eine Reihe von 

Leitsalzen getestet und es werden zusätzlich neue Verbindungen vorgeschlagen, da noch kein 

optimales Leitsalz gefunden wurde. Jedes bisher getestete hatte seine spezifischen Vor- und 

Nachteile. 

Hinsichtlich einzelner Aspekte oder für spezielle Anwendungsgebiete können unterschiedliche 

Leitsalze überzeugen. So weist z. B. LiAsF6 die beste Stabilität und LiTaF6 die höchste Leitfähig-

keit auf. Die von LiAsF6 gebildete SEI ist zwar etwas dicker, aber hat einen geringen ionischen 

Widerstand als die von LiPF6 gebildete SEI. Andere Verbindungen, wie LiTFSI (Lithium-
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bis(trifluormethylsulfonyl)imid) oder das halogenfreie LiBOB (Lithiumbisoxalatoborat), bilden in 

Gegenwart von Wasser keine Flusssäure, im Gegensatz zu den fluorhaltigen, anorganischen Li-

thiumsalzen. Dies ist insbesondere bei fluoridempfindlichen Manganoxid-Kathoden wichtig. Der 

Fokus der Forschung liegt im Moment – insbesondere im Hinblick auf Hochvolt-Lithiumionen-

Batterien – auf Fluoralkylphosphat-Anionen oder Bor-haltigen Verbindungen.[1,175,180] So zeigen 

Bor-haltige Verbindungen wie z. B. LiBOB eine gute SEI-Bildung an der Anode und auch die 

Bildung einer Passivierungsschicht am Aluminium-Stromableiter. Die Verwendung von LiBOB 

als Additiv wurde daher auch in Betacht gezogen.[183] Am häufigsten wird derzeit jedoch LiPF6 

verwendet, da es die meisten wichtigen Eigenschaften für ein gutes Leitsalz in sich vereint und 

mit 10.7 mS∙cm-1 bei 25 °C in EC/DMC eine sehr gute ionische Leitfähigkeit aufweist.[180,184] 

Die Lösungsmittel werden meist als Mischungen eingesetzt und bei den Leitsalzen müssen, um 

die positiven Eigenschaften in einem Bereich zu erhalten, in anderen Bereichen Abstriche ge-

macht werden. Da es den idealen Elektrolyten nicht gibt, wird versucht, durch Additive manche 

Nachteile einer Elektrolytmischung auszugleichen. Diese Additive können die verschiedensten 

Aufgaben haben. Es gibt Schutzmittel für die Anode (SEI-Verbesserer), die Kathode (Wasser- 

oder Säurefänger), das Leitsalz (Stabilisierung von LiPF6 gegen Hydrolyse) oder die Stromableiter 

(Aluminium-Korrosionsinhibitoren). Andere Zusätze dienen dem Brandschutz oder dem Schutz 

vor Überladung. Auch kann über Additive die Löslichkeit der Ionen variiert werden sowie die 

Benetzung (z. B. des Separators) oder die Viskosität verbessert werden.[175] Aus all diesen Kom-

ponenten resultiert schlussendlich ein High-Tech-Produkt, welches optimal auf das restliche Sys-

tem (Anode, Kathode, Separator etc.) abgestimmt ist. Hierbei gilt es die Nachteile des Flüssige-

lektrolyten zu reduzieren, ohne die Vorteile einzubüßen. Als größte Nachteile sind die Gefahren 

eines Brandes, einer Leckage oder der Freisetzung von Flusssäure zu nennen. Aber auch das Er-

starren des Elektrolyten bei niedrigen Temperaturen oder die Korrosion anderer Bauteile der 

Batterie können problematisch sein. 

2.3.2 Separatoren 

Die Aufgabe von Separatoren ist primär, die Elektroden räumlich voneinander zu trennen, um 

einen elektrischen Kurzschluss zu verhindern. Die Leitfähigkeit sollte jedoch nicht zu stark ab-

nehmen und auch die mechanische und chemische Stabilität sollte gegeben sein, damit der Sepa-

rator, wie auch die gesamte Batteriezelle, verarbeitet werden kann. Das United States Advanced Bat-

tery Consortium hat für Lithium-Ionen-Batterie-Separatoren einige Anforderungen und auch ent-

sprechende Testprozedere vorgeschlagen.[185] Hierbei handelt es sich zum Teil um bereits reali-

sierbare Parameter, aber auch um Ziele, die für eine bessere Performance der Batterie erreicht 
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werden sollten. Diese Ziele sind in Tabelle 4 mit a markiert. Die meisten Parameter lassen sich 

einfach im Labor feststellen. Für die chemische Stabilität hingegen sind Langzeitexperimente 

oder Post-Mortem-Untersuchungen nötig, da diese von den eingesetzten Batteriematerialien, den 

Batterieproduktionsprozessen, aber auch den Lebensdauerbedingungen abhängt.[1] Parameter wie 

Preis oder Defektanzahl sind abhängig von den Separatorproduktionprozessen und -mengen. 

Diese Parameter können daher erst bei großtechnischer Produktion genau bestimmt werden. 

Tabelle 4: Anforderungen bzw. Ziele (mit a markiert) an einen kommerziellen Separator für Lithium-Ionen-
Batterien.[185] 

Parameter Anforderung 

Dicke < 25 μm 

Durchlässigkeit 
MacMullin # < 4a bzw. Gurley # < 11 

s∙(10 cm3)-1 a 

Benetzbarkeit 
komplette Benetzung mit üblichen Elektro-

lyten 

Porengröße < 0.2 μm 

Preis 0.60 $∙m-2 a 

Thermische Stabilität < 5 % Schrumpfung nach 1 h bei 90 °C 

Chemische Stabilität 15 Jahre in vollständiger Batterie 

Durchstoßfestigkeit 300 g bei 25.4 μm Filmdicke 

Dehnbarkeit < 2 % bei 1000 psi 

Defekte keine auf der gesamte Rolle 

Shutdown 105 °Ca 

Spannungsstabilität 5 Va 

 

Kommerziell finden größtenteils Polyolefin-Separatoren Anwendung, da gerade PE bzw. PP her-

vorragende mechanische Eigenschaften und chemische Stabilität besitzen und sich zu einem ak-

zeptablen Preis herstellen lassen.[180] Durch die Verwendung von mehreren Schichten, z. B. 

PP/PE/PP wie in Abbildung 24, lassen sich Abschaltmechanismen (engl. shutdown) realisieren. 

Bei ca. 135 °C schmilzt die PE-Schicht in der Mitte und verliert die Porosität, wodurch ein weite-

rer Stromfluss blockiert wird. Die strukturelle Integrität der äußeren PP-Schichten bleibt jedoch 

weiterhin erhalten. So kann ein thermal runaway (engl. für thermisches Durchgehen) verhindert 

werden, was die Sicherheit des Batteriesystems deutlich erhöht. 
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Abbildung 24: Querschnitt eines dreilagigen Separators (PP/PE/PP).[180] Copyright 2011 Wiley‐ VCH Verlag 
GmbH & Co. KGaA. 

Polyolefin-Separatoren können über zwei verschiedene Prozesse hergestellt werden. Beim nassen 

Prozess (Abbildung 25 links) wird das Polymer und ein Kohlenwasserstoff bzw. eine andere 

niedrigmolekulare Substanz geschmolzen und zu einer Folie gepresst. Während des Abkühlens 

erfolgt dann eine Phasenseparation, deren Struktur durch biaxiales Strecken vergrößert wird, be-

vor die zweite Phase mit einem geeigneten Lösungsmittel entfernt wird.[180] 

Über den nassen Prozess hergestellte poröse Polyolefine zeigen eine sehr tortuose (gewundene) 

Struktur. Das biaxiale Strecken wie auch die Lösungsmittelextraktion sind sehr teure Verfahren, 

jedoch kann das nasse Verfahren als ein kontinuierlicher Prozess durchgeführt werden, wodurch 

die Qualität des Materials sehr hoch ist. Ein Nachteil ist jedoch, dass durch das biaxiale Strecken 

das resultierende Material beim Erhitzen in beiden Richtungen schrumpft.[180] 

Der trockene Prozess (Abbildung 25 rechts) besteht aus dem Schmelzen von Polymergranulat 

und anschließendem Schmelzextrudieren, um ein eine uniaxial orientierte Folie zu erzeugen. Ein 

Temperschritt knapp unterhalb der Schmelztemperatur erzeugt einen höheren Kristallisations-

grad mit in Reihen angeordneten Lamellen, welcher benötigt wird, um durch ein Strecken Poren 

zu erzeugen. Die gewünschte Porenstruktur wird durch zunächst kaltes und anschließend warmes 

Stecken erzeugt.[1] Dieser Prozess kann jedoch bisher nur bei den Polymerem PE und PP ange-

wandt werden.[180] 

Die Entwicklung von neuartigen Separatoren geht hin zu der Verwendung von Kompositen mit 

anorganischen Partikeln oder auch Nanofaser-Vliesstoffen als Separatormaterial. Der Hinter-
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grund hierbei ist eine erhöhte Sicherheit und Performance durch geringe Schrumpfung und bes-

sere Benetzbarkeit.[1] 

 

Abbildung 25: Schematische Darstellung der unterschiedlichen Herstellungswege zur Herstellung von Polyolefinse-
paratoren) mit REM-Aufnahmen der resultierenden Materialien. Adaptiert aus [180] Copyright 2011 Wiley‐ VCH 
Verlag GmbH & Co. KGaA. 

2.3.3 Polymerelektrolyte 

Neben Systemen aus flüssiger Elektrolytlösung und einem Separator zur räumlichen Trennung 

der Elektroden gibt es noch andere Ansätze, um bei möglichst hoher Leitfähigkeit einen Kurz-

schluss zu verhindern, eine gute Verarbeitbarkeit der Zelle zu gewährleisten und die Gefahr eines 

Auslaufens von brennbarem Elektrolyt zu verhindern bzw. den Anteil an leicht entzündlichen, 

flüssigen Komponenten zu reduzieren. Dies kann durch „festere“ Elektrolyte realisiert werden, 

deren Betrachtung hier in die Unterkapitel „Polymerelektrolyte“ und „Festkörperelektrolyte“ 
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aufgeteilt ist. Der Begriff „Polymerelektrolyt“ ist jedoch nicht genau definiert, so dass er zum Teil 

mit Festkörperelektrolyten oder auch Flüssigelektrolyten überlappt. Während diese Begriffe sich 

an dem Aggregatzustand des Elektrolyten orientieren, so kann mit dem Begriff „Polymerelektro-

lyt“ jedes System bezeichnet werden, welches ein Polymer (d. h. Makromoleküle) beinhaltet und 

eine ausreichende Ionenleitfähigkeit besitzt.[186,187] 

Eine mögliche Einteilung der verschiedenen Polymerelektrolyte fasst diese in fünf unterschiedli-

chen Klassen zusammen:[180,186] 

1) Polymerelektrolyte bestehen aus einem Polymer, in welchem ein geeignetes Salz gelöst ist 

und eine Phase ausbildet, welche fest oder flüssig sein kann. Es wird jedoch kein zusätzli-

ches Lösungsmittel zugegeben. Dies ist die ursprünglichste Form von Polymerelektroly-

ten, weshalb diese Klasse auch so benannt ist. 

2) Gelpolymerelektrolyte werden meist in zwei Stufen hergestellt, wobei erst ein Salz mit ei-

nem Lösungsmittel zu einem flüssigen Elektrolyten vermischt wird und dieser anschlie-

ßend durch ein Polymergerüst mechanisch verstärkt wird. 

3) Weichgemachte Polymerelektrolyte werden durch Zugabe einer geringen Menge eines 

Lösungsmittels mit hoher Dielektrizitätskonstante zu einem Polymerelektrolyten herge-

stellt. 

4) Ionische Gummi-Polymerelektrolyte bezeichnet Systeme die aus einem kleinen Anteil ei-

nes Polymers mit hoher Molmasse in einem flüssigen Elektrolyten mit niedrigem 

Schmelzpunkt bestehen. 

5) Ionenleitfähige Polyelektrolyte sind Makromoleküle mit ionischen funktionellen Grup-

pen, bei welchen das Gegenion frei beweglich ist. 

Diese Einteilung zeigt bereits, welche Vielzahl an möglichen Zusammensetzungen diese Mehr-

komponentensysteme haben können, weshalb meist auch eine vereinfachte Einteilung in drei 

Klassen erfolgt.[188,189] 

1) Trockene Polymerelektrolyte (Polymer und Leitsalz) 

2) Gel- oder gequollene Polymerelektrolyte (Polymer, Lösungsmittel und Leitsalz) 

3) Poröse Polymerelektrolyte (poröses Polymer, Lösungsmittel und Leitsalz) 

Auch hier ist jedoch eine Abgrenzung zwischen den unterschiedlichen Klassen nicht immer ein-

fach. So können auch poröse Polymerelektrolyte, meist aus per Phaseninversion hergestelltem 

P(VDF-HFP), zum Teil aufquellen, wodurch ein dreiphasiges System aus flüssigem Elektrolyten 

in den Poren, gequollenem Porenwänden (Gel) und festem Polymer entsteht.[190] 
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Damit trockene Polymerelektrolyte Salze lösen können, muss die Lösungsenthalpie negativ sein, 

welche sich aus der Gitterenergie des Salzes, der Stärke der Interaktion zwischen der koordinie-

renden Einheit des Polymers und dem Kation sowie der elektrostatischen Interaktion zwischen 

den gelösten Ionen ergibt. Stark koordinierende Einheiten sind z. B. in Polyethern, Polyestern, 

Polyiminen oder auch Polythioethern im Polymergerüst vorhanden, weshalb diese Polymere eini-

ge Salze lösen können. Bei Polymeren mit geringen Molmassen hängt die Löslichkeit primär von 

der möglichen Anzahl der Moleküle ab, die sich um das Ion legen können. Steigt die Molmasse 

jedoch an, muss sich die Polymerkette um das Ion legen, wodurch sie gespannt wird. Gerade das 

Polyethylenoxid wird für die Koordination in Polymerelektrolyten häufig verwendet, da der Ab-

stand zwischen den Sauerstoffen im Polyethylenoxid genau passend ist, um das Kation zu koor-

dinieren. Polyether mit einer CH2-Gruppe mehr oder weniger sind auf Grund des weniger güns-

tigen Sauerstoffabstands deutlich schlechtere Lösungsmittel. Polyethylenoxid ist somit das ideale 

Polymer, um Alkali,- Erdalkali-, Übergangs-, Lanthanoid- und Seltenerdmetall-Kationen zu lö-

sen.[180] 

Die Herausforderung bei der Synthese neuer Polymerelektrolyte ist es, ein möglichst amorphes 

Material zu erhalten, also ein Material mit einer möglichst geringen Glasübergangstemperatur, da 

die Ionenleitfähigkeit hauptsächlich durch die amorphen Teilbereiche erfolgt.[191] Außerdem sollte 

eine hohe Dichte an –OCCO– Einheiten für den Ionentransport vorhanden sein und zusätzlich 

Möglichkeiten für eine Quervernetzung zur Verbesserung der mechanischen Stabilität, jedoch 

keine elektrochemisch instabilen Gruppen. Als eine der einfachsten Möglichkeiten, ein amorphes 

Polymer zu erzeugen, ist das 1990 beschriebene aPEO zu nennen, welches durch die Verknüp-

fung von unterschiedlich langen Ethylenoxid-Ketten durch Methylenoxid einer Kristallisation 

entgegen wirkt, jedoch mangelt es aPEO an mechanischer Stabilität.[192] Das prominenteste Bei-

spiel ist das PEO-quervernetzte MEEP (Poly(bis-(methoxyethoxyethoxy)phosphazen)), welches 

ohne Quervernetzung eine schlechte mechanische Stabilität aufweist, die Quervernetzung jedoch 

nicht die ionische Leitfähigkeit beeinträchtigt.[193] MEEP ist ein Beispiel von Kamm-Copolymeren 

als Polymerelektrolyte. Bei diesen wird das Rückgrat des Polymers eingesetzt, um die mechani-

sche Stabilität durch eine höhere Glasübergangstemperatur (z. B. durch Polymethacrylat) oder die 

Flexibilität durch eine niedrigere Glasübergangstemperatur (z. B. durch Polyphosphazene oder 

Polysiloxane) zu erhöhen.[180] 

Die erreichbare ionische Leitfähigkeit liegt jedoch immer noch deutlich unter der von Gelpoly-

merelektrolyten oder flüssiger Elektrolyten. In Abbildung 26 werden verschiedene Polymerelekt-

rolyte und zwei Gelpolymerelektrolyte gegenübergestellt, wodurch bereits der große Leitfähig-
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keitsunterschied sichtbar wird. Gelpolymerelektrolyte können auf unterschiedlichen Wegen her-

gestellt werden. Die Einteilung in verschiedene Polymerelektrolytklassen (s. o.) hat dies bereits 

angedeutet. Zum einen kann ein Flüssigelektrolyt durch Zugabe von Polymeren eingedickt wer-

den, wodurch ebenfalls der Anteil an leicht brennbaren, flüssigem Lösungsmittel reduziert wird. 

Hierbei ergibt sich die Stabilität des Elektrolytfilms durch die Verschlingungen der Polymerket-

ten.[180] Alternativ kann auch ein ausgehärtetes unporöses oder poröses Polymer mit einem ent-

sprechenden Lösungsmittel aufgequollen werden. Das Polymer muss nicht zwangsläufig an der 

ionischen Leitfähigkeit beteiligt sein. Es dient primär als Gerüst, um den Elektrolyten zu immobi-

lisieren.[1] 

 

Abbildung 26: Vergleich der Leitfähigkeiten verschiedener Polymerelektrolyte und Gelpolymerelektrolyte.[180] Copy-
right 2011 Wiley‐ VCH Verlag GmbH & Co. KGaA. 

In den letzten Jahren wurde zur Herstellung von Gelpolymerelektrolytenmeist PVDF bzw. 

P(VDF-HFP) als Polymer eingesetzt. Weitere häufig verwendete Polymere sind PEO, PMMA 

oder PAN.[194] Ansätze mit natürlich vorkommenden Polymeren wie Zellulose haben gezeigt, dass 

sich so nicht nur die Produktionskosten senken lassen, sondern dass diese sich auch als Hochvol-

telektrolyte eignen.[195] Durch die Verwendung von porösen Polymeren kann die Menge an auf-

genommenen Elektrolyten und somit auch die Leitfähigkeit noch weiter gesteigert werden. Die 

Erzeugung der Porosität erfolgt hierbei meist über eine Phaseninversion oder es werden per 

Elektrospinnen hergestellte Fasern zu einer Membran verklebt. 

Den Gelpolymerelektrolyten häufig zugesetzte keramische Nanopartikel dienen dazu, eine Kris-

tallisation des Polymers zu verhindern, womit die Leitfähigkeit weiter gesteigert werden kann. 

Auch können sie mit ihren Lewis-sauren bzw. -basischen Oberflächengruppen mit dem Leitsalz 

interagieren, was zu einer verbesserten Lithium-Leitfähigkeit führt.[175] 
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2.3.4 Festkörperelektrolyte 

Festkörperelektrolyte, auch Festelektrolyte genannt, sind ionenleitfähige Festkörper. Für den Ein-

satz in Lithium-Ionen-Batterien können dies lithiumionenleitfähige Polymere, welche z. T. bereits 

kommerziell erhältlich sind, oder anorganische keramik- bzw. glasartige Materialien sein.  

Anorganische Festkörperelektrolyte befinden sich, bis auf wenigen Ausnahmen wie z. B. LiPON 

(Lithium-Phosphoroxidnitrid), welches Einsatz in Dünnfilm-Mikrobatterien findet, noch im For-

schungsstadium.[175] Eine Ionenleitfähigkeit tritt in kristallinen Festkörpern in Form von Sprün-

gen der Ionen über Fehlstellen oder über Zwischengitterplätze auf.[180,196] Die Erzeugung und das 

Wandern von Fehlstellen benötigt Energie, weshalb anorganische Festkörperelektrolyte bevor-

zugt für Hochtemperaturanwendungen in Betracht kommen. Es gibt jedoch auch einige Materia-

lien, die bereits bei Raumtemperatur gute Leitfähigkeiten aufweisen (s. Abbildung 27). Meist 

werden Lithium-haltige Sulfide, Oxide oder Phosphate verwendet.[196] 

 

Abbildung 27: Vergleich der ionischen Leitfähigkeiten einiger anorganischer Festkörperelektrolyte mit organischen 
PEO-Polymerelektrolyten bzw. PVDF-HFP-Gelpolymerelektrolyten. Die Abkürzungen LAGP und LLTO stehen 
für Li1+xAlxGe2−x(PO4) bzw. Perowskit Li3xLa2/3−xTiO3. Mit freundlicher Genehmigung adaptiert aus Fergus,[196] 
Copyright 2010 Elsevier B.V. 

Die größten Schwierigkeiten bei der Verwendung von Festkörperelektrolyten ist die Volumenän-

derung der Aktivmaterialien während des Lade- und Entladevorgangs, was zu Rissen oder Kon-

taktverlusten an den Elektroden führen kann. Ebenfalls sind größtenteils nur moderate Leitfähig-

keiten bei Rautemperatur sowie hohe Produktionskosten, insbesondere bei keramischen Festkör-

perelektrolyten auf Grund nötiger Dampfabscheidungsverfahren, geringen Automatisierungs-
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grads und geringer Produktionszahlen häufig Faktoren, welche einer größeren kommerziellen 

Nutzung entgegenstehen.[175] 

Eine Vielzahl von Vorteilen gegenüber flüssigen Elektrolyten rechtfertigt die Verwendung von 

Festkörperelektrolyten für bestimmte Anwendungen, weshalb ein Schwerpunkt der Forschung 

auf diesen Materialien liegt.[196] Der wichtigste Vorteil von Festkörperelektrolyten ist die erhöhte 

Sicherheit. Sie sind weder brennbar noch leicht flüchtig, was die Gefahr bei einem Leck deutlich 

reduziert und somit am Gehäuse der Batterie Gewicht eingespart werden kann. Die thermische 

Stabilität ist deutlich höher, was auch den Temperaturbereich einer möglichen Anwendung zu 

höheren Temperaturen hin erweitert. Dies zeigt sich sehr deutlich in dem Vergleich der Leitfä-

higkeiten in Abbildung 27. Festkörperelektrolyte sind überladetolerant und die Gefahr von 

Dendritenwachstum ist minimal, was die Anwendung in einer sekundären Lithium-Metall-

Batterie ermöglicht. Auch die Zyklenstabilität ist besser, da sich keine SEI ausbildet. Vor allem 

zeigen Festkörperelektrolyte aber ein größeres Spannungsfenster und eignen sich somit für auf-

kommende Hochvoltmaterialien, welche das Spannungsfenster auf bis zu 5.1 V gegen Li|Li+ 

erweitern.[175] 

2.3.5 Mesoporosität in Batterieelektrolyten 

Die Tauglichkeit von nanoporösen Materialien für den Einsatz als Anode bzw. Kathode wurde 

bereits mehrfach untersucht und die Ergebnisse sind auch schon des Öfteren zusammengefasst 

worden.[197–201] 

Bei der Anode und noch mehr bei der Kathode bestehen die Vorteile einer Nanostrukturierung 

insbesondere in einer verbesserten Kinetik durch eine stark vergrößerte Oberfläche und kürzere 

Diffusionswege der Lithium-Ionen in die Festkörper, was im Hinblick auf eine Verkürzung der 

benötigen Ladedauer einer Lithium-Ionen-Batterie interessant ist. Auch können Volumenände-

rungen während des Lade- und Entladezyklus durch die Verwendung einer porösen Struktur 

deutlich besser abgefangen werden, wodurch die Kontaktierung der Materialien mit den Stromab-

leitern besser erhalten bleibt. Dies erhöht die Lebensdauer der Batterie. Reaktionen, die bei grö-

ßeren Partikeln nicht möglich wären, können zum Teil bei Nanopartikeln auftreten. Jedoch trifft 

dies auch auf unerwünschte Nebenreaktionen z. B. mit dem Elektrolyten zu. Eine Nanostruktu-

rierung ist außerdem meist zeit- und kostenintensiv und kann folglich nicht nur positive Auswir-

kungen auf die Performance der Batterie haben. 

Einer Nanostrukturierung sind bei der Anode[202] bzw. Kathode[203] mehr Möglichkeiten gegeben 

als bei Elektrolyten.[204] Bei Anode bzw. Kathode erfolgt eine Nanostrukturierung meist, um das 
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Aspektverhältnis von Oberfläche zu Volumen zu erhöhen, was über verschiedene Wege und 

Strukturen erreicht, aber nicht auf flüssige oder gelförmige Elektrolyte übertragen werden kann. 

Bei dem Festkörperelektrolyten Li3PS4 konnte hingegen durch die Verwendung eines nanostruk-

turierten Materials eine Vergrößerung der Leitfähigkeit um drei Größenordnungen bei Raum-

temperatur beobachtet werden.[205] Eine Reduzierung der Größe stabilisiert hierbei die besser 

leitfähige β-Phase und durch die größere Oberfläche tritt eine Oberflächenleitung auf. 

In Gelpolymerelektrolyten erfolgt häufig die Zugabe von nanoskaligen, anorganischen Füllstof-

fen, um eine Kristallisation des Polymers zu verhindern und so die Leitfähigkeit zu steigern.[175] 

Eine Porosität wird so jedoch nicht erzeugt, während man bei dem als „soggy sand“ (engl. für 

durchtränkter Sand) bezeichneten Ansatz mit flüssigem Elektrolyten in gewisser Weise von einer 

Nanoporosität sprechen kann. Bei „soggy sand“-Ansätzen wird ein flüssiger Elektrolyt mit anorga-

nischen Nanopartikeln (z.B. SiO2, TiO2 oder Al2O3) eingedickt. Mit einem bestimmten Anteil an 

Nanopartikeln wird abhängig vom gewählten anorganischen Füllmaterial ein Leitfähigkeitsmaxi-

mum erreicht. Dieses liegt trotz eines reduzierten Elektrolytanteils über der Leitfähigkeit der 

Elektrolytlösung ohne Zusatz an Nanopartikeln.[206] Die verbesserte Leitfähigkeit soll hierbei 

durch Wechselwirkungen der Ionen mit der Oberfläche der Nanopartikel und durch Perkolati-

onseffekte über sich berührende Partikel hervorgerufen werden.[207–209] Die Zwischenräume in 

„soggy sand“-Elektrolyten sind meist sehr groß, da selten hohe Zugaben an Nanopartikeln erfolgen 

und somit keine dichteste Packung der Partikel (ca. 74 Vol.-%) erreicht wird.[210] Auch spielen die 

verbundenen Partikel eine größere Rolle, weswegen man trotz der Hohlräume zwischen den Par-

tikeln, die auch keinen direkten Einfluss auf die Leitfähigkeit haben, nicht von einem porösen 

Elektrolyten sprechen kann. Dieser Ansatz ist generell umstritten, da die Ergebnisse nicht immer 

reproduziert werden konnten.[211] 

Eine Möglichkeit eine Nanoporösität in den Elektrolyten einzubringen ist die Synthese von porö-

sen Polymermembranen für den Einsatz im Elektrolyten (z. B. aus PVDF). Hierbei wird häufig 

von mikroporösen Polymeren gesprochen, wobei es sich hierbei in der Regel um Poren in der 

Größenordnung von Mikrometern handelt.[212–215] Da manche Polymermembranen mit der Elekt-

rolytlösung aufquellen ist der Übergang zwischen Polymerelektrolyt und Separator fließend. Es 

gibt nur wenige Forschungsgruppen, die sich mit mesoporösen Materialien für Elektrolyt- bzw. 

Separator-Systeme beschäftigt haben. Auch hier gibt es Beispiele, dass sich einige mit der genau-

en Einteilung der Porengrößen schwer tun.[216] Wirklich mesoporöse Systeme, an denen die Elekt-

rolytleitfähigkeit in Poren untersucht wurde sind in Tabelle 5 zusammengefasst. 
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Tabelle 5: Zusammenfassung der Literaturbeispiele von Leitfähigkeitsuntersuchungen mit Lithium-haltigen Elektro-
lyten in mesoporösen Materialien. 

Feste Phase 

(Elektrolyt) 

Poren Ergebnis Quelle 

Epoxid-Harz mit 

CNF 

(1 M LiPF6 in 

EC/DEC 1:1) 

14 nm  mit kommerziellen Separatorsystemen 

vergleichbare ionische Leitfähigkeit 

(0.7 mS∙cm-1 zu 1.0 mS∙cm-1 bei 25 °C) 

[217] 

TMOS-Ionogele 

(BMI-TFSI) 

ca. 5, 18, 50 nm  Zunahme der Leitfähigkeit mit steigen-

der Porengröße/Porenvolumen/IL-

Anteil 

 bei molarem Verhältnis TMOS/BMI-

TFSI = 1 mit reinem BMI-TFSI ver-

gleichbare Leitfähigkeit  

[218] 

SiO2 

(BMIM-BF4) 

7.5, 9.5, 

10.4 nm 

eindim. Poren 

 bei hohen Temperaturen mit reinem 

Elektrolyten vergleichbare Leitfähigkeit 

 bei niedrigen Temperaturen höhere 

Leitfähigkeit als reiner Elektrolyt 

 Leitfähigkeitszunahme mit sinkendem 

Porendurchmesser 

[219] 

anod. oxid. Al2O3 

(1 M LiTFSI in 

DOL/DME) 

20, 50, 100, 

160, 200 nm 

1D Poren 

 mit reinem Elektrolyten vergleichbare 

Leitfähigkeit mit leichter Abnahme bei 

sinkendem Porendurchmesser 

 mit nanoporösem Al2O3 geringere Ak-

tivierungsenergie 

[220] 

SiO2 

(0.5 M LiTFSI in 

Pyr13TFSI) 

hierarchisch 

porös 

3.7–20 nm und 

ca. 4 μm 

 ionische Leitfähigkeit geringer als im 

reinen Elektrolyten 

 Leitfähigkeitsmaximum bei ca. 10 nm 

 Makroporosität soll keinen Einfluss 

haben 

[221] 

 

Es gibt Beispiele, bei denen die Leitfähigkeit des Elektrolyten in dem mesoporösen Wirtmaterial 

der des reinen Elektrolyten entspricht, andere Systeme weisen jedoch geringere oder höhere Leit-

fähigkeiten auf. In den meisten Fällen lag der Fokus allerdings nicht auf einer genauen Untersu-
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chung des Porengrößeneinflusses, weshalb nur wenige Porengrößen untersucht wurden, und 

auch das Porensystem wurde häufig nicht vollständig charakterisiert. Drei Arbeiten sind zu nen-

nen, bei denen ein Trend bezüglich des Porensystems erkennbar ist. 

Néouze et al. haben die Leitfähigkeit von Silica-Ionogelen, basierend auf TMOS mit einer ioni-

schen Flüssigkeit (BMI-TFSI), untersucht und fanden eine Zunahme der ionischen Leitfähigkeit 

mit steigendem Anteil an ionischer Flüssigkeit. Dies geht einher mit steigendem Porendurchmes-

ser sowie steigendem Porenvolumen. Bei einem Eduktverhältnis von TMOS zu BMI-TFSI von 

1:1 werden Leitfähigkeiten erhalten, die vergleichbar mit denen der reinen ionischen Flüssigkeit 

sind.[218] Der Anteil an Elektrolyt scheint somit einen großen Einfluss zu haben. 

Die Arbeitsgruppe um Archer hat einen größeren Bereich an Porengrößen (20–200 nm) unter-

sucht.[220] Die Leitfähigkeitsmessungen an den mit einem LiPF6-haltigem Elektrolyten befüllten 

eindimensionalen-Porensystemen (anodisches Aluminiumoxid) haben gezeigt, dass die Aktivie-

rungsenergie niedriger liegt als im reinen Elektrolyten und die ionische Leitfähigkeit mit sinken-

dem Porendurchmesser abnimmt, jedoch unterhalb von 100 nm keine weitere Abnahme stattfin-

det. Das Absinken der Aktivierungsenergie wird meist dem elektro-osmotischen Druck in den 

geladenen Poren des Aluminiumoxids zugeschrieben, welcher sehr hoch ist, wenn eine Flüssig-

keit in engen Poren eingeschlossen ist.[220,222] Eine alternative Erklärung sieht Archer in den elekt-

rostatischen Wechselwirkungen der Ionen mit den Porenwänden. Somit wären die Ionen in der 

Lage, entlang der Wände zu wandern und so die konventionelle Diffusion in der Porenmitte zu 

unterstützen.[220,223] 

Eine etwas genauere Untersuchung wurde von Guyomard-Lack et al. an hierarchisch porösen 

Silicamonolithen durchgeführt, indem diese mit einem Elektrolyten (0.5 M LiTFSI in Pyr13TFSI) 

befüllt vermessen wurden. Die Porengröße wurde zwischen 3.7 und 20 nm variiert und es wurde 

ein Leitfähigkeitsmaximum bei einem Porensystem mit ca. 10 nm großen Poren beobachtet. Die 

4 μm großen Makroporen sollen hierbei keinen Einfluss auf den Trend haben. Der Ionentrans-

port hängt vielmehr von der Sättigung der Porenoberfläche mit Ionen ab, wobei das Leitfähig-

keitsmaximum auf ein ausgeglichenes Verhältnis zwischen Ionen an der Porenoberfläche und im 

Inneren der Pore zurückgeführt wird.[221] 



 3 Analytische Methoden 

 
 

50 

3 Analytische Methoden 

3.1 Gasadsorption 

Die Gasadsorption ist eine analytische Methode zur Charakterisierung von porösen Materialien 

im Hinblick auf ihre inneren Oberflächen, Porenvolumen und Porengrößen. Das zu Grunde 

liegende physikalische Prinzip ist die Adsorption von Gasen an freien Oberflächen. Generell lässt 

sich die Adsorption als eine Anreicherung von Molekülen oder Atomen an und in der Nähe von 

Oberflächen definieren. Man unterscheidet zwischen der Physisorption, bei der nur Van-der-

Waals-Wechselwirkungen auftreten, und der Chemisorption, bei der eine Ausbildung chemischer 

Bindungen zwischen den Gasmolekülen und der Oberfläche erfolgt. Die IUPAC definiert zur 

genaueren Beschreibung von Adsorptionsphänomenen die Begriffe des Adsorbens, des Adsor-

bats und des Adsorptivs. Das Adsorbens ist der Feststoff, an den das gasförmige Adsorptiv bin-

det. Im gebundenen Zustand wird dieses dann als Adsorbat bezeichnet. Der zur Adsorption ge-

genläufige Prozess wird als Desorption bezeichnet. Zur Klassifizierung der Porengrößen unter-

scheidet die IUPAC zwischen Makroporen (> 50 nm), Mesoporen (2–50 nm) und Mikroporen 

(< 2 nm), welche weiter unterteilt sind in Ultramikroporen (< 0.7 nm) und Supermikroporen 

(0.7–2 nm). Alle diese Poren lassen sich als Nanoporen zusammenfassen, wobei für Nanoporen 

eine obere Grenze von ungefähr 100 nm gilt.[39] 

Hauptsächlich wird bei der Physisorptionsanalyse Stickstoff als Adsorptiv verwendet. Es können 

aber auch andere Gase zum Einsatz kommen, abhängig von den zu untersuchenden Charakteris-

tika. So lassen sich beispielsweise Mikroporen mit Kohlenstoffdioxid besser charakterisieren und 

für Proben mit sehr geringer spezifischer Oberfläche bzw. bei geringen Probenmengen eignet 

sich Krypton als Adsorptiv. 

Die Ergebnisse der Physisorptionsmessung werden standardmäßig in Form einer Physisorption-

sisotherme dargestellt, bei der die aufgenommenen Gasmenge als Funktion des Relativdrucks 

(p/p0) dargestellt wird. Bei einer Physisorptionsanalyse wird das zu untersuchende Material akti-

viert, indem die Probe bei verminderten Druck und erhöhter Temperatur von bereits adsorbier-

ten Stoffen befreit wird. Auf Messtemperatur abgekühlt wird anschließend die Adsorption aufge-

zeichnet, indem der Relativdruck schrittweise bis auf eins erhöht wird, wobei die aufgenommene 

Gasmenge gravimetrisch oder manometrisch, durch Messung der der Gasphase entzogenen 

Gasmenge, ermittelt werden kann. Eine Aufzeichnung der Desorption erfolgt analog durch eine 

Reduzierung des Relativdrucks. 
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Bei der Chemisorption kann sich maximal eine Monolage, d. h. eine Schicht an Molekülen, auf 

der Oberfläche anlagern, da eine chemische Bindung zur Oberfläche ausgebildet werden muss. In 

einer der ersten Theorien zur Physisorption an glatten Oberflächen kam Irving Langmuir 1918 zu 

der Auffassung, dass auch bei der Physisorption nur eine Monolage ausgebildet würde.[224] Er war 

der Meinung, dass die Adsorptionsenthalpie der ersten Lage Adsorbat deutlich größer ist als die 

Adsorptionsenthalpien weiterer Lagen und dass alle Adsorptionsplätze gleichwertig sind. Dies 

hätte eine stufenweise Adsorption zur Folge, bei der bei höheren Partialdrücken nach und nach 

weitere Lagen adsorbiert würden. Da er dies aber experimentell nicht nachweisen konnte, kam er 

zu dem Schluss, dass sich nur eine Monolage ausbildet und keine Wechselwirkungen zwischen 

den adsorbierten Molekülen auftreten. 

Die Langmuir-Isotherme lässt sich im Gleichgewicht als Bedeckungsgrad θ in Abhängigkeit vom 

Druck p und der Gleichgewichtskonstanten K beschreiben, wie in Gleichung (5) gezeigt. Der 

Bedeckungsgrad bezeichnet hier die prozentuale Besetzung der möglichen Adsorptionsstellen 

und die Gleichgewichtskonstante ist das Verhältnis der Geschwindigkeiten von Adsorption und 

Desorption. 

 

In der graphischen Darstellung der Langmuir-Isotherme (Abbildung 28) wird deutlich, dass sich 

die Adsorptionskurve asymptotisch einem Maximum annähert und bei höheren Relativdrücken 

keine weitere Adsorption auftritt. Demnach wird nur eine Monolage von Molekülen adsorbiert. 

Die Geschwindigkeit, mit der dies passiert, d. h. die Steigung bei niedrigen Relativdrücken, ist 

abhängig von der Gleichgewichtskonstanten K und somit ein Maß dafür, wie stark die Adsorpti-

on der Desorption vorgezogen wird. 

Messungen an realen Materialien ergaben größtenteils andere Isothermenformen, welche mit der 

Theorie von Langmuir nicht beschrieben werden können, und widerlegten somit die von Lang-

muir aufgestellte Theorie. Stephan Brunauer, Paul Hugh Emmet und Edward Teller erweiterten 

1938 die Theorie von Langmuir um eine Mehrschichtenadsorption.[225] Die nach ihren Entwick-

lern benannte BET-Theorie sieht vor, dass jede dieser Adsorptionsschichten mit der Langmuir-

Theorie beschrieben werden kann, jedoch nicht komplett gefüllt sein muss, bevor Moleküle in 

anderen Schichten adsorbiert werden können. Wie auch bei der Langmuir-Theorie erfolgt die 

Adsorption an festgelegten Adsorptionsstellen an einer homogenen Oberfläche, wobei jedes ad-

sorbierte Molekül wieder eine Adsorptionsstelle für ein weiteres Molekül ist. Bei Erreichen des 

 𝜃 = K𝑝1 + K𝑝         K = 𝜅𝐴𝑑𝑠.𝜅𝐷𝑒𝑠. (5) 
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Sättigungsdruckes (p/p0 = 1) geht die Anzahl der Schichten gegen unendlich, was einer vollstän-

digen Füllung der Poren mit einer Flüssigkeit entspricht.[226] 

 

Abbildung 28: Graphische Darstellung von Langmuir-Isothermen mit unterschiedlichen Gleichgewichtskonstanten. 

Die BET-Gleichung (6) beschreibt, in welchen Verhältnis die adsorbierte Stoffmenge nads zu der 

Stoffmenge einer Monolage nMono steht, und ist abhängig von dem Relativdruck p/p0 und einer 

Konstanten C. 

 

Die Konstante C (s. Gleichung (7)) ist ein Maß für die Wechselwirkung zwischen Adsorbat und 

Adsorbens. Dies wird durch die molare Nettoadsorptionsenergie ausgedrückt, welche sich aus 

der Differenz zwischen der Adsorptionsenthalpie der Monolage E1 und der der weiteren Schich-

ten EL zusammensetzt. 
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Meist wird die BET-Gleichung in ihrer linearisierten Form (s. Gleichung (8)) geschrieben.  

 

Mit dieser Gleichung lässt sich durch das Auftragen einer Isotherme nach p/[nads∙(p0-p)] in Ab-

hängigkeit vom Relativdruck die C-Konstante sowie die Stoffmenge der Monolage bestimmen. 

Hierzu wird im linearen Bereich der Isotherme von 0.05 < p/p0 < 0.3 eine Ausgleichsgerade an-

gelegt, deren Steigung (C-1)/(nMono∙C) und deren y-Achsenabschnitt 1/(nMono∙C) entspricht. Mit 

der Monolagenstoffmenge, der Avogadro-Konstante NA und der Fläche σ, die ein Molekül in 

einer Monolage einnimmt, lässt sich die BET-Oberfläche der Probe berechnen. 

 

Die Bestimmung der Oberfläche nach Brunauer, Emmet und Teller hat jedoch auch Limitatio-

nen. Es kann z. B. bei Materialien mit Poren < 4 nm die Porenfüllung im BET-Bereich stattfin-

den bzw. bereits abgeschlossen sein, sodass die Monolagenbestimmung für diese Materialien feh-

lerbehaftet ist. Trotzdem hat sie sich die BET-Methode als Möglichkeit der Vergleichbarkeit von 

unterschiedlichen Materialien etabliert. Durchgesetzt hat sich hierzu, hauptsächlich aus Kosten-

gründen, eine Messung mit Stickstoff bei 77 K. Der Nachteil dabei ist eine Unsicherheit der Mo-

lekülfläche σ von vermutlich 20 %.[227] Dies ist auf das Quadrupolmoment zurückzuführen, 

wodurch sich das zweiatomige Molekül abhängig von der Oberflächenchemie des Adsorbens 

unterschiedlich anlagern kann.[39] 

Die unterschiedliche Füllung von Mikro- und Mesoporen und die daraus resultierende Abwei-

chung der BET-Oberfläche von der realen Oberfläche wird durch genauere Betrachtung des Ad-

sorptionsprozesses ersichtlich. In Abbildung 29 ist schematisch dargestellt, wie sich die Adsorp-

tionspotentiale zwischen Mikro- und Mesoporen unterscheiden. Die Maxima der Adsorptionspo-

tentiale befinden sich an den Porenwänden. Mit abnehmenden Porendurchmessern verringert 

sich der Abstand zwischen den beiden Maxima, bis sie sich bei Mikroporen überlagern. Bei den 

sogenannten Ultramikroporen, deren Porendurchmesser nicht mehr als dem zwei- bis dreifachen 

Moleküldurchmesser entspricht, befinden die Adsorptionsmaxima so eng beieinander, dass sich 

ein großes Maximum ergibt. Der Mechanismus, mit welchem sich die Poren füllen, ist somit bei 

 𝑝𝑝0𝑛ads(1 − 𝑝𝑝0) = 1𝑛Mono ⋅ C + C − 1𝑛Mono ⋅ C ⋅ 𝑝𝑝0 (8) 

 𝑆BET = 𝑛Mono ⋅ NA ⋅σ (9) 
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Mikroporen ein anderer als bei Mesoporen. Mikroporen füllen sich durch die überlappenden 

Adsorptionspotentiale schon bei sehr geringen Relativdrücken (p/p0 < 0.1) kontinuierlich. Bei 

Mesoporen bildet sich in diesem Relativdruckbereich zunächst eine Monolage auf der Proben-

oberfläche aus, bevor dort die Mehrschichtadsorption beginnt. 

 

Abbildung 29: Adsorptionspotentiale in Abhängigkeit von der Porengröße für Ultramikroporen (< 0.7 nm), Super-
mikroporen (0.7–2.0 nm) und Mesoporen. Nach Everett und Powl.[228] 

Bei Mesoporen erfolgt ab einem Relativdruck von ca. 0.3 eine stärkere Zunahme an adsorbiertem 

Volumen, als durch eine reine Mehrschichtadsorption bei den entsprechenden Relativdrücken zu 

erwarten wäre. Dieses Phänomen ist auf die Kapillarkondensation in den Mesoporen zurückzu-

führen. Während anfangs der durch Mehrschichtadsorption gebildete dünne Fluidfilm durch das 

Adsorptionspotential der Wände stabilisiert wird, nimmt der Einfluss der Fluid-Fluid-

Wechselwirkungen mit steigender Anzahl an Adsorptionsschichten in den Mesoporen zu. Mit 

steigender Fluidfilmdicke steigt auch der Einfluss von Oberflächenspannung und -krümmung, 

welcher sich ab einer gewissen Dicke nicht mehr stabilisieren kann und das Adsorptiv in der Pore 

kondensiert. Dies geschieht unterhalb des Sättigungsdampfdruckes des verwendeten Gases und 

ist abhängig von der Porengröße, weshalb sich die Gasadsorption zur Porengrößenbestimmung 

im Mesoporenbereich eignet.[229] 

Porenradius 

Mesopore 

Supermikropore 

Ultramikropore VPot 

. 
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Der Isothermenverlauf variiert folglich abhängig von den vorhandenen Porengrößen, der vor-

handenen spezifischen Oberfläche und der Stärke der Adsorbens-Adsorbat-Wechselwirkungen. 

Die von der IUPAC 1984 eingeführten Isothermentypen I bis VI wurden 2015 durch die weitere 

Aufteilung von Typ I und IV in Typ I(a) und (b) sowie Typ IV(a) und (b) auf die in Abbildung 

30 dargestellten acht Typen erweitert.[39,230] 

 

Abbildung 30: Verschiedene Isothermenformen gemäß der IUPAC-Klassifizierung.[39] 

Die Isothermen rein mikroporöser Materialien zeigen einen Verlauf vom Typ I. Der Unterschied 

zwischen Typ I(a) und (b) – die Stärke des Anstiegs bei geringem Relativdruck – liegt hierbei in 

der Größe der Poren begründet. Sind die Poren kleiner als 1 nm im Durchmesser, ergibt sich eine 

Typ-I(a)-Isotherme, größere Mikroporen bzw. kleine Mesoporen (1–2.5 nm) führen hingegen zu 

einem Typ-I(b)-Isothermenverlauf mit einem flacheren Anstieg. Bei Typ-II- und Typ-III-

Isothermen handelt es sich um die Isothermen unporöser oder makroporöser Materialien. Die 

Krümmung im niedrigen Relativdruckbereich einer Typ-II-Isotherme, in Abbildung 30 mit B 

markiert, deutet auf starke Wechselwirkungen zwischen Adsorbens und Adsorbat hin. Bei schwa-

chen Wechselwirkungen wird eine Typ-III-Isotherme erhalten, bei der lediglich über einen gro-

ßen Relativdruckbereich eine Mehrschichtadsorption zu beobachten ist. Mesoporöse Materialien 
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zeigen Typ-IV-Verhalten, wobei der steile Anstieg bei höheren Relativdrücken auf die Kapillar-

kondensation zurückzuführen ist. Der Unterschied zwischen den Typen IV(a) und (b) ist erneut 

durch unterschiedlich große Poren bedingt. Mesoporen größer als ca. 4 nm zeigen eine Hysterese 

(Typ IV(a)), während der reversible Isothermenverlauf von Typ IV(b) durch kleinere Mesoporen 

erzeugt wird. Isothermen vom Typ V sind ein Spezialfall der Typ-IV(a)-Isothermen. Sie haben, 

bedingt durch geringe Adsorbat-Adsorbens-Wechselwirkungen, keinen steilen Anstieg bei niedri-

gen Relativdrücken. Der stufige, reversible Verlauf einer Typ-VI-Isotherme entsteht durch die 

schichtweise Adsorption an sehr gleichmäßigen Oberflächen unporöser Materialien.[39] 

Wie zuvor erwähnt wurde, tritt die Porenfüllung bei der Adsorption an mesoporösen Materialien 

durch Kapillarkondensation ein. Der Mechanismus der Adsorption unterscheidet sich somit von 

dem der Desorption, wodurch eine Hysterese in der Isotherme auftritt. Der sich bei der Adsorp-

tion bildende Adsorbatfilm ist metastabil und erschwert daher die Keimbildung einer flüssigen 

Phase. Die Kondensation des Adsorbats ist somit verzögert und der Adsorptionsast der Hystere-

se befindet sich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht, sondern liegt bei höheren Relativ-

drücken als er es für den entsprechenden Porendurchmesser müsste. Bei der Desorption ist keine 

Keimbildung nötig, wodurch sich der Desorptionsast der Hysterese im thermodynamischen 

Gleichgewicht befindet und direkt in Relation zum Porendurchmesser gesetzt werden kann. Bei 

komplexeren Porenstrukturen ist der Desorptionsast oft abhängig von Netzwerkeffekten und 

Flaschenhalsporen. Der Hysteresenverlauf kann daher viel über die Struktur und Geometrie in 

der Probe aussagen.[39] 

Die IUPAC-Klassifizierung[39] unterscheidet sechs verschiedene Hystereseverläufe (Abbildung 

31). Eine H1-Hysterese, gekennzeichnet durch sehr steile und parallel verlaufende Äste, findet 

sich in Materialien mit einer sehr schmalen Porengrößenverteilung. Bei H2-Hysteresen liegen 

Proben vor, bei denen der Poreneingang schmaler ist als die Pore. Bei diesen Flaschenhalsporen 

ist sowohl die Porengrößenverteilung der Pore als auch die des Poreneingangs für den Hyste-

resenverlauf relevant. Liegt eine schmale Größenverteilung des Poreneingangs vor, während die 

Poren eine uneinheitliche Porengröße haben, zeigt sich dies durch eine H2(a)-Hysterese. Der 

Adsorptionsast steigt hierbei weniger steil an als bei einer H1-Hysterese, die Desorption erfolgt 

jedoch wie bei einer H1-Hysterese sehr schnell. Bei einer breiten Größenverteilung des Porenein-

gangs und einer einheitlichen Porengröße bildet sich eine H2(b)-Hysterese aus. Diese zeichnet 

sich durch einen steilen Adsorptionsast und einen flacheren Desorptionsast aus. Proben aus lo-

ckeren Aggregaten plättchenartiger Partikel oder nicht komplett mit Kondensat gefüllten, makro-

porösen Netzwerken bilden eine H3-Hysterese aus. Die H4-Hysterese ähnelt einer H3-Hysterese 
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und tritt häufig bei Aggregaten von Zeolithkristallen, mesoporösen Zeolithen oder mikro- bzw. 

mesoporösen Kohlenstoffen auf. Die H5-Hysterese ist typisch für Porenstrukturen, bei denen 

zum Teil offene und zum Teil Flaschenhalsporen vorliegen. 

 

Abbildung 31: Verschiedene Hysteresetypen gemäß der IUPAC-Klassifizierung.[39] 

Die Desorption bei den oben genannten Flaschenhalsporen kann über zwei unterschiedliche 

Mechanismen ablaufen. Nach welchem Mechanismus sich die Poren entleeren, ist abhängig von 

dem Durchmesser des Flaschenhalses. Ist diese größer als eine adsorptivabhängige kritische Po-

rengröße (Wkrit. für Stickstoff bei 77 K etwa 5–6 nm), entleeren sich die Poren erst, wenn sich 

auch die Flaschenhälse entleeren. Daher spricht man hier von blockierten Poren (engl. pore blo-

cking) oder auch Flaschenhalsporen. Bei diesen lässt sich die Porengrößenverteilung aus dem Ad-

sorptionsast und der Durchmesser des Flaschenhalses aus dem Desorptionsast bestimmen. Die 

Isotherme von Proben mit Flaschenhalsporen zeigt eine H2-Hysterese, wie in Abbildung 32 

rechts schematisch dargestellt, mit einem Abfall des Desorptionsastes bei einem Relativdruck 

größer als ca. 0.4–0.5, gemessen mit Stickstoff bei 77 K. Wenn der Flaschenhalsdurchmesser 

kleiner ist als der kritische Durchmesser (Abbildung 32 links), werden die Poren während der 

Desorption bis zu einem Relativdruck blockiert, bei dem sich spontan Gasblasen in der Pore 

ausbilden und sich diese entleert. Bei diesem Cavitationsmechanismus ist der Entleerungszeit-

punkt nur abhängig von dem kritischen Durchmesser des verwendeten Adsorptivs und erfolgt 

somit immer bei ähnlichem Relativdruck. Eine Bestimmung der Porengröße aus dem Desorpti-
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onsast resultiert daher in einem gasspezifischen Artefakt. Zur besseren Unterscheidung kann es 

daher ratsam sein, das Material erneut mit einem anderen Adsorptiv zu vermessen.[229] 

 

Abbildung 32: Schematische Darstellung der möglichen Desorptionsmechanismen und Isothermenverläufen für 
Flaschenhalsporen mit einem Poreneingangsdurchmesser kleiner (links) bzw. größer (rechts) als der kritische 
Durchmesser. Darstellung nach Thommes et al.[229,231] 

Die Analyse der Mesoporen bezüglich ihrer Porengrößenverteilung kann über verschiedene Me-

thoden erfolgen. Die 1951 von Barrett, Joyner und Halenda entwickelte BJH-Methode[232] wird 

trotz der Verfügbarkeit fortschrittlicherer Methoden weiterhin angewendet. Sie beruht auf der 

den Dampfdruck über einem Meniskus beschreibenden Kelvingleichung, wobei eine Reihe von 

Annahmen getroffen werden müssen.[233] Neben einer definierten Porengeometrie in Form von 

zylindrischen Poren wird von einem Kontaktwinkel von 0° ausgegangen. Zusätzlich wird eine 

Korrektur bezüglich der Multilagenadsorption angewendet.[226]  

 

Unter Berücksichtigung dieser Annahmen ergibt sich die BJH-Gleichung (10) aus der Kelvinglei-

chung.[39,232] Sie setzt den Porenradius rp in ein Verhältnis mit dem Relativdruck unter Berücksich-

tigung der Multilagenfilmschichtdicke tc und der Oberflächenspannung γ. Mit dem molaren Vo-

lumen Vm des adsorbierten Gases, der Gaskonstante R und der Temperatur T lässt sich somit aus 

einer gemessenen Isotherme eine Porengrößenverteilung berechnen. Da sich jedoch gezeigt hat, 
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dass Methoden, die auf der Kelvingleichung beruhen, Poren mit Durchmessern kleiner ca. 10 nm 

um etwa 20–30 % unterschätzen, werden heutzutage computersimulationsgestützte Methoden 

bevorzugt.[39] 

Zur computersimulationsgestützten Porengrößenverteilungsbestimmung wird mittels Dichte-

funktionaltheorie (DFT) eine Vielzahl von theoretischen Isothermen Ntheo(p/p0,W) für ein be-

stimmtes Adsorptiv-Adsorbens-System mit unterschiedlichen Porengrößen W berechnet und im 

Auswerteprogramm hinterlegt. Diese Sammlung von theoretischen Isothermen wird als Kernel 

bezeichnet, zu dessen Berechnung außerdem die Messtemperatur und insbesondere die Porenge-

ometrie relevant sind. Zur Bestimmung der Porengrößenverteilung f(W) bildet das Auswertepro-

gramm die experimentelle Sorptionsisotherme Nexp(p/p0) durch Lösen der Generalized-Adsorption-

Isotherm-Gleichung (11) ab.[39] 

 

Bei der Bestimmung der Porengrößenverteilung mittels DFT wird unterschieden, ob die Kernel 

über non-local-DFT (NLDFT) oder quenched-solid-DFT (QSDFT) berechnet wurden. Bei der 

NLDFT-Methode wird eine glatte, homogene Oberfläche angenommen, während die neuere 

QSDFT-Methode auch heterogene Oberflächen berücksichtigt und somit die Verlässlichkeit bei 

der Porengrößenanalyse von nanoporösen Kohlenstoffen stark verbessert.[39] Eine realistische 

Porengrößenverteilung kann jedoch nur berechnet werden, wenn der für das Material geeignete 

Kernel verwendet wird. 

Da die DFT-Methoden zudem Effekte wie verzögerte Kondensation bei der Adsorption berück-

sichtigen, können auch Porengrößenverteilungen aus der Adsorption berechnet werden. Im Ge-

gensatz zur BJH-Methode, welche nur auf die Desorption angewendet werden kann, ermöglichen 

die DFT-Methoden eine Porengrößenanalyse von Materialien, die keine H1-Hysterese zeigen. 

3.2 Röntgenpulverdiffraktometrie 

Elektromagnetische Wellen werden an Gittern gebeugt, deren Gitterabstände in der Größenord-

nung der Wellenlänge liegen. Dieses Phänomen kann mit Röntgenstrahlung zur Kristallstruktur-

analyse genutzt werden, da Kristalle durch einen dreidimensional periodischen Aufbau charakte-

risiert sind.[234] Wird ein Kristall mit monochromatischer Röntgenstrahlung bestrahlt, kommt es 

zur Beugung der Röntgenstrahlung an den Elektronenhüllen der Atome. Da die Atome perio-

 Nexp ( 𝑝𝑝0) = ∫ Ntheo ( 𝑝𝑝0 ,𝑊)𝑊max
𝑊min ⋅ 𝑓(𝑊)d𝑊 (11) 
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disch angeordnet sind, treten Gangunterschiede zwischen den einzelnen Strahlen auf, die sowohl 

konstruktiv als auch destruktiv miteinander interferieren können. 

 

Abbildung 33: Schematische Darstellung der Beugung monochromatischer Röntgenstrahlung an einer Netzebenen-
schar mit auftretender konstruktiver Interferenz. 

Ob eine konstruktive Interferenz auftritt, ist abhängig von der verwendeten Wellenlänge λ, dem 

Einstrahlwinkel θ auf die Netzebenenschar und dem Abstand d zwischen den einzelnen Netz-

ebenen. Nur wenn, wie in Abbildung 33 gezeigt, der Wegunterschied (blaue Linie) der Strahlung 

zwischen zwei Netzebenen ein ganzzahliges Vielfaches n der Wellenlänge ist, tritt konstruktive 

Interferenz auf. Andernfalls kommt es zur destruktiven Interferenz und somit zu keiner detek-

tierbaren Reflexion. Dies lässt sich mathematisch durch die Bragg-Gleichung (12) beschreiben. 

 

Zur Auswertung wird die Intensität der gebeugten Strahlung in Abhängigkeit vom Einstrahlwin-

kel betrachtet. Das so erhaltene Diffraktogramm kann mit Referenzdiffraktogrammen bekannter 

Verbindungen und Strukturen aus einer Datenbank verglichen und so zur Materialbestimmung 

genutzt werden. Auch Gemenge von zwei verschiedenen kristallinen Phasen können auf diese 

Weise ohne Materialverlust nebeneinander bestimmt werden. 

Jeder Reflex in einem Diffraktogramm lässt sich einer Schar aus Netzebenen zuordnen, welche 

sich durch ihre Orientierung im Translationsgitter mithilfe der Miller-Indizes genannten Werte 

hkl defnieren lässt. Die hkl-Indizes lassen sich durch Betrachtung derjenigen Netzebene bestim-

men, die dem Nullpunkt am nächsten liegt, ohne ihn zu durchschneiden. Sie schneidet die Ach-

sen der Elementarzelle an den Achsenabschnitten 1/h, 1/k und 1/l.[234] 

d

2 d sin θ

θ

2θ

 𝑛𝜆 = 2    𝜃 (12) 
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Die Röntgenpulverdiffraktometrie lässt sich nicht nur für die Strukturanalyse von Kristallen nut-

zen. Auch bei Materialien mit periodisch angeordneten kleinen Mesoporen treten periodische 

Elektronendichteunterschiede auf, die mittels Röntgenpulverdiffraktometrie bestimmt werden 

können. Die Elektronendichteunterschiede sind auf Porenwand und Pore zurückzuführen und 

erzeugen Reflexe im Kleinwinkelbereich 0.5–10° 2θ. Anhand der Lage der Reflexe und deren 

Lage zueinander lässt sich die Symmetrie und die Größe der periodischen Einheit bestimmen. 

Hiermit lässt sich primär zwar nichts über die Porengröße aussagen, jedoch kann die Summe aus 

Porendurchmesser und Wandstärke berechnet werden. 

Welche Reflexe bei welcher Symmetrie auftreten können, lässt sich in den International Tables for 

Crystallography[235] nachschlagen. In Tabelle 6 ist dies anhand der in dieser Arbeit synthetisierten, 

geordnet mesoporösen Polymere dargestellt. Es sind jeweils die ersten fünf auftretenden Reflexe 

aufgelistet sowie deren Lage zueinander, die als Verhältnis des d-Wertes zum d-Wert des ersten 

auftretenden Reflexes ausgedrückt wird. Hierdurch ist es beispielsweise möglich, zwischen der 

hexagonalen Struktur von FDU-15 und der kubischen von FDU-16 zu differenzieren. 

Tabelle 6: Die ersten fünf auftretenden Reflexe der dieser Arbeit synthetisierten, geordnet mesoporösen Polymere 
und die Verhältnisse ihrer Lagen zueinander. 

FDU-14 (𝑰𝒂𝟑̅𝒅) 

hkl 211 220 321 400 420 

d-Verhältnis 1 √4  √7  √8  √10  

FDU-15 (𝒑𝟔𝒎) 
hk0 10 11 20 21 30 

d-Verhältnis 1 √2 √  √4 √5 

FDU-16 (𝑰𝒎𝟑̅𝒎) 
hkl 110 200 211 220 310 

d-Verhältnis 1 √  √4 √7 √9 

 

3.3 Elektrochemische Impedanzspektroskopie 

Mit der elektrochemischen Impedanzspektroskopie (EIS) lässt sich durch Messung des frequenz-

abhängigen Wechselstromwiderstands (Impedanz) eine Aussage über statische und dynamische 

Vorgänge in einer Probe treffen. Hierbei wird zwischen der potentiostatisch gesteuerten (PEIS) 

und der galvanostatisch gesteuerten elektrochemischen Impedanzspektroskopie (GEIS) unter-

schieden. Bei einer PEIS-Messung wird ein sinusförmig alternierendes Spannungssignal an die 

Probe angelegt und die resultierende Stromantwort aufgezeichnet. Bei einer GEIS-Messung ver-

läuft dies genau entgegengesetzt, indem ein Stromsignal an die Probe angelegt wird und die 
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Spannungsantwort beobachtet wird. In den meisten Fällen resultieren PEIS- und GEIS-

Messungen in den gleichen Ergebnissen. Abweichungen treten auf, wenn das zu messende Sys-

tem sich während der Messung z. B. durch chemische Reaktionen verändert. In diesem Fall ist es 

ratsam, die EIS galvanostatisch gesteuert zu messen. Dies tritt z. B. bei 

Korrosionsexperimenten[236] oder bei Batterieanwendungen[237] auf, wenn die Leerlaufspannung 

(engl. open-circuit voltage, OCV), um die das Signal bei einer PEIS-Messung moduliert wird, sich 

verändert. Da die EIS jedoch deutlich häufiger potentiostatisch gesteuert gemessen und so auch 

in dieser Arbeit verwendet wurde, wird im Folgenden auf die PEIS eingegangen. 

 

Abbildung 34: Schematische Zeichnung der verwendeten Messzelle von rhd instruments. Darstellung adaptiert von 
der Internetseite von rhd instruments.[238] 

Zur Bestimmung der Leitfähigkeiten der Polymerelektrolyte bzw. zur Messung ihrer Impedanzen 

wurde in dieser Arbeit eine Messzelle von rhd instruments verwendet. Diese ist in Abbildung 34 

schematisch dargestellt. Durch das abgedichtete Gehäuse sowie durch die genaue Einstellung des 

Anpressdrucks der Elektroden auf die Probe mittels einer Feder und einer Schraube erlaubt die-

ser Aufbau sehr gut reproduzierbare Messungen. Bei Bedarf ist es möglich, eine zusätzliche Refe-

renzelektrode anzuschließen, wodurch Drei-Elektroden-Messungen möglich sind. Dies ist z. B. 

bei der Messung von Vollzellen nötig, um anodische und kathodische Phänomene separat unter-

suchen zu können. Ein Drei-Elektroden-Aufbau wird jedoch immer Artefakte in der Messung 

zeigen. Diese lassen sich zwar minimieren, aber nicht ganz eliminieren.[239] Für Leitfähigkeitsmes-

sungen reicht ein Zwei-Elektroden-Aufbau, der in dieser Arbeit mit blockierenden Edelstahl-
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Elektroden genutzt wurde. Blockierende Elektroden verhindern faradaysche Reaktionen an der 

Elektrodenoberfläche, wodurch die Elektroden sich wie ideale Kondensatoren verhalten und die 

Auswertung erleichtert wird. 

Die angelegte Spannung U lässt sich mit der Amplitude U0, der Kreisfrequenz ω und dem Pha-

senwinkel ϕU als 

 

oder in komplexer Schreibweise als 

 

beschreiben. Die komplexe Beschreibung des Wechselstroms ermöglicht eine einfachere mathe-

matische Behandlung und wird daher bevorzugt. Standardmäßig wird t so gewählt, dass ϕU = 0 

ist. 

Der aus der angelegten Spannung resultierende Strom I lässt sich analog als 

 

schreiben und kann, abhängig vom gemessenen System, phasenverschoben sein. Während bei 

einem ohmschen Widerstand Strom und Spannung in Phase sind, eilt bei einem Kondensator der 

Strom der Spannung und bei einer Spule die Spannung dem Strom um jeweils π/2 voraus. 

Die Impedanz Z ist in komplexer Schreibweise definiert als 

 

und lässt sich aus der angelegten Spannung, der gemessenen Stromstärke und dem Phasenwinkel 

berechnen. Dieser lineare Zusammenhang zwischen den Amplituden von Spannung und Strom 

gilt bei elektrochemischen Systemen jedoch nur näherungsweise für kleine Amplituden. 

Da die Impedanz eine frequenzabhängige Größe ist, wird sie nicht als ein Wert ausgedrückt, son-

dern meist graphisch dargestellt. Aus den Diagrammen lassen sich anschließend leichter Aussa-

gen über das vorliegende System treffen. Am häufigsten wird hierbei die Nyquist-Darstellung, 

 𝑈 = 𝑈0    (𝜔𝑡 + 𝜙U) (13) 

 𝑈̂ = 𝑈0 [𝑖(𝜔𝑡+𝜙U)] (14) 

  ̂ =  0 [𝑖(𝜔𝑡+𝜙I)] (15) 

 𝑍̂ = 𝑈̂ ̂ = 𝑈0 0 𝑒−𝑖𝜙 (16) 
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manchmal auch Cole-Cole-Diagramm genannt, verwendet. Hierzu wird die Impedanz in einen 

Realteil Z' und einen Imaginärteil Z'' aufgeteilt und -Z'' gegen Z' aufgetragen. 

 

In der Nyquist-Darstellung erhält man einen guten Überblick über die vorliegenden Prozesse, 

jedoch keine Informationen über die Frequenzen. Die Betrachtung der Frequenzabhängigkeit 

erfolgt meist über die Bode-Darstellung, wobei der Betrag der Impedanz gegen die Frequenz 

doppelt logarithmisch aufgetragen wird. Zusätzlich wird in dieser Darstellung der Phasenwinkel 

gegen den Logarithmus der Frequenz aufgetragen. 

Tabelle 7: Beispiele von elektrischen Bauelementen und ihr Verhalten in der Nyquist- sowie der Bode-Darstellung. 

elektrisches 

Bauelement 

Nyquist-

Darstellung 

Bode-

Darstellung 
Impedanz Z 

Phasen-

verschiebung ϕ 

Widerstand 

R 

   

𝑍̂ = 𝑅 0 

Kondensator 

C 

   

𝑍̂C = 1𝑖𝜔𝐶 −𝜋2 

Spule 

I 

   

𝑍̂I = 𝑖𝜔𝐿 +𝜋2 

 

In Tabelle 7 sind die beiden Darstellungsformen für drei unterschiedliche elektrische Bauele-

mente schematisch gezeigt. Ein ohmscher Widerstand ist erkennbar an seiner Frequenzunabhän-

gigkeit. Seine Impedanz besteht aus einem positiven Realteil, der Imaginärteil ist null, was in der 

Nyquist-Darstellung in einem Punkt auf der x-Achse resultiert und der Betrag der Impedanz in 

der Bode-Darstellung konstant ist. Die Phasenverschiebung zwischen Spannung und Strom liegt 

bei einem ohmschen Widerstand konstant bei null. In der Nyquist-Darstellung eines Kondensa-
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 𝑍̂ = 𝑍′ + 𝑖𝑍′′ (17) 

       𝑍′ = 𝑈0 0 𝑐𝑜𝑠𝜙   u d   𝑍′′ = −𝑈0 0 𝑠𝑖𝑛𝜙 (18) 
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tors oder einer Spule kann man die Frequenzabhängigkeit nicht direkt erkennen. Hierzu müssten 

die Frequenzen zu den einzelnen Punkten mit angezeigt werden. Aus der Bode-Darstellung lässt 

sich hingegen ablesen, dass der Betrag der Impedanz mit zunehmender Frequenz bei einem 

Kondensator ab- und bei einer Spule zunimmt. Die Phasenverschiebung ist bei einem Kondensa-

tor -π/2 und bei einer Spule +π/2. 

Kombinationen aus verschiedenen elektrischen Bauelementen können durch die unterschiedli-

chen Frequenzabhängigkeiten entsprechend kompliziert werden. Das gleiche gilt für die Messung 

von chemischen Systemen. Hier treten während der Messung unterschiedliche Prozesse gleichzei-

tig auf. So lässt sich zum Beispiel bei der Impedanzmessung eines flüssigen Elektrolyten zusätz-

lich zu der Leitfähigkeit des Elektrolyten auch die Ausbildung elektrochemischer Doppelschich-

ten an den Elektroden beobachten. Hierbei lässt sich der Elektrolyt durch einen Widerstand und 

die elektrochemische Doppelschicht durch einen Kondensator darstellen, welche in Reihe ge-

schaltet sind. Mit diesem Ersatzschaltplan kann durch mathematische Optimierungsalgorithmen 

der Widerstand des Elektrolyten bestimmt und anschließend die Leitfähigkeit berechnet werden. 

Obwohl es auch Möglichkeiten gibt, um z. B. den Widerstand eines Polymerelektrolyten direkt 

aus einem Diagramm abzulesen,[240] so wird die Optimierung einer Ausgleichskurve mithilfe eines 

Ersatzschaltplans am häufigsten verwendet, wobei darauf zu achten ist, dass der Ersatzschaltplan 

auch einen physikalisch sinnvollen Aufbau hat. Bei realen Systemen ist es jedoch nicht immer 

möglich, diese mit Hilfe der oben genannten „idealen“ Bauelemente abzubilden. Empirische Stu-

dien haben zu verschiedenen „nicht-idealen“ Bauelementen wie z. B. dem konstanten Phasen-

element (CPE) geführt. Mögliche Gründe für ein CPE-Verhalten sind etwa Inhomogenitäten 

oder Unebenheiten auf der Elektrodenoberfläche oder unterschiedliche, sich überlagernde Pro-

zesse. Die Impedanz eines konstanten Phasenelements lässt sich als 

 

beschreiben. Eine einfache, physikalische sinnvolle Interpretation ist hierbei nur für bestimmte 

Grenzfälle von α möglich. Ein konstantes Phasenelement kann sich wie ein idealer Kondensator 

(Q ≙ C für α = 1), wie ein ohmscher Widerstand (Q ≙ R für α = 0) und wie eine Spule (Q ≙ L 

für α = -1) verhalten. Bei α = 0.5 ergibt sich ein weiterer Grenzfall, der als Warburg-Impedanz 

bezeichnet wird und Diffusionseffekte beschreibt. 

 𝑍̂CPE = 1𝑄(𝑖𝜔)α (19) 
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Für die Optimierungen in dieser Arbeit wurden als Ersatzschaltpläne eine Reihenschaltung aus 

einer Spule, einem konstanten Phasenelement und einem Widerstand (L+CPE+R) oder der in 

Abbildung 35 im Zusammenhang mit einer realen Probe gezeigte Ersatzschaltplan verwendet, 

bei welchem der Widerstand mit einem weiteren konstanten Phasenelement parallel geschaltet ist 

(L+CPE+CPE/R). Bei dem in Abbildung 35 dargestelltem Beispiel handelt es sich bei der Pro-

be um ein Komposit aus einem mesoporösen Resorcin-Formaldehyd-Harz und einer auf einer 

ionischen Flüssigkeit basierenden Elektrolytlösung. Der gezeigte Fit weist eine gute Überein-

stimmung mit der gemessenen Kurve auf und liefert einen Widerstandswert von 3791.3 ± 4.4 Ω , 

was konsistent ist mit den 3788.0 Ω, welche dem Realteil im Minimum der Kurve entsprechen. 

 

Abbildung 35: Nyquist-Plot der Messung von PPM-2.00-1.70-ES bei 25 °C und der dazugehörige Fit unter Ver-
wendung des oben dargestellten Ersatzschaltplans. 

Mit dem so bestimmten Widerstand des Elektrolyten lässt sich über Formel ) die Leitfähigkeit σ 

berechnen. 
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Der Quotient aus Elektrodenabstand l und der Elektrodenfläche A wird auch als Zellkonstante 

CZell bezeichnet. Wenn durch die Anordnung der Elektroden eine Bestimmung des Abstands und 

der Elektrodenfläche nicht möglich ist, was häufig bei Flüssigkeitsmesszellen vorkommt, wird die 

Zellkonstante durch Bestimmung des Widerstands einer Lösung mit bekannter Leitfähigkeit be-

rechnet. 

Über den in dem Elektrolyten ablaufenden Leitfähigkeitsmechanismus lässt sich somit umgekehrt 

auch durch den Ersatzschaltplan eine Aussage treffen. Eine weitere Möglichkeit, den Leitfähig-

keitsmechanismus zu untersuchen, ist die Messung der Leitfähigkeit bei unterschiedlichen Tem-

peraturen. So fand Arrhenius bereits 1889 heraus, dass die Geschwindigkeitskonstant k der meis-

ten Flüssigphasenreaktionen im Verhältnis ln(k) ∝ 1/T zur Temperatur steht.[241] Dieses Verhal-

ten findet sich auch in vielen Elektrolyten wieder und die Temperaturabhängigkeit lässt sich so-

mit als 

 

beschreiben. Die Aktivierungsenergie Ea steht hierbei für die Energiebarriere, die ein Ion für ei-

nen Sprung überschreiten muss, A und R stehen für einen präexponentiellen Faktor sowie die 

universelle Gaskonstante. Wenn ein Arrhenius-Verhalten vorliegt, muss eine Auftragung ln(σ) 

gegen 1/T eine Gerade ergeben. Dies ist jedoch nicht immer der Fall, da eine mögliche Tempera-

turabhängigkeit des präexponentiellen Faktors nicht beachtet wird. Bei manchen flüssigen und 

vor allem Polymerelektrolyten tritt eine Temperaturabhängigkeit auf, die sich häufig analog zu 

dem Viskositätsverhalten nach Vogel-Tammann-Fulcher (VTF)[242–244] verhält. Dies ist meist bei 

Systemen in der Nähe ihrer Glasübergangstemperatur der Fall und lässt sich durch Gleichung 

(22) beschreiben, in welcher die Vogel-Temperatur T0 = Tg - 50 K von der Temperatur T abge-

zogen 

 𝜎 = 1𝑅 ⋅ 𝑙𝐴 (20) 

 𝜎 = 𝐴𝑒−𝐸aR𝑇  (21) 

 𝜎 = 𝐴√𝑇 𝑒 −𝐸aR(𝑇−𝑇0) (22) 
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Hier erhält man ebenfalls eine Art Aktivierungsenergie, die etwas über die Beweglichkeit der Io-

nen und somit über den Leitfähigkeitsmechanismus aussagt. 

3.4 Rasterelektronenmikroskopie 

In dieser Arbeit wurde Rasterelektronenmikroskopie (REM) als bildgebendes Verfahren ange-

wandt. Die maximal erreichbare Auflösung ist in der Mikroskopie der minimale Abstand, den 

zwei Linien haben dürfen, um noch unterschieden werden zu können. Dieser ist proportional 

abhängig von der Wellenlänge der verwendeten Strahlung. Bei der Verwendung eines Elektro-

nenstrahls mit einer Wellenlänge von 7–14 pm anstelle von sichtbarem Licht (λ = 380–750 nm) 

zur Bildgebung ist es möglich, die Auflösung auf bis zu 1–2 nm zu verbessern. 

In einem Rasterelektronenmikroskop wird der Elektronenstrahl mit Hilfe von magnetischen Spu-

len fokussiert und die zu untersuchende Fläche wird damit abgerastert. Hierbei treten verschie-

denen Effekte auf, welche zur Bildgebung verwendet werden können. Das am häufigsten genutz-

te bildgebende Phänomen ist die Entstehung von Sekundärelektronen durch inelastische Wech-

selwirkung der eingestrahlten Elektronen mit dem Material. Durch Detektion der Sekundärelekt-

ronen lässt sich die Topografie der Probe abbilden. 

3.5 Thermische Analyse 

Thermische Analyse bezeichnet die Untersuchung von Probeneigenschaften unter Einfluss der 

Temperatur.[245] Hierbei wird unterschieden zwischen der dynamischen Thermoanalyse, bei der 

die Probe mit konstanter Rate erhitzt bzw. abgekühlt wird, und der statischen Thermoanalyse. 

Bei der statischen Thermoanalyse wird die Probe auf eine konstante Temperatur erhitzt bzw. 

abgekühlt und die Veränderungen der Probeneigenschaften im Verlauf der Zeit untersucht. 

Häufig bezieht sich die Thermoanalyse auf Masseveränderungen und auf energetische Vorgänge 

bei einer Variation der Temperatur. Es kann jedoch jegliche Probeneigenschaft untersucht wer-

den. Die thermische Analyse ist somit ein sehr weitreichendes Feld. Ebenfalls zu nennen sind 

daher die mechanischen, elektrischen, magnetischen, optischen und akustischen Eigenschaften 

sowie die chemische Zusammensetzung und die Abmessungen der Probe. Werden mehrere Ana-

lysemethoden gleichzeitig angewandt, so spricht man von simultaner Thermoanalyse (STA). Auf 

die in dieser Arbeit verwendeten Thermoanalysemethoden wird in den nächsten Kapiteln einge-

gangen. 
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3.5.1 Thermogravimetrie 

In der Thermogravimetrie (TG) oder thermogravimetrische Analyse (TGA) wird die Masseände-

rung einer Probe in einem Temperatur- oder Zeitverlauf betrachtet. Mögliche Masseänderungen 

können durch chemische Reaktionen (z. B. Oxidation, thermische Zersetzung) oder physikalische 

Prozesse (z. B. Verdampfung, Sublimation, Desorption) auftreten. 

Die Probe wird hierzu auf dem Probenträger einer Waage platziert und in einem Ofen mit einem 

definierten Temperaturprogramm erhitzt. Dies kann über verschiedene Aufbauten erreicht wer-

den. Bei einem horizontalen Aufbau wird der Ofen waagerecht über den Probenträger geschoben 

und bei einem vertikalen Aufbau kann die Probe entweder von oben vertikal in einen Ofen ge-

hängt werden oder der Probenträger ragt von unten in den Ofen. Diese dritte Variante wurde in 

dieser Arbeit verwendet und ist in Abbildung 36 schematisch dargestellt. Das Wägesystem ist 

unter dem Ofen platziert, der mit einer Hubvorrichtung über die Probe abgesenkt wird. Im Ofen 

befindet sich ein Thermoelement, sodass mittels eines Computers ein individuelles Temperatur-

programm ausgeführt werden kann. Um die gewünschte Atmosphäre im Ofenraum einzustellen, 

wird die Apparatur von unten mit dem gewünschten Gasgemisch durchspült. Die im Spülgas 

enthaltenen Reaktionsprodukte können durch eine Weiterleitung des Spülgases näher analysiert 

werden. Siehe hierzu Kapitel 3.5.2 Emissionsgasanalyse. 

 

Abbildung 36: Schematischer Aufbau der in dieser Arbeit verwendeten STA 449 F3 Jupiter® Thermowaage.[246] 
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Der vertikale Aufbau von Waage und Ofen ermöglicht eine sehr genaue Messung, da die Waage 

gut von der Hitze des Ofens abgeschirmt ist. Die Erwärmung und somit eine Dichteänderung 

des Spülgases und die Strömung, die von unten an der Probe entlangstreicht, sorgen jedoch wäh-

rend der Messung für einen sich ändernden Auftrieb. Diese auf dem Auftrieb basierende Mes-

sungenauigkeit wird durch Abzug einer Leermessung korrigiert. 

3.5.2 Emissionsgasanalyse 

Mit der Emissionsgasanalyse lassen sich die bei der Thermoanalyse gasförmig freiwerdenden 

Komponenten bestimmen. An das Gasauslassventil (s. Abbildung 36) wird hierzu eine beheizte 

Kapillare angeschlossen, die das Emissionsgas zu den gewünschten Messgeräten weiterleitet. Die 

Kapillare wird beheizt, um eine Kondensation der gasförmigen Reaktionsprodukte zu vermeiden. 

Zur Charakterisierung der Gaszusammensetzung werden normalerweise Massen- oder Infra-

rotspektrometer nachgeschaltet. Die Charakterisierung erfolgt standardmäßig semiquantitativ. Es 

kann jedoch eine Kalibrierung erfolgen, indem in einer Leermessung eine definierte Menge des 

zu detektierenden Gases dem Spülgas separat zugeführt wird und die Signale mit dem so gewon-

nenen Kalibiersignal ins Verhältnis gesetzt werden. 

 

Abbildung 37: Aufbau eines Quadrupol-Massenspektrometers.[247] 

In dieser Arbeit wurde ein Quadrupol-Massenspektrometer benutzt, daher wird im Folgenden 

nur auf diese spezielle Bauart (s. Abbildung 37) eingegangen. In dem Massenspektrometer (MS) 

werden die Gasbestandteile per Elektronenstoß ionisiert und durch ein elektrisches Feld be-

schleunigt. Die Selektion der Ionen nach ihrem Masse-zu-Ladung-Verhältnis (m/z) erfolgt durch 

das Wechselfeld zwischen den Quadrupol-Stäben. Hierbei werden Ionen mit unterschiedlichen 

m/z -Verhältnissen unterschiedlich stark abgelenkt. Durch Variation der Frequenz des Wechsel-



 3 Analytische Methoden 

 
 

71 

feldes können alle m/z -Verhältnisse angesteuert und die jeweilige Intensität über den Detektor 

bestimmt werden. Somit lässt sich in Abhängigkeit von der Zeit bzw. der Temperatur feststellen, 

wann welche Zersetzungsprodukte freigesetzt werden. 

Die Elektronenstoß-Ionisation sorgt neben der Ionisation auch für eine Fragmentierung der Mo-

leküle. Außerdem haben manchmal mehrere relevante Moleküle das gleiche m/z -Verhältnis. So 

lässt sich zum Beispiel CO nicht neben N2 nachweisen, da beide ein m/z -Verhältnis von 28 ha-

ben. Es wird daher häufig Argon (m/z = 40) als Schutzgas verwendet. 

Eine weitere Möglichkeit ist der Einsatz eines Infrarotspektrometers (IR), da es die Moleküle 

nicht fragmentiert. Die IR-Spektroskopie beruht auf der Absorption von elektromagnetischer 

Strahlung im infrarotem Bereich (Wellenlängenbereich: 2.5–25 µm), welche zu einer Schwin-

gungsanregung der Bindungen im Molekül führt. Ein Molekül ist IR-aktiv, wenn es ein veränder-

bares oder ein induziertes Dipolmoment besitzt. Somit treten keine Schwingungen auf, die sym-

metrisch zu einem Symmetriezentrum sind. 

 

Abbildung 38: Ein schwingendes zweiatomiges Molekül, dargestellt als einfaches mechanisches Modell. 

Bei welcher Frequenz bzw. Wellenzahl ein Molekül absorbiert, lässt sich vereinfacht anhand eines 

Modells aus der klassischen Mechanik vorstellen. Es wird ein zweiatomiges Molekül betrachtet, 

welches als zwei durch eine masselose Feder verbundene Massen dargestellt wird (s. Abbildung 

38). Die Feder gehorcht dem Hooke‘schen Gesetz und für das Molekül wird das Verhalten eines 

harmonischer Oszillators angenommen, somit ergibt sich für die Schwingungsfrequenz ν: 

 𝜈 = 12π√𝑘𝜇 (23) 

 

Eine größere Kraftkonstante k, d.h. stärkere Bindung, bedeutet daher eine höhere Schwingungs-

frequenz. Ebenso sorgt eine kleine reduzierte Masse µ für eine hohe Schwingungsfrequenz. Auf 

ein Molekül übertragen bedeutet dies, dass z. B. eine C–C-Einfachbindung bei niedrigeren Wel-

m1 m2

m1 m2



 3 Analytische Methoden 

 
 

72 

lenzahlen Strahlung absorbiert als eine C-C-Doppelbindung und dass HCl bei höheren Wellen-

zahlen absorbiert als HBr. 

Gerade funktionelle Gruppen besitzen teilweise charakteristische Bereiche, in denen sie absorbie-

ren. Infolgedessen kann die IR-Spektroskopie genutzt werden, um bestimmte funktionelle Grup-

pen tragende Moleküle neben anderen Zerfallsprodukten ohne funktionelle Gruppe zu identifi-

zieren. 

3.5.3 Differenzthermoanalyse und dynamische Differenzkalorimetrie 

Auftretende Energieumsätze können mit der Differenzthermoanalyse (DTA) bzw. der dynami-

schen Differenzkalorimetrie (DSC, engl. differential scanning calorimetry) aufgezeichnet werden. So-

mit lassen sich physikalische Phasenübergange (Schmelzen, Erstarren, Verdampfen, Glasüber-

gange) und chemische Reaktionen erkennen und quantifizieren, auch wenn diese keine Masseän-

derung mit sich bringen. Der typische Aufbau einer DTA ist in Abbildung 39 schematisch dar-

gestellt. In einem Ofen befindet sich neben dem mit dem Probenmaterial gefüllten Tiegel ein 

Referenztiegel. Beide Tiegel werden dem gewünschten Temperaturprogramm unterzogen und 

dabei ihre Temperaturdifferenz über Thermoelemente bestimmt. Diese Differenz zwischen den 

beiden Thermoelementen wird als DTA-Signal bezeichnet. In Abbildung 39 ist dies zur Ver-

deutlichung am Beispiel des Signals eines endothermen Prozesses gezeigt. Bei einer konstanten 

Heizrate erwärmen sich beide Tiegel simultan in einer identischen Rate. Durch den endothermen 

Prozess im Probentiegel kommt es hier zu einer von der Heizrate unabhängigen Temperaturän-

derung, wodurch es zur Ausbildung einer Temperaturdifferenz zwischen den beiden Tiegeln 

kommt. Nach Abschluss des endothermen Prozesses verläuft die weitere Temperaturerhöhung 

wieder parallel zum Referenztiegel. Das DTA-Signal wird üblicherweise nicht in eine Tempera-

turdifferenz umgerechnet, sondern als primäres Messsignal in µV oder µV∙mg-1 dargestellt. 

Aus dem Kurvenverlauf des Messsignals lassen sich Rückschlüsse über den Reaktionsprozess 

ziehen. Der Reaktionsablauf sowie die Reaktionsanfangs- und -endtemperatur lassen sich so be-

stimmen, wohingegen sich über die Reaktionsenthalpie nur eine grobe Aussage treffen lässt. Für 

eine genaue Messung des Energieumsatzes wird eine DSC benutzt. 

Der Energieumsatz kann über zwei unterschiedliche Methoden bestimmt werden. Eine Wär-

mestrom-DSC arbeitet nach demselben Prinzip wie die DTA. Durch einen leicht unterschiedli-

chen Aufbau wird die Wärmeübertagung von der Probe zum Thermoelement verbessert, 

wodurch die DSC deutlich sensitiver ist. Nach einer Kalibrierung mit geeigneten Kalibriersub-

stanzen kann man das Messsignal von einer Thermospannung (Einheit: µV∙mg-1) in einen Wär-
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mestrom (Einheit: mW∙mg-1) und das Integral in eine Energie (von µVs∙mg-1 in J∙mg-1) umrech-

nen.  

 

Abbildung 39: Schematischer Aufbau einer Differenzthermoanalyse (links) und die erhaltenen Signale (rechts; Pro-
be: grün, Referenz: schwarz) im Zeitverlauf, beispielhaft gezeigt an einer endothermen Reaktion. Die Temperaturdif-
ferenz (ΔT: rot) zwischen der Referenz und der Probe (TP-TR) wird als DTA-Signal bezeichnet. 

In einer Leistungs-DSC befinden sich die Probe und die Referenz in getrennten, thermisch iso-

lierten Öfen. Die Öfen werden elektrisch auf die gleiche Temperatur geregelt. Auftretende Ener-

gieumsätze werden als elektrische Leistungsunterschiede zwischen den Öfen aufgezeichnet. 

Zur Auswertung wird der Wärmestrom gegen die Temperatur aufgetragen und die Anfangs- und 

Endtemperaturen werden standardmäßig nach dem Tangentenverfahren bestimmt. Dies ist in 

Abbildung 40 beispielhaft an einem Glasübergang, einer darauf folgenden Kristallisation 

(exothermes Signal) und einer anschließenden Schmelze (endothermes Signal) gezeigt. Zur Be-

stimmung eines Glasübergangs werden drei Tangenten angelegt. Eine Tangente wird an die Ba-

sislinie vor dem Glasübergang angelegt, eine an die Kurve während des Glasübergangs und eine 

an die Basislinie nach dem Glasübergang. Der Unterschied zwischen der ersten und der dritten 

Tangente ist die Differenz der Wärmekapazität. Zur Bestimmung der Kristallisations- oder 

Schmelzwärme wird der Bereich zwischen Peak und Basislinie integriert. 
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Abbildung 40: Typische DSC-Kurve mit den charakteristischen Temperaturen (nach DIN EN ISO 11357-1[248]). 

Wenn die zu beobachtenden Phänomene reversibel sind, wird die Probe üblicherweise mehrfach 

gemessen, wodurch sich die Reproduzierbarkeit und Vergleichbarkeit verbessert. Beim ersten 

Messzyklus haben die Proben möglicherweise unterschiedliche thermischer Hintergründe. Durch 

ein Schmelzen wird die Probe außerdem besser auf dem Tiegelboden verteilt, was die Wärme-

übertragung verbessert. Das kontrollierte Abkühlen ermöglicht es, die Proben untereinander bes-

ser vergleichen zu können, da somit alle Proben den gleichen thermischen Hintergrund haben. 
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4  Ergebnisse und Diskussion 

Das Ziel dieser Arbeit war die Synthese mesoporöser Polymere sowie die Charakterisierung ihrer 

Porosität. Anschließend wurden ausgewählte Proben mit einer Elektrolytlösung imprägniert und 

diese Polymer-Elektrolyt-Komposite in Hinblick auf ihre ionische Leitfähigkeit elektrochemisch 

untersucht. Der Fokus lag hierbei darauf, herauszufinden, wie sich die ionische Leitfähigkeit in 

mesoporösen Systemen in Abhängigkeit von der Porosität der Systeme verhält. Betrachtet wer-

den hierbei insbesondere die Variation der Porengröße und die Morphologie der Materialien. 

Hierzu wurde von einer Vielzahl teils literaturbekannter Polymere ausgegangen, welche teilweise 

über unterschiedliche Syntheserouten dargestellt wurden. Die verschiedenen Ansätze lassen sich 

in zwei Gruppen einteilen. Auf der einen Seite steht die Synthese von porösem Resorcin-

Formaldehyd-Harz, basierend auf einer modifizierten Synthese von Hasegawa et al.[154,155], bei wel-

cher die Porenstruktur durch Phasenseparation entsteht. Der hier vorliegende Phasenseparati-

onsmechanismus ermöglicht eine einfache Variation der Porengröße durch Variation der Lö-

sungsmittelverhältnisse. Die sich bildende ungeordnete Porenstruktur eignet sich sehr gut für 

eine Untersuchung bezüglich eines Einflusses der Porengröße auf die ionische Leitfähigkeit. 

Auf der anderen Seite wurden poröse Polymere mittels indirekter Templatisierung (Wei-

chtemplat-Verfahren) hergestellt. Die von Zhao et al.[88] entwickelte Syntheseroute für mesoporö-

ses Phenol-Formaldehyd-Harz ist hierbei als Erstes zu nennen. Bei dieser Syntheseroute lassen 

sich ohne größeren Aufwand und reproduzierbar mesoporöse Polymerfilme mit unterschiedli-

chen internen Strukturen synthetisieren. Als Ausgangsverbindungen werden hierbei ein Phenol-

Formaldehyd-Oligomer und ein nichtionisches Triblockcopolymer (meist PEO-PPO-PEO) ver-

wendet. Auf diese Weise lassen sich Polymere mit ähnlichen Porengrößen, aber unterschiedlichen 

Morphologien darstellen, wodurch Aussagen über einen Einfluss der räumlichen Struktur auf die 

ionische Leitfähigkeit möglich sind. Weiterhin wurde untersucht, ob sich mittels indirekter Syn-

these (Weichtemplat-Verfahren) analog zu den mesoporösen Phenol-Formaldehyd-Harzen auch 

mesoporöse Polybenzoxazine herstellen lassen. 

Ein Polymer, welches häufig Einsatz bei Polymerelektrolyten findet, ist das Polyacrylnitril 

(PAN).[249–251] Da bereits eine Synthese zur Herstellung von mesoporösem Polyacrylnitril in der 

Literatur bekannt ist, wurde versucht diese zu reproduzieren um den Einflusses der Mesoporen 

auf die ionische Leitfähigkeit untersuchen zu können.[105] 
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4.1 Poröses Polyacrylnitril 

Polyacrylnitril kann als Bestandteil von Polymerelektrolyten für Lithium-Ionen-Batterien einge-

setzt werden.[249–251] In der Arbeit von Jang und Bae aus dem Jahr 2005 wurde beschrieben, dass 

es möglich sei, dieses Polymer mesoporös strukturiert darzustellen.[105] Im Folgenden sollte daher 

untersucht werden, inwiefern solch ein poröses, auf PAN basierendes Polymer als Polymerelekt-

rolyt geeignet ist. Wäre dies der Fall, so könnte solch ein System als Modellsystem zur Untersu-

chung von Nanoporositätseffekten in Batterieelektrolyten dienen. Die Arbeit von Jang und Bae 

beschreibt eine Methode der strukturierten Herstellung von PAN aus dem Monomer Acrylnitril 

durch eine radikalische Polymerisation mit 2,2‘-Azo-bis-isobutyronitril (AIBN) als Radikalstarter. 

Als Lösungsmittel wurde NMP eingesetzt, welches auf Grund seiner hohen Wärmeleitfähigkeit 

für einen effizienten Wärmetransport bei der exothermen Reaktion sorgen sollte. Bei den einge-

setzten Tensiden in diesem inversen Mikroemulsionssystem handelt es sich um zwei Blockcopo-

lymere (BCPs, Pluronic 17R4 und 25R4). Diese nichtionischen Tenside sind Triblockcopolymere, 

welche aus einem Polyethylenoxidblock und zwei Polypropylenoxidblöcken in der Reihenfolge 

PPO-PEO-PPO aufgebaut sind. Jang und Bae beschreiben die Templatisierung des PANs in 

ihrer Veröffentlichung über eine auftretende Mizellenbildung der BCPs in einem inversen Mikro-

emulsionssystem. Es sollen sich sphärische Mizellen bilden, bei welchen sich die PEO-Blöcke im 

Zentrum befinden und von den PPO-Blöcken umgeben sind. Abhängig von der Größe und 

Menge des eingesetzten Tensids sollen sich so Polymere mit leicht unterschiedlichen Porengrö-

ßen (6.7–10.6 nm) und BET-Oberflächen von 300–500 m2∙g-1 herstellen lassen.[105] 

Erste Reproduktionen der literaturbekannten Synthese führten zur Bildung von annähernd unpo-

rösen Polymeren mit BET-Oberflächen zwischen 10 und 20 m2∙g-1, welche keinerlei Mesoporen 

aufwiesen. Als ein Grund hierfür konnte die mangelhafte Entfernung des Tensids aus den Mate-

rialien identifiziert werden. Die TG-MS-Messung (Abbildung 41 links) einer entsprechend der 

Veröffentlichung mit Wasser extrahierten Probe (40 Gew.-% Tensid) zeigt noch deutliche Reste 

des Tensids. Die Thermoanalyse wurde im Argon-Strom durchgeführt, sodass eine Oxidation 

unterbunden wurde. Dies ermöglicht die Betrachtung einer rein thermischen Zersetzung der 

Probe, wodurch sich verschiedene Fragmente des Tensids nachweisen lassen. Die Zersetzung des 

Tensids erfolgte zwischen 400 °C und 450 °C und wird hier durch die Fragmente EO+ (m/z = 

44) und PO+ (m/z = 58) für die jeweiligen Blöcke des Tensids angezeigt. Das Syntheselösungs-

mittel NMP (m/z = 99) wurde komplett entfernt und ließ sich nicht mehr nachweisen, während 

das Polymer ab ca. 250 °C zu karbonisieren beginnt. Das entsprechende Signal in der DTA ist 

auf einen Ringschluss der Acrylnitrileinheiten zurückzuführen.[252] Anhand der MS-Daten lässt 
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sich die Umwandlung des Polymers auch an der Freisetzung von Blausäure (HCN+, m/z = 27) 

zwischen 250 und 450 °C erkennen. Das Maximum im m/z = 27 Signal bei ca. 420 °C ist jedoch 

auf ein Fragment des sich zersetzenden Tensids (C2H3
+) zurückzuführen. Auf Grund der unzu-

reichenden Aktivierung der Materialien wurde eine weitere Extraktion durchgeführt. Statt Wasser 

wurde hierbei allerdings Ethanol zur Extraktion verwendet. Dies hatte zur Folge, dass keine Zer-

setzungsprodukte, welche durch das eingesetzte Tensid hervorgerufen werden, mehr zu detektie-

ren sind (s. Abbildung 41 rechts). Dies hat eine direkte Auswirkung auf die BET-Oberfläche der 

Probe, welche sich auf 50 m2∙g-1 erhöht. Weiterhin ist in der TG-Messung erkennbar, dass der 

Masseverlust in der zweiten Stufe (ca. 400–450 °C) von ca. 35 % auf ca. 20 % sinkt. In Verbin-

dung mit dem Ergebnis der Emissionsgasanalyse kann davon ausgegangen werden, dass das Ten-

sid quantitativ entfernt wurde. 

 

Abbildung 41: Thermoanalyse (10 K/min in Ar 40 mL/min) von porösem Polyacrylnitril (40 Gew.-% 17R4) nach 
24-stündigem Waschen in siedendem Wasser (links) und nach 2-tägiger Soxhlet-Extraktion mit Ethanol (rechts) und 
anschließendem Trocknen. Die gezeigten MS-Daten zeigen Fragmente des Polymers (m/z = 27, HCN+), des Tensids 
(m/z = 44, EO+ und m/z = 58, PO+) und des Syntheselösungsmittels NMP (m/z = 99, NMP+). 

-1

0

-2

-1

0

0

25

50

75

100

 

T
G

: 
R

e
s
tm

a
s
s
e
 /

 %

Argon

40 mL/min

gewaschen

 D
T

A
: 
S

p
a

n
n

u
n

g
 /
 

V
·m

g
-1

exo

0 200 400 600 800

m/z = 27

 x 2.7

 x 1.0

m/z = 99

 x 11 m/z = 58

 x 25

Temperatur / °C

M
S

: 
Io

n
e

n
s
tr

o
m

 /
 a

.u
.

m/z = 44

0

25

50

75

100

extrahiert

 

T
G

: 
R

e
s
tm

a
s
s
e
 /

 %

Argon

40 mL/min

 D
T

A
: 
S

p
a

n
n

u
n

g
 /
 

V
·m

g
-1

exo

0 200 400 600 800

 x 6.7

 x 1.0

 x 3.2

 x 5.4

Temperatur / °C

M
S

: 
Io

n
e

n
s
tr

o
m

 /
 a

.u
.



 4 Ergebnisse und Diskussion 

 
 

78 

Mit dieser modifizierten Aufarbeitungsvorschrift wurden mehrere Versuchsreihen durchgeführt, 

wobei verschiedene Syntheseparameter variiert wurden. Exemplarisch sind hier sechs Beispiele 

dargestellt, um die Ergebnisse der verschiedenen Versuchsreihen aufzuzeigen. Die Unterschiede 

zwischen diesen als PAN-1 bis PAN-6 bezeichneten Proben sind in Tabelle 8 aufgeführt. Stan-

dardmäßig wurden hierbei 3.00 mL AN und 1.00 mL NMP mit unterschiedlichen Mengen 

Pluronic 17R4 verwendet. Nach Jang und Bae soll mit diesem Tensid bei einem Tensidanteil von 

20–45 Gew.-% ein homogenes Mizellen-PAN-Komposit entstehen. Unterhalb dieses Bereiches 

liegt die Tensidkonzentration unter der kritischen Mizellbildungskonzentration, sodass keine Mi-

zellen gebildet werden. Oberhalb einer Konzentration von 45 Gew.-% würde die Viskosität der 

Lösung so weit zunehmen, dass sich kein Mizellen-PAN-System bilden würde.[105] 

Tabelle 8: Zusammensetzungen der ausgewählten PAN-Proben und ihre BET-Oberflächen. 

 
Tensidanteil 

/ Gew.-% 

Radikalstarter 

/ mg 
Heizmethode Bemerkung 

SBET 

/ m2∙g-1 

PAN-1 38 10 Ölbad  59 

PAN-2 38 10 Ölbad ohne Rühren 58 

PAN-3 38 10 Ölbad 60 °C 70 

PAN-4 38 3 Ölbad  79 

PAN-5 17 3 Umluftofen  75 

PAN-6 49 3 Ölbad  100 

 

Das Beispiel PAN-1 entspricht der literaturbekannten Synthese von Jang und Bae. Hierzu wurde 

der Tensidanteil mit 38 Gew.-% im Bereich 20–45 Gew.-% gehalten und die Polymerisation 

durch Zugabe von 10 mg AIBN und Erhitzen auf 70 °C gestartet. Die nach der Extraktion des 

Tensids gemessene Physisorptionsisotherme (s. Abbildung 42) zeigt einen Typ-II-Verlauf mit 

einer geringen BET-Oberfläche von 59 m2∙g-1 und keine Mesoporen im Bereich 10 nm und da-

runter. Um das Ausbilden von Mizellen und somit kleinen Mesoporen zu fördern, wurde in einer 

weiteren Versuchsreihe (Beispiel PAN-2) auf ein Rühren während der Polymerisation verzichtet, 

was jedoch zu dem gleichen Ergebnis führte. 

Des Weiteren haben diese ersten Versuche gezeigt, dass die exotherme Reaktion häufig zu einem 

Siedeverzug führt, da die Polymerisation bei 70 °C nur knapp unter dem Siedepunkt des Acryl-

nitril-Monomers (77 °C) durchgeführt wird. Auch kann eine zu schnelle Erhitzung der Lösung zu 

einer zu schnellen Zersetzung des AIBNs führen, was in einer schlagartigen Freisetzung von gas-

förmigem Stickstoff als Zersetzungsprodukt resultiert. Um dies zu verhindern und um dem Sys-
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tem mehr Zeit zur Ausbildung der Mizellen zu geben, wurde versucht, die Reaktionsgeschwin-

digkeit zu reduzieren. Eine Reduktion der Reaktionstemperatur auf 60 °C (Beispiel PAN-3), ein 

kurzzeitiges Erhitzen auf 70 °C zum Starten der Reaktion und anschließendes Abkühlen, eine 

Verringerung der Radikalstartermenge auf 3 mg AIBN (Beispiel PAN-4) sowie eine Veränderung 

der Art der Erwärmung durch langsames Erhitzen im Umluftofen (Beispiel PAN-5) haben zwar 

teils zu größeren BET-Oberflächen von bis zu 79 m2∙g-1 (PAN-4) geführt, es entstanden jedoch 

weiterhin keine Mesoporen um die 10 nm. Die genauen BET-Oberflächen sind in Tabelle 8 mit 

aufgeführt. Die Physisorptionsisothermen der Proben PAN-2 bis PAN-6 (s. Abbildung 42) zei-

gen den gleichen Typ-II-Verlauf wie bei PAN-1. 

 

Abbildung 42: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) der ausgewählten PAN-Proben. Zur Verbesserung der 
Übersichtlichkeit wurden die Isothermen jeweils um 200 cm3∙g-1 zueinander versetzt. 

Eine Auswertung der Porengrößenverteilungen aus den Physisorptionsisothermen liefert keine 

aussagekräftigen Ergebnisse, da es sich bei den Materialien um sehr feinpulvrige Materialien han-

delt. Es kann daher nicht unterschieden werden, ob es sich bei dem Anstieg im hohen Relativ-

druckbereich um die Füllung von Makroporen oder die Füllung von interpartikulären Zwischen-
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räumen handelt. Für eine genauere Bestimmung wurden die Materialien mittels Rasterelektro-

nenmikroskopie (s.u.) untersucht. 

Die Beispiele PAN-5 und PAN-6 zeigen, dass auch außerhalb des von Jang und Bae angegebenen 

Bereichs von 20–45 Gew.-% 17R4 Polymere mit vergleichbaren BET-Oberflächen von bis zu 

100 m2∙g-1 (PAN-6) synthetisiert werden können, die Proben zeigen allerdings signifikant geringe-

re BET-Oberflächen als die 300–500 m2∙g-1, welche von Jang und Bae beschrieben wurden. Die 

Physisorptionsisothermen in Abbildung 42 zeigen auch hier einen Typ-II-Verlauf und keine 

Hysterese, welche durch Poren mit Durchmessern von 10 nm und kleiner hervorgerufen würde. 

Das Fehlen eines Sprungs in der Isotherme auf Grund einer Kapillarkondensation im mittleren 

Relativdruckbereich zeigt, dass keine kleinen Mesoporen (< 10 nm) entstanden sind. Große Me-

soporen oder Makroporen, welche einen Isothermenverlauf wie in Abbildung 42 hervorrufen 

würden, könnten durch einen Phasenseparationsmechanismus entstanden sein, jedoch nicht 

durch die Ausbildung von Mizellen des Tensids 17R4, da dieses in Wasser Mizellen mit einem 

Durchmesser von 3 nm ausbildet.[253] 

 

Abbildung 43: REM-Aufnahmen der ausgewählten PAN-Proben. 

Aufnahmen mit einem Rasterelektronenmikroskop (Abbildung 43) zeigen für die ausgewählten 

Proben unterschiedlich große und zum Teil verklebte Partikel. Bei genauerer Betrachtung von 
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PAN-6 zeigt sich, dass es sich hier um agglomerierte Partikel in einer Größenordnung von ca. 

0.5 µm handelt. Die sich zwischen den Partikeln aufspannenden Hohlräume sind somit in einer 

Größenordnung, die für die Abbildung mittels Stickstoff-Physisorption zu groß sind. Dies äußert 

sich in den Isothermen durch die nicht vollständig messbare Hysterese im hohen Relativdruckbe-

reich, bei welcher sich kein Plateau ausbildet. Eine weitere Porosität der verschmolzenen Partikel 

liegt nicht vor, da neben einer weiteren Hysterese im mittleren Relativdruckbereich der Isotherme 

auch eine größere BET-Oberfläche zu beobachten wäre. Ausgehend von einer Dichte von 1.18 g 

cm-3 für Polyacrylnitril würden sphärische Partikel mit einem Durchmesser von 0.5 µm rein rech-

nerisch eine spezifische Oberfläche von 102 m2∙g-1 besitzen. Dies passt sehr gut zu der Größe der 

Partikel in PAN-6 und der BET-Oberfläche von 100 m2∙g-1. 

 

Abbildung 44: REM-Aufnahmen von PAN-6 mit höherer Auflösung (Probe wurde mit Kohlenstoff bedampft). 

Die BET-Oberflächen und Isothermenverläufe der Proben lassen sich somit durch die zerklüfte-

te Struktur und die Größe der darin enthaltenen Partikel erklären. Diese Struktur entsteht durch 

eine Phasenseparation, bei der das Polymer sich während der Polymerisation von dem Tensid-

Lösungsmittelgemisch trennt. Auch wenn ein gewisser Anteil Tensid im Polymer vorliegt, was ein 

mehrtägiges Extrahieren zur Tensidentfernung erforderlich macht, so konnten keine Mesoporen 

nachgewiesen werden. Die Ausbildung von Mizellen scheitert bei diesem System vermutlich nicht 

nur aufgrund mangelnder Wechselwirkungen zwischen dem Tensid und dem Polymer. Vielmehr 

scheint das verwendete Lösungsmittel NMP beide Blöcke des Tensids gut zu lösen. So konnte 

z. B. für das Pluronic F127 in NMP keine kritische Mizellbildungskonzentration nachgewiesen 

werden, was es unwahrscheinlich macht, dass ein Pluronic in einem NMP-haltigen System Mizel-

len ausbildet.[124] 

Abschließend lässt sich somit feststellen, dass sich diese Syntheseroute nicht für die Herstellung 

von mesoporösen Polymeren und somit nicht als Modellsystem zur Untersuchung von Nanopo-

rositätseffekten in Batterieelektrolyten eignet. 
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4.2 Strukturierung von Polybenzoxazinen 

Polybenzoxazine zeichnen sich durch hohe thermische Stabilität, leichte Verarbeitbarkeit, geringe 

Schrumpfung während des Aushärtens und eine gute mechanische Integrität aus.[254–256] Die Er-

zeugung einer Porosität in Polybenzoxazinen erfolgt meist mit harten Templaten oder über Pha-

senseparationsverfahren. Die so hergestellten porösen Polybenzoxazine dienen als Vorstufe für 

N-dotierte Kohlenstoffe.[257–260] Polybenzoxazine eigenen sich jedoch auch zur Strukturierung 

mittels weicher Template, da sich eine Vorstufe isolieren lässt, welche nach einer Vermischung 

mit einem Tensid durch Wärme ausgehärtet werden kann. Da ein phenolisches und ein amini-

sches Edukt eingesetzt werden, kann das Polymer bezüglich seiner mechanischen und chemi-

schen Eigenschaften sehr einfach modifiziert werden. In der Literatur sind jedoch nur wenige 

Beispiele bekannt, bei denen Polybenzoxazine mittels eines strukturdirigierenden Agens struktu-

riert wurden. Bei den Beispielen aus der Literatur hierzu muss zusätzlich noch unterschieden 

werden zwischen der Art, wie das Templat eingebracht wird. So gibt es Ansätze, bei denen das 

strukturdirigierende Agens, analog zu der Verwendung von Blockcopolymeren als Templat und 

Gerüst, fest an das Polymer gebunden ist,[261,262] und Ansätze, bei welchen die Nanoporen durch 

ein separates strukturdirigierendes Agens eingeführt werden.[93,94,263] Abhängig vom verwendeten 

Polybenzoxazin und vom verwendeten Tensid kann das eingesetzte Tensid durch Calcination 

oder Extraktion entfernt werden. So lassen sich poröse Polymere mit bis zu 400 m2∙g-1 spezifi-

scher Oberfläche und Poren von ca. 10 nm bis ca. 50 nm herstellen.[94,261,262] Andere Quellen ha-

ben die Domänengröße nur per Kleinwinkelröntgendiffraktometrie oder mittels Rasterkraftmik-

roskopie bestimmt und das Tensid nicht entfernt.[93,263,264] 

In dieser Arbeit wurden daher Vorstufen verschiedener Polybenzoxazine synthetisiert und mit 

unterschiedlichen Tensiden in einem EISA-Prozess umgesetzt. Durch anschließende Extraktion 

im Soxhlet wurde versucht, das jeweilige Tensid zu entfernen, um einen möglichst dünnen, fle-

xiblen und porösen Polymerfilm zu erhalten. Hierzu wurden als phenolische Edulte Bisphenol A 

(BO) und Hydroxybenzylalkohol (HO) und als aminische Edukte 4,4’-Methylendianilin (mda), 

bis(3-aminopropyl)-terminiertes Polydimethylsiloxan (pdms), Anilin (a) und 2,2′-(Ethylendioxy)-

bis(ethylamin) (eoda) eingesetzt. Für die Nomenklatur der verschiedenen Kombinationen werden 

die oben genannten Abkürzungen verwendet. So steht z. B. BO-mda für die Benzoxazin-

Zwischenstufe einer Kombination aus Bisphenol A und 4,4’-Methylendianilin, während das voll-

ständig durchpolymerisierte Produkt mit PBO-mda abgekürzt wird. 

Es wurden vier verschiedene Kombinationen dieser Edukte untersucht. Die Vorstufen dieser in 

Abbildung 45 dargestellten Polybenzoxazine wurden jeweils mit den kommerziell erhältlichen 
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Tensiden Cetyltrimethylammoniumbromid (CTAB) sowie Brij S10 und Pluronic F127 umgesetzt. 

Auf einige dieser Kombinationen soll im Folgenden näher eingegangen werden. 

Takeichi et al. haben 2005 bereits gezeigt, dass gewisse Polybenzoxazine auch nach einer Ther-

mopolymerisation bei 240 °C noch flexibel sein können.[265] Als erstes wurde daher das PBO-mda 

aus Bisphenol und 4,4’-Methylendianilin (s. Abbildung 45) nach Takeichi et al.[265] synthetisiert 

und mit den oben genannten Tensiden umgesetzt. 

 

Abbildung 45: Die vier verschiedenen hergestellten Polybenzoxazine, wobei der phenolische Teil jeweils grün und 
der aminische Teil rot dargestellt ist. Die schwarzen Bindungen gehören zum Paraformaldehyd. 

Die Röntgenpulverdiffraktogramme der Komposite aus PBO-mda mit CTAB zeigen im Klein-

winkelbereich einen schwachen Reflex (s. Abbildung 46 links unten) mit einem d-Wert von 

38 Å, wenn der Anteil an CTAB bei 33–44 Gew.-% und das Komposit bei 240 °C thermopoly-

merisiert wurde. Dieser Reflex deutet zwar auf eine Ordnung in der Größenordnung von Meso-

poren hin, eine Soxhlet-Extraktion des Materials resultierte jedoch nicht in einem porösen Mate-

rial (s. Abbildung 46 rechts). Die Physisorptionsisothermen zeigen Stickstoffaufnahmen von 

weniger als 10 cm3∙g-1. 

Ein zu schnelles und zu hohes Erhitzen bei der Thermopolymerisation kann die Selbstanordnung 

des Tensids verhindern.[94] Die Synthese wurde daher mit einer reduzierten Synthesetemperatur 

von 120 °C erneut durchgeführt. Die so erhaltenen Komposite zeigen erneut einen Reflex im 

Kleinwinkelbereich (d = 31–33 Å, s. Abbildung 46 links oben). Die Intensität und der d-Wert 

des Reflexes im Kleinwinkelbereich nehmen mit steigendem Anteil an Tensid leicht zu. Für das 

Komposit mit einem CTAB-Anteil von 49 Gew.-% sind bei 2θ-Werten von 21.3° und 
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24.4° außerdem schwache Reflexe von CTAB sichtbar, welche auf eine reine CTAB-Phase hin-

deuten. Das langsamere und geringere Erhitzen scheint dem System somit mehr Möglichkeiten 

zur Selbstanordnung zu lassen. 

Eine Extraktion dieser bei 120 °C thermopolymerisierten Komposite resultierte in einer Typ-II-

Isotherme (s. Abbildung 46 rechts). Zwar wurden nur BET-Oberflächen < 25 m2∙g-1 erhalten, 

aber der Isothermenverlauf lässt auf Makroporen schließen. Eine Berechnung der Porengrößen-

verteilungen liefert jedoch keine aussagekräftigen Ergebnisse. Die weiteren Synthesen wurden 

daraufhin bei 120 °C durchgeführt, um eine bessere Phasenseparation bzw. Mizellenbildung zu 

ermöglichen. 

 

Abbildung 46: Röntgenpulverdiffraktogramme (links) der Komposite aus PBO-mda und CTAB sowie die Stick-
stoff-Physisorptionsisothermen (77 K, rechts) nach der Extraktion. Die Synthesehöchsttemperatur wurde von 
240 °C auf 120 °C verringert. Die Diffraktogramme sind der Übersichtlichkeit halber entlang der y-Achse gegenei-
nander verschoben. 

Die Komposite aus PBO-mda mit F127 weisen keinen Reflex im Kleinwinkelbereich auf (s. Ab-

bildung 47 links), jedoch zeigen sich sehr deutlich Reflexe vom eingesetzten Tensid F127. Es 

müssen sich folglich anstelle von Tensidmizellen kristalline Bereiche aus dem Tensid gebildet 

haben. Die Physisorptionsisothermen nach einer Extraktion im Soxhlet zeigen einen Typ-II-

Verlauf und es wurden BET-Oberflächen von bis zu 80 m2∙g-1 bei einem Tensidanteil von 

60 Gew.-% erhalten. Dies deutet auf eine Art Phasenseparation bei der Synthese hin, wodurch 

sich vermutlich nach der Extraktion Makroporen gebildet haben. Von den PBO-mda Proben 
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zeigen die Komposite mit F127 die höchsten Oberflächen, aber auch hier tritt keine Strukturie-

rung und Bildung von Mesoporen auf. 

 

Abbildung 47: Röntgenpulverdiffraktogramme (links) der Komposite aus PBO-mda und F127 sowie die dazugehö-
rigen Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, rechts) nach der Extraktion. Die Diffraktogramme sind der Über-
sichtlichkeit halber entlang der y-Achse gegeneinander verschoben. 

Bei dem mesoporösen Polymeren von Meng et al. (FDU-15 und FDU-16) wird mit dem Phenol-

Formaldehyd-Harz bzw. Resol ein chemisch ähnliches Polymer verwandt, welches mit F127 im 

Bereich von 20–50 Gew.-% Tensid ein mesostrukturiertes Komposit ausbildet.[88] Um ein besse-

res Verständnis des Systems PBO-mda mit F127 zu erhalten, wurden nähere Untersuchungen an 

dem ternären System aus PF-Harz, F127 und PBO-mda durchgeführt. Es sollte untersucht wer-

den, wie die sich Mesostrukturierung durch die Beimischung des schlecht zu strukturierenden 

BO-mda verändert bzw. wann sie nicht mehr auftritt. Die im Rahmen dieser Untersuchung syn-

thetisierten Proben sind in Abbildung 48 in einem ternären Diagramm dargestellt. Die Farbe 

zeigt an, ob im XRD keine Reflexe (rotes Quadrat) oder nur Reflexe des Tensids (gelbe Quadra-

te) auftreten oder ob auch ein Reflex im Kleinwinkelbereich sichtbar ist (schwarzes Quadrat), der 

auf eine Mesostrukturierung hindeuten könnte. Die eingezeichneten Dreiecke zeigen die Verhält-

nisse der literaturbekannten FDU-15 (grün) und FDU-16 (blau). 
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Abbildung 48: Ternäres Übersichtsdiagramm der Verhältnisse von Resol zu PBO-mda und F127 der synthetisierten 
Komposite. Die Verhältnisse des literaturbekannten FDU-15 bzw. FDU-16 sind als Referenz als grünes bzw. blaues 
Dreieck eingezeichnet. 

Es lässt sich feststellen, dass bei mehr als 50 Gew.-% F127 nur Reflexe des Tensids und bei we-

niger als 20 Gew.-% F127 keine Reflexe sichtbar sind. Des Weiteren ist ein Reflex im Kleinwin-

kelbereich nur bei Proben sichtbar, die Resol enthalten. Ausgehend vom hexagonal strukturier-

tem FDU-15 (grünes Dreieck, BO-mda : Resol : F127 = 0 : 50 : 50) und bei konstanten Ge-

wichtsanteil von 50 % F127, verschiebt sich der Reflex mit steigendem Anteil an BO-mda zu 

kleineren Winkeln (s. Abbildung 49). Der d-Wert des Reflexes erhöht sich somit von 143 Å bei 

0 Gew.-% BO-mda auf 161 Å bei 45 Gew.-% BO-mda, was eine Vergrößerung der Gitterkon-

stante und somit des Porensystems bedeutet. Dies setzt jedoch voraus, dass sich die Mesostruktur 

des Systems nicht ändert. Ausgehend vom FDU-15 sollte sich ein hexagonales (p6m)-System aus-

bilden. Da jedoch nur ein Reflex im Kleinwinkelbereich erkennbar ist, lässt sich keine Aussage 

über die genaue Mesostruktur treffen. 
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Abbildung 49: Röntgenpulverdiffraktogramme der FDU-15-analogen Komposite aus Resol und PBO-mda mit 
50 Gew.-% F127. Die Diffraktogramme sind der Übersichtlichkeit halber entlang der y-Achse gegeneinander ver-
schoben. 

Eine Vergrößerung des Porensystems zeigt sich auch in den Porengrößenverteilungen der Physi-

sorptionsmessungen. Die Entfernung des Tensids erfolgte hierzu durch Calcination der Proben 

im Argon-Strom bei 350 °C, da eine Entfernung durch Extraktion bei den mesostrukturierten, 

PF-Harz-haltigen Proben nicht möglich ist. Auf dieses Phänomen wird später noch ausführlicher 

eingegangen. Die Physisorptionsisothermen und die dazugehörigen Porengrößenverteilungen, 

berechnet aus der Adsorption mit einem QSDFT-Kernel für zylindrische Poren, sind in Abbil-

dung 50 dargestellt. Die für das Material mit 0 Gew.-% PBO-mda erhaltene BET-Oberfläche 

und das Porenvolumen ist mit 219 m2∙g-1 bzw. 0.24 cm3∙g-1 deutlich geringer als für dieses Materi-

al aus der Literatur bekannt (430 m2∙g-1 und 0.40 cm3∙g-1 bei Meng et al.,[88] als FDU-15 bezeich-

net). Dies ist vermutlich auf die Variation des Lösungsmittels zurückzuführen. Da BO-mda nicht 

in Ethanol löslich ist, wurde für den EISA-Prozess Dioxan statt dem normalerweise verwendeten 

Ethanol eingesetzt. Die so veränderte kritische Mizellbildungskonzentration und die unterschied-
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lichen Wechselwirkungen mit dem Lösungsmittel können somit den Selbstanordnungsmecha-

nismus während des Verdampfens beeinflussen. Die Materialien mit einem Anteil von 10–

30 Gew.-% BO-mda erreichen BET-Oberflächen um die 400 m2∙g-1 und Porenvolumen von 

0.43–0.52 cm3∙g-1. Diese Zunahme an BET-Oberfläche und Porenvolumen durch einen geringen 

Anteil an BO-mda deutet darauf hin, dass Dioxan als Lösungsmittel für das BO-mda besser ge-

eignet ist, für die Wechselwirkungen mit dem Tensid jedoch Resol nötig ist. Bei höherem Anteil 

an BO-mda verändert sich der Isothermenverlauf nämlich von einer Typ-IV(a)-Isotherme zu 

einer Typ-II-Isotherme und es treten keine Mesoporen mehr auf. 

 

Abbildung 50: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) der FDU-15-analogen Komposite aus Resol und 
PBO-mda mit 50 Gew.-% F127 nach Calcination bei 350 °C und die dazugehörigen Porengrößenverteilungen 
(rechts), bestimmt aus der Adsorption mit dem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel für zylindrische Poren. Um die Über-
sichtlichkeit zu erhöhen, wurden die Isothermen entlang der y-Achse (von 10 Gew.-% zu 50 Gew.-% BO-mda um 
200, 400, 600, 900 bzw. 1200 cm3∙g-1) verschoben. Die Porengrößenverteilungen sind jeweils um 0.15 cm3∙(nm∙g)-1 
verschoben. 

Die Porengrößenverteilungen zeigen eine Verbreiterung der Verteilung und eine Verschiebung 

des Maximums zu größeren Werten bei Erhöhung des BO-mda-Anteils, wie auch aus den Rönt-

gendiffraktogrammen zu erwarten war. Dies lässt sich auf die veränderten Wechselwirkungen 

zurückführen. Vorausgesetzt das BO-mda ist mit dem Resol mischbar und es tritt keine keine 
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Phasenseparation zwischen den Polymeren auf, wovon bei der chemischen Zusammensetzung 

der Polymere ausgegangen werden kann, dann werden durch die Zugabe des BO-mda die Wech-

selwirkungen zwischen Tensid und Polymer verändert. Dies kann sich z.B. dadurch äußern, dass 

das Tensid sich weniger stark knäult oder, was wahrscheinlicher ist, weniger stark in die Polymer-

phase ragt, wodurch größere Poren generiert werden. Dass das Tensid F127 im Komposit mit 

Phenolharz dazu neigt in die Porenwände zu ragen, konnte von Florent et al. bereits gezeigt wer-

den.[266] 

Ab einem BO-mda-Anteil von 40 Gew.-% liegen keine Mesoporen mehr vor, obwohl im Rönt-

gendiffraktogramm noch ein Reflex im Kleinwinkelbereich sichtbar ist. Stattdessen liegen nun 

Typ-II-Isothermen vor, welche auf die Anwesenheit von Makroporen hindeuten. Wenn durch 

eine Phasenseparation Tensidbereiche entstanden sind, welche Makroporen erzeugen, so herrscht 

im restlichen Komposit ein verändertes Tensid-zu-Polymer-Verhältnis. In Verbindung mit dem 

Fakt, dass nur ein Reflex im Kleinwinkelbereich des Diffraktogramms sichtbar ist, sich somit 

keine Aussage über die Symmetrie der Nanostrukturierung treffen lässt, könnte diese geringe 

Ordnung z.B. auch durch sphärische Mizellen hervorgerufen werden. Wenn diese sphärischen 

Mizellen nicht aneinander stoßen, würde die hierdurch entstandene Porosität nicht mittels Phy-

sisorptionsmessungen messbar sein. Dies könnte das Fehlen von Mesoporen in der Physisorpti-

onsmessung des Materials mit 40 Gew.-% BO-mda erklären. 

Die Werte aus der Röntgendiffraktometrie und den Physisorptionsmessungen sind in Tabelle 9 

zusammengefasst. 

Tabelle 9: Zusammenfassung der erhaltenen Daten. Die Porengröße gibt das Maximum der Porengrößenverteilung 
wieder, welche mittels der QSDFT-Methode für Kohlenstoffe aus der Adsorption unter der Annahme von zylindri-
schen Poren errechnet wurde. 

BO-mda-Anteil 

/ Gew.-% 

PF-Anteil 

/ Gew.-% 

d 

/ Å 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

dPore, DFT 

/ nm 

0 50 143 219 0.24 5.8 

10 40 143 411 0.43 5.9 

20 30 153 398 0.52 6.8 

30 20 158 380 0.49 6.8 

40 10 156 152   

50 0  184   
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Es zeigt sich somit, dass die Ähnlichkeit der chemischen Struktur der beiden Polymere nicht aus-

reicht, um auch in dem, zum Phenolharz, flexibleren PBO-mda eine Strukturierung mit F127 zu 

erzeugen. Für die Ausbildung einer Mesostrukturierung mit Phenol-Formaldehyd-Harz sind die 

phenolischen Hydroxygruppen essentiell. Diese gehen mit den Ethylenoxid-Einheiten des F127 

Wasserstoffbrückenbindungen ein.[267] Bezogen auf die Anzahl der Aryl-Ringe weist das PBO-

mda verglichen mit dem Phenol-Formaldehyd-Harz nur die Hälfte an phenolischen Hydroxy-

gruppen auf. Die Anordnung in einen Flüssigkristall während des EISA-Prozesses wird somit auf 

Grund reduzierter Wechselwirkungen behindert. Ein weiterer Effekt, der die Ausbildung von 

Wasserstoffbrückenbindungen zwischen dem Polymer und dem Tensid verhindert, wurde von 

Chu et al. postuliert.[94] Wie in Abbildung 51 gezeigt wird, bildet der Wasserstoff der phenoli-

schen Hydroxygruppe eine intramolekulare Wasserstoffbrückenbindung mit dem Stickstoff des 

Amins. Nach Chu et al. ist diese Blockierung der freien Hydroxygruppen in Polybenzoxazinen der 

Grund, warum die Nanostrukturierung von Polybenzoxazinen weiterhin eine Herausforderung 

ist. 

 

Abbildung 51: Synthese und Struktur von Polybenzoxazinen aus Phenol (oben) und 4-Hydroxybenzylalkohol (un-
ten) mit den möglichen intramolekularen Wasserstoffbrückenbindungen nach Chu et al.[94] 

Dies zeigte sich auch bei den Strukturierungsversuchen an PBO-pdms, welches durch seine lange 

Siloxankette noch flexibler ist und durch diese für den Einsatz in einer Lithium-Ionen-Batterie 

prädestiniert wäre. Hierbei zeigten sich jedoch bei Verwendung der oben genannten Tenside we-

der eine Mesostrukturierung im Kleinwinkelbereich des Röntgendiffraktogramms noch eine Po-

rosität in der Physisorption. Bedingt durch die lange Siloxankette und die Bildung intramolekula-

rer Wasserstoffbrückenbindungen wird die Hydrophobie des Polymers stark erhöht. Somit kön-
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nen die Tenside nicht mit dem Polymer wechselwirken, wodurch keine Mesostrukturierung auf-

tritt. 

In ihrer Veröffentlichung schlagen Chu et al. die Einführung einer weiteren Hydroxygruppe vor 

und zeigen die Möglichkeit der Nanostrukturierung von PHO-a mit PEO-b-PCL auf.[94] Dieser 

Ansatz wurde aufgegriffen und 4-Hydroxybenzylalkohol wurde mit Anilin (PHO-a) und mit 2,2′-

(Ethylendioxy)-bis(ethylamin) (PHO-eoda) umgesetzt. Die Zwischenstufen wurden erneut isoliert 

und ebenfalls mit Brij S10, CTAB und F127 umgesetzt. 

Das Polymer PHO-a zeigte weder mit CTAB noch mit F127 Reflexe im Kleinwinkelröntgendif-

fraktogramm und es war auch nach einer Extraktion keinerlei Porosität mittels Physisorption 

nachweisbar. Als Komposit mit Brij S10 zeigten sich im Röntgendiffraktogramm Reflexe des 

Tensids ab einem Anteil von 60-Gew.-% Tensid (s. Abbildung 52 links). Die Anwesenheit dieser 

Reflexe deutet an, dass sich eine separate Tensidphase gebildet hat. Auch die Typ-II-Isothermen 

der Materialien mit 60 Gew.-% bzw. 70 Gew.-% Brij S10 deuten auf eine Phasenseparation hin, 

wodurch nach einer Extraktion Makroporen gebildet werden. Die BET-Oberflächen sind mit 

26 m2∙g-1 bzw. 29 m2∙g-1 jedoch sehr gering. 

 

 

Abbildung 52: Röntgenpulverdiffraktogramme (links) der Komposite aus PHO-a und Brij S10 sowie die zugehöri-
gen Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, rechts). Die Diffraktogramme sind der Übersichtlichkeit halber 
entlang der y-Achse gegeneinander verschoben. 

Mit der Synthese von PHO-eoda wurde versucht, die Wechselwirkungen zwischen Polymer und 

Tensid weiter zu verbessern, indem eine kurze Ethylenoxidkette in das Polymer eingebaut wurde, 

um dieses hydrophiler zu gestalten. Dies sollte im Besonderen die Wechselwirkungen mit den 

Ethylenoxidblöcken der Tenside Brij S10 und F127 verbessern und so eine Mizellenbildung und 
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Nanostrukturierung fördern. Mit CTAB zeigte die Variation des Polymers keine Verbesserung. 

Es zeigten sich weder Reflexe im Röntgendiffraktogramm noch konnte eine Porosität nachgewie-

sen werden. Mit Brij S10 sind ab einem Anteil von 51 Gew.-% Tensid erneut Reflexe des Tensids 

sichtbar, was jedoch nicht zu einer Porosität führte. 

 

Abbildung 53: Röntgenpulverdiffraktogramme (links) der Komposite aus PHO-eoda und F127, hergestellt mit 
Ethanol bzw. Tetrahydrofuran, sowie die Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, rechts) der in Ethanol herge-
stellten Proben nach der Extraktion. Die Diffraktogramme sind der Übersichtlichkeit halber entlang der y-Achse 
gegeneinander verschoben. 

Interessant sind hier die Ergebnisse der Komposite aus PHO-eoda mit F127. In einem ersten 

Versuch wurde der EISA-Prozess mit THF als Lösungsmittel durchgeführt, da das Polymer in 

THF gut löslich ist. Es zeigten sich jedoch weder Reflexe im Röntgendiffraktogramm noch eine 

Porosität in der Physisorption. Bei der Verwendung von Ethanol als Lösungsmittel zeigte sich 

neben Reflexe des Tensids auch ein Reflex im Kleinwinkelbereich des Röntgendiffraktogramms 

(s. Abbildung 53 links). Mit einem d-Wert von 84 Å ist dieser sehr breite Reflex zu deutlich grö-

ßeren Winkeln verschoben als es bei anderen Kompositen mit F127 der Fall ist. So beträgt z. B. 

der d-Wert des ersten Reflexes von hexagonalem FDU-15 ca. 140 Å und von kubischem FDU-16 

130 Å. Es lässt sich anhand von einem Reflex noch keine Aussage über die zugrundeliegende 

Struktur treffen, jedoch bedeutet ein solch geringer d-Wert des ersten Reflexes ein deutlich klei-

ner strukturiertes System mit somit deutlich kleineren Mizellen. Eine Extraktion des Tensids lie-

2 18 20 22 24 26 28 30

 55 Gew.-% F127 in EtOH

 40 Gew.-% F127 in EtOH

 35 Gew.-% F127 in EtOH

 

 55 Gew.-% F127 in THF

 40 Gew.-% F127 in THF

 35 Gew.-% F127 in THF

 

 F127

2 / °

 

In
te

n
s
it
ä

t 
/ 

a
.u

.

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

0

10

20

30

40

50

Relativdruck

 

A
d

s
o
rb

ie
rt

e
s
 V

o
lu

m
e

n
 /

 c
m

3
·g

-1



 4 Ergebnisse und Diskussion 

 
 

93 

ferte jedoch kein poröses Material. Bei F127 bietet sich eine Entfernung des Tensids mittels Cal-

cination an, um sicherzugehen, dass das Tensid auch möglichst vollständig entfernt ist. Die Cal-

cination wäre hier sehr interessant gewesen, um herauszufinden, ob das Tensid sich in zugängli-

chen Mizellen angeordnet hat, jedoch zeigen sowohl das Polymer als auch das Tensid ähnliche 

thermische Stabilitäten, sodass keine selektive Zersetzung des Tensides möglich ist. 

Die bisherigen Versuche zeigen, dass Polybenzoxazine ein enormes Potential für die Herstellung 

nanoporöser Polymere haben. Bei einigen Polymer-Tensid-Kombinationen und -Verhältnissen 

konnte durch Reflexe im Kleinwinkelbereich des Röntgendiffraktogramms eine gewisse Ordnung 

im Nanometerbereich gezeigt werden und bei höheren Tensidanteilen trat mitunter eine Pha-

senseparation auf, welche nach einer Extraktion des Tensids zu Makroporen führte. Dass es auch 

in der Literatur bisher nur wenige erfolgreiche Beispiele für die Darstellung von mesostrukturier-

ten Polybenzoxazinen gibt, lässt sich auf den empfindlichen Anordnungsmechanismus zurück-

führen. Verglichen mit anderen Systemen, wie z. B. dem PF-Harz-Pluronic Kompositen FDU-

14, FDU-15 und FDU-16, welche sich relativ unabhängig von Faktoren wie pH-Wert, Präpoly-

merisationsgrad, Lösungsmittel, Thermopolymerisationstemperatur bzw. Heizrate oder Evapora-

tionsgeschwindigkeit des Lösungsmittels darstellen lassen, ist es bei Polybenzoxazinen deutlich 

schwieriger, die richtigen Parameter für eine Selbstanordnung zu finden. Es reicht nicht aus, dass 

die Wechselwirkungen und Verhältnisse zwischen Polymer und Tensid stimmen. Auch das ver-

wendete Lösungsmittel muss passen. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass die Thermopoly-

merisationstemperatur und die Heizrate bei diesen Kompositen ebenfalls einen starken Einfluss 

auf eine mögliche Anordnung haben.[94] Dies deutet darauf hin, dass eine mögliche Anordnung 

sowohl während des Evaporationsschrittes wie auch beim Erhitzen und Thermopolymerisieren 

stattfinden kann. In der Literatur wurde dies bereits bei anderen Systemen beobachtet. Eine 

thermisch induzierte Selbstanordnung (TISA) wurde bei dünnen Resol-Pluronic-Filmen beobach-

tet[91] und im Zusammenhang mit Silica-CTAB-Systeme, die sehr stark von der Evaporation des 

Lösungsmittels abhängen, wurde der Begriff ECSA (evaporation-controlled self-assembly) vorgeschla-

gen.[90,268] Auch die bereits erwähnte Bildung von intramolekularen Wasserstoffbrücken und die 

daraus resultierende Reduzierung der freien Hydroxygruppen erschwert die Selbstanordnung. 

Eine weitere Schwierigkeit bei der Überprüfung einer Selbstanordnung ist die Entfernung des 

Tensids. Bei einem Komposit aus Phenol-Formaldehyd-Harz und F127 konnte mittels Elektro-

nenspinresonanz nachgewiesen werden, dass die Ketten des Tensids sehr stark in die Wänden des 

Polymers eingelagert sind.[266] Dies führt dazu, dass sich das Tensid nicht immer per Extraktion 

entfernen lässt, was auch hier der Fall zu sein scheint. 
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Es traten jedoch noch zwei weitere Schwierigkeiten auf, welche eine spätere Charakterisierung 

der Polybenzoxazine in einer elektrochemischen Zelle verhinderten und somit eine weiterführen-

de Charakterisierung der hergestellten Komposite sowie eine Optimierung der Synthesebedin-

gungen obsolet machten: Zum einen zeigten die hergestellten Komposite nicht die erhoffte Fle-

xibilität und zum anderen konnten nicht von jedem Polymer auch Filme hergestellt werden. Eini-

ge Polymere ließen sich nur in Lösungsmitteln wie THF oder Chloroform lösen, weshalb ein 

Glasgefäß für den EISA-Prozess verwendet werden musste. Von diesem ließ sich das Komposit 

meist nicht als Film ablösen. Für die Darstellung von Polymerfilmen müsste somit auf Teflon- 

bzw. beschichtete Glasgefäße zurückgegriffen werden. Da sich hiermit jedoch keine großflächi-

gen Polymerfilme herstellen lassen, lag der Fokus dieser Arbeit daher verstärkt auf der Verwen-

dung von Phenol- bzw. Resorcin-Formaldehyd-Harzen, welche in den nächsten Kapiteln bespro-

chen werden. 

4.3 Strukturiertes Phenol-Formaldehyd-Harz mittels EISA 

Die Möglichkeit einer Nanostrukturierung von Phenol-Formaldehyd-Harz mittels Blockcopoly-

meren wurde 2001 erstmals von der Arbeitsgruppe um Ikkala mit P2VP-PI gezeigt.[77] Da jedoch 

ein Novolak eingesetzt wurde, war die nötige Stabilität mangels Quervernetzung des Polymers 

nach dem Aushärten nicht gegeben. Tanaka et al. waren anschließend die ersten, welche eine Syn-

these eines porösen RF-Harzes über eine Nanostrukturierung mittels PEO-b-PPO-b-PEO-

Blockcopolymer veröffentlichten.[98] In Gegensatz zu den fast zeitgleichen Veröffentlichungen 

aus der Arbeitsgruppe von Zhao[78,79] benutzten Tanaka et al. ein Resorcin-Harz und gaben für 

eine bessere Ordnung Triethylorthoacetat hinzu. Die Arbeitsgruppe um Zhao erzielte jedoch mit 

ihrem System die größten Fortschritte und konnte nanostrukturierte Filme über den EISA-

Mechanismus[88] und auch nanostrukturierte Partikel aus einer Lösung[78] heraus herstellen. Be-

sonders spannend sind die nanostrukturierten Filme, da über den EISA-Prozess mittels PEO-

PPO-PEO-Blockcopolymer mit unterschiedlichen Blockgrößen und mit unterschiedlichen Ten-

sid-zu-Polymer-Verhältnissen unterschiedliche Strukturen erhalten werden können. Welche 

Struktur sich ausbildet, hängt hauptsächlich von dem Verhältnis von Polymer zu Tensid und dem 

Größenverhältnis der jeweiligen PEO- und PPO-Blöcke ab. So lassen sich mit Pluronic P123 und 

mit steigendem Polymer-zu-Tensid-Verhältnis erst eine lamellare, dann eine bikontinuierliche, 

kubische 3D- (Ia3̅d) und anschließend eine hexagonale 2D-Phase (p6m) synthetisieren. Mit Pluro-

nic F127 lässt so sich bei niedrigem Polymer-zu-Tensid-Verhältnis eine hexagonale 2D-Phase 

(p6m) und bei höheren Polymeranteilen eine kubisch innenzentrierte 3D-Phase (Im3 ̅m) syntheti-

sieren. Die Strukturen der verschiedenen Phasen sind in Abbildung 54 graphisch dargestellt. 
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Abbildung 54: Strukturen der verschiedenen Pluronic-PF-Harz-Komposite, mit freundlicher Genehmigung adap-
tiert aus Meng et al.[88] Copyright 2006 American Chemical Society. 

Analog zu der Synthese von Meng et al.[88] wurden die verschiedenen Polymer-Tensid-Komposite 

in dieser Arbeit in wenigen Schritten hergestellt. Die Herstellung des Resols, einer Polymer-

Vorstufe, erfolgte durch eine basisch katalysierte Polymerisation von Phenol und Formaldehyd. 

Die wässrige Resol-Lösung wurde neutralisiert, getrocknet und in Ethanol gelöst. So konnte das 

angefallene Natriumchlorid abgetrennt werden und durch das Herstellen einer 20 Gew.-%igen 

Resol-Lösung konnte die benötigte Menge an Tensid einfach bestimmt und zugegeben werden. 

Der Tensidanteil im Komposit beträgt beim FDU-14 40 Gew.-% P123 und beim FDU-15 bzw. 

FDU-16 50 Gew.-% bzw. 33 Gew.-% F127. Nach dem EISA-Prozess wurden die Komposite bei 

100 °C ausgehärtet. Da das basisch hergestellte Resol im Gegensatz zu dem sauer hergestellten, 

eher linear aufgebauten Novolak dreidimensional verknüpft ist, bildet sich ein stabiles Netzwerk, 

in dem das umschlossene Tensid wie ein Weichmacher wirkt. Das Tensid-PF-Harz-Komposit ist 

somit deutlich weicher und flexibler als das reine PF-Harz. 

 

Abbildung 55: Röntgendiffraktogramme von FDU-14, FDU-15 und FDU-16. Gemessen wurde das Tensid-PF-
Harz-Komposit als Film. Die Gitterkonstanten betragen 28.3 nm, 16.4 nm bzw. 18.6 nm. 

Die so hergestellten Komposit-Filme (abgekürzt als FDU-x-a.s.) lassen sich bereits vor der Ent-

fernung des Tensids mit Röntgenbeugung auf ihre Struktur hin untersuchen. So zeigten sich beim 
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FDU-14-a.s. zwei, beim FDU-15-a.s. drei und beim FDU-16-a.s. bis zu fünf Reflexe im Klein-

winkelbereich. Anhand der Abstände zueinander lassen sich den Reflexen hkl-Werte zuordnen (s. 

Abbildung 55). Beim FDU-14 stehen die Reflexlagen im Verhältnis 1:√(4/3) für die Reflexe 

211:220, beim FDU-15 im Verhältnis 1:√3:√7 für die Reflexe 10:11:21 (der 20-Reflex ist nicht 

sichtbar) und beim FDU-16 im Verhältnis 1:√2:√3:√4:√6 für die Reflexe 110:200:211:220:222 

(der 310-Reflex ist nicht sichtbar), wodurch gezeigt werden kann, dass sich jeweils die gewünsch-

te Phase gebildet hat. Eine Schulter, wie sie z. B. ganz schwach beim 110-Reflex des FDU-16 zu 

erkennen ist, kann auf eine gewisse Fehlordnung hindeuten. Von der Arbeitsgruppe Zhao wurde 

dies bereits beim FDU-14 beobachtet.[78,88] 

4.3.1 Möglichkeiten der Tensidentfernung 

Eine einfache Flüssig-Fest-Extraktion, wie sie häufig bei mit einem Pluronic strukturierten Silica-

Materialien[269–271] durchgeführt wird, ist hier nicht möglich. Wie im Kapitel 4.2 bereits erwähnt, 

wurde durch Florent et al. nachgewiesen, dass im Pluronic-Phenolharz-Komposit die Enden des 

Tensids in der Polymerphase fest verankert sind.[266] In der Literatur erfolgt die Entfernung von 

Pluronic-Blockcopolymeren daher meist über eine thermische Zersetzung unter Schutzgas. Es 

sind jedoch auch andere Möglichkeiten bekannt, bei denen das Tensid vor der Extraktion in klei-

nere Blöcke aufgespalten wird. Diese unterschiedlichen Möglichkeiten wurden im Rahmen der 

vorliegenden Arbeit im Hinblick darauf untersucht, dass für ein Einbringen und elektrochemi-

sches Charakterisieren von Elektrolytlösungen ein möglichst glatter und flexibler Polymerfilm 

benötigt wird.  Die Ergebnisse der Entfernungsmethoden werden in den folgenden Unterkapiteln 

vorgestellt.  

4.3.1.1 Tensidentfernung durch thermische Zersetzung 

Die Tensidentfernung durch thermische Zersetzung erfolgt in der Literatur überwiegend bei 

350–400 °C in einem Schutzgasstrom aus Argon oder Stickstoff.[88,98,272] Eine solche thermische 

Tensidentfernung wird in der Literatur als Calcination bezeichnet und hier als FDU-x-calc abge-

kürzt. Die in Abbildung 56 dargestellte Thermogravimetrie eines FDU-15-a.s. zeigt, dass in ei-

nem Schutzgasstrom eine Temperatur von mindestens 350 °C benötigt wird, damit die thermi-

sche Zersetzung des sauerstoffreichen Tensids einsetzt. In einer sauerstoffhaltigen Atmosphäre 

erfolgt dies bereits bei niedrigeren Temperaturen, sodass 300 °C ausreichen. Dies ist durch den 

einsetzenden Masseverlust sowie durch die Abgabe von entsprechenden Spaltprodukten im Io-

nenstrom erkennbar. Die in Abbildung 56 gezeigten Ionenströme zeigen die Bildung von m/z 

18: Wasser (H2O
+), m/z 28: Kohlenstoffmonoxid (CO+), m/z 44: Kohlenstoffdioxid (CO2

+) bzw. 

eines Fragments des Ethylenoxidblocks des Tensids (EO+) und m/z 58: ein Fragment des Propy-
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lenblocks des Tensids (PO+). Da die Zersetzungsfragmente CO2
+ und EO+ das gleiche m/z-

Verhältnis besitzen, lässt sich alleine durch eine massenspektrometrische Untersuchung nicht 

zwischen diesen Ionen unterscheiden. Die Anwesenheit eines Signals bei m/z 58 zeigt hingegen 

eindeutig, dass sich sowohl unter Schutzgas, wie auch in oxidativer Atmosphäre, das Tensid bei 

den oben genannten Temperaturen anfängt zu zersetzen. Ein teilweises Zersetzen des Polymers 

(z.B. durch Abspalten der phenolischen OH- oder möglichen Ether-Gruppen) ist in dem Tempe-

raturbereich bis ca. 400 °C ebenfalls möglich, resultiert jedoch in den gleichen Fragmenten, so-

dass eine Unterscheidung nicht möglich ist. In dem zweiten Temperaturbereich (ab ca. 400 °C) 

verbrennt in syn. Luft hingegen nur noch das Polymer. Ein Signal bei m/z 58 ist nicht mehr vor-

handen. Unter Schutzgas ist ebenfalls kein Signal für ein weiteres Zersetzen des Tensids erkenn-

bar und das Polymer wird carbonisiert, wodurch noch ein geringer Masseverlust zu detektieren 

ist. 

 

Abbildung 56: Thermogravimetrische Analyse (10 K/min) von einem FDU-15-a.s. an syn. Luft (Ar:O2 80:20) sowie 
unter Argon. 
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Wie aus Abbildung 57 ersichtlich, resultieren die beiden thermischen Tensidentfernungsmetho-

den ausgehend vom gleichen Ausgangsmaterial in unterschiedlichen Porositäten. Die oxidativ 

thermisch behandelten Proben sind hierbei als FDU-x-otb gekennzeichnet. Die Physisorptions-

messungen zeigen in beiden Fällen eine Typ-IV(a)-Isotherme, das FDU-15-calc mit einer H2(a)-

Hysterese jedoch eine deutlich stärker ausgeprägte Cavitation als das FDU-15-otb mit einer H5-

Hysterese. Auch die BET-Oberfläche sowie das Porenvolumen sind mit 262 m2∙g-1 und 

0.29 cm3∙g-1 nach einer Calcination bei 350 °C deutlich größer als nach einer oxidativen thermi-

schen Behandlung bei 300 °C (100 m2∙g-1 und 0.18 cm3∙g-1), während der mittlere Porendurch-

messer mit 5.3 nm zu 6.1 nm etwas geringer ist. Somit erfolgt die Tensidentfernung bei 350 °C, 

bedingt durch die etwas höhere Temperatur, auch ohne zugegebenen Sauerstoff vollständiger. 

Zusätzlich wird das Polymer etwas stärker angegriffen, wodurch sich die Masse des Polymers 

verringert und Mikroporen generiert bzw. geöffnet werden. All dies erhöht die BET-Oberfläche 

und das Porenvolumen. Durch die höhere Temperatur schrumpft das Porensystem jedoch stär-

ker, wodurch der mittlere Porendurchmesser (s. Abbildung 57 rechts) von FDU-15-calc mit 

5.3 nm verglichen mit 6.2 nm für FDU-15-otb etwas geringer ist. Dass sich die Isotherme des 

FDU-15-calc nicht schließt, Desorption und Adsorption bei geringem Relativdruck also nicht 

deckungsgleich sind, tritt bei porösen Polymeren häufig auf. Auf dieses Phänomen wird später 

noch genauer eingegangen. 

 

Abbildung 57: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) des FDU-15 nach thermischer Tensidentfernung 
bei 350 °C im Argon-Strom (FDU-15-calc) und bei 300 °C in Luft (FDU-15-otb), sowie die aus den Adsorptionen 
mit einem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel berechneten Porengrößenverteilungen (rechts). 
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Die verschieden strukturierten FDUs zeigen alle Physisorptionsisothermen vom Typ IV(a) (s. 

Abbildung 58). Während die Hysterese des FDU-14-calc noch eindeutig vom Typ H2(a) ist, 

lassen sich die Hysteresen des FDU-15-calc und FDU-16-calc am ehesten mit einer H5-Hysterese 

beschreiben. Der FDU-14-calc zeigt hierbei eine sehr kleine Hysterese, da es sich um eine sehr 

schmale Porengrößenverteilung handelt, welche sich von der Porengröße am unteren Limit be-

findet, ab welchem eine Hysterese auftritt. Die Hysterese des FDU-15-calc zeigt eine normalbrei-

te Hysterese, welche durch die verzögerte Kapillarkondensation in diesem Relativdruckbereich 

erwartet wird, die Hysterese des FDU-16-calc ist hingegen etwas vergrößert, was darauf hindeu-

tet, dass die Poreneingänge kleiner sind als die Poren selbst (Flaschenhalsporen oder miteinander 

verbundene, sphärische Poren). 

Das Auftreten von H5-Hysteresen bei den Isothermen des FDU-15-calc und des FDU-16-calc 

lässt sich auf teilweise blockierte Poren zurückführen. Meng et al. stellten bei der Calcination vom 

kubischen FDU-16 fest, dass die schmalen Fenster zwischen den Poren nicht ausreichen, um die 

Zersetzungsprodukte des F127 quantitativ ausgasen zu lassen.[88] Es wurde daher vorgeschlagen, 

dem Schutzgasstrom eine kleine Menge (ca. 2.5 Vol.-%) Sauerstoff beizumengen, um diese Fens-

ter etwas weiter zu öffnen.[88] Eine Sauerstoff-Zugabe war bei den in dieser Arbeit hergestellten 

Materialien nicht nötig, um eine Porosität zu erhalten, jedoch ist bei der Desorption anhand des 

stärkeren Abfalls am Ende der Hysterese eine teilweise Blockierung der Poreneingänge zu erken-

nen. Dies tritt häufig auch bei dem hexagonalem FDU-15 auf, da die eindimensionalen zylindri-

schen Poren leicht blockiert werden können. In dem Fall des FDU-16, welcher aus kubisch an-

geordneten, sphärischen Poren besteht, bedeutet dies, dass die Verbindungen (die „Fenster“) 

zwischen den sphärischen Poren zum Teil kleiner sind als der kritische Porendurchmesser für 

Stickstoff. Dies kann durch nicht vollständig entferntes Tensid hervorgerufen werden, oder 

durch leichte Fehler in der Anordnung, wodurch sich manche Mizellen weniger stark berührt 

haben und die daraus resultierenden „Fenster“ einen kleineren Durchmesser aufweisen. Somit 

entstehen nur in Teilen des Materials Cavitations-Effekte, was zu einer H5-Hysterese führt. In 

der Isotherme des FDU-15-calc ist dies nicht ganz so deutlich zu erkennen, jedoch deutet die 

etwas stärkere Abnahme an adsorbierten Volumen zwischen den Messpunkten bei einem Rela-

tivdruck von 0.48 zu 0.45 darauf hin. 
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Abbildung 58: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) und dazugehörige Porengrößenverteilungen der porösen 
PF-Harze FDU-14, FDU-15 und FDU-16 nach Calcination bei 350 °C im Argon-Strom. Die Berechnung der Po-
rengrößenverteilungen erfolgte mit einem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel aus der Adsorption, wobei für den FDU-14 
und FDU-15 zylindrische und für den FDU-16 sphärische Poren angenommen wurden. 

Die Porengrößenverteilungen (s. Abbildung 58) wurden mit Kohlenstoff-QSDFT-Kerneln be-

rechnet, wobei für FDU-14-calc und FDU-15-calc zylindrische Poren und für FDU-16-calc sphä-

rische Poren angenommen wurden. Wegen der teilweise auftretenden Flaschenhalsporen wurde 

zur besseren Vergleichbarkeit jeweils der Adsorptionsast ausgewertet. Es ergeben sich schmale 

Porengrößenverteilungen mit einem Maximum bei 4.5 nm, 6.2 nm bzw. 11.0 nm für FDU-14-

calc, FDU-15-calc bzw. FDU-16-calc. Ähnlich ist es bei dem Porenvolumen, welches vom FDU-

14-calc zum FDU-16-calc zunimmt, während die BET-Oberfläche abnimmt. Die genauen Werte 

aus den Physisorptions- wie auch den Röntgenbeugungsexperimenten sind in Tabelle 10 aufge-

führt. Die in der Tabelle zum Vergleich in Klammern aufgeführten Werte sind Literaturwerte 

von Meng et al.[88] 
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Tabelle 10: Zusammenfassung der erhaltenen Daten der Tensid-PF-Harz-Komposite nach der Synthese (FDU-x-
a.s.) und nach einer Calcination bei 350 °C im Argon-Strom (FDU-x-calc). Die Porengrößenbestimmung erfolgte 
mittels der QSDFT-Methode aus der Adsorption, wobei für FDU-14 und FDU-15 zylindrische und für FDU-16 
sphärische Poren angenommen wurden. In Klammern angegeben sind die Werte, die Meng et al. veröffentlicht ha-
ben.[88] Die nach der BJH-Methode bestimmte Porengröße ist nur für den Vergleich mit den Literaturwerten, da 
Meng et al. die Porengrößen nach dieser Methode aus der Adsorption bestimmt haben. 

 
Raum- 

gruppe 

a 

/ nm 

dPore, DFT 

/ nm 

dPore, BJH, Ads. 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

FDU-14-a.s.       
28.6 (26.0)     

FDU-14-calc 21.5 (22.8) 4.5 3.5 (3.1) 450 (130) 0.37 (0.10) 

FDU-15-a.s. 𝑝   
16.4 (15.4)     

FDU-15-calc 13.8 (13.2) 6.2 5.8 (5.4) 410 (430) 0.47 (0.40) 

FDU-16-a.s.       
20.2 (18.4)     

FDU-16-calc 17.8 (16.2) 11.0 7.4 (6.6) 396 (460) 0.54 (0.34) 

 

Es zeigt sich im Allgemeinen, dass sich bei der Synthese mit den Literaturwerten ähnliche Ergeb-

nisse erzielen lassen. Die Gitterkonstanten a sind jeweils etwas größer als die Literaturwerte und 

es konnte mithilfe der Röntgendiffraktometrie nachgewiesen werden, dass sich die gewünschten 

Strukturen gebildet haben. Bei den Physisorptionsdaten zeigt sich, dass FDU-14-calc mit einer 

BET-Oberfläche von 450 m2∙g-1 und einem Porenvolumen von 0.37 cm3∙g-1 eine deutlich größere 

Porosität aufweist, als für dieses System aus der Literatur bekannt ist. Dass diese Werte in der 

gleichen Größenordnung liegen wie die von FDU-15-calc und FDU-16-calc und die Röntgen-

beugung die richtige Struktur sowie ähnliche Gitterkonstanten wie in der Literatur zeigt, deutet 

darauf hin, dass die Probe des FDU-14 Probe von Meng et al. – im Gegensatz zu dem FDU-14-

calc aus dieser Arbeit - nicht vollständig calciniert war. Die höhere BET-Oberfläche aus der Lite-

ratur für den FDU-16-calc ist auf die Beimischung von Sauerstoff zum Gasstrom während der 

Calcination zurückzuführen, wodurch auch das Polymer leicht oxidiert wird. 

Die mittels der BJH-Methode bestimmten Porendurchmesser sind nur für den Vergleich mit den 

Literaturwerten in Tabelle 10 aufgeführt. Zum einen unterschätzt die BJH-Methode den wahren 

Porendurchmesser bei Poren kleiner als ca. 10 nm um 20–30 %, zum anderen kann die BJH-

Methode nur korrekt für die Desorption angewandt werden, da nur diese im Gleichgewicht statt-

findet.[39,232] Es zeigt sich im Vergleich zu den Literaturwerten jedoch, dass die Porendurchmesser, 

wie aufgrund der größeren Gitterkonstanten vermutet, etwas größer sind als die Literaturwerte. 

Dies erklärt zum Teil die verglichen mit den Literaturwerten größeren Porenvolumen. 
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Abbildung 59: Calcinationsexperimente in der Thermogravimetrie (links) und die Stickstoff-
Physisorptionsisothermen (77 K) der daraus resultierenden Materialien (rechts). Zur Reduzierung des Fehlers durch 
unterschiedliche adsorbierte Feuchtigkeit sind die Thermogravimetriemessungen auf den Wert bei 250 °C normiert. 
Die Massenangaben der Ansatzgröße beziehen sich auf die jeweilige Resol- bzw. F127-Einwaage in einer Silikonform 
mit 18.5 cm Durchmesser und bedeuten somit unterschiedliche Filmdicken. 

Bei dem Versuch der Reproduktion der Materialien bzw. bei einer Ansatzvergrößerung, um di-

ckere Polymerfilme zu erhalten, wurden sehr unterschiedliche und zum Teil sehr geringe Porosi-

täten erhalten. Um den Grund für die fehlende Porosität zu finden, wurde eine Probe mehrfach 

unter kontrollierten Bedingungen in einer Thermowaage calciniert. Hierbei wurden die Calcinati-

onstemperatur und Gasmischung auf mögliche Einflüsse hin untersucht. Die Temperatur wurde 

von den standardmäßigen 350 °C auf 370 °C erhöht und dem Argon-Strom wurden 3 % bzw. 

5 % Sauerstoff beigemischt. Dies sollte zu einer verbesserten Zersetzung des Tensids führen. Die 

Thermogravimetriemessungen (s. Abbildung 59 links) sind auf die Masse bei 250 °C normiert, 

um den Fehler durch einen unterschiedlichen, feuchtigkeitsbedingten Wasserverlust zu reduzie-

ren. Eine fünfstündige Calcination im Argon-Strom bei 350 °C wie auch bei 370 °C erzeugte 

keine merkliche Porosität (s. Abbildung 59 rechts). Auch durch eine Beimischung von bis zu 

5 % Sauerstoff wurden nur BET-Oberflächen von maximal 23 m2∙g-1 erhalten. Die Restmassen 

lagen innerhalb des Gerätefehlers konstant bei 53.7 bzw. 47.2 % für die Messungen bei 350 °C 

bzw. 370 °C. Bei einem Massenverhältnis von Resol : F127 von 1 : 1 wäre zu erwarten, dass das 

Tensid annähernd komplett entfernt wurde. 
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Erst die Calcination eines Materials mit geringerer Filmdicke zeigt eine weitaus geringere Rest-

masse von 41.0 % und das Material zeigt mit einer BET-Oberfläche von 338 m2∙g-1 und einem 

Porenvolumen von 0.35 cm3∙g-1 eine deutliche Porosität, die bei diesem Material bereits bei einer 

Calcination bei 350 °C ohne Zugabe von Sauerstoff auftritt. 

 

Abbildung 60: Röntgendiffraktogramme von FDU-15-a.s. (links) und die dazugehörigen Stickstoff-
Physisorptionsisothermen (77 K) nach einer Calcination (FDU-15-calc, rechts) bei einer Variation der Ansatzgröße 
in einer Silikonform mit 18.5 cm Durchmesser. Die Massenangabe der Ansatzgröße bezieht sich auf die jeweilige 
Resol- bzw. F127-Einwaage. 

Um dieses Phänomen näher zu untersuchen und um die Ansatzgröße in Bezug auf Materialaus-

beute, Filmdicke und Porosität zu optimieren, wurden die Ansatzgröße zwischen 2 g und 15 g 

variiert und die Proben anschließend calciniert. Es zeigte sich, dass die Vergrößerung des Ansat-

zes von 2 g (Resol bzw. F127) auf 15 g in einer Silikonform mit einer Fläche von 269 cm2 

(18.5 cm Durchmesser) zu einer Vergrößerung der Filmdicke von ca. 0.1 mm auf ca. 1.0 mm 

führt. Auf die Bestimmung der gebildeten Struktur wirkte sich die Dickenzunahme positiv aus. 

Da die Strukturbestimmung von FDU-x-a.s. vor einer Weiterverarbeitung des Materials bestmög-

lich in Form eines Films per Röntgendiffraktometrie in Transmission bestimmt wird, wirkt sich 

eine Vergrößerung der Schichtdicke entsprechend positiv auf die erhaltene Intensität aus. Mit 

zunehmender Dicke nimmt die Intensität des 10-Reflexes im Röntgendiffraktogramm 

(Abbildung 60 links) zu und ab einer Ansatzgröße von 8 g ist auch der 11-Reflex sichtbar. Auf 

die erhaltenen Gitterkonstanten wirkte sich die Dickenzunahme jedoch nicht aus. Es wurden bei 

allen Proben ähnliche Gitterkonstanten von 16.2–16.4 nm erhalten (s. Tabelle 11). 
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Eine Calcination dieser unterschiedlich dicken FDU-15-Proben resultierte jedoch in sich stark 

unterscheidenden Porositäten (s. Abbildung 60 rechts). Während ein 2-g-Ansatz noch eine 

BET-Oberfläche von 288 m2∙g-1 und ein Porenvolumen von 0.36 cm3∙g-1 aufweist, so betragen 

diese bei einem 15-g-Ansatz mit 24 m2∙g-1 und 0.03 cm3∙g-1 nur noch ein Zehntel dessen. Alle er-

haltenen Daten sind in Tabelle 11 zusammengefasst und es zeigt sich zum einen, dass mit zu-

nehmender Ansatzgröße und somit Filmdicke der mittlere Porendurchmesser etwas abnimmt. 

Dies könnte durch abgesetztes Tensid hervorgerufen werden. Zum anderen passt die BET-

Oberfläche des 5-g-Ansatzes nicht in den abnehmenden Trend bei steigender Ansatzgröße. Auch 

ist die BET-Oberfläche des 2-g-Ansatzes um 50 m2∙g-1 geringer als die des 2-g-Ansatzes, der in 

der Thermowaage calciniert wurde. Somit haben auch noch andere Faktoren – wie z. B. Struktu-

rierungsgrad oder Temperatur und Gasfluss an der Probe während der Calcination – einen gro-

ßen Einfluss auf die entstehende Porosität. Dies würde auch erklären, warum Meng et al. bei 

FDU-14-calc eine solch geringe Porosität erhalten haben. FDU-14 mit einem Massenverhältnis 

Resol : P123 1.5 : 1 hat die Tendenz, sich beim EISA-Prozess zusammenzuziehen, um seine 

Oberfläche zu reduzieren, was in dickeren Kompositfilmen resultiert. Dadurch ist es schwieriger, 

dünne Filme und somit hohe Porositäten zu erhalten. 

Tabelle 11: Zusammenfassung der erhaltenen Daten der synthetisierten Tensid-PF-Harz-Komposite (FDU-15) bei 
einer Variation der Ansatzgröße. Die Massenangabe der Ansatzgröße bezieht sich auf die jeweilige Resol- bzw. F127-
Einwaage in einer Silikonform mit 18.5 cm Durchmesser. Die Porengröße wurde mit einem Kohlenstoff-DFT-
Kernel für zylindrische Poren aus der Adsorption bestimmt. 

Ansatzgröße 
a (a.s.) 

/ nm 

a (calc.) 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

dPore, max 

/ nm 

2 g 16.4 13.8 288 0.36 6.2 

3 g 16.3 13.8 194 0.27 6.2 

5 g 16.3 13.9 230 0.26 6.0 

8 g 16.2 13.9 97 0.13 6.0 

10 g 16.4 13.9 48 0.07 5.8 

15 g 16.2 13.9 24 0.03 5.8 

Es scheint, dass die Zerfallsprodukte des Tensids bei dickeren Proben während der Calcination 

nicht komplett aus dem Porensystem ausgasen zu können, wodurch die Poren blockiert werden 

und die Porosität deutlich geringer ist. Somit würde sich bei einem dicken Film eine Schicht po-

röses Material an der Oberfläche bilden, während die Mitte weiterhin unporös bleibt. 

Eine Besonderheit der calcinierten Polymere ist, wie bereits erwähnt, dass Adsorption und 

Desorption auch bei geringen Relativdrücken nicht deckungsgleich verlaufen. Dieser Effekt wird 
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auch als Niederdruck-Hysterese (engl. low-pressure hysteresis) bezeichnet und beruht darauf, dass 

selbst bei geringen Relativdrücken in der Desorption nicht die entsprechende Menge an Adsorbat 

auch wieder desorbiert wird. Wie in Abbildung 61 (links) an einer wiederholten Physisorptions-

messung gezeigt, tritt dieser Effekt nur im ersten Adsorptions-Desorptions-Zyklus auf. Da das 

bei größeren Relativdrücken adsorbierte Gasvolumen adsorbiert bleibt, tritt bei den weiteren 

Zyklen keine Niederdruck-Hysterese auf und die Adsorptions- wie auch Desorptionsäste der 

weiteren Isothermen stimmen in diesem Druckbereich mit dem Desorptionsast der ersten Iso-

therme überein. Dieses Phänomen wird häufig mit Poren in der Größenordnung des Adsorptivs 

oder einem Aufquellen des Adsorbens assoziiert.[273] Wenn das Adsorbens aufquillt, würde ein 

Teil des Adsorptivs fest in den Porenwänden gebunden und im Rahmen einer Physisorptions-

messung nicht wieder desorbiert. Alternativ könnte ein Aufquellen des Adsorbens auch das Po-

rensystem vergrößern, neue Poren generieren oder ansonsten verschlossene Poren öffnen.[274,275] 

Zum Teil kann eine solche Niederdruck-Hysterese auch durch fehlerhafte Messparameter, wie 

eine zu geringe Gleichgewichtszeit oder ein unzureichendes Aktivieren der Probe, hervorgerufen 

werden.[276] Die differenzierteste Erklärung zu diesem Phänomen haben Jeromenok und Weber 

anhand von Untersuchungen an einem mikroporösen Polymer liefern können.[277] Aufbauend auf 

der Arbeit von Neimark et al.[278] konnten sie zeigen, dass bei niedrigen Temperaturen und niedri-

gem Relativdruck ein stark negativer Solvatationsdruck herrscht, der zu einer Kontraktion führt 

und somit manche dahinter liegende Poren, ähnlich wie bei einem verschlossenen Poreneingang 

bei Flaschenhalsporen, nicht zugänglich sind. Bei höheren Relativdrücken und/oder Temperatu-

ren ist der Solvatationsdruck weniger stark negativ bzw. schlussendlich positiv und durch die 

auftretende Entspannung bzw. Expansion des Adsorbens öffnet sich der Durchgang und die 

dahinter liegende Pore wird gefüllt. Für die Desorption aus diesen Poren liegt erst bei sehr niedri-

gen Relativdrücken ein thermodynamischer Grund vor. Bei den standardmäßig in Physisorpti-

onsmessungen erreichten Relativdrücken führt dies zu einer sich nicht schließenden Isotherme 

bzw. Niederdruck-Hysterese. 

Zu der Frage, ob die Adsorption oder die Desorption zur Porositätsbestimmung herangezogen 

werden sollte, konnten Jeromenok und Weber zeigen, dass gerade bei der Mikroporenanalyse die 

Adsorption die Mikroporosität stark unterschätzt.[277] Auf die Untersuchung von Mesoporen hat, 

wie aus Abbildung 61 (rechts) erkennbar, die Niederdruck-Hysterese keinen Einfluss. Auch auf 

das Porenvolumen hat dieses Phänomen keinen Einfluss, da der Anteil der Mikroporen am Ge-

samtporenvolumen sehr gering ist. Vom ersten zum dritten Zyklus erhöht sich das Porenvolu-

men nur von 0.41 auf 0.43 cm3∙g-1. Einzig auf die BET-Oberfläche hat es einen stärkeren Ein-

fluss. Diese liegt mit 364 m2∙g-1 (dritter Zyklus) um ca. 10 % höher als beim ersten Zyklus 
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(330 m2∙g-1). Eine Bestimmung der BET-Oberfläche aus der Desorption des ersten Zyklus liegt 

mit 355 m2∙g-1 dazwischen. Da es jedoch unüblich ist, die BET-Oberfläche aus der Desorption zu 

bestimmen, wurde, auch zu einer besseren Vergleichbarkeit mit Werten aus der Literatur, auf 

diese Korrektur verzichtet. 

 

Abbildung 61: Wiederholte Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) an calciniertem FDU-15 und (rechts) 
die entsprechenden Porengrößenverteilungen aus der Adsorption (unten) und Desorption (Mitte), beide berechnet 
mit dem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel unter Annahme zylindrischer Poren, und nach BJH aus der Desorption 
(oben). 

Bei der Betrachtung der Porengrößenverteilung nach BJH (s. Abbildung 61 oben) zeigt sich sehr 

deutlich der Unterschied im Maximum der Porengrößenverteilung durch Verwendung einer, auf 

der Kelvin-Gleichung basierenden Porengrößenbestimmung.[39] Im Rahmen dieser Arbeit wurde 

daher nur Dichtefunktionaltheorie-basierte Porengrößenberechnungen angewandt. Für die in 

diesem Kapitel untersuchten Phenol-Formaldehyd-Harze wurden die neueren QSDFT-Kernel 

(engl. quenched solid density functional theory) verwendet, welche für Kohlenstoff Materialien pro-

grammiert wurden. Im darauf folgenden Kapitel wurden, für die Untersuchung der porösen Re-

sorcin-Formaldehyd-Harze, die etwas älteren NLDFT-Kernel (engl. non-local density functionyl theory) 

für Silica-Materialien verwendet. Mit diesen lassen sich auch größere Porengrößen noch gut be-

stimmen. 

Durch thermische Zersetzung lässt sich somit das Tensid bereits bei 300 °C bzw. 350 °C in einer 

sauerstoffhaltigen bzw. einer Schutzgasatmosphäre aus dem Komposit entfernen und es lassen 

sich auf diese Weise poröse Polymere herstellen. Diese Methode der Tensidentfernung ist jedoch 
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auf dünne Kompositfilme beschränkt, da bei dickeren Filmen die Zersetzungsprodukte nicht 

ausgasen können und somit das Porensystem blockieren. 

4.3.1.2 Tensidentfernung nach hydrothermaler Behandlung im Autoklaven 

Neben der Tensidentfernung durch Calcination wurde in dieser Arbeit auch die Extraktion des 

Tensids aus dem Polymer-Tensid-Komposit nach einer hydrothermalen Behandlung in einem 

Autoklaven näher untersucht. Eine Tensidentfernung in dieser Form ist in der Literatur noch 

nicht erwähnt worden. Erste Ansätze hierzu fanden Liu et al. in ihrer Arbeit bezüglich der Syn-

these eines porösen Polymermonolithen im Autoklaven. Sie haben herausgefunden, dass sich das 

BCP bei einer Autoklav-Synthese ab ca. 200 °C zersetzt und anschließend mit einem EtOH-HCl-

Gemisch extrahiert werden kann.[279] Eine Synthese des Polymers über den EISA-Prozess mit 

einer anschließende hydrothermale Behandlung hätte hingegen den Vorteil, dass stattdessen po-

röse Filme oder andere makroskopische Formen erhalten werden können. Auch muss, um die 

gesamte Synthese im Autoklaven durchführen zu können, etwas Natriumhydroxid als Katalysator 

hinzugegeben werden, um die Polymerisation zu beschleunigen. Unter den gegebenen Tempera-

tur- und Druck-Bedingungen im Autoklaven könnte ein leicht basischer pH-Wert die Stabilität 

des Polymers beeinflussen. Proben nach einer hydrothermalen Behandlung werden im Folgenden 

als FDU-x-htb abgekürzt. 

Eine hydrothermale Behandlung eines FDU-14 ähnlich zu der Synthesevorschrift von Liu et 

al.[279] - d.h. Synthese nach dem EISA-Verfahren und anschließend 17 h bei 200 °C mit Wasser, 

jedoch ohne Zugabe einer Base, im Autoklaven) zeigte, dass eine Extraktion von mindestens 

2 Tagen nötig ist, um das Tensid nahezu vollständig zu entfernen. Auch wenn die Physisorpti-

onsmessungen (Abbildung 62 links) mit BET-Oberflächen von 280–313 m2∙g-1 und Porenvolu-

men von 0.52–0.54 cm3∙g-1 keinen signifikanten Unterschied und auch keinen Trend zeigen, so 

zeigen die thermogravimetrischen Messungen in Schutzgasatmosphäre doch, dass nach nur eintä-

giger Extraktion noch ca. 3 % mehr Tensid im Polymer vorhanden ist als nach zweitägiger Ex-

traktion. Eine weitere Extraktion führt zu keiner weiteren Reduktion des Tensidgehaltes. Dies ist 

in Abbildung 62 (rechts) an dem Restmassenunterschied bei ca. 390 °C zu erkennen. Dieser lässt 

sich durch das Tensid-Fragment PO+ (CH2CH(CH3)O
+, m/z = 58) eindeutig der thermischen 

Zersetzung von Tensidresten zuordnen, welche ab ca. 300 °C auftritt. Weiterhin zeigt die ther-

mogravimetrische Messung, dass ausgehend von dem 20%igen Masseverlust im Bereich 300–

390 °C noch ein erheblicher Rest an Tensid in den extrahiertem FDU-14-htb vorliegt. Inwieweit 

sich das Tensid in dem basischen Ansatz von Liu et al. entfernen lässt, hat die Arbeitsgruppe in 

ihrer Arbeit nicht näher untersucht.[279] 
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Abbildung 62: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) und Thermogravimetriemessungen (rechts, 
10 K/min) eines FDU-14-htb nach 1–4 Tagen Extraktion im Soxhlet. Der ebenfalls gezeigte normierte Ionenstrom 
(m/z = 58) zeigt das Tensid-Fragment PO+. Die hydrothermale Behandlung erfolgte für 17 h bei 200 °C. Die Ther-
mogravimetriemessungen wurden auf den Wert bei einer Temperatur von 250 °C normiert. 

Die Physisorptionsisotherme vom Typ IV(a) mit einer H1-Hysterese zeigt außerdem, dass sich 

das Porensystem durch die hydrothermale Behandlung nicht verändert hat. Es liegt weiterhin eine 

schmale Porengrößenverteilung vor. 

Eine genaue Temperatur bzw. ein genauer Druck, ab welchem sich das Tensid zu zersetzen be-

ginnt, lässt sich nur schwer ermitteln, da sich das Tensid im Komposit anders verhält als im Vo-

lumenmaterial. Daher muss dies auch im Komposit untersucht werden. Bei den hier verwendeten 

Temperaturen (160–220 °C) und Füllständen des Autoklaven (50 % und 75 %) befindet sich das 

System im unterkritischen Bereich (Tkrit., Wasser = 373 °C) und der Autoklav ist auch noch nicht 

komplett mit flüssiger Phase gefüllt. Dies tritt bei einem Füllstand von 80 % erst ab einer Tempe-

ratur von 245 °C auf und bei einem Füllstand von 75 % bzw. 50 % entsprechend bei höheren 

Temperaturen.[280] Dass das Tensid bei diesen Bedingungen auch wirklich gespalten wird, zeigt 

eine Untersuchung des Extrakts nach einer hydrothermalen Behandlung von FDU-15 bei 200 °C 

mittels Massenspektrometrie. So wurde eine Reduzierung der Molekulargewichts des eingesetzten 

F127 von ca. 12600 g∙mol-1 auf 2000–4000 g∙mol-1 beobachtet (s. hierzu auch Abbildung 135 bis 

Abbildung 137 im Anhang). 

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
0

50

100

150

200

250

300

350

0 100 200 300 400 500 600 700 800
20

40

60

80

100

A
d

s
o

rb
ie

rt
e

s
 V

o
lu

m
e
n

 /
 c

m
3
·g

-1

Relativdruck

Extraktionsdauer

 1 d

 2 d

 3 d

 4 d

R
e
s
tm

a
s
s
e
 /

 %

Temperatur / °C

m/z = 58

in Argon

Io
n

e
n

s
tr

o
m

 (
n
o

rm
ie

rt
)



 4 Ergebnisse und Diskussion 

 
 

109 

 

Abbildung 63: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) mit den dazugehörigen Porengrößenverteilungen 
(rechts) von extrahiertem FDU-14-htb, welches bei unterschiedlichen Temperaturen hydrothermal (75 % Füllstand) 
behandelt wurde. Die Porengrößenverteilungen wurden mit dem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel unter Annahme zy-
lindrischer Poren aus der Adsorption berechnet. 

Die Zersetzung des Tensids setzt bereits bei 160 °C ein und eine Extraktion liefert ein poröses 

Polymer (s. Physisorptionsisothermen in Abbildung 63). Mit steigender Temperatur der hydro-

thermalen Behandlung wird jedoch eine größere Porosität erhalten. Die genauen Werte sind in 

Tabelle 12 zusammengefasst und es zeigt sich, wie bereits aus Abbildung 63 ersichtlich, dass bei 

einer hydrothermalen Behandlung bei einer Temperatur von 200 °C ein Maximum an Porosität 

erhalten wird. Da die hydrothermale Behandlung auch das Polymer in Mitleidenschaft zieht, 

könnte bei 200 °C ein Optimum zwischen Polymerverlust und Tensidspaltung erreicht sein. Es 

ist jedoch wahrscheinlicher, dass es sich um eine natürliche Streuung der Proben handelt. Bei der 

Betrachtung mehrerer Ansätze war erkennbar, dass auch bei Proben aus der gleichen Charge und 

nach identischer Behandlung Unterschiede von bis zu 50 m2∙g-1 in den BET-Oberflächen auftre-

ten können. Außerdem weisen die porösen Polymere, welche in einem Autoklaven mit einem 

Füllstand von 50 % hydrothermal behandelt wurden, im Schnitt eine etwas geringere BET-

Oberfläche auf als vergleichbare Proben aus zu 75 % gefüllten Autoklaven. Der Druck im Auto-

klaven scheint somit auch einen, wenn auch geringeren, Einfluss auf das resultierende Material zu 

haben. 
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Tabelle 12: Zusammenfassung der erhaltenen Daten der synthetisierten FDU-14-htb nach einer hydrothermalen 
Behandlung bei unterschiedlichen Temperaturen mit einem Befüllungsgrad von jeweils 75 % und anschließender 
Extraktion. Die Porengrößenbestimmung erfolgte mittels der QSDFT-Methode für Kohlenstoffe aus der Adsorpti-
on unter der Annahme zylindrischer Poren. 

hydrothermal 

behandelt 

bei 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

dPore, DFT 

/ nm 

160 °C 182 0.32 6.4 

180 °C 258 0.48 6.6 

200 °C 325 0.57 7.1 

220 °C 260 0.45 6.8 

 

Wie aus der Monolith-Synthese von Liu et al. bereits anzunehmen, ist die Spaltung des Tensids 

durch hydrothermale Behandlung nicht abhängig von der Schichtdicke des Kompositfilms. In 

Abbildung 64 gezeigt sind die Ergebnisse einer Schichtdickenvariation am Beispiel der Proben 

des FDU-15 aus Kapitel 4.3.1.1 im Vergleich mit einer Entfernung des Tensids mittels Calcinati-

on. Während der Calcinationsprozess stark schichtdickenabhängig ist (linkes Diagramm), zeigt 

sich nach einer hydrothermalen Behandlung der Proben (rechtes Diagramm) bis auf einen Aus-

reißer eine reproduzierbare Porosität mit BET-Oberflächen von 248–262 m2∙g-1 und Porenvolu-

men von 0.40–0.44 cm3∙g-1. Einzig die Probe des 5-g-Ansatzes, welche auch im calcinierten Zu-

stand nicht in den Trend passt, zeigt mit einer BET-Oberfläche von 199 m2∙g-1 und einem Poren-

volumen von 0.30 cm3∙g-1 eine etwas geringere Porosität. Der 5-g-Ansatz scheint folglich inho-

mogen oder anders geordnet zu sein. Im Kleinwinkel-Röntgendiffraktogramm (vgl.Abbildung 

60) ist nur ein Reflex sichtbar, sodass über die Ordnung keine Aussage getroffen werden kann, 

außer dass der 5-g-Ansatz in den Trend passt. Auch die Typ-IV(a)-Isotherme passt zu denen der 

anderen Ansätze. 

Bei der experimentellen Übertragung dieser Erkenntnisse auf die anderen geordneten Pluronic-

Phenolharz-Komposite FDU-15 und FDU-16 zeigt sich, dass es beim FDU-16 am kompliziertes-

ten ist, einen porösen Polymerfilm über eine hydrothermale Behandlung zu erhalten. Dies liegt 

daran, dass das Tensid nicht komplett entfernt werden kann und die Teile des Tensids, welche in 

oder an die Porenwänden gebunden sind, dort verbleiben. Hierdurch sind die Fenster zwischen 

den sphärischen Poren kleiner bzw. bleiben komplett verschlossen, ähnlich wie bei der Tensi-

dentfernung durch Calcination. Daher kann zum einen das aufgespaltene Tensid aus den sphäri-

schen Poren nicht richtig extrahiert werden und zum anderen ist der Zugang für den Stickstoff 

bei der Physisorptionsmessung blockiert. 
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Abbildung 64: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) nach einer Calcination (FDU-15-calc, links) und nach 
einer hydrothermalen Behandlung (FDU-15-htb, rechts) bei einer Variation der Ansatzgröße in einer Silikonform mit 
18.5 cm Durchmesser. Die Massenangabe der Ansatzgröße bezieht sich auf die jeweilige Resol- bzw. F127-Einwaage. 

Bei der Betrachtung der Physisorptionsisothermen und Porengrößenverteilungen der verschiede-

nen hydrothermal behandelten, porösen FDUs (s. Abbildung 65) wird deutlich, dass die Typ-

IV(a)-Isothermen des FDU-15-htb und des FDU-16-htb in diesem Fall nur minimale Blockie-

rungseffekte (sichtbar durch den Sprung in der Desorption bei einem Relativdruck von etwas 

weniger als 0.5) aufweisen. Somit lassen sich diese nur so gerade als H5-Hysterese und nicht wie 

die Typ-IV(a)-Isotherme des FDU-14-htb als H1-Hysterese beschreiben. Die teilweise vorhande-

nen Cavitationseffekte sind beim FDU-16, wie oben beschrieben, auf verschlossene Fenster zwi-

schen den sphärischen Poren und beim FDU-15 auf verengte Porenausgänge zurückzuführen. 

Bei dem dreidimensionalen Porensystem aus zylindrischen Poren des FDU-14 hat dies keinen 

Einfluss, da das Adsorbat durch die Netzwerkeffekte das System beim entsprechenden Druck 

über andere Ausgänge verlassen kann. Auch eine leichtere Entfernung der Tensidreste aus dem 

dreidimensionalen Porensystem der zylindrischen Poren ist vorstellbar. 

Die in Abbildung 65 dargestellten Porengrößenverteilungen wurden jeweils aus der Adsorption 

berechnet. Für den FDU-14-htb und 15-htb wurden hierzu zylindrische Poren angenommen und 

für den FDU-16-htb sphärische. Die Lage und Breite der Porengrößenverteilungen des FDU-14-

htb und FDU-15-htb ist aus den Isothermen ersichtlich. Bei dem FDU-14-htb ist der Anstieg in 

der Adsorption - bedingt durch die Kapillarkondensation – auf einen etwas geringeren Relativ-

druckbereich beschränkt, als beim FDU-15-htb. Dies resultiert in einer etwas schmaleren Poren-

größenverteilung. Die Lage ist aber beinahe identisch. Die etwas größeren Poren des FDU-16-
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htb füllen sich entsprechend später. Dass die Porengrößenverteilung des FDU-16-htb in Ver-

gleich deutlich breiter ausfällt, liegt an zwei Effekten. Zum einen fallen die mittels des Kernels für 

sphärische Poren bestimmte Porengrößenverteilungen etwas breiter aus als die für zylindrische 

und zum Anderen findet die Kapillarkondensation bei höheren Relativdrücken statt. Aus der 

BJH-Gleichung (s. Gleichung (10)) ist ersichtlich, dass der resultierende Porendurchmesser nicht 

linear mit dem Relativdruck ansteigt. Somit resultiert eine Isotherme, bei welcher über einen 

gleich großen Relativdruckbereich, aber bei höheren Relativdrücken, die Porenkondensation 

stattfindet in einer breiteren Porengrößenverteilung. Zur genaueren Betrachtung sind die ange-

passten Isothermen des FDU-16-htb in Anhang in Abbildung 138 mitsamt der entsprechenden 

Porengrößenverteilung dargestellt. 

 

Abbildung 65: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) und Porengrößenverteilungen der porösen PF-Harze 
FDU-14, FDU-15 und FDU-16 nach einer hydrothermalen Behandlung für 48 h bei 200 °C mit einem Füllstand von 
75 % und anschließender Extraktion. Die Berechnung der Porengrößenverteilungen erfolgte mit einem Kohlenstoff-
QSDFT-Kernel aus der Adsorption, wobei für FDU-14 und FDU-15 zylindrische und für FDU-16 sphärische Poren 
angenommen wurden. 
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Anhand der in Tabelle 13 zusammengefassten Daten wird deutlich, dass durch die hydrotherma-

le Behandlung das poröse Netzwerk weniger stark schrumpft als dies bei der Calcination der Fall 

ist. Somit ist auch der mittlere Porendurchmesser etwas größer, als nach der Calcination. Die 

BET-Oberfläche ist jedoch, auch bedingt durch die Tensidreste im Polymer, deutlich geringer als 

nach einer Calcination. Beim spezifischen Porenvolumen hingegen ist dies nicht so deutlich 

sichtbar, da durch die geringere Schrumpfung das Porenvolumen zwar zunimmt, durch die grö-

ßeren Mengen an Tensidresten im Material die Masse jedoch auch höher ist. 

Da die hydrothermale Behandlung das Polymer jedoch nicht so stark verändert wie es z. B. bei 

der Calcination der Fall ist, ist die hydrothermale Behandlung eine sehr interessante Möglichkeit 

der Tensidentfernung, wenn das poröse Material Polymereigenschaften besitzen soll. Hierauf und 

auf weitere Möglichkeiten der Tensidentfernung wird im nächsten Kapitel näher eingegangen. 

Tabelle 13: Zusammenfassung der erhaltenen Daten der synthetisierten Tensid-PF-Harz-Komposite (FDU-x-a.s.) 
und nach einer hydrothermalen Behandlung und anschließender Extraktion (FDU-x-htb), sowie zum Vergleich nach 
einer Calcination (FDU-x-calc). Die Porengrößenbestimmung erfolgte mittels der QSDFT-Methode aus der Adsorp-
tion, wobei für FDU-14 und FDU-15 zylindrische und für FDU-16 sphärische Poren angenommen wurden.  

 
 Struktur 

a 

/ nm 

dPore, DFT 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

 FDU-14-a.s.       

28.6    

 FDU-14-htb 27.0 7.1 325 0.57 

 FDU-14-calc 21.5 4.5 450 0.37 

 FDU-15-a.s. 𝑝   

16.4    

 FDU-15-htb 14.3 6.8 262 0.40 

 FDU-15-calc 13.8 6.2 410 0.47 

 FDU-16-a.s.       

20.2    

 FDU-16-htb 17.6 ca. 16 243 0.61 

 FDU-16-calc 17.8 11.0 396 0.54 

 

4.3.1.3 Weitere Möglichkeiten der Tensidentfernung und deren Vergleich 

Neben den drei bisher vorgestellten Möglichkeiten der Tensidentfernung – der Calcination unter 

Schutzgas, der thermischen Zersetzung an Luft und der Extraktion nach einer hydrothermalen 

Behandlung – gibt es noch zwei weitere literaturbekannte Möglichkeiten, das Tensid chemisch 

aufzubrechen, um es extrahieren zu können. Zhuang et al. haben gezeigt, dass bei Verwendung 

von halbkonzentrierter Schwefelsäure in der Siedehitze das Tensid aufgebrochen wird und nach 

zweitägiger Behandlung das Tensid aus dem Komposit entfernt werden kann.[281] Da diese Me-
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thode das Polymer jedoch auch stark angreift, wurde noch eine weitere Methode näher unter-

sucht, welche auf einer Friedel-Crafts-Alkylierung (FC) des Polymers beruht. Diese Möglichkeit 

der schonenden Tensidentfernung wurde 2015 erstmals von Zhang et al. berichtet.[101] Der Fokus 

von Zhang et al. lag hierbei darauf, dass durch eine Versteifung des Polymergerüsts eine 

Schrumpfung dessen vermindert wird und zusätzlich Mikroporen gebildet werden. Zhang et al. 

haben postuliert, dass die Möglichkeit der Tensidextraktion von der Anzahl der Mikroporen ab-

hängt. Wahrscheinlicher ist jedoch, dass das in situ generierte HCl in der Lage ist, das Tensid auf-

zubrechen, wie es von Huo et al. ein Jahr später vorgeschlagen wurde.[282] Da diese Friedel-Crafts-

Alkylierung, unter Zugabe von Zinn(IV)chlorid und 1,4-Bis(chlormethyl)benzol in 1,2-

Dichlorethan, bereits nach 12 h bei 75 °C eine Tensidextraktion mit einem Ethanol-Salzsäure-

Gemisch ermöglicht, ist diese Methode deutlich schonender für das Polymer. 

 

Abbildung 66: Reaktionsgleichung der Friedel-Craft-Alkylierung eines Phenolharzes mit 1,4-Bis(chlormethyl)-
benzol und Zinn(IV)-chlorid nach Huo et al.[282] 

Die Reaktionsgleichung der Friedel-Craft-Alkylierung eines Phenolharzes mit ,4-Bis(chlor-

methyl)-benzol und Zinn(IV)-chlorid ist in Abbildung 66 dargestellt. Die Friedel-Craft-

Alkylierung verläuft über eine elektrophile aromatische Substitution unter Bildung von HCl. Wie 

genau hierdurch das Blockcopolymer gespalten wird ist nicht näher bekannt. Es lässt jedoch 

vermuten, dass dies durch das in situ gebildete HCl geschieht. Eine Spaltung und Extraktion des 
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Blockcopolymers durch eine Behandlung mit Salzsäure oder Bromwasserstoffsäure, welche die 

Etherbindungen des Blockcopolymers noch besser spalten können sollte, war hingegen nicht 

erfolgreich. 

 

Abbildung 67: Beispiele für die verschiedenen Möglichkeiten der Tensidentfernung und die daraus resultierenden 
optischen Veränderungen des Materials. 

Wie unterschiedlich stark sich die verschiedenen Tensidextraktionsmethoden auf das jeweilige 

aktivierte Material auswirken, lässt sich bereits an den optischen Veränderungen der Materialien 

in Abbildung 67 erkennen. Die rein thermischen Methoden wie auch die Behandlung mit 

Schwefelsäure führen dazu, dass das Polymer sehr dunkel bis schwarz erscheint. Es ist hierbei 

bekannt, dass eine thermische Behandlung bei 350 °C bereits zu einer partiellen Carbonisierung 

führt, weswegen solch eine Carbonisierung auch in dem vorliegenden Fall denkbar ist.[101,272] Eine 

hydrothermale Behandlung bzw. eine Friedel-Crafts-Alkylierung führt dazu, dass sich das Poly-

mer von gelb zu orange bzw. rot verfärbt. Dies lässt auf eine verstärkte Quervernetzung schlie-

ßen, da die Farbintensität mit dem Vernetzungsgrad zusammen hängt. Hierauf wird im Kapitel 

4.4.1 näher eingegangen. Bei dem Material, welches mittels Friedel-Craft-Alkylierung hergestellt 

wurde, war dies zu erwarten. Da dies auch bei dem hydrothermal behandelten Material auftritt 

zeigt, dass in dem Ausgangsmaterial noch freie Methylol-Gruppen vorhanden waren, welche rea-
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gieren konnten. Folglich ist ein 24-stündiges Aushärten bei 100 °C nicht ausreichend das Phenol-

harz vollständig auszuhärten. 

Auch bei der Betrachtung der Physisorptionsisothermen lassen sich Unterschiede zwischen den 

verschiedenen Tensidentfernungsmethoden feststellen. In Abbildung 68 sind die Physisorption-

sisothermen und die dazugehörigen Porengrößenverteilungen am Beispiel von FDU-14 gezeigt. 

Die Physisorptionsisothermen zeigen hierbei allesamt ein Typ-IV(a)-Verhalten, jedoch mit unter-

schiedlichen Hystereseformen. Während FDU-14-FC und FDU-14-htb eine H1-Hysterese auf-

weisen, treten bei den anderen Isothermen Cavitations- bzw. pore-blocking-Effekte auf. Die Hyste-

rese des calcinierten FDU-14 lässt sich durch Flaschenhalsporen mit kleinen Porendurchmessern 

erklären, was eine H2(a)-Hysterese zur Folge hat. Die H5-Hysterese des FDU-14-otb scheint 

durch teilweise blockierte Abschnitte des Porensystems hervorgerufen zu werden. 

 

Abbildung 68: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) und Porengrößenverteilungen von FDU-14, nachdem 
das Tensid mit den unterschiedlichen Methoden entfernt wurde. Die Berechnung der Porengrößenverteilungen 
erfolgte mit einem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel aus der Adsorption unter Annahme zylindrischer Poren. 
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Auffällig sind auch die unterschiedlich stark ausgeprägten Niederdruckhysteresen. So liegen der 

Adsorptions- und der Desorptionsast im niedrigen Relativdruckbereich bei der calcinierten und 

der mit Schwefelsäure behandelten Probe deutlich weiter auseinander als bei den anderen Pro-

ben. Es zeigt sich hier, dass die Art der Tensidentfernung einen Einfluss auf die Niederdruckhys-

terese hat. Da die Art der Tensidentfernung auch das Polymer verändert, z. B. durch teilweise 

Carbonisierung oder durch weitere Quervernetzung, verändern sich ebenfalls die Polymereigen-

schaften. Dies passt zu den Erklärungen aus der Literatur, welche die Materialflexibilität und teil-

weise blockierte kleine Poren als mögliche Ursachen postulierten. Die Füllung der kleinen Poren 

erfolgt über den ganzen Druckbereich, weshalb auch bei hohen Relativdrücken noch ein Unter-

schied zwischen dem Adsorptions- und dem Desorptionsast auftritt. Auf dieses Phänomen und 

die möglichen Gründe dafür wurde bereits im Kapitel 4.3.1.1 näher eingegangen. 

Bei der BET-Oberfläche und dem spezifischen Porenvolumen zeigen sich auch große Unter-

schiede zwischen den verschiedenen Tensidentfernungsmethoden. So scheint eine fünfstündige 

thermische Behandlung an Luft bei 300 °C, analog zur Calcination, nicht auszureichen, das Ten-

sid weitestgehend aus dem Komposit zu entfernen. Hierbei wurde mit 135 m2∙g-1 und 0.22 cm3∙g-1 

verglichen mit den anderen Proben nur eine geringe Porosität erhalten. Mit der Calcination bzw. 

der Schwefelsäure-Behandlung, welche das Polymer stärker verändern, werden mit über 

400 m2∙g-1 größere BET-Oberflächen erhalten als durch die milderen FC- und htb-Methoden (ca. 

300 m2∙g-1). Durch diese lassen sich jedoch vergleichsweise größere Porenvolumen erhalten. Die 

genauen Daten sind in Tabelle 14 zusammengefasst. 

Am interessantesten sind jedoch die unterschiedlichen Porengrößenverteilungen, da diese ein 

Maß für Stärke der Schrumpfung des Systems sind. Wie bereits aus den Gitterkonstanten in Ta-

belle 14 zu erkennen, schrumpft das System je nach Tensidentfernungsmethode unterschiedlich 

stark. Die Physisorptionsmessungen zeigen außerdem, dass es möglich ist aus einem Material je 

nach Tensidentfernungsmethode Polymersysteme mit mittleren Porendurchmessern zwischen 

4.5 nm und 7.0 nm zu erhalten. Die sanfteren Friedel-Crafts- und Hydrothermalbehandlungen 

resultieren hierbei in größeren mittleren Porendurchmessern. 

Die Flexibilität, wie sie bei FDU-x-a.s. zu finden ist, nimmt im Zuge aller Methoden zur Entfer-

nung des Tensides unterschiedlich stark ab, was mehrere Gründe haben kann. Zum einen kann 

diese erhöhte Sprödigkeit auf eine zusätzliche Erhärtung des Polymers durch weitere Querver-

netzung, z. B. bei der FC-Alkylierung oder durch erhöhte Temperatur, zurückzuführen sein. 

Auch durch teilweise Carbonisierung, z. B. durch hohe Temperatur bei einer Calcination, wird 

das Polymer stark verändert. Zum anderen wird durch das Entfernen des Tensids, welches wie 
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ein Weichmacher agiert, das Polymergerüst zusätzlich versteift.[283] Einzig in ganz dünnen Filmen 

wurde bei FDU-x-calc und FDU-x-FC noch eine gewisse Flexibilität beobachtet. 

Tabelle 14: Zusammenfassung der Porositätseigenschaften der durch unterschiedliche Tensidextraktionsmöglichkei-
ten hergestellten porösen FDU-14. Die Porengrößenbestimmung erfolgte mittels der QSDFT-Methode aus der 
Adsorption. 

 
a 

/ nm 

dPore, DFT 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

 FDU-14-a.s. 28.6    

 FDU-14-calc 21.5 4.5 450 0.37 

 FDU-14-H2SO4 24.1 5.2 415 0.44 

 FDU-14-otb 27.0 5.9 135 0.22 

 FDU-14-FC 26.3 6.2 312 0.43 

 FDU-14-htb 27.0 7.0 325 0.57 

 

Für spätere Anwendungen, wie z.B. für Leitfähigkeitsmessungen, ist es jedoch nötig, dass die 

Filmdicke mit einem möglichst geringen Fehler bestimmt und der Film anschließend zwischen 

parallele Elektroden gespannt werden kann. Bei zu dünnen Filmen (< 0.1 mm) ist der Filmdi-

ckenfehler mit ca. 10 % sehr groß und die Filme wellen sich bei der Tensidextraktion stark, 

wodurch sie beim Einspannen in eine Leitfähigkeitsmesszelle häufig doch brechen. Daher sind 

die dünnen Filme von FDU-x-calc und FDU-x-FC, auch wenn sie eine größere Flexibilität auf-

weisen, aufgrund des Fehlers bei der Bestimmung der Filmdicke nicht für weitere Messungen 

geeignet. 

Der Ansatz über eine Friedel-Crafts-Alkylierung ist die für das Polymer sanfteste Methode, das 

Tensid aus dem Komposit zu entfernen. Bei dem Versuch, Fehler der Bestimmung der Filmdicke 

zu reduzieren, d. h. einen dickeren porösen Film herzustellen, stellte sich jedoch heraus, dass 

diese Methode auch eine Schichtdickenabhängigkeit besitzt. Ähnlich wie bei der Calcination ist 

diese Methode nur bei sehr dünnen Filmen in der Lage, das Tensid zu entfernen. Die einzige 

Möglichkeit, FDU-x als Film näher zu untersuchen, ist somit die Tensidentfernung nach einer 

hydrothermalen Behandlung. 

4.3.2 Variation des Systems 

Wie bereits erwähnt haben Florent et al. gezeigt, dass das Blockcopolymer bei einem PF-Harz-

Pluronic-Komposit fest in den Porenwänden verankert ist. Es wurde daher untersucht, ob das 

System so zu verändern ist, dass das Tensid mit einem Lösungsmittel extrahiert werden kann. 
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Zuerst wurde untersucht, inwiefern sich die Variation des pH-Wertes auf die Strukturierung des 

Resol-Tensid-Komposits auswirkt. Als Modellsystem wird hierbei FDU-14 verwendet. Für die 

Versuche im Sauren wurde der pH-Wert der Lösung (Resol mit Blockcopolymer in Ethanol) über 

die Zugabe von Salzsäure eingestellt und anschließend das Lösungsmittel verdampft. Es zeigte 

sich, dass die Intensität des ersten Reflexes und somit Ordnung mit sinkendem pH-Wert ab-

nimmt (s. Abbildung 69 links). Der d-Wert des Reflexes verringert sich von 122 Å für FDU-14 

ohne Zugabe von Salzsäure auf 115 Å bei pH 5 bis auf 109 Å bei pH 2. Bei einem pH-Wert von 

1 zeigt das erhaltene Polymer laut Röntgenbeugung keinerlei Ordnung. Bei den Ansätzen im Ba-

sischen (s. Abbildung 69 rechts) wurde jeweils eine definierte Menge verdünnter Natronlauge 

zugegeben. Hierbei zeigte sich, dass der pH-Wert keinerlei Einfluss auf die Lage des ersten Refle-

xes hat. Die Intensität des Reflexes zeigte keinen Trend bezüglich der Menge an zugegebener 

Natronlauge. 

 

Abbildung 69: Röntgendiffraktogramme zur Untersuchung des Einflusses des pH-Wertes auf die Ordnung am 
Beispiel von FDU-14. Proben im sauren Milieu wurden vor dem Verdampfen des Lösungsmittels mit Salzsäure bis 
zu dem gewünschten pH-Wert angesäuert (links), während bei den basischen Proben der ethanolischen Resol-
Tensid-Lösung jeweils eine gewisse Menge 2%ige NaOH-Lösung zugegeben wurde (rechts). Der pH-Wert der Lö-
sung variierte hierdurch im Bereich von leicht basisch bis ca. pH 12. 

Eine Erklärung für die Abnahme der Strukturierung bei der Verwendung von Salzsäure ist hier-

bei die erhöhte Polymerisationsgeschwindigkeit. Bei pH 1 fand bereits eine Aushärtung des Po-

lymers statt, bevor das Lösungsmittel verdampft war, was eine Anordnung nach dem EISA-

Prinzip unmöglich machte. Abgesehen von den extremen Bedingungen bei pH 1 ist die Synthese 

mittels des EISA-Prozesses den pH-Wert betreffend relativ unempfindlich, eine neutrale bis 

leicht basische Lösung ist jedoch für eine bessere Ordnung vorzuziehen. Die Arbeitsgruppe um 
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Dongyuan Zhao konnte hingegen FDU-14 aus einer wässrigen Lösung nur in einem pH-Bereich 

zwischen 8 und 9 herstellen.[78]  

Die Hypothese, dass die Variation des pH-Wertes und somit eine Veränderung der Wechselwir-

kungen des Resols mit dem Tensid ein Eindringen des Polymers in die Tensidmizellen verringert 

und infolgedessen das Tensid per Extraktion entfernt werden kann, konnte nicht bestätigt wer-

den. Es wurden trotz mehrtägiger Extraktion nur unporöse Materialien erhalten. 

 

Abbildung 70: Kleinwinkel-Röntgendiffraktogramme zur Untersuchung des Einflusses der Lösungsmittel-Ver-
dampfungsgeschwindigkeit während des EISA-Prozesses und der Filmschichtdicke auf die Ordnung am Beispiel von 
FDU-14. Die Reduzierung der Verdampfungsgeschwindigkeit wurden durch abdecken der Proben erreicht. Die 
Volumenangaben der unterschiedlichen Proben beziehen sich hierbei auf die Ansatzgröße und somit auf die resultie-
rende Filmschichtdicke. 

Ob die Geschwindigkeit des EISA-Prozesses einen Einfluss auf die Ordnung des Komposits hat, 

wurde untersucht, indem der EISA-Prozess zum einen in einer offenen Schale durchgeführt 

wurde und zum anderen in einer abgedeckten. Der EISA-Prozess wird häufig in Verbindung mit 

den Verfahren der Rotations- bzw. Tauchbeschichtung (engl. spin coating bzw. dip coating) einge-

setzt, um möglichst dünne Filme zu erzeugen.[90,91] Es zeigt sich auch hier, wie in Abbildung 70 

erkennbar, dass eine schnelle oder langsame Evaporation des Lösungsmittels keinen nennenswer-

ten Einfluss auf die Intensität und Breite des ersten Reflexes hat. 

Es wurden hierbei 2 mL bis 30 mL ethanolische FDU-14-Lösung eingesetzt. Die Größe des An-

satzes hat Einfluss auf die resultierende Schichtdicke und somit in geringem Maße auch auf die 

Trocknungsgeschwindigkeit des Resol-Blockcopolymer-Komposits. Es lässt sich erkennen, dass 

die eingesetzte Menge einen großen Einfluss auf die Intensität des Reflexes hat. Da eine Redukti-
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on der Evaporationsgeschwindigkeit durch Abdecken der Proben jedoch keinen Unterschied 

zeigte, lassen sich die Intensitätsunterschiede nur auf die Filmschichtdicke zurückführen, auch 

wenn ein dickerer Film nicht zwangsläufig eine bessere Ordnung bedeutet. 

Auch wenn eine Variation der Synthesebedingungen kein Komposit lieferte, dessen Tensid ext-

rahierbar ist, so haben diese Versuche doch gezeigt, dass der Anordnungsmechanismus in dem 

Pluronic-Phenolharz-System unempfindlich gegenüber einer Variation der Synthesebedingungen 

ist. Es liefert trotz nichtidealer Bedingungen geordnete Strukturen und nach einer Calcination 

entsprechend poröse Materialien. 

4.3.2.1 Einfluss von Metallsalzen 

Der Versuch, das Polymer-Tensid-Komposit durch Zugabe von Metallsalzen zu verändern, be-

ruht auf der Möglichkeit, dass die PEG-Ketten des verwendeten Tensids das Metallion chelatisie-

rend komplexieren können.[284,285] In Abbildung 71 (links ohne und rechts mit Zugabe von Me-

tallionen) ist schematisch dargestellt, wie die Zugabe von Metallsalzen sich auf das Komposit 

auswirken könnte. Durch die Komplexierung des Metallions könnten die PEG-Ketten weniger 

stark mit dem Resol wechselwirken und somit weniger stark in die späteren Porenwände ragen. 

Weitere Auswirkungen wären die Extrahierbarkeit des Tensids und die Vergrößerung der Pore 

(in grau dargestellt). Alternativ können die Metallionen mit dem phenolischen Teil des Polymers 

wechselwirken, was auch eine Veränderung der Wechselwirkungen zwischen Tensid und Polymer 

bewirken würde.[286] 

In der Literatur sind wenige Beispiele bekannt, die einen Weichtemplat-Ansatz mit der Zugabe 

von Salzen kombinieren. Das Salz wird meist einzeln als Porogen eingesetzt.[287–290] Bei der Zuga-

be von Alkalimetallchloriden zu einer Polymer-Pluronic-Komposit-Lösung tritt eine Aussalzung 

auf.[291,292] Es zeigen sich hierbei Einflüsse der Salzkonzentration und des pH-Wertes auf die ge-

bildete Struktur und Porosität, was durch veränderte Wechselwirkungen zwischen dem Pluronic 

und dem Polymer hervorgerufen wird. So kann durch die Salzkonzentration die Menge an Nie-

derschlag gesteuert werden, während der pH-Wert wichtig für die Ausbildung einer geordneten 

Struktur ist. Wenn der pH-Wert zu hoch ist, soll dies zu einem Aufbrechen der Wasserstoffbrü-

ckenbindungen führen. Wenn dieses Komposit ausgefällt wird, kann aufgrund der fehlenden 

Wechselwirkungen ein ungeordnetes Material ohne Mesoporen entstehen. In stark saurer Lösung 

sollen die elektrostatischen Wechselwirkungen dominanter sein, da sowohl das Phenolharz, als 

auch das PEO protoniert vorliegen und über z.B. Chloridionen miteinander wechselwirken kön-

nen.[293] Die Stärke von elektrostatischen Wechselwirkungen ist deutlich stärker als die von Was-

serstoffbrückenbindungen.[291] Somit würde die Mesostrukturierung auch durch ein Aussalzen 
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nicht zerstört. Über das Aussalzen mit Sulfaten ist bekannt, dass dies durch ein Dehydratisieren 

der PEO-Korona die Hydrophilie verändert und somit eine Ordnung in Mesostrukturen fördern 

kann.[294] 

 

Abbildung 71: Schematische Darstellung eines Resol-Tensid-Komposits ohne Zugabe von komplexierenden Salzen 
(links) und mit der erwarteten Wirkung von z. B. Eisenionen (rechts). In Grau dargestellt ist der Teil des Komposits, 
der später die Pore bildet, und in Gelb das Resol bzw. die spätere Porenwand. 

In dieser Arbeit wurde primär der Einfluss von Metallsalzen auf die Extrahierbarkeit des Tensids 

in einem Resol-Pluronic-Komposit untersucht. Hierzu wurden verschiedene Metallsalze einem 

FDU-15-System (Einwaageverhältnis Resol : F127 von 1 : 1) in unterschiedlichen Mengen zuge-

geben. In den ersten Versuchen wurden die Metallsalze CuCl2, FeCl3, LiCl und MgCl2 verwendet, 

die in Ethanol löslich sind, um den EISA-Prozess des FDU-15 möglichst wenig zu verändern. 

Diese Metallsalze wurden in molaren Verhältnissen von 2 : 1, 20 : 1 und 40 : 1, bezogen auf die 

eingesetzte Menge an F127 (Mn+ : F127), zur ethanolischen Resol-F127-Lösung zugegeben. Die 

restliche Vorgehensweise (EISA und Thermopolymerisation) entsprach der Synthese der FDUs. 

Bei weiteren Versuchen wurden auch die Salze CuSO4, FeSO4, Fe2(SO4)3, Li2SO4, MnCl2 und 

MnSO4 eingesetzt, welche nur in Wasser löslich sind. Für diese Ansätze wurde eine wässrige Re-

sol-F127-Lösung eingesetzt und die restliche Vorgehensweise verlief analog zu den ethanolischen 
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Ansätzen. Ein Ausfällen des Resol-Pluronic-Komposits aus der salzhaltigen Lösung konnte nicht 

beobachtet werden. 

 

 

Abbildung 72: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) und dazugehörige Porengrößenverteilungen, aus der 
Desorption bestimmt mittels QSDFT-Kohlenstoff-Kernel für zylindrische Poren, von FDU-15 sowie FDU-15-
analogen Materialien. Die zugegebene Menge an Metallsalz hatte ein molares Verhältnis Mn+ : F127 von 40 : 1. 

Einzig durch Zugabe von Eisen(III)chlorid bzw. Kupfer(II)chlorid ließen sich Polymere erhalten, 

die nach einer Extraktion mit einer Ethanol-Salzsäure-Lösung eine Porosität aufwiesen. In Ab-

bildung 72 sind hierzu einige Physisorptionsisothermen dargestellt. Ein als Vergleich dargestell-

tes FDU-15 zeigt eine Porosität nur nach einer Calcination, nicht jedoch nach einer Extraktion. 

Die Physisorptionsisotherme des calcinierten FDU-15 zeigt einen Typ-IV(a)-Verlauf mit einer 

H5-Hysterese, bedingt durch teilweise blockierte Pore. Wie schon in Kapitel 4.3 beschrieben, 

zeigen die Isothermen von calcinierten FDUs auch bei niedrigen Relativdrücken eine Hysterese 

bzw. der Adsorptions- und der Desorptionsast liegen nicht übereinander. Auch wenn die BET-

Oberflächen der Polymere mit Metallsalzzugabe im Vergleich zu den 439 m2∙g-1 eines calcinierten 
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FDU-15 nur 145 m2∙g-1 bzw. 38 m2∙g-1 bei einem molaren Verhältnis FeCl3 : F127 bzw. 

CuCl2 : F127 von 40 : 1 betragen, so ist es doch bemerkenswert, dass diese durch eine Extraktion 

erreicht wurden. Des Weiteren zeigen die Isothermen der extrahierten Polymere mit Metallsalz-

zugabe auch einen Typ-IV(a)-Verlauf, jedoch im Gegensatz zu dem calcinierten FDU-15 mit 

einer H1-Hysterese, die sich bei niedrigen Relativdrücken schließt. Dies deutet auf eventuell ver-

änderte Polymereigenschaften und einen geringen Mikroporenanteil hin. Diese Faktoren können, 

wie in Kapitel 4.3 beschrieben, eine Niederdruckhysterese hervorrufen. 

Außerdem unterscheiden sich die Porenvolumen wie auch die Porengrößen teils drastisch von 

denen eines calcinierten FDU-15. Die in Abbildung 72 gezeigten Porengrößenverteilungen wur-

den, mittels eines DFT-Kernels für zylindrische Poren in Kohlenstoff, aus der Desorption be-

rechnet, da eine Bestimmung aus der Adsorption die Porengrößenverteilung nicht vollständig 

abbilden kann, da die Adsorption bei hohen Relativdrücken nicht immer ein Plateau erreicht. 

Siehe hierzu auch Abbildung 139 im Anhang. Die Porengrößenverteilungen in Abbildung 72 

zeigen, dass die mittlere Porengröße von den 6 nm eines calcinierten FDU-15 durch Zugabe von 

Kupfer(II)chlorid auf 15 nm und mit Eisen(III)chlorid auf ca. 25 nm vergrößert werden kann. 

Die beiden sehr breiten Porengrößenverteilungen zeigen außerdem ein Artefakt bei 5 nm, be-

dingt durch Cavitation. Während die größeren Poren bei der Probe mit Eisen(III)chlorid auch zu 

einem, verglichen mit den 0.56 cm3∙g-1 des calcinierten FDU-15, größeren Porenvolumen von 

0.70 cm3∙g-1 führen, so weist die deutlich weniger poröse Probe mit Kupfer(II)chlorid nur ein 

Porenvolumen von 0.14 cm3∙g-1 auf. 

Eine nähere Untersuchung erfolgte an Proben mit Zugabe von Eisen(III)chlorid, da dieses Sys-

tem eine größere Porosität als das System mit Kupfer(II)chlorid aufweist und sich somit besser 

für eine genauere Untersuchung eignet. Die Menge an zugegebenen Eisen(III)chlorid wurde zwi-

schen 2 : 1 und 50 : 1 (Fe3+ : F127) variiert. Die Physisorptionsisothermen der extrahierten Pro-

ben (Abbildung 73) zeigen auf den ersten Blick, dass ab einer Zugabe von 20 : 1 (Fe3+ : F127) 

eine Porosität auftritt und mit steigender Menge an Eisen(III)chlorid das Porenvolumen wie auch 

die Porengröße zunimmt. Bei geringerer Zugabe von Eisen(III)chlorid führt eine Extraktion 

nicht zu einer Porosität. Während bei den Isothermen der Proben mit einem Eisenanteil von 

25 : 1 und 30 : 1 eine Cavitation in der Desorption zu erkennen ist, so zeigen die Isothermen der 

Proben mit einem höheren Eisenanteil einen Typ-IV(a)-Verlauf und eine H1-Hysterese. Ab ei-

nem Eisenanteil von 45 : 1 erreichen die Poren eine Größe, welche nicht mittels Stickstoffphy-

sisorption bestimmt werden kann, da das Gas die Poren nicht vollständig füllt. Dies führt dazu, 
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dass die Berechnungen der Porengrößenverteilung und des Porenvolumens fehlerhaft sein kön-

nen. 

 

Abbildung 73: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) der extrahierten Phenolharz-Pluronic-FeCl3-Komposite. 
Zur Verbesserung der Übersichtlichkeit wurden die Isothermen entlang der y-Achse gegeneinander verschoben. Der 
Versatz beträgt mit steigender Menge an FeCl3 20, 40, 60, 80, 250, 500, 750, 1000 cm3∙g-1. 

Die Probe mit der geringsten Menge an Eisen(III)chlorid, mit welcher eine Porosität erzeugt 

werden kann (Fe3+ : F127 von 25 : 1), weist bereits eine BET-Oberfläche von 46 m2∙g-1 auf und 

alle weiteren porösen Proben haben eine BET-Oberfläche von ungefähr 140–150 m2∙g-1. Das 

Porenvolumen steigt von 0.09 cm3∙g-1 bei einem Anteil Fe3+ : F127 von 25 : 1 auf ca. 0.95 cm3∙g-1 

bei einen Anteil von 50 : 1. Wie bereits erwähnt ist das Porensystem dieser Probe mit Stickstoff 

nicht vollständig abbildbar und das Porenvolumen eventuell größer als der angegebene Wert. Die 

genauen Werte sind in Tabelle 15 zusammengefasst. 
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Abbildung 74: Porengrößenverteilungen, berechnet aus den Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) der extra-
hierten Phenolharz-Pluronic-FeCl3-Komposite mit dem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel unter Annahme zylindrischer 
Poren. Die Porengrößenverteilung der Probe mit einem Eisenanteil von 25 : 1 (geschlossene Symbole) wurde auf-
grund der stark ausgeprägten Cavitation im Gegensatz zu den restlichen Porengrößenverteilungen (offene Symbole) 
aus der Adsorption bestimmt. 

Die Porengrößenverteilungen wurden mit einer Ausnahme mit einem QSDFT-Kernel für zylind-

rische Poren in Kohlenstoff aus der Desorption berechnet. Da die Physisorptionsisotherme der 

Probe mit einem Anteil Fe3+ : F127 von 25 : 1 eine starke Cavitation aufweist, wurde die Poren-

größenverteilung im Gegensatz zu den anderen Proben hier aus der Adsorption bestimmt. Die 

Porengrößenverteilungen sind in Abbildung 74 dargestellt und es zeigt sich, dass mit zuneh-

mendem Anteil an Eisen(III)chlorid neben dem mittleren Porendurchmesser auch die Breite der 

Porengrößenverteilung zunimmt. Ab eine Eisenanteil von 45 : 1 ist es jedoch nicht mehr möglich, 

die vollständige Porengrößenverteilung mittels Stickstoffphysisorption abzubilden. 

Auch wenn es aus den Isothermen nicht erkennbar ist, verraten die Porengrößenverteilungen 

durch ein Artefakt bei 5 nm, dass bei allen Proben eine Cavitation auftritt. Die mittleren Poren-

durchmesser aus den Porengrößenverteilungen sind ebenfalls in Tabelle 15 aufgeführt. Eine aus-

führliche Darstellung aller Porengrößenverteilungen aus Adsorption und Desorption ist im An-

hang (s Abbildung 140) dargestellt. 

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50

0.00

0.01

0.02

0.03

0.04

0.05

d
V

/d
D

 /
 c

m
3
·(

n
m

·g
)-1

Porengröße / nm

molares Verhältnis Fe3+ : F127

 50 : 1

 45 : 1

 40 : 1

 35 : 1

 30 : 1

 25 : 1



 4 Ergebnisse und Diskussion 

 
 

127 

Tabelle 15: Zusammenfassung der Ergebnisse der Physisorptionsmessungen der extrahierten Phenolharz-Pluronic-
FeCl3-Komposite. 

molares Verhältnis 

Fe3+ : F127 
SBET / m2∙g-1 VPore / cm3∙g-1 dPore, DFT / nm 

   0 : 1 (FDU-15) n. a. n. a. n. a. 

   2 : 1 n. a. n. a. n. a. 

 20 : 1 n. a. n. a. n. a. 

 25 : 1 46 0.09 8 

 30 : 1 140 0.42 13 

 35 : 1 151 0.75 ca. 25 

 40 : 1 145 0.70 ca. 25 

 45 : 1 140 0.93a n. a. 

 50 : 1 147 0.95a n. a. 

a Der Adsorptionsast bildet kein Plateau bei sehr großen Relativdrücken. Die Adsorption ist daher möglicherweise 
nicht vollständig und somit noch nicht das gesamte Porenvolumen erfasst. 

Um eine mögliche Ordnung in dem Material zu ermitteln, wurden Kleinwinkelstreuexperimente 

durchgeführt und das Material in calcinierter Form untersucht. Bei einer Calcination kann von 

der vollständigen Entfernung des Blockcoplymers ausgegangen werden, sodass hierüber eine 

Aussage bezüglich Strukturierung und möglicher Porosität getroffen werden kann. Für das Mate-

rial ohne FeCl3-Zugabe (FDU-15) konnten drei Reflexe gemessen werden, welche einer p6m-

Struktur mit einer Gitterkonstante von 12.2 nm zugeordnet werden können (s. Abbildung 75 

links). Durch eine Zugabe von einem Anteil Fe3+ : F127 von 2 : 1 verringert sich der d-Wert des 

ersten Reflexes von 106 Å (FDU-15) auf 103 Å und es sind keine weiteren Reflexe erkennbar. 

Bei einem höheren Anteil von Eisen(III)chlorid sind keine Reflexe mehr erkennbar. Dies deckt 

sich mit den Ergebnissen aus den Physisorptionsmessungen der calcinierten Proben (s. Abbil-

dung 75 rechts). Die Probe mit einem Anteil Fe3+ : F127 von 2 : 1 hat eine deutlich geringere 

BET-Oberfläche und geringeres spezifisches Porenvolumen von 238 m2∙g-1 und 0.28 cm3∙g-1 ver-

glichen mit FDU-15 (439 m2∙g-1 und 0.56 cm3∙g-1). Auch in der Porengrößenverteilung ist ein Un-

terschied erkennbar. So sinkt das Porengrößenmaximum von 6.9 nm im FDU-15 auf 5.6 nm in 

der eisenhaltigen Probe. Die Porengrößenverteilungen wurden, aufgrund von pore-blocking-

Effekten in der eisenhaltigen Probe, aus der Adsorption bestimmt (QSDFT-Kohlenstoff-Kernel 

für zylindrische Poren). Die Isotherme des FDU-15 zeigt hingegen einen Typ-IV(a)-Verlauf mit 

einer H1-Hysterese, welche ebenfalls eine Niederdruckhysterese aufweist. Die calcinierten Pro-

ben mit einem Eisenanteil oberhalb von 2 : 1 (Fe3+ : F127) zeigen hingegen keine Porosität. 
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Abbildung 75: Kleinwinkelröntgendiffraktogramme (links) und Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, rechts) 
der calcinierten Phenolharz-Pluronic-FeCl3-Komposite. Zur Verbesserung der Übersichtlichkeit wurden die Kurven 
entlang der y-Achse gegeneinander verschoben. 

Diese starke Abnahme an BET-Oberfläche und spezifischem Porenvolumen durch Zugabe eines 

geringen Anteils an Eisen(III)chlorid lässt sich zum einen durch die schlechtere Ordnung erklä-

ren, zum anderen senkt die Eisenkomponente durch ihre Masse und ihr Volumen die BET-

Oberfläche sowie das spezifische Porenvolumen. 

Das eine calcinierte Probe noch Eisen enthält, ist in Abbildung 76 (links) anhand einer Thermo-

analyse gezeigt. Das für diese exemplarische Untersuchung benutzte Material enthielt ein molares 

Verhältnis Fe3+ : F127 von 50 : 1 und wurde nach der Thermopolymerisation bei 100 °C (als a.s. 

bezeichnet) sowie in calcinierter und extrahierter Form vermessen. Wie erwartet erhöht sich die 

Restmasse des Komposits nach einer Entfernung des Tensids durch Calcination von 14.3 % (a.s.) 

auf 24.0 %. Die unterschiedlichen Stufen im Kurvenverlauf lassen sich auf die Eisenkomponente 

zurückführen. Auch wenn nach einer Calcination im Argonstrom bei 350 °C kein reines 

FeCl3∙6H2O mehr in dem Polymer vorliegen muss, so kann die Eisenkomponente doch wieder 

hydratisiert vorliegen. Die Masseverluste in den Temperaturbereichen bis 200 °C und zwischen 

370 und 500 °C können sich somit auf die Eisenkomponente zurückführen lassen. Das Polymer 

verbrennt ab ca. 300 °C bereits zuvor. 

Dass reine FeCl3∙6H2O zeigt einen zweistufigen Masseverlust unterhalb von 200 °C, welcher der 

Bildung von FeCl3∙2H2O und anschließend FeOCl∙H2O zugeordnet werden kann, bevor sich das 

Endprodukt α-Fe2O3 bei <500 °C bildet.[295] Das Endprodukt α-Fe2O3 konnte im Rückstand der 

Polymer-Komposit-Proben mittels Röntgendiffraktometrie nachgewiesen werden. Durch die 
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bereits bei unter 100 °C einsetzende Dehydratisierung des Eisen(III)chlorids weichen die theore-

tisch erwarteten Restmassen stark von den erhaltenen ab. Es lässt daher vermuten, dass die Ei-

senkomponente nach der Thermopolymerisation nicht mehr als FeCl3∙6H2O vorliegt. 

Die thermoanalytische Untersuchung des extrahierten Materials zeigt hingegen eine im Rahmen 

der Messungenauigkeit rückstandsfreie Verbrennung an Luft (Abbildung 76 links, Restmasse 

0.8 %). Die Eisenkomponente ließ sich somit mit salzsaurem Ethanol (EtOH : HCl = 97 : 3) 

vollständig extrahieren. Die Extraktion eines Pluronic aus einem Pluronic-Phenolharz-Komposit 

quantitativ nachzuweisen, ist aufgrund möglicher Etherbrücken im Polymer nicht trivial. Eine 

Thermoanalyse in einem Inertgas (Abbildung 76 rechts) zeigt verglichen mit einem nichtextra-

hierten, salzfreien Polymer-Pluronic-Komposit (0 : 1, a.s.) einen deutlich reduzierten Massever-

lust im Bereich von 300–410 °C. In diesem Temperaturbereich zersetzt sich u. a. das Pluronic. 

Während bei dem salzfreien, tensidhaltigen Material ein Masseverlust von 55 % auftritt, beträgt 

dieser bei der extrahierten Probe nur 12 %. Dass noch ein Rest Tensid in der Probe enthalten ist, 

zeigt sich auch in der angeschlossenen Emissionsgasanalyse. Mit dem Ionenstromsignal m/z = 58 

lässt sich in dem entsprechenden Temperaturbereich das PO+-Fragment (CH2CH(CH3)O
+) aus 

dem Pluronic eindeutig nachweisen. Weiterhin konnten so auch noch Chloridreste (m/z = 35) in 

dem Material nachgewiesen werden, welche zeitgleich mit den Pluronicresten sowie bereits auch 

im Temperaturbereich von 150–300 °C freigesetzt werden. 

 

Abbildung 76: Thermoanalysen des ausgehärteten Phenolharz-Pluronic-FeCl3-Komposits (molares Verhältnis 
Fe3+ : F127 von 50 : 1) sowie nach der Calcination und der Extraktion und von Eisen(III)chlorid in Luft (links). Die 
Thermoanalyse von FDU-15 in Argon sowie vom Phenolharz-Pluronic-FeCl3-Komposit nach der Extraktion und 
die dazugehörigen Ionenströme (rechts). 
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Da die Zugabe von z. B. Eisen(III)chlorid zu einem Resol-Pluronic-Komposit dazu führt, dass 

neben dem Metallsalz auch das Tensid extrahiert werden kann, wirft dies die Frage auf, durch 

welchen Mechanismus diese Porosität entsteht und welchen Einfluss das Metallsalz hierbei hat. 

Um Antworten auf diese Frage zu finden, wurde versucht herauszufinden, wie die Eisenkompo-

nente im Komposit vorliegt. Hierzu wurden IR- und XRD-Messungen durchgeführt. Durch eine 

Überlagerung der Banden konnten aus dem IR-Spektrogramm jedoch keine Ergebnisse gewon-

nen werden. Das Weitwinkelröntgendiffraktogramm (Abbildung 77) hingegen zeigt, dass bis zu 

einem molaren Verhältnis Fe3+ : F127 von 40 : 1 keine kristallinen Domänen in dem Komposit 

vorliegen. Ab einem Eisen-Anteil von 40 : 1 treten bis zu vier Reflexe zwischen 12° und 23° 2θ 

auf. Diese Reflexe konnten jedoch keinem bisher charakterisierten Eisensalz zugeordnet werden. 

Dies kann neben einer möglichen Koordinierung zwischen dem Eisensalz und dem Polymer 

bzw. Tensid auch an der Thermopolymerisationstemperatur liegen. Kanungo et al. haben beim 

Erhitzen von FeCl3∙6H2O auf über 100 °C auch Reflexe erhalten, welcher keiner bestimmten 

Phase zugeordnet werden konnten.[295] 

 

Abbildung 77: Normierte Röntgendiffraktogramme der ausgehärteten Phenolharz-Pluronic-FeCl3-Komposite. 
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Abbildung 78: REM-Aufnahmen von Phenolharz-Pluronic-Eisenchlorid-Kompositen mit unterschiedlichen Men-
gen an Eisenchlorid nach einer Extraktion. Das molare Verhältnis Eisenchlorid : F127 ist in jedem Bild in der oberen 
linken Ecke angegeben. 

Dass die Eisenkomponente größtenteils nicht kristallin in dem Komposit vorliegt, passt zu den 

Ergebnissen der REM-Aufnahmen. Die in Abbildung 78 gezeigten REM-Aufnahmen zeigen 

Komposite mit unterschiedlichen Eisen(III)chlorid-Anteilen nach einer Extraktion. Kristalline 

Salzdomänen würden zum einen durch Reflexe im Röntgendiffraktogramm angezeigt. Zum an-

deren würden sie als hartes Templat wirkend zu glatteren, scharfkantigeren und eckigen Gebilden 

führen. Die REM-Aufnahmen zeigen jedoch verwachsene Primärpartikel, welche mit steigendem 

Eisenchloridanteil eine immer offenere Struktur bilden. 

Die ab einem molaren Verhältnis Fe3+ : F127 von 25 : 1 auftretende Porosität entsteht folglich 

durch sich mit steigendem Eisenchloridanteil vergrößernde Lücken zwischen den agglomerierten 

Primärpartikeln. Diese interpartikulären Räume entstehen vermutlich durch eine eisensalzhaltige 

Pluronic-Phase, welche sich zwischen die Primärpartikel legt und extrahierbar ist. Bei der Bildung 

dieser Strukturen bzw. der zweiten Phase und der daraus resultierenden Porosität spielen mehrere 

Faktoren eine Rolle. Zum einen sind die unterschiedlichen Wechselwirkungen stark verändert. 

Mit steigendem Anteil an Eisen(III)chlorid wird die Ausbildung einer flüssigkristallinen Struktur 

aus Pluronic-Mizellen in dem Resol immer stärker gestört. Hierdurch verschwindet mit zuneh-
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menden Eisenchloridanteil die durch Mizellenbildung erzeugte Porosität. Da das Metallion beim 

Pluronic bevorzugt an die Sauerstoffe des PEO-Blocks koordiniert, senkt dies entsprechend stark 

die möglichen Wechselwirkungen zwischen Pluronic und Resol.[284,285] Bei einem Verhältnis 

Fe3+ : F127 von 25 : 1 stehen durchschnittlich nur noch 8.5 Sauerstoffe aus dem PEO-Block pro 

Eisenion zur Verfügung. Ab diesem Verhältnis werden die Wechselwirkungen zwischen dem 

Pluronic und dem Resol so gering, dass sich eine separate eisenhaltige Pluronicphase bildet. Diese 

Phase ist extrahierbar, wodurch ein poröses Material erhalten wird. Zum anderen ändert sich 

auch der pH-Wert der Lösung. Das unter Hydrolyse sauer reagierende Eisen(III)chlorid senkt 

den pH-Wert der Lösung stark ab, was die Polymerisation des Resols katalysiert und somit zu 

einer Partikelbildung und deren Vernetzung führt. Außerdem liegt das Pluronic mit einem 

Schmelzpunkt von ca. 56 °C bei der Thermopolymerisationtemperatur von 100 °C flüssig vor, 

ebenso wie das hydratisierte Eisen(III)chlorid mit einem Schmelzpunkt von 38 °C).[295] Dies führt 

dazu, dass sich die zweite Phase in die Lücken zwischen den Partikeln einfügen kann. 

Die Porosität würde demnach über einen Phasenseparationsmechanismus entstehen – ähnlich 

wie bei den von Hasegawa et al. hergestellten porösen Resorcin-Formaldehyd-Harzen.[154] Ha-

segawa et al. haben ebenfalls Eisen(III)chlorid in der Synthese eingesetzt, es wurde jedoch weder 

ein Tensid hinzugegeben noch wurde die Syntheselösung eingeengt. Durch die Zugabe von Ei-

sen(III)chlorid wird der pH-Wert der Lösung abgesenkt, was die Reaktion von Resorcin bzw. 

Phenol mit Formaldehyd katalysiert. Bei einer 0.01 M Eisen(III)chlorid-Lösung wird der pH-

Wert auf ca. 2.4 gesenkt.[296] Da Eisen(III)sulfat[297] den pH-Wert ebenso stark abgesenkt, aber 

keine porösen Materialien erhalten wurden, wäre ein Einfluss des Anions auf die Porosität denk-

bar. Dieser Frage wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit jedoch nicht nachgegangen. Die 

Synthese von Hasegawa et al. ist in abgewandelter Form besser kontrollierbar und liefert bessere 

Ergebnisse.[154] Die resultierenden Materialien werden in Kapitel 4.4 vorgestellt. 

4.3.2.2 Einfluss einer PEG-PPG-Zugabe 

Mit PEO-PPO-PEO-Triblockcopolymeren lassen sich, wie bereits gezeigt, Phenol-Formaldehyd-

Harze nanostrukturieren und so drei verschiedene Mesostrukturen (FDU-14, FDU-15 und FDU-

16) herstellen. Diese kubisch bzw. hexagonal geordneten, mesoporösen Polymere, die in Kapitel 

4.3 bereits vorgestellt wurden, weisen leicht unterschiedliche Porengrößen im unteren Mesobe-

reich auf. Für eine Untersuchung der möglichen geometrischen Einflüsse sind die Porengrößen 

ähnlich genug, es wäre jedoch hilfreich, diese variieren zu können, um an der gleichen Struktur 

den Porengrößeneinfluss feststellen zu können. Zu diesem Zweck wurde versucht, die sich bil-

denden Mizellen und somit die späteren Poren zu vergrößern. 
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Abbildung 79: Röntgendiffraktogramme von FDU-15 ohne sowie mit Zusätzen von PPG und unterschiedlich 
großen PEGs. Es wurden je 10 Gew.-% (durchgezogene Linie) und 50 Gew.-% (gestrichelte Linie) PEG bzw. PPG, 
bezogen auf die eingesetzte Menge an Tensid, zugegeben. Zur Verbesserung der Übersichtlichkeit wurden die Dif-
fraktogramme normiert und entlang der y-Achse gegeneinander verschoben. 
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Da der Polymerfilm über einen EISA-Prozess hergestellt wird, können keine leicht flüchtigen 

Lösungsmittel verwendet werden, welche sich z. B. im hydrophoben Kern der Mizelle anlagern 

könnten. Es wurden daher die in den Pluronic-Tensiden vorkommenden Bestandteile PEG und 

PPG einer FDU-15-Lösung zugegeben. Neben einer Variation der zugegebenen Menge 

(10 Gew.-% und 50 Gew.-%, bezogen auf die eingesetzte Menge an F127) wurde auch die PEG-

Kettenlänge variiert. Die eingesetzten Polyethylenglykole PEG-400, PEG-1000, PEG-2000, 

PEG-6000 und PEG-10000 bestehen im Durchschnitt aus ca. 7, 17, 33, 100 bzw. 167 wiederhol-

ten Ethylenglykoleinheiten und das eingesetzte PPG-2700 aus ca. 36 wiederholten Propylengly-

koleinheiten. Im Vergleich dazu besteht F127 (M = 12600 g∙mol-1) aus zwei Blöcken mit je ca. 

106 Ethylenglykoleinheiten und einem Block mit ca. 70 Propylenglykoleinheiten. Die Kettenlänge 

der eingesetzten PEGs variiert somit von sehr kurz bis zur ca. 1.5-fachen Länge des PEG-Blocks 

im F127 und die Größe des eingesetzten PPGs entspricht ungefähr der Hälfte des PPG-Blocks 

im F127. 

 

Abbildung 80: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) der calcinierten Polymere ohne (FDU-15) sowie 
mit Zusätzen von PPG und unterschiedlich großen PEGs. Die Porengrößenverteilungen (rechts) wurden mit der 
QSDFT-Methode, ausgehend von zylindrischen Poren für Kohlenstoff, aus der Adsorption bestimmt. Die Proben 
enthielten je 10 Gew.-% (durchgezogene Linie, Kreise) und 50 Gew.-% (gestrichelte Linie, Dreiecke) PEG bzw. 
PPG, bezogen auf die eingesetzte Menge an Tensid. Die Werte für das reine FDU-15 sind mit schwarzen Quadraten 
dargestellt. Zur Verbesserung der Übersichtlichkeit wurden die Isothermen um je 200 cm3∙g-1 und die Porengrößen-
verteilungen um je 0.1 cm3∙(nm∙g)-1 entlang der y-Achse gegeneinander verschoben. 
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Ein erster Einfluss durch die zugegebenen PEGs bzw. das zugegebene PPG ist bereits in den 

Röntgendiffraktogrammen in Abbildung 79 sichtbar. Beim reinen FDU-15 sowie bei den Pro-

ben mit 10 Gew.-% ist der 10- sowie der 11-Reflex zu erkennen. Mit steigender PEG-

Kettenlänge steigt d10 leicht von 136 Å auf 145 Å und der 11-Reflex nimmt an Intensität ab. Mit 

erhöhtem Anteil an PEG von 50 Gew.-% lässt sich in den Röntgendiffraktogrammen kein Reflex 

mehr erkennen. Dies kann auf eine fehlende Ordnung hindeuten oder eventuell auch damit zu-

sammenhängen, dass der Elektronendichteunterschied zwischen dem Tensid und einem PEG-

angereicherten Polymer zu gering ist. Ähnlich verhält es sich bei der Addition von PPG. Bei einer 

Zugabe von 10 Gew.-% PPG vergrößert sich der d10 auf 149 Å. Bei Erhöhung des Anteils ist kein 

Reflex mehr erkennbar. 

Nach einer Calcination bei 350 °C unter Schutzgas wurden poröse Polymere mit den in Abbil-

dung 80 dargestellten Physisorptionsisothermen und Porengrößenverteilungen erhalten. Wie aus 

der nur leichten Vergrößerung des d10-Wertes aus den Röntgendiffraktogrammen zu vermuten 

war, fand bei den Proben mit 10 Gew.-% PEG bzw. PPG keine Vergrößerung der Poren statt. 

Die Proben mit 50 Gew.-% PEG bzw. PPG weisen jedoch eine leichte Porenvergrößerung bzw. 

eine Verbreiterung der Porengrößenverteilung auf. Aus Tabelle 16, wo alle Ergebnisse noch 

einmal zusammengefasst sind, ist erkennbar, dass die Vergrößerung der Poren bei der Zugabe 

von 50 Gew.-% PEG-400 am größten ist. Das durch Anpassen einer Normalverteilung erhaltene 

Maximum verschiebt sich hier von 5.4 nm auf 7.1 nm. 

Auf die BET-Oberfläche und das Porenvolumen der porösen Polymere hat die Zugabe von PEG 

bzw. PPG einen positiven Einfluss, sodass die BET-Oberfläche von 286 m2∙g-1 und das Porenvo-

lumen von 0.29 cm3∙g-1 beim reinen FDU-15 auf durchschnittlich 300 m2∙g-1 und 0.34 cm3∙g-1 ge-

stiegen sind. Durch die Zugabe von PEG-400 konnten Oberflächen von 341 m2∙g-1 bzw. 

361 m2∙g-1 und Porenvolumen von 0.40 cm3∙g-1 bzw. 0.47 cm3∙g-1 erhalten werden. 

Das PEG bzw. PPG scheint sich somit nicht ausschließlich in der Mizelle anzulagern, was das 

Verschwinden des 10-Reflexes bei größeren Mengen an zugegebenen PEG bzw. PPG zeigt. Das 

Einlagern in die Polymerphase scheint jedoch während der Calcination keine weiteren Poren zu 

generieren. Diese geringe Mikroporosität, trotz der in die Wände ragenden Tensidketten, wird 

durch eine gewisse Flexibilität des Polymers während der Calcination erklärt.[266] Alternativ könn-

te es sein, dass die Zersetzungsprodukte sich aufgrund des fehlenden Sauerstoffes nicht vollstän-

dig zersetzen und somit die Poren nicht verlassen können. Dies würde dazu führen, dass die Po-

ren wieder verschlossen werden. 
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Tabelle 16: Zusammenfassung der erhaltenen Daten der calcinierten Polymere ohne (FDU-15) und mit Zusatz von 
PPG und unterschiedlich großen PEGs. Die Maxima der Porengrößenverteilungen wurden durch das Anpassen an 
eine Gauss-Kurve bestimmt. 

Zusatz Menge 
d10 

/ Å 

dPore, max 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

ohne (FDU-

15) 
– 136 5.4 286 0.29 

PEG-400 
10 Gew.-% 140 5.4 361 0.40 

50 Gew.-% n. a. 7.1 341 0.47 

PEG-1000 
10 Gew.-% 141 5.5 315 0.36 

50 Gew.-% n. a. 6.3 306 0.36 

PEG-2000 
10 Gew.-% 142 5.3 301 0.33 

50 Gew.-% n. a. 6.1 283 0.35 

PEG-6000 
10 Gew.-% 144 5.3 300 0.31 

50 Gew.-% n. a. 6.1 296 0.34 

PEG-10000 
10 Gew.-% 145 5.4 304 0.32 

50 Gew.-% n. a. 5.9 306 0.35 

PPG-2700 
10 Gew.-% 149 5.7 296 0.34 

50 Gew.-% n. a. 6.0 288 0.34 

 

Diese nur minimale Vergrößerung der Poren durch die Zugabe von PEG ist in Abbildung 81 

noch einmal schematisch dargestellt. Auch wenn die Zugabe von PEG bzw. PPG zusätzlich eine 

leichte Erhöhung der BET-Oberfläche und des Porenvolumens der porösen Polymere bedeutet, 

so ist der Effekt selbst bei der Zugabe von großen Mengen doch sehr gering. Eine so geringe 

Variation der Porengröße lohnt sich nicht für weitere Untersuchungen, insbesondere, weil auch 

keine Aussage mehr über die Porengeometrie bzw. Anordnung getroffen werden können. 
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Abbildung 81: Schematische Darstellung des Resol-Tensid-Komposits mit und ohne Zugabe von PEG. In Gelb 
dargestellt ist die spätere Porenwand und in Grau die spätere Pore. Die linke Abbildung zeigt das System ohne Zu-
gabe von PEG. In der Mitte ist das Porensystem mit Zugabe von PEG dargestellt, wie es erwartet wurde, und die 
rechte Abbildung zeigt das Porensystem, wie es nach der Zugabe von PEG entsteht. 

4.4 Poröses Resorcin-Formaldehyd-Harz durch Phasenseparation 

Aus einer Resorcin-Formaldehyd-Lösung kann über einen polymerisationsinduzierten Phasense-

parationsmechanismus ein poröser Polymermonolith (PPM) hergestellt werden. In dieser Arbeit 

wurde das von Hasegawa et al. entwickelte System in modifizierter Form, ähnlich zu den Arbeiten 

von Juhl et al., verwendet.[154,155] Hasegawa et al. haben als Katalysator Eisen(III)chlorid in einem 

Resorcin-zu-Katalysator-Verhältnis (R/C) von 10–200 eingesetzt. Die Hydrolyse des Ei-

sen(III)chlorid erfolgt langsam und setzt dabei mehr als ein Äquivalent H+ frei. Für die Verwen-

dung von Salzsäure als Katalysator kann somit keine direkte Umrechnung erfolgen, daher wurden 

sowohl die Salzsäure-Konzentration als auch das R/C-Verhältnis experimentell bestimmt. 
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Abbildung 82: REM-Aufnahmen der RF-Harze, welche mit unterschiedlich stark konzentrierter Salzsäure herge-
stellt wurden. Die Konzentration der eingesetzten Salzsäure ist in der Probenbezeichnung angegeben. 

Die eingesetzte Salzsäure-Konzentration wurde von 1 M bis 0.01 M (R/C-Verhältnisse von 5 bis 

500) variiert. Bis zu einer Salzsäure-Konzentration von 0.1 M (R/C = 50) werden aggregierte 

Primärpartikel gebildet (s. Abbildung 82). Die Durchmesser dieser Primärpartikel steigen mit 

sinkender Konzentration. Bei weiterer Reduktion der Salzsäure-Konzentration (0.01 M bzw. R/C 

= 500) wird ein Netzwerk ausgebildet. Alle weiteren in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse 

basieren somit auf einem R/C-Verhältnis in der Größenordnung von 500. 

Bei diesen hohen R/C-Verhältnissen lassen sich poröse Polymermonolithe herstellen, die eine 

homogene Porosität und ein stabiles Netzwerk aufweisen. Die Monolithe weisen die nötige Härte 

und Stabilität auf, dass sie in Scheiben geschnitten und in einer elektrochemischen Messzelle un-

tersucht werden können. 
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Im Folgenden wird das System und der Einfluss einer Variation verschiedener Parameter auf das 

Porensystem untersucht. Hierbei liegt der Fokus auf der Porosität und der thermischen Stabilität. 

Anschließend wird in Kapitel 4.5.3 der Einfluss des Porensystems auf eine eingeschlossene 

Elektrolytlösung mittels elektrochemischer Messungen und NMR-Diffusion-Experimenten näher 

untersucht. 

4.4.1 Einflüsse auf das Porensystem durch Variation der Reaktionslösungs-

zusammensetzung 

Im ersten Schritt sollte hier die Zusammensetzung der Reaktionslösung variiert werden. Hierzu 

wurde die zugegebene Menge an Resorcin zwischen 0.75 g und 2.75 g und an Ethanol zwischen 

0.5 mL und 5.0 mL variiert, während die zugegebene Menge an Formaldehyd (37 %ige Lösung) 

und Salzsäure (0.01 M) mit jeweils 3.0 mL konstant gehalten wurde. Für eine einheitliche Pro-

benbenennung wurden die Proben mit PPM-x-y abgekürzt. Das x steht hierbei für die eingesetzte 

Menge Resorcin in g und das y für das eingesetzte Volumen Ethanol in mL. In Abbildung 83 

sind die Verhältnisse der über 100 Ansätze in einem ternären Diagramm dargestellt. 

 

Abbildung 83: Übersicht der eingesetzten Mengenverhältnisse aller dargestellten Ansätze. 

Die nach Thermopolymerisation und Trocknung erhaltenen Monolithe unterscheiden sich hin-

sichtlich ihrer Größe und Farbe, wie in Abbildung 84 an der Reihe PPM-2.00-y gezeigt. Es wird 

vermutet, dass die rötlichbraune Farbe der RF-Harze durch Chinonmethide hervorgerufen 

wird,[298] die bei der Kondensation von Phenolen mit Formaldehyd als Intermediate gebildet wer-

den.[299] Da diese jedoch sehr instabil sind, wurden sie bisher nur in Puls-Radiolyse-Experimenten 
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oder in festen Argon-Matrizen nachgewiesen.[300–302] Es wird daher angenommen, dass ein kleiner 

Anteil an Chinonmethiden oder ihrer Spiro-Derivate in dem Polymer eingeschlossen sind.[298] In 

der Literatur wird die Farbe von RF-Gelen häufig als Indikator für den Grad der Quervernetzung 

verwendet.[23,298,303] Eine dunklere Färbung soll auf eine stärkere Quervernetzung deuten, während 

hellere Gele weniger stark quervernetzt sein sollen. Dies würde bedeuten, dass bei einer höheren 

Quervernetzung mehr Chinonmethide im Polymer eingeschlossen sind. Die Farbe der Gele kann 

durch den pH-Wert der Reaktionslösung oder auch durch die Verhältnisse von Resorcin zu Kata-

lysator, zu Formaldehyd und zur Lösungsmittelmenge beeinflusst werden, wodurch ebenfalls 

auch die Art und der Grad der Quervernetzung verändert werden.[23,304] 

Ebenfalls in Abbildung 84 zu erkennen ist, dass eine Rissbildung der Monolithe beim Trocknen 

in der Regel nicht auftritt. 

 

Abbildung 84: Foto der Monolithe PPM-2.00-0.50 bis PPM-2.00-1.40 (von links nach rechts, in 0.10-Schritten). 

Bei den in Abbildung 84 gezeigten Monolithen wurde die zugegebene Menge an Resorcin, For-

maldehyd und Salzsäure konstant gehalten. Einzig die zugegebene Menge an Ethanol wurde vari-

iert. Die Verhältnisse von Resorcin zu Katalysator und zu Formaldehyd bleiben somit konstant. 

Um zu untersuchen, ob das Verhältnis von Resorcin zur Lösungsmittelmenge oder der Anteil an 

Ethanol im Syntheselösungsmittel einen Einfluss auf die Quervernetzung hat, wurden 13C-CP-

MAS-NMR-Messungen an zwei Materialien mit unterschiedlichen Ethanol-Anteilen durchge-

führt. Die erhaltenen Spektren und die Zuordnung der Peaks sind in Abbildung 85 gezeigt. Die 

breiten Peaks bei 152 ppm, 131 ppm, 118 ppm, 63 ppm und 22 ppm können entsprechend den 

aromatischen Kohlenstoffen mit –OH, nicht-substituierten aromatischen Kohlenstoffen in meta-

Position zur Hydroxygruppe, substituierten aromatischen Kohlenstoffen in ortho-Position zur 

Hydroxygruppe, Methyletherbrücken (–CH2–O–CH2–) und Methylbrücken (–CH2–) zugeordnet 

werden.[298,305,306] Das Auftreten von Peaks bei 131 ppm und 118 ppm in Verbindung mit dem 

Fehlen von Peaks bei 100 ppm von nichtsubstiuierten Kohlenstoffen in ortho-Position zur Hyd-

roxygruppe impliziert, dass die Addition des Formaldehyds in den ortho- und para-Positionen 

1 cm
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(2,4,6-Position) am Ring erfolgt. Die breiten Peaks bei 63 ppm und 22 ppm zeigen, dass die 

Quervernetzung der Ringe über Methylether- und Methylbrücken erfolgt. 

Generell deutet die Breite der Peaks auf eine geringe Mobilität und unterbundene Beweglichkeit 

des Materials durch eine hochvernetzte Polymerstruktur sowie auf eine strukturelle Inhomogeni-

tät durch mono-, di- und trisubstituierte Resorcinringe hin. Signale, die direkt Chinonen oder 

ihren Derivaten zugeordnet werden können, wurden jedoch nicht gefunden. 

 

Abbildung 85: CP-MAS 13C-NMR Spektren von PPM-2.00-0.70 und von PPM-2.00-2.00. 

Eine direkte Quantifizierung der Farbintensität über Chinone ist somit nicht möglich. Standard-

mäßig liefern CP-NMR-Messungen auch keine quantitativen Ergebnisse, da die Signalintensität 

von der molekularen Mobilität und der Anzahl und Entfernung von nahen Protonen abhängt. 

Die sehr ähnlichen Spektren weisen jedoch auf eine ähnliche Mobilität in den beiden PPMs hin. 

Ausgehend von einer vergleichbaren Kreuzpolarisationsdynamik lässt sich der Grad der Quer-

vernetzung somit durch das Intensitätsverhältnis des Signals der Methylbrücke (22 ppm) zu dem 

des aromatischen Kohlenstoff mit einer OH-Gruppe (152 ppm) quantifizieren.[306] Dieses Me-

thylbrücken-zu-Resorcinring-Verhältnis beträgt für beide Proben ca. 0.9, was auf eine gleiche 

Konnektivität und somit gleiche chemische Zusammensetzung in den Materialien hindeutet. Es 

ist hierbei zu erwähnen, dass dieser Wert kein quantitatives Verhältnis von Methyl- und Resorcin-

Mengen darstellt, da die Signalintensität bei CP-NMR Messungen von der chemischen Struktur 

und der Mobilität der einzelnen funktionellen Gruppen abhängt. Der angegebene Wert ist folg-

lich lediglich semiquantitativ. 
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Abbildung 86: REM-Aufnahmen ausgewählter PPM-2.00-y-Proben mit variierendem Ethanol-Gehalt. 

Die NMR-Messungen konnten die Theorie der farbgebenden Chinone somit nicht bestätigen 

und zeigten auch keine strukturellen Unterschiede zwischen den beiden mit unterschiedlichen 

Mengen Ethanol hergestellten Materialien. Der Farbunterschied muss daher durch andere Effek-

te hervorgerufen werden. 

Die in Abbildung 86 exemplarisch gezeigten REM-Aufnahmen zeigen einen Trend, der zu dem 

des Farbverlaufs passt. Mit Ausnahme von PPM-2.00-0.50 zeigen alle Materialien eine hochporö-

se Struktur, die mit zunehmendem Anteil an Ethanol in der Reaktionslösung feiner wird. Hierbei 

werden die Poren kleiner und die Porenwände dünner. PPM-2.00-0.50 zeigt hingegen ein schein-

bar unporöses Material. Unter Ausschluss von PPM-2.00-0.50 scheint die Farbe folglich mit der 
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Porengröße des Materials zu korrelieren, wobei mit sinkender Porengröße und feinerer Struktur 

die Farbe intensiver bzw. dunkler wird. 

Die gebildete Struktur wird durch einen Phasenseparationsmechanismus hervorgerufen. Durch 

die sauer katalysierte Polymerisation werden zunächst Oligomere gebildet, die in dem Lösungs-

mittelgemisch unterschiedlich gut löslich sind. Je höher der Ethanol-Anteil ist, desto besser ist die 

Löslichkeit der Oligomere in dem Lösungsmittel und desto später tritt die Phasenseparation auf, 

was in einer feineren Porenstruktur mit kleineren Poren resultiert. Durch einen deutlich geringe-

ren Ethanol-Anteil, d. h. bei PPM-2.00-0.50, scheint sich der Phasenseparationsmechanismus zu 

verändern und es wird eine andersartige Struktur gebildet (Abbildung 86). 

 

Abbildung 87: Kleinwinkelröntgenpulverdiffraktogramme von ausgewählten PPM-Proben. 

Zur genaueren Analyse der Materialien wurden Röntgendiffraktogramme und Physisorptions-

messungen an den Materialien durchgeführt. Wie schon die REM-Aufnahmen angedeutet haben, 

zeigen die Materialien auch im Röntgendiffraktogramm keine Ordnung. In Abbildung 87 ist dies 

exemplarisch an vier Messungen von PPMs mit unterschiedlichen Resorcin- und Ethanol-

Anteilen gezeigt. 

Um aus den Physisorptionsmessungen eine quantitative Aussage bezüglich der Porengröße tref-

fen zu können, wurden verschiedene DFT-Kernel und die BJH-Methode miteinander verglichen. 

Dies ist nötig, da die BJH-Methode die Porengröße, speziell bei Poren kleiner als ca. 10 nm, bis 

zu 30 % zu klein bestimmt und mit dieser Methode eine Porengrößenverteilung auch nur aus der 

Desorption bestimmt werden kann.[39] Da jedoch blockierte Poren vorhanden sind und bei klei-
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nen Porensystemen Cavitation auftritt, ist auch eine Auswertung der Porengrößenverteilung aus 

der Adsorption relevant. 

Ein weiteres Problem ist das Material selbst. Durch die zwei Hydroxygruppen an jedem Resor-

cinring ist das Material deutlich hydrophiler als das Kohlenstoff-Material, welches der Berech-

nung des DFT-Kernels zu Grunde liegt.[307] Umgekehrt ist es weniger hydrophil als ein Silica-

Material und somit geben beide Kernelvarianten das System nicht korrekt wieder.  

  

Abbildung 88: Ausgewählte Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) und die durch die DFT-Kernel für zylindri-
sche Poren angepassten Kurven. 

In Abbildung 88 werden die mittels der DFT-Methoden für Kohlenstoff und Silica mit zylindri-

schen Poren berechneten Isothermen mit den gemessenen Isothermen für zwei unterschiedliche 

Materialien verglichen. Beide DFT-Kernel, der für Kohlenstoff- wie auch der für Silica-

Materialien, zeigen eine gute Anpassung an die gemessenen Isothermen. Kernel für sphärische 

oder Schlitzporen haben eine schlechte Übereinstimmung mit den gemessenen Isothermen bzw. 

weisen Artefakte auf, sodass diese hier nicht berücksichtigt werden. 

Beim Vergleich der Porengrößenverteilungen dieser drei Methoden zeigen sich leichte Unter-

schiede. In Abbildung 89 sind diese Porengrößenverteilungen einander gegenübergestellt. Bei 

dem Material mit ca. 10 nm großen Poren (PPM-2.00-1.75) zeigt sich ein deutlicherer Unter-

schied zwischen der Auswertung mit der BJH-Methode und den mittels DFT bestimmen Poren-

größenverteilungen als bei dem Materials mit ca. 40 nm Poren (PPM-2.00-1.20). Das Maximum 
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der nach BJH ermittelten Porengrößenverteilung von PPM-2.00-1.75 liegt wie zu erwarten ca. 

20 % unter dem nach DFT ermittelten. 

 

Abbildung 89: Vergleich der Porengrößenverteilungen der in Abbildung 88 gezeigten Stickstoff-
Physisorptionsisothermen (77 K). Die Berechnung erfolgte mit der BJH-Methode und DFT-Kerneln, basierend auf 
zylindrischen Poren. 

Die Porengrößenverteilungen nach DFT zeigen, wie schon aus der H2(a)-Hystereseform zu er-

kennen, eine deutlich schmalere Porengrößenverteilung bei einer Bestimmung aus der Desorpti-

on als bei einer Bestimmung aus der Adsorption. Das Maximum der Porengrößenverteilung lässt 

sich daher, besonders bei Materialien mit großen Mesoporen, nur schwierig aus der Adsorption 

bestimmen. Bei der Bestimmung aus der Desorption liegt das Maximum der Porengrößenvertei-

lung bei der Verwendung des Silica-Kernels ca. 5 % ((PPM-2.00-1.75) bzw. 15 % (PPM-2.00-

1.20) über dem bei der Verwendung des Kohlenstoff-Kernels. Aufgrund der Oberflächenchemie 

des RF-Harzes, welche zwischen der eines Kohlenstoff- und eines Silica-Materials liegt, lässt sich 

keine Aussage darüber treffen, welcher Wert mehr der Realität entspricht. Bei den Porengrößen-

verteilungen von Materialien mit großen Mesoporen zeigt sich, dass der Kohlenstoff-Kernel auf 

knapp über 30 nm bzw. 50 nm Porengröße (bei einer Bestimmung aus der Adsorption bzw. aus 

der Desorption) beschränkt ist. Der Silica-Kernel gibt hingegen Porengrößenverteilungen bis ca. 

80 nm wieder. In dieser Arbeit wird daher der Silica-Kernel für die Berechnung der Porengrö-

ßenverteilungen für die PPMs verwendet, da dieser zwar wie auch der Kohlenstoff-Kernel einen 

Fehler bezüglich der realen Porengröße aufweist, jedoch einen größeren Bereich an Porendurch-

messern wiedergibt. Er ist somit besser geeignet, Systeme mit kleinen und Systeme mit großen 

Mesoporen mit derselben Methode zu vergleichen, was in dem hier vorliegenden System sehr 
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hilfreich ist. Die mittels Weichtemplat-Verfahren hergestellten und in den vorherigen Kapiteln 

gezeigten Materialien weisen nur kleine Mesoporen auf, sodass dort auch Kohlenstoff-Kernel zur 

Auswertung herangezogen werden konnten. Wie bereits erwähnt sind beide Kernel Möglichkei-

ten fehlerbehaftet und entsprechen nur näherungsweise der Realtität. 

 

Abbildung 90: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) ausgewählter PPM-2.00-y-Proben mit von unten nach 
oben steigendem Ethanol-Gehalt. Um die Übersichtlichkeit zu erhöhen, sind die Isothermen um 250 cm3∙g-1 gegen-
einander verschoben, mit Ausnahme der von PPM-2.00-5.00, welche um 100 cm3∙g-1 verschoben wurde. 

Abbildung 90 zeigt die Physisorptionsisothermen einer Reihe ausgewählter PPM-2.00-y-

Materialien, bei denen das molare Formaldehyd-zu-Resorcin-Verhältnis durch eine konstant ge-

haltene Zugabe an Resorcin stets 2.2 beträgt, was einem leichten Überschuss an Formaldehyd 

entspricht. Die zugegebene Menge an Ethanol wurde hierbei von 0.50 mL bis 5.0 mL variiert. 

Der Isothermenverlauf verändert sich mit ansteigender Menge an zugegebenem Ethanol von 

einer Typ-II-Isotherme bei PPM-2.00-0.50 über eine Typ-IV(a)-Isotherme mit H2(a)-Hysterese 

zu einer Typ-IV(b)-Isotherme mit Niederdruckhysterese bei PPM-2.00-5.00.  
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Abbildung 91: Porengrößenverteilungen der ausgewählten PPM-2.00-y-Proben, berechnet mit dem DFT-Kernel für 
zylindrische Poren in Silica-Materialien aus den Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K). Die Porengrößenvertei-
lungen, die mit gefüllten Symbolen dargestellt sind, wurden aus der Adsorption und die mit offenen Symbolen aus 
der Desorption berechnet. Zur Erhöhung der Übersichtlichkeit ist die x-Achse logarithmisch unterteilt. 

Dies zeigt, wie bereits in den REM-Aufnahmen deutlich wurde, dass ein zunehmender Ethanol-

Anteil in der Reaktionslösung Materialien mit kleineren Poren generiert. Für eine genauere Be-

trachtung wurden aus den Physisorptionsisothermen die Porengrößenverteilungen mittels DFT 

berechnet. Aufgrund von Cavitationseffekten in den Materialien PPM-2.00-2.75 und PPM-2.00-

2.75 wurden deren Porengrößenverteilungen im Gegensatz zu den restlichen aus der Adsorption 

bestimmt. Die Porengrößenverteilungen sind in Abbildung 91 der Übersichtlichkeit halber mit 

logarithmischer Skalierung dargestellt. Es wird deutlich, dass sich über eine Variation der zugege-

benen Menge an Ethanol die Porengröße des Materials über den gesamten Mesoporenbereich – 

und darüber hinaus – einstellen lässt. Materialien mit einer Ethanol-Zugabe von 1.10 mL oder 

weniger zeigen Makroporen, wobei diese mittels Stickstoff-Physisorption nur für PPM-2.00-1.10 

(dPore  60 nm) noch abgebildet werden können. Für Materialien mit größeren Poren wäre eine 

andere Methode der Porengrößenbestimmung, z. B. Quecksilber-Porosimetrie, nötig. Bei wei-

chen Materialien wie Polymeren ist eine direkte Messung mittels Quecksilber-Intrusion auf 

Grund des hohen Druckes nicht möglich, da das Material zu stark komprimiert wird.[308,309] Da 

dies auch bei den vorliegenden Materialien der Fall ist, kann nur auf die Physisorption als Metho-

de zur Porengrößenbestimmung zurückgegriffen werden. 
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Die Ergebnisse der Physisorptionsmessungen aller PPM-2.00-y-Materialien über die in Abbil-

dung 90 bzw. Abbildung 91 exemplarisch gezeigten Messungen hinaus sind in Abbildung 92 in 

Abhängigkeit des Ethanol-Anteils der Reaktionslösung dargestellt. 

 

Abbildung 92: Abhängigkeiten der BET-Oberfläche (links), des Porenvolumens und des mittleren Porendurchmes-
sers (rechts) von der eingesetzten Menge an Ethanol bzw. vom eingesetzten molaren Verhältnis von Ethanol zu 
Wasser bei den PPM-2.00-y-Proben. Die offenen Symbole im rechten Diagramm stehen für Messungen, bei denen 
die Adsorption eventuell kein Plateau erreicht. Bei diesen Proben sind die Porendurchmesser größer, als es eine 
Stickstoff-Physisorption mit den angewandten Messparametern bestimmen kann, wodurch die Porenvolumen nicht 
korrekt wiedergegeben werden können. Die mittleren Porendurchmesser (> 5 nm) wurden mit dem QSDFT-Kernel 
für Silica-Materialien mit zylindrischen Poren aus der Desorption bestimmt. Für Poren < 5 nm wurde die Adsorpti-
onsdaten verwendet. 

Während Materialien mit einer zugegebenen Menge an Ethanol zwischen 1 mL und 2 mL, was 

einem n(EtOH/H2O) von 0.103 bzw. 0.206 entspricht, ein Maximum in der BET-Oberfläche 

zeigen, ist bei dem Porendurchmesser und dem Porenvolumen mit ansteigendem Ethanolanteil 

ein exponentieller Abfall zu beobachten. Der mittlere Porendurchmesser und das Porenvolumen 

lässt sich nur für Materialien mit mehr als ca. 1 mL (n(EtOH/H2O) > 0.103) zugegebenem 

Ethanol mit der Stickstoffphysisorption bestimmen. Bei Materialien mit geringerem Ethanolanteil 

bilden sich zu große Poren, sodass in der Physisorptionsisotherme bei hohen Relativdrücken 

nicht sicher ein Plateau erreicht wird. Diese Unsicherheit bei der Bestimmung der Porenvolumen 

ist durch Darstellung der Werte mit offenen Symbolen gekennzeichnet. 

Das Maximum der BET-Oberfläche von 220–250 m2∙g-1 korreliert somit mit mesoporösen PPMs. 

Bei Materialien mit größeren Poren sinkt die BET-Oberfläche mit sinkendem Ethanol-Anteil 

linear bis auf 9 m2∙g-1 bei PPM-2.00-0.50. Auch bei Materialien mit einer zugegebenen Menge an 

Ethanol von mehr als 2 mL (n(EtOH/H2O) von 0.206) ist ein leichter Abfall der BET-
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Oberfläche zu beobachten, was mit einem Abflachen der Kurven des Porenvolumens und des 

Porendurchmessers zusammenpasst. 

Die Korrelation zwischen dem mittleren Porendurchmesser und dem Porenvolumen zeigt wie 

auch die Form der Physisorptionsisothermen und die daraus resultierenden Porengrößenvertei-

lungen, dass so gut wie keine Mikroporen in den Materialien vorliegen. Dies lässt sich durch zwei 

Gründe erklären. Zum einen müsste der Ethanol-Gehalt so stark erhöht werden, dass das Materi-

al nicht mehr unter den gegebenen Bedingungen aushärtet, zum anderen weist das Polymer eine 

gewisse Flexibilität auf, wodurch mögliche gebildete Mikroporen beim Trocknen auf Grund der 

hierbei entstehenden Kapillarkräfte kollabieren würden. Hierdurch lässt sich auch das Maximum 

der BET-Oberfläche bei einem n(EtOH/H2O) von 0.103 bzw. 0.206 erklären. Mit sinkendem 

Porendurchmesser steigt wie erwartet die spezifische Oberfläche, da die Porenwände dünner 

werden. Werden die Porendurchmesser jedoch zu klein – im Bereich von kleinen Mesoporen -, 

so kollabieren diese zum Teil beim Trocknen und reduzieren somit die Porosität, was sich auch 

in einer geringeren BET-Oberfläche widerspiegelt.  

 
Abbildung 93: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) und die dazugehörigen Porengrößenverteilungen 
(rechts) der PPM-x-1.50-Proben. Die Porengrößenverteilungen wurden aus der Desorption mit dem DFT-Kernel für 
zylindrische Poren in Silica-Materialien berechnet. Um die Übersichtlichkeit zu verbessern, sind die Isothermen um 
je 200 cm3∙g-1 und die Porengrößenverteilungen um je 0.05 cm3∙g-1 gegeneinander verschoben. 
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Ein solch starker Einfluss, wie ihn der Ethanol-Anteil an der Struktur des resultierenden Materi-

als hat, zeigt sich bei einer Variation der eingesetzten Menge an Resorcin nicht. In Abbildung 93 

sind die Physisorptionsisothermen und die dazugehörigen Porengrößenverteilungen der PPM-x-

1.50-Materialien abgebildet. Alle Materialien zeigen eine Typ-IV(a)-Isotherme mit einer H2(a)-

Hysterese, was auf Mesoporen mit pore-blocking-Effekten hindeuten. Die Porengrößenverteilungen 

wurden daher aus der Desorption bestimmt und zeigen eine Variation des mittleren Poren-

durchmessers zwischen 16 nm und 20 nm ohne eine Abhängigkeit zur eingesetzten Menge an 

Resorcin. 

 

Abbildung 94: Abhängigkeiten der BET-Oberfläche (links) sowie des Porenvolumens und des mittleren Poren-
durchmessers (rechts) von der eingesetzten Menge an Resorcin bei einem konstanten molaren Verhältnis von Wasser 
zu Ethanol von 6.47 (PPM-x-1.50-Proben). 

In Abbildung 94 sind die Ergebnisse der Physisorptionsmessungen der PPM-x-1.50-Materialien 

noch einmal graphisch in Abhängigkeit von der eingesetzten Menge an Resorcin dargestellt. Bei 

dem Porenvolumen und dem mittleren Porendurchmesser ist, wie bereits erwähnt, keine Abhän-

gigkeit von der eingesetzten Menge an Resorcin zu erkennen. Bei der BET-Oberfläche zeigt sich 

hingegen erneut die Ausbildung eines Maximums. Die zugegebene Menge an Resorcin wurde 

zwischen 0.75 g und 2.75 g variiert. Durch diese Variation wird nicht nur die Resorcinkonzentra-

tion in der Reaktionslösung, dargestellt auf der x-Achse in Abbildung 94, verändert, sondern es 

wurde auch das Formaldehyd-zu-Resorcin-Verhältnis entsprechend von 5.9 bis 1.6 variiert. Die 

maximale BET-Oberfläche von 248 m2∙g-1 wird bei einem Verhältnis von 3.0 Äquivalenten For-

maldehyd pro Resorcin (PPM-1.50-1.50) erreicht. Durch eine Variation des Verhältnisses von 

Formaldehyd zu Resorcin wird nicht nur die Quervernetzung der Resorcinringe in dem Polymer, 
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sondern auch die Dichte des Polymers verändert. Eine Erhöhung der Resorcinmenge, welche in 

der Literatur häufig auch als eine Erhöhung der Monomerkonzentration bzw. Abnahme des Ver-

dünnungsfaktors bezeichnet wird, resultiert bekanntermaßen in einer Erhöhung der spezifischen 

Oberfläche. Eine damit außerdem einhergehende Erhöhung des Resorcin-zu-Katalysator-

Verhältnisses sorgt hingegen für eine Verringerung der spezifischen Oberfläche.[23]  

Ein weiterer wichtiger Faktor, auch für das Porenvolumen und die Porengröße des resultierenden 

Materials, ist die Schrumpfung des Materials während der Trocknung. Der Durchmesser verrin-

gert sich von 10.6 mm bei PPM-2.75-1.50 auf 7.3 mm bei PPM-0.75-1.50. Dass dies jedoch kei-

nen Einfluss auf die Porengröße bzw. das Porenvolumen hat, liegt an der ebenfalls verringerten 

Monomerkonzentration, welche die Quervernetzung und Dichte des Polymers verändert, 

wodurch das Polymer stärker schrumpft. 

Der Trend der BET-Oberfläche in Abhängigkeit von der zugegeben Menge an Resorcin lässt sich 

somit nur durch eine Überlagerung verschiedener Effekte erklären und nicht einem einzelnen 

zuordnen. Jedoch zeigen die ähnlichen Werte für die mittleren Porendurchmesser, welchen gro-

ßen Einfluss der Ethanolanteil auf die Struktur des resultierenden Materials hat. 

Eine Übersicht der Ergebnisse aus den Physisorptionsmessungen ist in Abbildung 95 farbig in 

ternäre Übersichtsdiagramme eingezeichnet, was die genannten Trends noch einmal für alle her-

gestellten Materialien zeigt. 
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Abbildung 95: Darstellung der erhaltenen BET-Oberflächen, Porenvolumen und mittleren Porendurchmesser in 
Abhängigkeit von den eingesetzten Verhältnissen von Resorcin zu Ethanol. Die offenen Symbole im mittleren Dia-
gramm stehen für Messungen, bei denen die Adsorption eventuell kein Plateau erreicht, wodurch die Porenvolumen 
eventuell nicht korrekt wiedergegeben werden können. 
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4.4.2 Einflüsse auf das Porensystem durch die Trocknung 

Im vorherigen Kapitel wurde bereits erwähnt, dass die Trocknung, bzw. die Schrumpfung des 

Materials einen großen Einfluss auf die Struktur des resultierenden Materials hat, weshalb in die-

sem Kapitel näher auf die Möglichkeiten bei der Trocknung der Materialien eingegangen wird. 

 

Abbildung 96: Foto der Proben PPM-2.00-0.50 bis PPM-2.00-2.50 (von links nach rechts). Die Proben wurden 
dreigeteilt und unterschiedlich getrocknet. Der obere Teil wurde direkt mit Umluft getrocknet (Xerogel), die beiden 
anderen Teile nach einem Austausch des Syntheselösungsmittels gegen Ethanol ebenfalls mit Umluft getrocknet 
(unterer Teil; Xerogel, EtOH-getauscht) bzw. mit überkritischem CO2 getrocknet (mittlerer Teil; Aerogel). 

In Abbildung 96 lässt sich bereits erkennen, dass die Behandlung vor der Trocknung bzw. die 

Art der Trocknung einen großen Einfluss auf die makroskopischen Maße und die Farbe des re-

sultierenden Materials hat. Die hier gezeigten Monolithe wurden nach der Polymerisation in drei 

Teile zerteilt und unterschiedlich getrocknet. Während der obere Teil regulär in einem Umluft-

ofen bei 60 °C getrocknet wurde, um ein Xerogel zu erzeugen, wurde vor der Trocknung des 

unteren Teils das Syntheselösungsmittel in diesem durch Ethanol ausgetauscht. Der Austausch 

des Wassers aus der Syntheselösung reduziert die Kapillarkräfte während des Trocknungsprozes-

ses, was die Schrumpfung reduziert. Um eine Schrumpfung durch Kapillarkräfte auf ein Mini-

mum zu reduzieren, wurde der mittlere Teil der Monolithen nach einem Lösungsmittelaustausch 

mit absolutem Ethanol mit überkritischem CO2 getrocknet. 

Die Durchmesser der Monolithe hängen hierbei nicht nur von dem Ethanolanteil, sondern auch 

von der Art der Trocknung ab. Im Allgemeinen lässt sich sagen, je geringer die Kapillarkräfte bei 

der Trocknung sind, desto geringer fällt die Schrumpfung des Materials aus. In Abbildung 97 ist 

dies graphisch anhand des Monolithdurchmessers dargestellt. Hier zeigt es sich jedoch, dass bei 
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hohen Ethanol-Anteilen, d. h. bei kleinen Porendurchmessern, leichte Abweichungen bei dem 

Ethanol-ausgetauschten Xerogel auftreten. 

 

Abbildung 97: Vergleich der Monolithdurchmesser in Abhängigkeit von der Trocknungsart und dem Ethanolanteil. 

Dass auch bei einer Trocknung mit überkritischem CO2 eine Schrumpfung des Materials, ausge-

hend von dem Durchmesser des Synthesegefäßes von 14.8 mm, um mindestens 13 % auftritt, 

liegt an der geringen verbliebenen Oberflächenspannung. Diese sorgt, gerade bei kleinen Poren 

oder wenn die Materialdichte bzw. -stabilität gering ist, für eine Schrumpfung des Materials.[310] 

Die Farben der Materialien folgen, unabhängig der verwendeten Trocknungsmethode und erneut 

mit Ausnahme von PPM-2.00-0.50, einem Trend von hell- zu dunkelbraun in Abhängigkeit vom 

Ethanolanteil. Auch scheint das Ausmaß der Schrumpfung einen Einfluss zu haben. Die Aeroge-

le, welche deutlich weniger stark geschrumpft sind, weisen auch eine deutlich hellere Färbung auf. 

Dies passt zu den bisherigen Ergebnissen, welche zeigen, dass die Farbe von der Porengröße 

bzw. der Porenwandstärke und von der Struktur des Materials abhängt (vgl. Kapitel 4.4.1). 

Beim Vergleich der REM-Aufnahmen der unterschiedlichen Aero- und Xerogele (s. Abbildung 

98) ist erkennbar, dass die Struktur der Materialien gleich bleibt und somit durch die starke 

Schrumpfung während der konvektiven Trocknung nicht beeinflusst wird. Eine Verringerung der 

Porendurchmesser lässt sich anhand der REM-Aufnahmen jedoch nur erahnen. Die etwas stabi-

lere und weniger poröse Struktur des PPM-2.00-0.50 zeigt sich auch bei dem entsprechenden 

Aerogel, was die nicht in den Trend passende Farbe erklärt. 
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Abbildung 98: REM-Aufnahmen von Aero- und Xerogelen mit unterschiedlichen Ethanolgehalten im Vergleich. 

Für eine quantitative Betrachtung des Porensystems wurden die unterschiedlich getrockneten 

Materialien mittels Stickstoff-Physisorption untersucht. Die Physisorptionsisothermen sind mit 

den dazugehörigen Porengrößenverteilungen in Abbildung 99 dargestellt. Bei allen Trock-

nungsmethoden zeigt sich mit zunehmendem Ethanolanteil der Übergang von einer Typ-II- zu 

einer Typ-IV(a)-Isotherme mit einer H2(a)-Hysterese. Die Porengrößenverteilungen lassen sich 

erst ab einem Ethanolanteil von 1.30 mL mit der Stickstoff-Physisorption bestimmen und somit 
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vergleichen. Die Aerogele zeigen erkennbar größere Porendurchmesser und deutlich größere 

Porenvolumen als die entsprechenden Xerogele. Um die Unterschiede in den BET-Oberflächen, 

Porenvolumen und Porendurchmessern besser vergleichen zu können, sind diese in Abbildung 

100 und in Abbildung 101 in Abhängigkeit vom Ethanol-zu-Wasser-Verhältnis graphisch darge-

stellt. Für eine bessere Datenbasis sind die Werte der weiteren im Rahmen dieser Arbeit herge-

stellten Xerogele ebenfalls eingezeichnet. 

 

Abbildung 99: Vergleich der Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, links) und der dazugehörigen Porengrö-
ßenverteilungen (rechts) von porösen Monolithen mit unterschiedlichen Ethanolgehalten, dargestellt über unter-
schiedliche Trocknungsmethoden. Die Porengrößenverteilungen wurden aus der Desorption mit dem DFT-Kernel 
für zylindrische Poren in Silica-Materialien berechnet. 

Wie aus den Physisorptionsisothermen in Abbildung 99 bereits ersichtlich, zeigen sich nur bei 

PPM-2.00-2.00 und PPM-2.00-2.50 größere Unterschiede in der BET-Oberfläche zwischen den 

Trocknungsmethoden. In Abbildung 100 sind die BET-Oberflächen in Abhängigkeit vom 

Ethanol-Anteil dargestellt, was die Unterschiede besser verdeutlicht. Abhängig von der verwen-

deten Trocknungsmethode unterscheiden sich die BET-Oberflächen mit zunehmendem Ethano-
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lanteil stärker voneinander. Die Aerogele weisen die größten BET-Oberflächen auf, während ein 

Lösungsmittelaustausch vor der Trocknung bei hohen Ethanol-Anteilen in niedrigeren BET-

Oberflächen resultiert. 

 

Abbildung 100: Vergleich der BET-Oberflächen der über unterschiedliche Trocknungsmethoden hergestellten 
PPMs in Abhängigkeit vom Ethanolgehalt. Die Daten weiterer Xerogele sind für eine bessere Datenbasis ebenfalls 
eingezeichnet. 

Für eine Betrachtung des mittleren Porendurchmessers und des Porenvolumens liefern nur die 

Materialien mit Ethanolanteil von mehr als 1.3 mL verwertbare Daten. Diese sind in Abbildung 

101 graphisch dargestellt und zeigen ebenfalls deutlich den größeren mittleren Porendurchmesser 

sowie das größere Porenvolumen bei den Aerogelen. 
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Abbildung 101: Vergleich der mittleren Porendurchmesser (links) sowie der Porenvolumen (rechts) der über unter-
schiedliche Trocknungsmethoden hergestellten PPMs in Abhängigkeit vom Ethanolgehalt. Die offenen Symbole im 
rechten Diagramm stehen für Messungen, bei denen die Adsorption eventuell kein Plateau erreicht, wodurch die 
Porenvolumen eventuell nicht korrekt wiedergegeben werden können. 

Eine verglichen mit den entsprechenden Xerogelen größere BET-Oberfläche, ein größerer mitt-

lerer Porendurchmesser und ein größeres Porenvolumen der Aerogele war auf Grund der stark 

verminderten Schrumpfung des Materials zu erwarten. Die genauen Werte der Physisorptions-

messungen der verschiedenen Materialien sind in Tabelle 17 aufgelistet. Die Werte für die Etha-

nol-ausgetauschten Materialien fallen jedoch ungewöhnlicherweise geringer aus als die der ent-

sprechenden unausgetauschten Xerogele. Dies deutet auf eine nicht vollständige Polymerisation 

hin, sodass das Polymer sich bei dem Lösungsmittelaustausch durch Auswaschen von nicht ge-

bundenen Mono- bzw. Oligomeren verändert. Dies reduziert die Stabilität und Teile des Poren-

systems kollabieren, wodurch die Porosität reduziert wird. Basisch katalysierte RF-Gele werden 

daher häufig vor einem Lösungsmittelaustausch mit einer verdünnten Säure behandelt, um die 

Polykondensation zu beenden und die Quervernetzung zu erhöhen.[311–313] 

Bei einer unterkritischen Trocknung (ohne Lösungsmittelaustausch) im Umluftofen bei 60 °C 

dauert es ca. 10 Tage, bis eine vollständige Trocknung der Xerogele erreicht ist. Die überkritische 

Trocknung ist ebenfalls zeitintensiv und kann auf Grund der limitierenden Größe der Autoklaven 

nicht im größeren Maßstab angewendet werden. Auch wenn mittels überkritischer Trocknung 

insbesondere bei Materialien mit kleinen Mesoporen deutlich höhere BET-Oberflächen und Po-
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renvolumen erzielt werden können, so ist auf Grund der limitierten Ansatzgröße die konventio-

nelle Trocknung vorzuziehen. 

Tabelle 17: Ergebnisse der Physisorptionsmessungen der über unterschiedliche Trocknungsmethoden hergestellten 
PPMs in Abhängigkeit vom Ethanolgehalt. Porenvolumen von Materialien, bei denen eventuell kein Plateau in der 
Physisorptionsisotherme erreicht wurde, sind mit * gekennzeichnet. 

Ethanolgehalt 

/ PPM-2.00- 

BET-Oberfläche 

/ m2∙g-1 

Porenvolumen 

/ cm3∙g-1 

mittlerer Poren-

durchmesser / nm 

Aero Xero 
Xero-

EtOH 
Aero Xero 

Xero-

EtOH 
Aero Xero 

Xero-

EtOH 

0.50 15 9 8 0.03* 0.03* 0.02* n.b. n.b. n.b. 

0.70 67 66 55 0.23* 0.25* 0.37* n.b. n.b. n.b. 

1.00 157 153 129 0.95* 1.08* 1.02* n.b. n.b. n.b. 

1.30 208 189 161 1.27 0.75 0.95 45 29 38. 

2.00 210 194 92 0.90 0.30 0.15 18 7 8 

2.50 269 173 9 0.83 0.17 0.01 15 5 n.b. 

 

In Abbildung 102 sind noch einmal die Ergebnisse der Physisorptionsmessungen aller hergestell-

ten PPM-2.00-y-Xerogele in Abhängigkeit vom Ethanolanteil der Reaktionslösung dargestellt, 

wobei die Daten abhängig von der Charge, in der sie hergestellt wurden, eingefärbt sind. Fehler-

balken sind nicht eingezeichnet, da sie für das Ethanol-zu-Wasser-Verhältnis innerhalb der Sym-

bolbreite liegen. Erkennbar ist, dass die Werte der in Schwarz dargestellten Charge etwas unter 

der in Gelb dargestellten liegen. Die größten Unterschiede zwischen den Chargen bezüglich der 

BET-Oberfläche (189 m2∙g-1 zu 239 m2∙g-1) und des Porenvolumens (0.75 cm3∙g-1 zu 0.94 cm3∙g-1) 

treten bei PPM-2.00-1.30 auf. Die größte Differenz beim mittleren Porendurchmesser zeigt 

PPM-2.00-1.20 mit einem Unterschied von 45 nm zu 57 nm in Abhängigkeit von der Charge. 

Dies zeigt sehr deutlich, dass die Trocknung mit der einhergehenden Veränderung des Materials 

einen nicht unerheblichen Einfluss auf das resultierende Material hat. Für reproduzierbare Er-

gebnisse ist somit eine einheitliche und langsame Trocknung der Materialien nötig. Bei einer zu 

schnellen Trocknung der Materialien im Umluftofen, z. B. durch Entfernen des Synthesegefäßes, 

neigen die Monolithe zu Rissbildung. 
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Abbildung 102: Vergleich der Reproduzierbarkeit der Synthese anhand der BET-Oberflächen (links), des Porenvo-
lumens (Mitte) und des mittleren Porendurchmessers (rechts). Die unterschiedlichen Chargen sind farblich unter-
schiedlich gekennzeichnet. Der Fehler bei dem Ethanol-zu-Wasser-Verhältnis liegt innerhalb der Symbolbreite. 

Wie bereits erwähnt ist die konvektive Trocknung im Umluftofen die wirtschaftlichste Variante. 

Für weitere Untersuchungen sind zum Teil jedoch auch die Abmessungen der entstandenen Mo-

nolithe relevant, sodass neben den intrinsischen Charakteristika auch die Schrumpfung während 

des Trocknungsprozesses bei der Auswahl der notwendigen Reaktionslösungszusammensetzung 

von Bedeutung ist. 

Die hier vorgestellten Materialien wurden u.a. für eine elektrochemische Untersuchung herge-

stellt. Um diese Materialien jedoch korrekt elektrochemisch untersuchen zu können, ist ein Mo-

nolithdurchmesser von mindestens 9 mm, um die Elektrode vollständig zu bedecken, und maxi-

mal 11 mm, damit die Probe noch in die Messzelle passt, erfoderlich. Bei zu großen Monolith-

durchmessern müssen diese mechanisch bearbeitet werden, wodurch sie häufig platzen. 

Für die Auswahl der richtigen Reaktionslösungszusammensetzung, um Monolithe für spätere 

Messungen herstellen zu können, sind in Abbildung 103 die Durchmesser farbig in einem ternä-

ren Diagramm in Abhängigkeit der Reaktionslösungszusammensetzung eingezeichnet. Die für 

diese Arbeit relevanten Durchmesser von 9 mm und 11 mm sind mit roten Linien markiert. 

Hierbei zeigt sich erneut, dass die Monolithdurchmesser von großen zu kleinen Porendurchmes-

sern und von hohen zu niedrigen Resorcin-Anteilen abnehmen. 

Bei den vielversprechendsten Materialien handelt es sich um PPM-2.00-y. Die Monolithe PPM-

2.00-1.10 bis PPM-2.00-1.90 decken Porendurchmesser von 60 nm bis 10 nm ab, haben die nöti-
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gen Durchmesser und besitzen durch einen Formaldehyd-Überschuss (Formaldehyd-zu-

Resorcin-Verhältnis 2.2) die nötige Quervernetzung der Resorcinringe. 

 

Abbildung 103: Darstellung der erhaltenen Monolithdurchmesser in Abhängigkeit von den eingesetzten Verhältnis-
sen von Resorcin zu Ethanol nach einer Trocknung bei 60 °C im Umluftofen bei einem Synthesegefäßdurchmesser 
von 14.8 mm. Die Konturlinien haben einen Abstand von 1 mm. 

4.4.3 Thermische Stabilität von porösen RF-Harzen 

Die thermische Stabilität der hergestellten Polymere wurde anhand der Monolithe mit einem Re-

sorcin-Anteil von 2.00 g (PPM-2.00-y) untersucht. Es zeigte sich hierbei ein Unterschied in der 

thermischen Stabilität zwischen den unterschiedlichen Materialien von über 160 K. Daher wur-

den weitere Messungen durchgeführt, um dieses Phänomen zu ergründen, welches in der Litera-

tur noch nicht ausführlich beschrieben wurde. Zwar haben Kinnertová und Slovák in ihren Mes-

sungen einen ähnlichen Effekt bei einem mesoporösen Material mit Flaschenhalsporen beobach-

tet und Diffusionsprobleme als möglichen Grund genannt, dieses Phänomen jedoch nicht näher 

untersucht.[314] Die in diesem Kapitel gezeigten Daten wurden bereits veröffentlicht.[315] 

In Abbildung 104 sind die die Ergebnisse der Thermogravimetriemessungen von PPM-2.00-0.70 

bis PPM-2.00-5.00 gezeigt, welche mit einer Heizrate von 5 K∙min-1 an Luft gemessen wurden. 

Alle Materialien sind hierbei bis mindestens 250 °C stabil, bevor ein stärkerer Masseverlust auf-

tritt. Während die Kurvenverläufe der Materialien mit einem Ethanol-Anteil von 1.60 mL und 

weniger beinahe deckungsgleich verlaufen, zeigt sich bereits bei PPM-2.00-1.70 eine Abweichung 

in der Verbrennungsgeschwindigkeit, d. h. in der Steigung der Kurve, und ab PPM-2.00-1.75 
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verschiebt sich auch der Beginn der Verbrennung zu höheren Temperaturen. Bei Materialien mit 

höheren Ethanol-Anteilen ist außerdem eine zweistufige Verbrennung erkennbar. 

 

Abbildung 104: Thermogravimetriemessungen der verschiedenen PPM-2.00-y-Proben an Luft mit einer Heizrate 
von 5 K/min. Die unterschiedlichen Restmassen sind auf Messungenauigkeiten wie Wägefehler und Fehler bei der 
Auftriebskorrektur zurückzuführen.  

Um den Trend der Verbrennungstemperaturverschiebung besser darzustellen, wurden in Abbil-

dung 105 die Temperaturen bei einem Masseverlust von 50 % (T50 %) in Abhängigkeit vom mitt-

leren Porendurchmesser der einzelnen Materialien dargestellt. Deutlich erkennbar ist hier der 

beinahe exponentielle Anstieg des T50 % mit abnehmendem Porendurchmesser. Der Unterschied 

zwischen den Extremen PPM-2.00-5.00 und PPM-2.00-0.70 beträgt hierbei 162 K. 

100 200 300 400 500 600 700

0

20

40

60

80

100

R
e

s
tm

a
s
s
e

 /
 %

Temperatur / °C

 PPM-2.00-5.00

 PPM-2.00-2.75

 PPM-2.00-2.50

 PPM-2.00-2.25

 PPM-2.00-2.00

 PPM-2.00-1.75

 PPM-2.00-1.70

 PPM-2.00-1.60

 PPM-2.00-1.40

 PPM-2.00-1.35

 PPM-2.00-1.25

 PPM-2.00-1.20

 PPM-2.00-1.10

 PPM-2.00-0.70

an Luft



 4 Ergebnisse und Diskussion 

 
 

163 

 

Abbildung 105: Abhängigkeit der Verbrennungstemperatur vom mittleren Porendurchmesser, dargestellt durch die 
Temperatur bei 50 % Gewichtsverlust. Der mittlere Porendurchmesser des makroporösen PPM-2.00-0.70 konnte 
nicht mittels Physisorptionsmessungen bestimmt werden, weshalb die Achse unterbrochen dargestellt ist. 

Für ein näheres Verständnis der Prozesse während der Verbrennung der Materialien wurden die 

Emissionsgase zweier Analysen mittels gekoppelter Massen- sowie Infrarotspektrometrie unter-

sucht. Hierzu wurden die Materialien PPM-2.00-2.75 (ca. 5 nm Porendurchmesser) und PPM-

2.00-1.60 (ca. 21 nm Porendurchmesser) ausgewählt, da diese neben einer großen Differenz in 

T50 % auch unterschiedliche Verläufe zeigen. Die Thermogravimetriemessungen und eine Auswahl 

an m/z-Signalen dieser Messungen sind in Abbildung 106 gezeigt. Die unterschiedlichen Ver-

brennungsverläufe sind hier deutlich sichtbar. Während PPM-2.00-1.60 zwei Stufen aufweist, sind 

bei PPM-2.00-2.75 deutlich drei erkennbar. 

Die Messungen erfolgten erneut mit einer Heizrate von 5 K∙min-1, jedoch in synthetischer Luft 

(Ar : O2 = 80 : 20), damit die Signale des Stickstoffs (m/z =14 bzw. 28) nicht die anderer Emissi-

onsgase wie z. B. CO (m/z = 28) überlagert. Die in der Abbildung 106 dargestellten m/z-

Verhältnisse von 18, 29, 44 und 45 zeigen das Freiwerden der wichtigsten Emissionsgase Wasser, 

Formaldehyd, Kohlenstoffdioxid und Ethanol. Die gezeigten Multiplikationsfaktoren beziehen 

sich hierbei auf die maximale Intensität des stärksten Signals, in diesem Fall m/z = 44 von PPM-
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Abbildung 106: Thermoanalyse von zwei ausgewählten Proben mit 5 nm (PPM-2.00-2.75) bzw. 21 nm (PPM-2.00-
1.60) mittlerem Porendurchmesser in Ar/O2 (80/20) mit einer Heizrate von 5 K/min. Die unterschiedlichen Rest-
massen sind auf Messungenauigkeiten wie Wägefehler und Fehler bei der Auftriebskorrektur zurückzuführen. 

Bei der Betrachtung der Ionenstromsignale wird deutlich, dass auch der auf den ersten Blick 

zweiteilige Verlauf von PPM-2.00-1.60 aus drei Abschnitten besteht und bei PPM-2.00-2.75 las-

sen sich beim Signal von m/z 18 (Wasser) sogar vier Bereiche erkennen. Als erstes wird bei bei-

den Materialien unterhalb von 200 °C oberflächlich adsorbiertes Wasser frei. Auf Grund der grö-

ßeren Poren, d. h. eines geringeren Adsorptionspotentials, tritt dies bei PPM-2.00-1.60 bereits bei 

einer etwas geringeren Temperatur von ca. 100  °C auf als bei PPM-2.00-2.75 (ca. 130 °C). An-

schließend wird von ca. 100 °C bis 300 °C Formaldehyd (m/z = 29, CHO+-Fragment) und Etha-

nol (m/z = 45, C2H5O
+-Fragment) freigesetzt. Da die Signale von m/z = 29 bzw. 45 häufig von 

13CO bzw. 13CO2 überlagert sind, wurde die Anwesenheit von Formaldehyd und Ethanol zusätz-

lich durch ein gekoppeltes IR-Spektrometer verifiziert (s. Abbildung 107 IR-Spektrum von 

PPM-2.00.2.75 bei 150 °C). Formaldehyd und Ethanol stammt in diesem Temperaturbereich zum 

einen aus der Freisetzung von in den Porenwänden eingeschlossenem Edukt bzw. Lösungsmittel, 
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was durch ein Aufbrechen und Schrumpfen der Porenwände begünstigt wird.[305] Zum anderen 

tritt bei diesen Temperaturen eine Umwandlung der Methyletherbrücken in Methylbrücken auf, 

was ebenfalls Formaldehyd freisetzt.[20] 

Tabelle 18: Zusammenfassung der Masseverluste und Hauptfragmente der Thermoanalysen von PPM-2.00-2.75 und 
PPM-2.00-1.60 in Ar/O2 (80/20) mit einer Heizrate von 5 K/min. Die Messungen sind grafisch in Abbildung 106 
dargestellt. Die Hauptfragmente in Klammern stehen für Fragmente, die ihr Maximum zwischen zwei Temperatur-
segmenten haben. 

Temp.-Bereich 
PPM-2.00-2.75 PPM-2.00-1.60 

Masseverlust m/z Masseverlust m/z 

30 – 180 °C 7.6 % 18, (29), 45 8.7 % 18, (29), 45 

180 – 290 °C 6.0 % 18, (29) 
42.7 % 18, (29), 44, 45 

290 – 400 °C 11.0 % 18, 44 

400 – 700 °C 76.1 % 18, 29, 44, 45 47.0 % 18, 29, 44, 45 

 

Anschließend beginnt die mehrstufige Verbrennung des Materials. Bei PPM-2.00-1.60 (21 nm 

Porendurchmesser) treten bei Wasser und Kohlenstoffdioxid (m/z = 18 bzw. 44) jeweils zwei 

Maxima auf, während bei PPM-2.00-2.75 (5 nm Porendurchmesser) drei Maxima oberhalb von 

200 °C für Wasser erkennbar sind. Auch die Intensitäten der Maxima unterscheiden sich. So sind 

die Maxima von Kohlenstoffdioxid für PPM-2.00-1.60 annährend gleich intensiv. Das erste Ma-

ximum des Kohlenstoffdioxid-Signals von PPM-2.00-2.75 bei 350 °C ist nur bei starker Vergrö-

ßerung erkennbar, da das zweite Maximum deutlich intensiver ist. Bei dem Wasser-Signalen ist es 

bei PPM-2.00-1.60 das erste Maximum, welches deutlich intensiver ist als die anderen, während 

es bei PPM-2.00-2.75 das letzte Maximum ist. 

Die Masseverluste und Hauptfragmente der unterschiedlichen Temperatur-Segmente sind in Ta-

belle 18 noch einmal aufgelistet. 

Die bei m/z = 29 und 45 auftretenden Signale sind auf die bereits erwähnte Überlagerung durch 
13CO und 13CO2 zurückzuführen. Ein Abgleich mit den IR-Spektren von PPM-2.00-2.75 bei 

350 °C bzw. 530 °C (s. Abbildung 107) zeigt keine Anwesenheit von Formaldehyd oder Ethanol 

in diesen Temperaturbereichen. Weiterhin lässt sich anhand der IR-Spektren freigesetztes Methan 

nachweisen, was sich aufgrund seiner sehr leichten Fragmente (m/z = 12–15) nicht eindeutig 

durch die alleinige Nutzung eines Massenspektrometers nachweisen lässt. 

Ohne eine direkte Untersuchung des Materials während der Zersetzung lässt sich zwar kein Me-

chanismus postulieren, doch lassen die unterschiedlichen Maxima während der Verbrennung 
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vermuten, dass z. B. funktionelle Gruppen oder andere labile Teile des Polymers wie Etherbrü-

cken sich als Erstes zersetzen. Dies wurde für die thermische Zersetzung von Phenol-

Formaldehyd-Harz unter Schutzgas (Carbonisierung) auch bereits gezeigt.[316,317] 

 

Abbildung 107: IR-Spektren der Verbrennungsgase von PPM-2.00-2.75 bei 150 °C, 350 °C und 530 °C (von oben 
nach unten). 

Die unterschiedliche Anzahl an Maxima in den Ionenströmen von Wasser (m/z = 18) und auch 

die unterschiedlichen Intensitäten der Maxima in den Ionenströmen von Wasser und Kohlen-

stoffdioxid (m/z = 18 bzw. 44) beruhen auf den unterschiedlichen Verbrennungsgeschwindigkei-

ten. So können sich zum einen bei der anfänglich schnelleren Verbrennung von PPM-2.00-1.60 

bei ca. 200–400 °C die Maxima überlagern und zum anderen sind diese bei einer schnellen Ver-

brennung höher, was bei PPM-2.00-2.75 zu einem sehr hohen Maximum bei 550 °C führt. 

Dass dieses Phänomen von der Porengröße abhängig ist, zeigt sich nicht nur durch die reprodu-

zierbaren Messungen und den deutlichen Trend bei der Auftragung von T50 % in Abhängigkeit 

von der Porengröße, sondern auch durch die in Kapitel 4.4.1 am Beispiel von PPM-2.00-0.70 

und PPM-2.00-2.00 gezeigten 13C-CP-MAS-NMR Messungen (s. Abbildung 85). Diese belegen, 

dass der chemische Aufbau der Materialien unabhängig von der Porengröße ist, was eigentlich 

eine gleiche thermische Stabilität erwarten lassen würde. 
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Auch andere relevant erscheinende Variablen scheinen keinen Einfluss auf die Verbrennungs-

temperatur zu haben. So nimmt zum Beispiel die Porenwandstärke mit steigendem Porendurch-

messer ebenfalls zu (vgl. REM-Aufnahmen in Abbildung 86). Bei einer stärkeren Porenwand 

wäre jedoch eine langsamere Verbrennung des Materials zu erwarten, da ein kompakteres Materi-

al verbrannt wird. Auch die BET-Oberfläche, welche bei ca. 20 nm Porendurchmesser ein Maxi-

mum erreicht, oder das Porenvolumen scheinen nicht relevant zu sein. Selbst bei einem großen 

Porenvolumen von 1.5 cm3∙g-1 sind in dem Porensystem nur 0.02 % des Sauerstoffs vorhanden, 

welcher für eine vollständige Verbrennung des Materials nötig ist, welches nach der Elementar-

analyse aus höchstens 62 % C, 5 % H und mindestens 31 % O besteht. 

 

Abbildung 108: Schema der molekularen Diffusion (links) sowie der Knudsen-Diffusion (rechts) in Porensystemen. 

Dass gerade der Porendurchmesser der relevante Faktor ist, erklärt sich bei der Betrachtung der 

möglichen Diffusionsmechanismen in einem Porensystem. Wenn der Porendurchmesser dPore viel 

größer ist als die mittlere freie Weglänge λ, kann molekulare Diffusion auftreten. Hierbei kollidie-

ren die Moleküle hauptsächlich miteinander (s. Abbildung 108 links). Wenn der Porendurchmes-

ser jedoch in der Größenordnung der mittleren freien Weglänge der Moleküle ist, dann tritt 

Knudsen-Diffusion auf (s. Abbildung 108 rechts). Hierbei kollidieren die Moleküle häufiger mit 

den Porenwänden als untereinander. Jede Kollision mit einer Porenwand bedeutet eine kurze 

Adsorption an dieser, wobei die anschließende Desorption unabhängig von der Richtung der 

Adsorption ist und dem lambertschen Kosinusgesetz folgt.[318,319] Ab welchem Porendurchmesser 

dies erfolgt, lässt sich über die Knudsen-Zahl Kn abschätzen. Für Kn ≥ 10 kann von einer reinen 

Diffusion ausgegangen werden. Die Knudsen-Zahl lässt sich wie folgt aus der mittleren freien 

Weglänge λ und dem Porendurchmesser dPore berechnen: 

dPore ≫ λ dPore ≈ λ

Molekulare Diffusion Knudsen Diffusion

dPore

λ
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wobei die mittlere freie Weglänge von der Temperatur T, dem Druck p und dem Durchmesser 

des betrachteten Gasmoleküls dGas abhängt. R ist die universelle Gaskonstante und NA die 

Avogadro-Konstante. Über diese Gleichung lässt sich nun z. B. für Sauerstoff abschätzen, wel-

cher Diffusionsprozess in Nanoporen auftritt. In Abbildung 109 (links) ist dies graphisch für 

drei verschiedene Temperaturen in Abhängigkeit vom Porendurchmesser dargestellt. Es zeigt 

sich, dass der kritische Wert von Kn = 10 abhängig von der Temperatur bei ca. 10–30 nm großen 

Poren erreicht wird. Dies passt gut zu dem Befund an den in dieser Arbeit vorgestellten Materia-

lien, dass ab einem mittleren Porendurchmesser von 20 nm die Verbrennungstemperatur dras-

tisch zunimmt. 

  

Abbildung 109: Die für O2 berechnete Knudsen-Zahl bei drei verschiedenen Temperaturen in Abhängigkeit vom 
Porendurchmesser (links) und das Schema eines möglichen Verbrennungsmechanismus (rechts). 

Durch diesen diffusionsbedingten Effekt und durch die Tortuosität (Gewundenheit) des Materi-

als wird die effektive Diffusion bei kleinen Porendurchmessern stark reduziert, wodurch der Sau-

erstoff deutlich langsamer in das poröse Material hinein und die Verbrennungsprodukte deutlich 

langsamer heraus diffundieren können. Auch können bei so kleinen Porendurchmessern stark 

adsorbierende Stoffe wie z. B. entstehendes CO2 die Porendurchmesser noch zusätzlich reduzie-

ren[320] bzw. die Oberfläche „passivieren“. Somit steht die hohe innere Oberfläche nicht zur Oxi-

dation zur Verfügung, wodurch das Material wie ein vergleichbares, aber unporöses Material von 

außen nach innen verbrennt. Bei Poren größer ca. 20 nm erfolgt die Diffusion noch schnell ge-
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nug, sodass die Oxidation im gesamten Material stattfinden kann, was im Gegenzug die Verbren-

nung beschleunigt. In Abbildung 109 (rechts) ist dies schematisch dargestellt. 

Zur Überprüfung dieser Hypothese wurden die Materialien PPM-2.00-0.70 (makroporös, d.h. 

>75 nm), PPM-2.00-2.50 (ca. 6 nm Porendurchmesser) und PPM-2.00-5.00 (ca. 4 nm Poren-

durchmesser) jeweils in einer Kugelmühle gemahlen und erneut thermogravimetrisch (s. Abbil-

dung 110) untersucht. Die Partikelgröße betrug laut REM-Aufnahmen weniger als 20 μm. Bei 

dem makroporösen PPM-2.00-0.70 zeigte sich kein Unterschied (T50 % = 386 °C), während T50 % 

von PPM-2.00-2.50 von 511 °C auf 397 °C und T50 % von PPM-2.00-5.00 von 547 °C auf 434 °C 

reduziert wurde. Dieses Absinken der Verbrennungstemperatur weist nach, dass die Partikelgröße 

zwar einen Einfluss hat. Es ist jedoch weiterhin ein deutlicher Unterschied zwischen den Materia-

lien erkennbar, was zeigt, dass sogar bei sehr kleinen porösen Partikeln die Diffusion ein wichti-

ger Faktor ist. 

 

Abbildung 110: Thermogravimetriemessungen ausgewählter PPMs (PPM-2.00-5.00 ca. 4 nm Porendurchmesser, 
PPM-2.00-2.50 ca. 6 nm Porendurchmesser, PPM-2.00-0.70 >75 nm Porendurchmesser) unter Luft mit einer Heiz-
rate von 5 K/min vor und nach einer Behandlung in der Kugelmühle. 

Dies lässt sich zum Beispiel auch bei der Pyrolyse dieser Materialien (s. Abbildung 111) beobach-

ten. Der Kurvenverlauf der Restmasse zeigt drei Stufen, wobei in der ersten Stufe des Gewichts-

verlusts erneut eine Abhängigkeit der Porengröße zu beobachten ist. Adsorbierte Stoffe und 

nicht umgesetzte Monomere werden bei großen Porendurchmessern bis 100 °C abgegeben, wäh-

rend bei Materialien mit kleineren Porendurchmessern dies erst bei 200 °C abgeschlossen ist. Die 

Temperaturabhängigkeit der nachfolgenden Stufen zeigt keine weitere Abhängigkeit von den 

Porendurchmessern. Einzig die Restmassen der Materialien nach dem Erhitzen auf 900 °C wei-
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sen abhängig von der Porengröße Unterschiede von bis zu 10 % auf. Ein deutlicher Effekt tritt 

jedoch erst bei Materialien mit einem mittleren Porendurchmesser von weniger als 7 nm auf. 

Auch hierbei ist die geringe Diffusion in den kleinen Poren der ausschlaggebende Faktor, da die 

bei der Pyrolyse entstehenden, ausgasenden Stoffe – insbesondere niedermolekulare aromatische 

Verbindungen – die Partikel nicht verlassen können. Daher verbleiben sie im Material, was die 

Restmasse erhöht. 

Es konnte somit gezeigt werden, dass bei der Betrachtung der thermischen Stabilität von porösen 

Materialien mit Porengrößen kleiner als 20 nm die Porengröße nicht außer Acht gelassen werden 

darf und einen entscheidenden Einfluss auf die Zersetzungstemperatur hat. 

 

Abbildung 111: Thermogravimetriemessungen einiger PPMs in Argon mit einer Heizrate von 5 K/min (links) und 
die Restmasse bei 900 °C, aufgetragen in Abhängigkeit vom mittleren Porendurchmesser (rechts). 

4.5 Untersuchung von Struktureffekten auf eingebrachte Elektro-

lytlösungen 

Eine der Zielsetzungen dieser Arbeit war es, mögliche Struktureffekte einer nanostrukturierten 

Polymermatrix auf eingebrachte Elektrolytlösungen zu untersuchen. Besonderes Augenmerk lag 

hierbei auf der ionischen Leitfähigkeit der Elektrolytlösungen. In diesem Kapitel werden die Er-

gebnisse anhand von drei Beispielsystemen vorgestellt. Hierbei handelt es sich um unterschiedlich 

strukturierte geordnete PF-F127-Komposite, die mit LP30 (1.0 M LiPF6 in einer 50 : 50-

Mischung (V/V) aus Ethylencarbonat und Dimethylcarbonat) angereichert wurden, sowie eben-

falls mit LP30 befüllte poröse FDU-14-, FDU-15- und FDU-16-Materialien. Anhand dieser Pro-
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ben soll untersucht werden, welchen möglichen Einfluss die Geometrie der Strukturierung auf 

die ionische Leitfähigkeit hat. 

An einem weiteren System aus ungeordnet porösen RF-Harzen und einer Elektrolytlösung (EL), 

bestehend aus 0.5 M LiTFSI in der ionischen Flüssigkeit Pyr13TFSI, wurden die Zusammenhän-

ge zwischen Faktoren wie Porengröße, Porenvolumen, BET-Oberfläche u. Ä. und den Eigen-

schaften der eingebrachten Elektrolytlösung untersucht. Es wurden hierzu die Schmelzpunkte, 

ionischen Leitfähigkeiten und Diffusionskoeffizienten der eingeschlossenen Elektrolytlösungen 

untersucht. 

4.5.1 Struktureffekte im System PF/F127/LP30 

Komposite aus PF-Harz mit Pluronic-F127-Triblockcopolymer eignen sich gut, um mögliche 

geometrische Einflüsse auf die ionische Leitfähigkeit einer Elektrolytlösung zu untersuchen. Zum 

einen lassen sich diese Komposite mit auf organischen Lösungsmitteln basierenden Elektrolytlö-

sungen aufquellen und nehmen diese somit auf. Zum anderen lässt sich durch eine Variation des 

Tensidanteils die Strukturierung des Komposits ändern. Nach Meng et al. bildet sich bei einem 

Tensidanteil von ca. 50 % bis 45 % eine hexagonale p6m-Phase aus, gefolgt von einer gemischten 

Phase, bevor sich von ca. 40 % bis 20 % eine kubische Im3 ̅m-Phase ausbildet.[88] Ein weiterer 

Vorteil der Verwendung der PF-F127-Komposite für eine elektrochemische Untersuchung ist, 

dass die hergestellte Filme durch die Anwesenheit des Tensids zumindest bei mittleren und ho-

hen Tensidanteilen relativ weich und flexibel sind, was eine elektrochemische Untersuchung er-

leichtert (siehe hierzu auch Kapitel 4.3.1.3). 

Es wurden daher Komposite mit einem Tensidanteil von 0 % bis 50 % hergestellt und in einem 

ersten Schritt mittels Röntgendiffraktometrie auf ihre Strukturierung hin untersucht. Anhand der 

in Abbildung 112 (links) gezeigten Röntgendiffraktogramme lässt sich eindeutig die jeweilige 

Phase zuordnen. Während die Materialien mit der hexagonalen Phase, bestehend aus eindimensi-

onalen, zylindrischen Poren, nur zwei Reflexe aufweisen, sind bei den kubisch strukturierten Ma-

terialien bis zu fünf Reflexe erkennbar (Abbildung 112 rechts). 
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Abbildung 112: Röntgendiffraktogramme von PF-F127-Kompositfilmen mit variierendem Tensidanteil. 

Die aus diesen Messungen resultierenden Daten sind in Tabelle 19 zusammengefasst und zeigen, 

dass die geringe Reduzierung des Tensidanteil von 50 % auf 47 % keinen sichtbaren Einfluss auf 

die Gitterkonstante der hexagonalen Struktur hat. Bei der deutlich größeren Reduzierung des 

Tensidanteil von 44 % auf 29 % ist in der kubischen Phase eine Abnahme der Gitterkonstante 

von 19.5 nm auf 18.4 nm zu beobachten. Bei einer weiteren Reduktion des Tensidanteils auf 

23 % ist weiterhin ein Reflex zu erkennen. Da es sich allerdings um den einzigen Reflex des Dif-

fraktogramms handelt und keine weiteren Reflexe zu beobachten sind, lässt sich keine Aussage 

über die vorliegende Struktur treffen. Der Reflex ist entgegen des Trends der Materialien mit 

kubischer Struktur zu größeren d-Werten verschoben. Dies lässt vermuten, dass entweder eine 

andere Phase vorliegt oder sich die Elementarzelle vergrößert hat, indem z. B. die sphärischen 

Mizellen separiert vorliegen. 

Diese Materialien wurden anschließend mit der Batterieelektrolytlösung LP30 gesättigt, was zu 

einer Quellung des Materials um bis zu 30 % führte. Wie schon in Kapitel 4.3.1 und von Florent 

et al. gezeigt, ist das Tensid im PF-Harz gebunden, wodurch es nicht ausgewaschen wird.[266] Das 

PF-Harz wirkt hierbei somit als Grundgerüst, welches das Komposit auch im gequollenen Zu-

stand stabilisiert. 
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Tabelle 19: Zusammengefasste Ergebnisse aus den Röntgendiffraktogrammen. 

Gew.-Verhältnis 

Resol : F127 

Tensidanteil 

/ Gew.-% 

d1. Reflex 

/ Å 
d-Werte-Verhältnisa Struktur 

a 

/ nm 

 1 : 1.0 (FDU-15) 50 138  1 : 1.73 hexagonal (p6m) 16.0 

 1 : 0.9 47 139  1 : 1.72 hexagonal (p6m) 16.0 

 1 : 0.8 44 138  1 : 1.41 : 1.70 kubisch (Im3 ̅m) 19.5 

 1 : 0.7 41 135  1 : 1.42 : 1.72 kubisch (Im3 ̅m) 19.1 

 1 : 0.6 38 134  1 : 1.41 : 1.71 kubisch (Im3 ̅m) 18.9 

 1 : 0.5 (FDU-16) 33 129  1 : 1.39 : 1.70 kubisch (Im3 ̅m) 18.3 

 1 : 0.4 29 130  1 : 1.39 : 1.69 kubisch (Im3 ̅m) 18.4 

 1 : 0.3 23 136  n. b. – 

 1 : 0.2 17 –  ungeordnet – 

 1 : 0.1 9 –  ungeordnet – 

 1 : 0.0 0 –  ungeordnet – 

a Verhältnisse nur für die ersten 2 bzw. 3 Reflexe angegeben. Bei einer p6m-Phase ist ein Verhältnis von 1 : 1.73 und 
bei einer Im3 ̅m-Phase ein Verhältnis von 1 : 1.41 : 1.73 zu erwarten. Siehe hierzu Kapitel 3.2 bzw. Kapitel 4.3. 

Die ionische Leitfähigkeit dieser Kompositfilme wurde anschließend mittels Impedanzspektro-

skopie untersucht. Die Impedanzmessungen wurden wie in Kapitel 3.3 beschrieben mit einem 

Ersatzschaltplan angepasst, um über den Widerstand die ionische Leitfähigkeit berechnen zu 

können. Die daraus resultierenden temperaturabhängigen Leitfähigkeiten sind in Abbildung 113 

dargestellt. Zur besseren Übersichtlichkeit sind die Symbole entsprechend der röntgenographisch 

bestimmten Struktur eingefärbt (vgl. Abbildung 112). Es zeigt sich deutlich, dass mit abnehmen-

dem Tensidanteil auch die Leitfähigkeit konstant abnimmt, wobei zwischen einem Tensidanteil 

von 33 % und 29 % eine deutliche Abnahme der ionischen Leitfähigkeit zu verzeichnen ist und 

sich auch die Temperaturabhängigkeit, d. h. die Steigung der Kurve, ändert. 
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Abbildung 113: Temperaturabhängig gemessene ionische Leitfähigkeiten der unterschiedlichen PF-Harz-F127-
Kompositfilme, aufgequollen mit LP30. Die Symbole sind abhängig von der jeweiligen ermittelten Struktur einge-
färbt. (vgl. Abbildung 112, schwarz: hexagonal p6m, rot: kubisch Im3 ̅m, blau: nicht bestimmbar und gelb: ungeord-
net) 

Dies wird in der Darstellung der ionischen Leitfähigkeiten bei 25 °C in Abhängigkeit vom Ten-

sidanteil (Abbildung 114 links) noch deutlicher sichtbar. Die ionische Leitfähigkeit nimmt in der 

logarithmischen Darstellung linear mit dem Tensidanteil ab und zeigt einen Sprung bei ca. 30 %, 

bevor sich der lineare Trend fortsetzt. Dies korreliert auch mit der aufgenommenen Eletrolyt-

menge, dem sogenannten Uptake (Abbildung 114 rechts). Dieser gibt das Verhältnis von aufge-

nommenem Elektrolyt (mElektrolyt) zum Polymer (mPolymer) wieder und wird wie folgt durch Auswie-

gen des Komposits im trockenen (m0) und im gequollenen Zustand (mt) ermittelt:[321,322] 

 

Bei Gelpolymerelektrolyten gibt es Beispiele von Uptakes bis zu 850 %.[194,321] Das Uptake des 

hier untersuchten Materials liegt mit 132 % im Mittelfeld. Es handelt es sich hierbei jedoch um 

eine geordnete, kompakte Struktur, die keine weitere Porosität aufweist, in die das Blockcopoly-
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mer quellen kann. Das PF-Harz selbst nimmt keinen Elektrolyt auf, wie die Uptake-Mengen bei 

geringen Tensidanteilen zeigen. Eine Extrapolation des Trends bei hohen Tensidanteilen führt 

annähernd durch den Nullpunkt, was ebenfalls auf ein nur geringes Elektrolytaufnahmevermögen 

von PF-Harz hindeutet. 

 

Abbildung 114: Die ionische Leitfähigkeit bei 25 °C in Abhängigkeit vom Tensidanteil (links) sowie das Elektrolyt-
Uptake der Materialien, ebenfalls in Abhängigkeit vom Tensidanteil (rechts). Der Hintergrund ist abhängig von der 
jeweilig ermittelten Struktur eingefärbt. 

Die beiden Ausreißer bei den Materialien mit einem Tensidanteil von 23 % bzw. 33 % kommen 

vermutlich durch überschüssigen Elektrolyten an der Materialoberfläche zustande, welcher bei 

einer Probenmasse von 10–20 mg einen entsprechend großen Einfluss hat. Abgesehen von den 

beiden Ausreißern zeigt sich der gleiche Trend wie bei der ionische Leitfähigkeit. Das Uptake 

nimmt linear mit dem Tensidanteil ab und macht einen Sprung zu geringen Uptakes bei ca. 30 % 

Tensid. 

Die Aktivierungsenergie, welche ein Maß für die Beweglichkeit der Ionen ist, wurde durch An-

passung der ionischen Leitfähigkeiten über folgende Formel berechnet: 

 

Bei Betrachtung der Aktivierungsenergie (s. Abbildung 115 links) ist der oben genannte Trend 

ebenfalls sichtbar. Mit sinkendem Tensidanteil nimmt die Aktivierungsenergie jedoch zu, bevor 
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sie bei einem Tensidanteil von ca. 30 % ebenfalls deutlich sinkt und anschließend annähernd un-

verändert bleibt. 

 

Abbildung 115: Aktivierungsenergien Ea, bestimmt durch die Arrhenius-Gleichung in Abhängigkeit vom Tensidan-
teil (links), und Gitterkonstanten a, bestimmt mittels Röntgendiffraktometrie (rechts). Die Gitterkonstante für das 
Material mit 23 % Tensid (offenes Symbol) wurde unter Annahme einer kubischen Struktur berechnet. Der Hinter-
grund ist abhängig von der jeweilig ermittelten Struktur eingefärbt. 

Diese Ergebnisse zeigen, dass die Geometrie – der Übergang von hexagonaler zu kubischer Ord-

nung – keinen bzw. einen untergeordneten Einfluss auf die ionische Leitfähigkeit oder den Leit-

fähigkeitsmechanismus hat. Vielmehr ist der Tensidanteil bzw. dementsprechend das Uptake der 

entscheidende Faktor. Durch eine Abnahme des Tensidanteils nimmt auch die Mizellengröße ab, 

was sich in den sinkenden Gitterkonstanten und den steigenden Aktivierungsenergien widerspie-

gelt. Durch eine Abnahme der Mizellengröße sinkt auch der Durchmesser der Kontaktstellen 

zwischen den sphärischen Mizellen, welche einen Engpass für den Ionentransport darstellen. Bei 

einem Tensidanteil von 29 % tritt bei der ionischen Leitfähigkeit, der Aktivierungsenergie sowie 

dem Uptake ein Sprung auf. Der Tensidanteil hat nun einen kritischen Wert unterschritten, so-

dass sich die sphärischen Mizellen nicht mehr berühren. Die Elektrolytlösung würde somit nicht 

mehr von den Mizellen aufgenommen werden können, da diese von PF-Harz abgeschirmt sind, 

und die Ionen müssen nun durch das schlechter leitfähige PF-Harz diffundieren, um von Mizelle 

zu Mizelle zu kommen. Da dies der geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist, verändert sich au-

ßerdem die Aktivierungsenergie. 
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Eine Betrachtung der Gitterkonstanten in Abhängigkeit vom Tensidanteils (Abbildung 115 

rechts) unterstützt diese Vermutung. Bis zu einem Tensidanteil von ca. 30 % nimmt die Gitter-

konstante ab. Die leichte Zunahme bei einer weiteren Reduktion des Tensidanteils auf 29 %, 

welche normalerweise als Schwankung innerhalb der Messtoleranz angesehen würde, kann nun 

als eine tatsächliche Vergrößerung der Elementarzelle betrachtet werden. Die Annahme einer 

kubischen Struktur bei dem Material mit einem Tensidanteil von 23 % würde eine weitere Ver-

größerung der Gitterkonstante mit sinkendem Tensidanteil bedeuten, wobei die Mizellen noch 

geordnet vorliegen, während eine weitere Reduktion des Tensidanteils dazu führt, dass entweder 

keine Mizellen mehr vorliegen, oder diese ungeordnet und stark separiert vorliegen. Da das PF-

Harz keinen Elektrolyten aufnehmen kann, erklärt sich auch der starke Abfall im Uptake bei ca. 

30 % Tensidanteil (vgl. Abbildung 114 rechts). Der Elektrolyt kommt nicht in die separat vorlie-

genden Mizellen und kann diese daher nicht aufquellen, oder das Blockcopolymer liegt vereinzelt 

molekular vor, .sodass es ebenfalls nicht erreicht werden kann. 

In Abbildung 116 (oben) sind noch einmal die Anordnungen der zylindrischen bzw. sphärischen 

Mizellen und in Abbildung 116 (unten) die möglichen Transportwege schematisch dargestellt. 

Die zylindrischen Mizellen in der hexagonalen Anordnung zeigen standardmäßig keine ausge-

prägte Vorzugsrichtung, sondern ähneln eher dem Aufbau eines Mischkristalls. Auf die ionische 

Leitfähigkeit scheinen die Wechsel an den Korngrenzen wie auch die schmalen Kontaktstellen 

zwischen den sphärischen Mizellen keinen Einfluss zu haben. Erst wenn der Tensidanteil einen 

kritischen Wert unterschreitet und die Mizellen untereinander keinen Kontakt mehr aufweisen ist 

ein Effekt in der Leitfähigkeit und der Aktivierungsenergie erkennbar. Der geschwindigkeitsbe-

stimmende Schritt ist nun der Weg durch das PF-Harz (in Abbildung 116 unten als gestrichelte 

Linie dargestellt). Die Leitfähigkeit von Li-Ionen in Polyethylen- bzw. Polypropylenglykolen ist 

lange bekannt und es gibt Nachweise von chelatisierenden Eigenschaften in Polyglykolen und 

verschiedene Theorien über den genauen Transportmechanismus.[180] Das PF-Harz quellt in dem 

Elektrolyten hingegen nicht auf und kann somit für die Li-Ionen auch keine Transportkanäle 

erzeugen. Ab dem Tensidgehalt, bei welchen der Ionentransport zwangsläufig durch das PF-Harz 

erfolgen muss, nimmt folglich die Leitfähigkeit und die Aktivierungsenergie stark ab. Folglich 

findet der Ionentransport maßgeblich durch das Tensid statt. 
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Abbildung 116: Schematische Darstellung der Anordnung der Blockcopolymer-Mizellen im PF-Harz (oben) und 
mögliche Transportwege (in rot dargestellt) der Ionen (unten). Ob im Falle eines ungeordneten Systems das Block-
copolymer noch Mizellen ausbildet, oder vereinzelte  Moleküle vorliegen lässt sich nicht sagen, weshalb für diese 
Abbildung von Mizellen ausgegangen wurde. 

4.5.2 Struktureffekte in porösen FDU-LP30-Komponenten 

Neben den PF-Harz-Pluronic-Kompositen wurden ebenfalls die daraus resultierenden porösen 

Polymerfilme mit einer Elektrolytlösung versetzt, um durch die Untersuchung ihrer ionische Leit-

fähigkeit Rückschlüsse auf einen Zusammenhang zwischen der Porengeometrie und der Leitfä-

higkeit ziehen zu können. Hierzu wurden die drei bereits vorgestellten FDUs (FDU-14, FDU-15 

und FDU-16) mit unterschiedlichen kubischen bzw. hexagonalen Strukturen (Ia3 ̅d, p6m bzw. 

Im3 ̅m) verwendet und ebenfalls mit dem Batterieelektrolyten LP30 versetzt. 

In einem ersten Versuch wurde die Materialstabilität bestätigt, indem ein hexagonales FDU-15 

mit einem Überschuss Elektrolytlösung versetzt und diese anschließend wieder aus dem Poren-

system entfernt wurde. Die Ergebnisse der Röntgendiffraktometrie in Abbildung 117 (links) 

zeigen eine Verringerung der Gitterkonstante von 17.6 nm auf 17.4 nm, bedingt durch die hydro-

thermale Behandlung. Im befüllten Zustand ist das Material etwas gequollen und flexibler und es 
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ist kein Reflex zu erkennen, was auf eine vollständige Porenfüllung hindeutet. Nach Entfernung 

der Elektrolytlösung durch wiederholtes Waschen ist erneut ein Reflex zu erkennen und die Git-

terkonstante ist mit 17.1 nm etwas geringer als vor der Behandlung mit der Elektrolytlösung. 

Dies lässt auf eine geringfügige Veränderung des Materials hindeuten, welche sich jedoch in der 

Physisorptionsmessung nicht widerspiegelt. Die BET-Oberfläche und das Porenvolumen des 

Materials sinken nur minimal von 197 m2∙g-1 und 0.29 cm3∙g-1 auf 186 m2∙g-1 und 0.28 cm3∙g-1, was 

auch auf nicht vollständig entfernte Leitsalzreste und leichte Messungenauigkeiten zurückzufüh-

ren sein kann. Der Porendurchmesser bleibt mit 6.7 nm unverändert. 

 

Abbildung 117: Stabilität des Porensystems eines hydrothermal behandelten FDU-15, untersucht mittels Rönt-
gendiffraktometrie (links) und Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K, rechts). 

Es zeigt sich somit, dass sich das Material mit der Elektrolytlösung zwar leicht verändert und 

aufquillt, die Struktur und Porosität nach einem Entleeren des Porensystems jedoch noch erhal-

ten ist und das Grundgerüst folglich nicht verändert wurde. 

Die im Folgenden betrachteten Materialien wurden zuerst auf ihre Porositätseigenschaften und 

anschließend auf ihre ionische Leitfähigkeit hin untersucht. Mittels Röntgendiffraktometrie konn-

ten die erwarteten Strukturen nachgewiesen und die Gitterkostanten bestimmt werden. Auch die 

Physisorptionsmessungen (s. Abbildung 118) zeigen die erwarteten Typ-IV(a)-Isothermen mit 

H1- bzw. H5-Hysteren, was bei FDU-15-htb auf teilweise vorliegende Flaschenhalsporen hindeu-

tet. Dies kann z. B. auf Tensidreste in den zylindrischen, eindimensionalen Poren zurückgeführt 

werden. 
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Abbildung 118: Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) und Porengrößenverteilungen der in den Leitfähig-
keitsmessungen eingesetzten porösen PF-Harze FDU-14, FDU-15 und FDU-16 nach einer hydrothermalen Behand-
lung bei 200 °C für 48 h mit einem Füllstand von 75 % und anschließender Extraktion. Die Berechnung der Poren-
größenverteilungen erfolgte mit einem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel aus der Adsorption, wobei für FDU-14 und 
FDU-15 zylindrische und für FDU-16 sphärische Poren angenommen wurden. 

Die Ergebnisse der Messungen sind in Tabelle 20 zusammengefasst. Ebenfalls aufgeführt sind 

die entsprechenden Elektrolyt-Uptakes. Diese sind zum einen deutlich größer als bei den PF-

Harz-F127-Kompositen, deren maximales Uptake 132 % betrug, zum anderen sind sie aber 

scheinbar unabhängig von dem vorliegenden Porenvolumen. Mit 0.61 cm3∙g-1 zeigt FDU-16-htb 

das größte Porenvolumen, aber mit 181 % das geringste Uptake. Auch sollte, ausgehend von 

einer Dichte der Elektrolytlösung von 1.30 g∙cm-3, bei einer vollständigen Befüllung des gemesse-

nen Porenvolumens nur maximal ein Uptake von 69, 38 bzw. 79 % (FDU-14-htb, FDU-15-htb 

bzw. FDU-16-htb) erreicht werden. Folglich muss das Polymer durch Aufquellen auch etwas 

Elektrolytlösung aufnehmen. Selbst bei nur einer geringen Quellung der Porenwände würde sich 

auch das Porenvolumen vergrößern und es kann weiterer Elektrolyt in den Poren aufgenommen 

werden als vorab berechnet. Ausgehend von den gemessen Porenvolumen ergeben sich Poren-

füllgrade von 230 bis 650 % (s. Tabelle 20). Dies ist jedoch nur bei nanoporösem PF-Harz mit 

entsprechend hoher interner Oberfläche und dünnen Porenwänden möglich, da ein unporöses 

PF-Harz ein Uptake nahe 0 % hat (vgl. Kapitel 4.5.1). Wobei im Rahmen dieser Arbeit nur der 

Zeitraum bis zu 4 Tagen untersucht wurde. 
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Tabelle 20: Zusammenfassung der erhaltenen Daten aus Röntgendiffraktometrie und Physisorptionsexperimenten 
nach einer hydrothermalen Behandlung und vor, sowie das Uptake nach einem Aufquellen mit LP30. Die Porengrö-
ßenbestimmung erfolgte mittels der QSDFT-Methode aus der Adsorption, wobei für FDU-14 und FDU-15 zylindri-
sche und für FDU-16 sphärische Poren angenommen wurden. Für die Berechnung des Porenfüllgrades wurde für 
den Elektrolyten von einer Dichte von 1.30 g∙cm-³ ausgegangen. 

 
a 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

dPore, DFT 

/ nm 

Uptake / 

% 

Porenfüll-

grad / % 

FDU-14-htb 27.0 317 0.53 6.6 238 650 

FDU-15-htb 18.6 185 0.29 7.0 193 390 

FDU-16-htb 17.6 243 0.61 14 181 230 

Celgard K2045 -- 39 0.80* n.b. n.b. n.b. 

* Am Ende der Adsorption wurde kein Plateau erreicht, wodurch das angegebene Porenvolumen nur einen Nähe-
rungswert darstellt. 

Die Komposite aus den porösen Polymeren und der Elektrolytlösung wurden mittels Impedanz-

spektroskopie auf ihre ionische Leitfähigkeit hin untersucht. Die Leitfähigkeiten sind in Abbil-

dung 119 in Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. Um die Ergebnisse besser einordnen 

zu können, sind ebenfalls die Leitfähigkeiten eines unporösen PF-Harzes, eines kommerziell er-

hältlichen Separators, sowie des reinen, flüssigen Elektrolyten abgebildet. 

Während das unporöse PF-Harz eine sehr schlechte ionische Leitfähigkeit in der Größenordnung 

von 0.01 mS∙cm-1 aufweist, so zeigen die porösen Polymere FDU-14-htb und FDU-15-htb Leit-

fähigkeiten, die mit dem kommerziellen Separator vergleichbar sind. Einzig die Temperaturab-

hängigkeit, d. h. die Steigung der Kurve, zeigt einen Unterschied, wobei der kommerzielle Separa-

tor einen flacheren Verlauf und somit eine geringere Temperaturabhängigkeit aufweist. Eine Be-

trachtung der Temperaturabhängigkeit d.h. der Aktivierungsenergie ist weiter unten in Abbil-

dung 121 dargestellt. 

Ebenfalls erstaunlich ist die deutlich geringere Leitfähigkeit des porösen FDU-16-htb, verglichen 

zu den porösen FDU-14-htb und FDu-15-htb, obwohl das FDU-16-htb neben dem größten Po-

renvolumen auch die größten Porendurchmesser aufweist. Es muss folglich eine andere Erklä-

rung für die unterschiedlichen Leitfähigkeiten geben als die Größe des Porenvolumens oder des 

Porendurchmessers. In Abbildung 120 ist daher die Leitfähigkeit bei 25 °C gegen andere Fakto-

ren aufgetragen. 



 4 Ergebnisse und Diskussion 

 
 

182 

 

Abbildung 119: Ionische Leitfähigkeit, gemessen von 5 °C bis 60 °C, für die mit einem Überschuss an LP30 behan-
delten porösen FDU-14-htb, FDU-15-htb und FDU-16-htb. Als Referenz wurden neben dem reinen LP30 ein 
kommerziell erhältlicher Celgard K2045 Separator sowie unporöses Phenolharz, jeweils versetzt mit LP30, vermes-
sen. 

Die Darstellungen in Abbildung 120 zeigen, dass das Uptake keinen Einfluss auf die ionische 

Leitfähigkeit zu haben scheint. Bei der Betrachtung anderer Parameter, wie z.B. BET-Oberfläche, 

Porendurchmesser, Anteil Elektrolyt o.ä. ist kein Trend erkennbar, einzig das Verhältnis von 

BET-Oberfläche zu Porenvolumen zeigt einen Trend. Das SBET/VPore-Verhältnis wird häufig bei 

der Betrachtung von Prozessen in Porensystemen herangezogen, da es ein Maß dafür ist, wieviel 

Flüssigkeit mit der Porenwand in Kontakt steht. Dieses Verhältnis kann hier jedoch strengge-

nommen nicht angewandt werden, da zum einen bei der Berechnung des Verhältnisses die von 

gasförmigem Stickstoff erreichbaren Oberflächen und Porenvolumen betrachtet werden, die sich 

von den für den flüssigen Elektrolyten erreichbaren unterscheiden können, da die kleineren 

Gasmoleküle kleinere Poren füllen können.[323] Zum anderen ist das Polymer durch den Elektro-

lyten aufgequollen, was die Oberfläche und insbesondere das Porenvolumen stark verändert, was 

sich in den theoretischen Porenfüllgraden von 230 bis 650 % äußert. Daher ist eine Aussage über 

den genauen Aufbau des Polymer-Elektrolyt-Komposits im gequollenen Zustand nicht möglich. 

Es kann keine Aussage darüber getroffen werden, wieviel Elektrolyt in den Porenwänden und 
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wieviel in den Poren vorliegt, da sich diese in ihrer Größe verändert zu haben scheinen. Des Wei-

teren liegen auch nur drei unterschiedliche Geometrien und somit nur drei Datenpunkte vor, was 

das Erkennen eines Trends stark erschwert. 

 

Abbildung 120: Die ionische Leitfähigkeit der mit Elektrolytlösung behandelten porösen Polymere in Abhängigkeit 
vom Uptake bzw. vom SBET/VPore-Verhältnis. 

Das Quellen des Polymers ist vermutlich aber auch für die geringe Leitfähigkeit von FDU-16-htb 

verantwortlich, was sich bei einer Betrachtung der Struktur erklärt. FDU-16 (Im3 ̅m) besteht aus 

sphärischen Poren, welche an den ehemaligen Kontaktstellen der Mizellen miteinander verbun-

den sind (s. Abbildung 121 links). Dass diese Kontaktstellen häufig nicht geöffnet sind, haben 

bereits Meng et al. gezeigt, weshalb sie zur Calcination einen geringen Anteil Sauerstoff beige-

mischt haben, um genau diese Fenster zwischen den Poren zu öffnen und so das Porensystem 

zugänglich zu machen.[88] Durch ein Quellen des Polymers kann es sein, dass diese Fenster wieder 

verschlossen werden, wodurch die Poren separiert vorliegen und die Leitfähigkeit in diesen Tei-

len stark reduziert wird. 

Eine weitere mögliche Erklärung für die geringe Leitfähigkeit des kubischen FDU-16-htb liegt 

ebenfalls in der Struktur des Materials. So hat T. Demi gezeigt, dass das Verhältnis von Poren- zu 

Fenstergröße einen Einfluss auf die Diffusion in sphärischen Porensystemen hat. Durch eine 

Vergrößerung des Porendurchmessers wird die Diffusion normal zur Porenwand erhöht, was in 

einer reduzierten Diffusion parallel zur Porenwand resultiert.[324] Genaue Zahlenwerte, wie in der 

theoretischen Arbeit von T. Demi können für das FDU-16-htb System jedoch nicht berechnet 

werden. Zum einen verändert sich das System beim Aufquellen mit der Elektrolytlösung sehr 

stark, sodass sich das System stark von den mittels Physisorption gemessenen Werten unter-

scheidet. Zum anderen handelt es sich bei den Übergängen zwischen den sphärischen Poren 
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nicht um ausgedehnte Kanäle, sondern nur um „Fenster“ d.h. Poren mit sehr geringer Tiefe. Die-

se lassen sich mit Physisorptionsmethoden nur sehr schwer bis gar nicht bestimmen. 

Yong et al. haben dies in ihrer theoretischen Arbeit bezüglich Diffusion in porösen Materialien 

ebenfalls berechnet und als „geometric heterogeneity slows down the diffusion“ beschrieben. Sie haben 

gezeigt, dass in Porensystemen mit großen Poren neben dem normalen Porensystem die Tortuo-

sität zunimmt, verglichen zu dem Porensystem ohne die großen Poren - bei gleicher Porosität. 

Dies passt zu der Aussage, dass Heterogenität im Porensystem die Tortuosität erhöht, wodurch 

die Diffusion gesenkt wird.[325] 

Dieser Effekt könnte zusätzlich für die deutlich geringere ionische Leitfähigkeit des kubischen 

FDU-16-htb mitverantwortlich sein. 

 

Abbildung 121: Die ionischen Leitfähigkeiten bei 25 °C sowie die mit der Arrhenius-Gleichung berechnete Aktivie-
rungsenergie Ea der verschiedenen porösen FDUs und der Vergleichsmaterialien. Die Strukturen der unterschiedli-
chen FDUs sind zum besseren Verständnis links noch einmal abgebildet. Mit freundlicher Genehmigung adaptiert 
aus Meng et al.[88] 

Bei den Leitfähigkeiten von FDU-14-htb und FDU-15-htb zeigen sich keine großen Unterschie-

de, trotzdem ist es erstaunlich, dass das hexagonale FDU-15-htb eine etwas bessere Leitfähigkeit 

aufweist. Durch die bessere Zugänglichkeit zu dem Porensystem sollte die Leitfähigkeit des ku-

bisch-bikontinuierlichen FDU-14-htb besser sein. Bei dem hexagonalen Porensystem sind die 
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Poren eigentlich zum größten Teil parallel zur Filmschicht ausgerichtet,[272] was die Leitfähigkeit 

drastisch senken sollte. Li und Nogami haben dies anhand eines Vergleichs der Protonenleitfä-

higkeiten in zweidimensional-hexagonalen und dreidimensional-kubischen (Pm3 ̅n) Mesostruktu-

ren gezeigt. Die Leitfähigkeit in der hexagonalen Struktur ist auf Grund der parallel zur Substrat-

oberfläche ausgerichteten Porenstruktur mehrere Zehnerpotenzen geringer als bei der kubischen, 

welche über ein dreidimensional verknüpftes Porensystem verfügt.[326] Dass dies bei der Leitfä-

higkeit des FDU-15-htb nicht der Fall ist liegt vermutlich an der bereits erwähnten Fehlorientie-

rung in dem Polymerfilm. Da der Polymerfilm mit über 1 mm relativ dick ist, gibt es verschiede-

ne Bereiche mit unterschiedlichen Orientierungen der hexagonal angeordneten, zylindrischen 

Poren. Wenn diese Bereiche an den Grenzflächen offen sind und einen Ionentransport zulassen, 

dann kann die Leitfähigkeit auch normal zur Substratoberfläche stattfinden. Ein solch drastischer 

Leitfähigkeitsverlust, wie in der Arbeit von Li und Nogami gezeigt, würde dann nicht mehr auf-

treten. 

Die in Abbildung 121 ebenfalls dargestellten Aktvierungsenergien weisen zwei Bereiche auf. Die 

mesoporösen Polymere zeigen eine etwas höhere Aktivierungsenergie bzw. Temperaturabhängig-

keit als die Referenzmaterialien und der reine Flüssigelektrolyt. Dies deutet auf eine verstärke 

Wechselwirkung des Materials mit der Elektrolytlösung hin, z. B. durch eine Koordination der 

Lithium-Ionen an den phenolischen Hydroxygruppen oder Tensidresten, während die anderen 

Materialien weniger mit dem Leitsalz interagieren und somit eine Aktivierungsenergie vergleich-

bar mit der des reinen Elektrolyten haben. Ähnlich sieht es bei dem unporösen PF-Harz aus. Das 

Harz ist in der Elektrolytlösung nicht gequollen und hat somit keinen Elektrolyten aufgenom-

men. Die geringe gemessene ionische Leitfähigkeit lässt sich durch oberflächlich anhaftenden 

Elektrolyten erklären, der fast gar nicht mit dem Harz wechselwirkt und somit eine Temperatur-

abhängigkeit wie der reine Elektrolyt aufweist. 

4.5.3 Struktureffekte in PPM-EL-Kompositen 

Bei den bereits vorgestellten porösen PF-Harzen war es von Vorteil, den Batterieelektrolyt LP30 

zu verwenden, da dieser durch sein organisches Lösungsmittel in der Lage ist, das Polymer etwas 

aufzuquellen. Somit wurde der Polymerfilm etwas flexibler und konnte ohne zu brechen in der 

Messzelle eingespannt werden, was eine elektrochemische Messung ermöglichte. Die porösen 

Resorcin-Harze, die im Folgenden vorgestellt werden, wurden jedoch in monolithischer Form 

hergestellt, sodass ein paralleles Zuschneiden für eine elektrochemische Messung nötig war. So-

mit trat ein Brechen der Proben in der Messzelle nicht auf, weshalb ein Quellen der PPM-
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Materialien nicht nötig war. Im Hinblick auf die einfachere Interpretation der Messergebnisse in 

Bezug auf die Porosität der Materialien ist ein Quellen des Materials sogar unerwünscht. 

 

Abbildung 122: Strukturen des eingesetzten Lithiumsalzes LiTFSI (Lithium bis(trifluoromethanesulfonyl)imide, 
links) und der ionischen Flüssigkeit Pyr13TFSI (1-Methyl-1-propylpyrrolidinium bis(trifluoromethylsulfonyl)imide, 
rechts). 

Es wurde bei den PPM-Materialien daher eine ionische Flüssigkeit als Elektrolytlösung benutzt, 

welche das Polymer nicht aufquillt. Um die ionischen Leitfähigkeiten anschließend besser mit der 

Arbeit von Guyomard-Lack et al., welche eine der wenigen bisher durchgeführten Untersuchun-

gen zur Porengrößenabhängigkeit von Mesoporen in Elektrolyten ist, vergleichen zu können, 

wurde hierzu entsprechend eine 0.5 M Lösung aus LiTFSI in Pyr13TFSI eingesetzt.[221] Die einge-

setzten Salze sind in Abbildung 122 dargestellt. Die hier und in den folgenden Unterkapiteln 

vorgestellten Ergebnisse sind bereits veröffentlicht.[327] 

 

Abbildung 123: Porengrößenverteilungen der ausgewählten PPM-Materialien, berechnet aus der Desorption der 
Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) mit dem DFT-Kernel für zylindrische Poren in Silica-Materialien, da 
durch diesen auch Porendurchmesser bis 75 nm abgebildet werden können. 

Die Strukturen und Porositätseigenschaften der PPMs wurden bereits in Kapitel 4.4.1 vorgestellt. 

In Abbildung 123 sind noch einmal die Porengrößenverteilungen der PPMs gezeigt, welche für 
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die Untersuchungen der Struktureffekte in diesem Kapitel verwendeten wurden. Es wurden hier-

für acht mesoporöse Materialien mit mittleren Porendurchmessern von 7 nm bis 45 nm sowie 

zwei makroporöse Materialien mit Porendurchmessern von ca. 59 nm bzw. von mehr als 100 nm 

ausgewählt, um einen möglichst großen Bereich abzudecken. Die mittleren Porendurchmesser 

sowie die BET-Oberflächen und Porenvolumen der Materialien sind in Tabelle 21 zusammenge-

fasst. 

Tabelle 21: Zusammenfassung der Porositätseigenschaften der für eine Einlagerung der Elektrolytlösung verwende-
ten PPM-Materialien sowie weitere Charakteristika, welche anhand der Füllung der Materialien mit der Elektrolytlö-
sung berechnet wurden. Die mittleren Porendurchmesser wurden aus der Desorption mit dem DFT-Kernel für 
zylindrische Poren in Silica-Materialien berechnet. 

 
dPore 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

Porenfüllgrada 

/ % 

Uptake 

/ % 

Effektive 

Porositätb 

/ % 

PPM-2.00-2.00(-EL) 7 200 0.31 72 32 22 

PPM-2.00-1.75(-EL) 11 219 0.42 79 55 31 

PPM-2.00-1.70(-EL) 16 246 0.63 77 71 34 

PPM-2.00-1.60(-EL) 21 233 0.69 85 86 39 

PPM-2.00-1.40(-EL) 25 233 0.74 96 105 46 

PPM-2.00-1.35(-EL) 33 217 0.89 95 125 50 

PPM-2.00-1.25(-EL) 38 195 0.93 99 136 53 

PPM-2.00-1.20(-EL) 45 191 0.96 100 142 55 

PPM-2.00-1.10(-EL) 59 181 1.12 105 172 59 

PPM-2.00-0.70(-EL) n.b. 76 n.b. n.b. 192 62 

Celgard K2045(-EL) n.b. 39 0.80 n.b. n.b. n.b. 

a bezogen auf das Porenvolumen, bestimmt mittels N2-Physisorptionsmessung und berechnet unter Verwendung 
einer Dichte von ρEL = 1.47 g∙cm-3 für die Elektrolytlösung. 
b Porosität im Material, die von der Elektrolytlösung eingenommen werden kann. 

Ebenfalls in Tabelle 21 aufgeführt sind der Porenfüllgrad, das Uptake und die effektive Porosität 

der Materialien, welche anhand der Füllung der Poren mit der Elektrolytlösung berechnet wur-

den. Zur Übersichtlichkeit wird für die mit Elektrolytlösung befüllten Materialien an deren Be-

zeichnung ein „-EL“ angehängt.  

Der Porenfüllgrad bezieht sich hierbei wie folgt auf das Porenvolumen, welches aus der Phy-

sisorptionsmessung bestimmt wurde: 

 𝑃𝑜𝑟𝑒𝑛𝑓ü𝑙𝑙𝑔𝑟  =   𝐸𝐿 × 𝜌𝐸𝐿𝑉𝑃𝑜𝑟𝑒 × 100% (27) 
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Dies zeigt zum einen bei PPM-2.00-1.10-EL durch einem Porenfüllgrad von mehr als 100 %, 

dass die Poren während der Stickstoff-Adsorption nicht vollständig gefüllt wurden. Diese Mög-

lichkeit wurde in Kapitel 4.4.1 bereits angedeutet. Zum anderen fällt auf, dass der Porenfüllgrad 

bei Materialien mit kleinen Poren auch nach erneutem Tränken mit Elektrolytlösung nicht einmal 

80 % erreicht, mit steigendem mittlerem Porendurchmesser jedoch ansteigt und bei großen Me-

soporen ein vollständige Porenfüllung erreicht. 

Bei der Porenfüllung treten verschiedene Kräfte auf, die zum Teil gegenläufig sind. Für eine 

leichte Porenfüllung ist zu allererst die Benetzbarkeit, d.h. der Kontaktwinkel zwischen Flüssig-

keit und Feststoff, relevant. Ist die Benetzbarkeit gegeben, dann spielen Faktoren wie Kapil-

larkräfte und die Viskosität der Flüssigkeit eine Rolle. Bei sehr kleinen Poren würde auch die Mo-

lekülgröße relevant werden. Außerdem müssen Gase oder etwaige andere Reste die Porenstruktur 

verlassen können, damit eine vollständige Porenfüllung erfolgen kann. 

Die, mit sinkendem Porendurchmesser steigenden Kapillarkräfte, scheinen in diesem Fall nicht 

ausreichend zu sein, um die Gasblasen aus dem Porensystem zu verdrängen. Auch wäre vorstell-

bar, dass sich, bedingt durch die hohe Viskosität und dem vorherrschenden Kontaktwinkel, zu-

erst die größeren Poren und Poreneingänge füllen, sodass diese verhindern, dass das Gas aus dem 

Porensystem entweichen kann. Chen et al. konnten zeigen, dass eine vollständige Porenfüllung 

auch bei kleinen Porendurchmessern nur durch ein Befüllen im Vakuum erreicht werden.[328] 

Die Betrachtung des Porenfüllgrades zeigt jedoch auch, dass die Elektrolytlösung nicht das Po-

lymer quillt, sondern nur in den Poren vorliegt, was eine Diskussion der Poreneinflüsse im Fol-

genden erleichtert. 

Die Werte für das Uptake an Elektrolyt sind demnach den Porenvolumen entsprechend gering. 

Ein weiterer Vorteil der fehlenden Quellung des Materials ist die Möglichkeit der Berechnung 

einer effektiven Porosität, d. h. einer Porosität, die auch von der Elektrolytlösung erreicht werden 

kann über folgende Gleichung mittels des Gesamtvolumen Vgesamt des Prüflings und dem Volu-

men des aufgenommenen Elektrolyten VEL: 

 𝐸𝑓𝑓𝑒𝑘𝑡𝑖𝑣𝑒 𝑃𝑜𝑟𝑜𝑠𝑖𝑡ä𝑡 =  𝑉EL𝑉gesamt × 100% 

= 𝑉EL𝑉RF + 𝑉Pore × 100% 

(28) 

 

(29) 
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Da bei kleinen Porendurchmessern die Poren nicht vollständig gefüllt vorliegen, muss das Ge-

samtvolumen Vgesamt aus dem Polymervolumen VRF und dem aus der Physisorption bestimmten 

Porenvolumen VPore (s. Gleichung (29)) berechnet werden. Bei großen Poren, welche vollständig 

befüllt werden, ist das Porenvolumen identisch zu dem Elektrolytvolumen VEL. Da nur das Po-

renvolumen durch Physisorptionsmessungen bestimmt werden kann, werden die anderen Werte 

über die jeweilige Masse und Dichte berechnet (s. Gleichung (30)). Als Dichtewerte für das RF-

Harz und die Elektrolytlösung wurden ρRF = 1.25 g∙cm-3 und ρEL = 1.47 g∙cm-3 verwendet. Die 

Bestimmung des Porenvolumens erfolgte, wie bereits beschrieben, durch die Adsorption von 

gasförmigen, kleinen Molekülen, die auch kleinere oder blockierte Poren erreichen können, die 

für eine Flüssigkeit unzugänglich sein können, was bei einer weiterführenden Betrachtung zu 

Fehlern führen kann.[323] Die Messung der effektiven Porosität wird folglich analog zu dem Ver-

fahren der Porositätsbestimmung mit Butanol durchgeführt, wobei in dieser Arbeit anstelle des 

Butanols Elektrolytlösung eingesetzt wurde.[212,329] Ausgehend von einem Porenfüllgrad von 

100 % für rein makroporöse Materialien lässt sich mit dieser Methode das Porenvolumen be-

rechnen. Für das PPM-2.00-0.70, bei welchem die Stickstoffphysisorption kein Porenvolumen 

bestimmen konnte, beträgt dies 1.30 cm3∙g-1. 

4.5.3.1 Mittels Thermoanalytik untersuchte Struktureffekte 

Die thermische Stabilität der PPMs (s. Abbildung 124, gestrichelte Linien) zeigt einen kontinu-

ierlichen Masseverlust zwischen 150 °C und 700 °C, wobei der Masseverlust bis ca. 300–350 °C 

auf dem Ausgasen von adsorbierten oder in den Porenwänden eingeschlossenen Syntheselö-

sungsmitteln und Edukten beruht.[305] Auch kann bei Umwandlungen der Methyletherbrücken in 

Methylbrücken Formaldehyd freigesetzt werden.[20] Anschließend tritt die Carbonisierung des 

Materials ein, wobei durch den Verlust von funktionellen Gruppen die Masse weiter abnimmt 

und ab ca. 700 °C ein Plateau erreicht. Siehe hierzu auch Kapitel 4.4.3 und für die thermische 

Stabilität weiterer PPMs Abbildung 104. 

=  EL𝜌EL RF𝜌RF + 𝑉Pore × 100% 

(30) 
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Abbildung 124: Thermogravimetriemessungen zweier ausgewählter PPMs ohne bzw. mit Elektrolytlösung in den 
Poren sowie die Elektrolytlösung als Vergleich. Gemessen in Stickstoff mit einer Heizrate von 5 K∙min-1. 

Die PPM-EL-Komposite zeigen ebenfalls einen schwachen Masseverlust bis ca. 400 °C mit nach-

folgendem starkem Masseverlust, welcher auf der Verdunstung/Zersetzung der ionischen Flüs-

sigkeit beruht. Anschließend zeugt ein weiterer kontinuierlicher Masseverlust von der Carbonisie-

rung des Polymers und dem Verdunsten oder Zersetzen des LiTFSI. Die Thermogravimetrie-

messungen zeigen somit eine gute thermische Stabilität der PPM-EL-Komposite bis annähernd 

400 °C und der Masseverlust dieser Stufe kann dem Anteil an Elektrolytlösung im Material zuge-

ordnet werden. Die erhaltenen Restmassen der Komposite PPM-2.00-2.00-EL und PPM-2.00-

0.70-EL passen mit 37.9 und 17.6 % sehr gut zu den theoretisch berechneten (36.7 bzw. 17.1). 

Die Werte sind in Tabelle 22 noch einmal zusammengefasst. 

Tabelle 22: Zusammenfassung einiger Eigenschaften, der in Abbildung 124 dargestellten Materialien 

 
dPore 

/ nm 

SBET 

/ m2∙g-1 

VPore 

/ cm3∙g-1 

Porenfüll- 

grada / % 

Anteil 

ELb / % 

Restmasse theor.c 

(exp.) / % 

PPM-2.00-2.00 7 200 0.31    n.b. (48.5) 

PPM-2.00-0.70 n.b. 76 n.b.    n.b. (49.9) 

PPM-2.00-2.00-EL    72 24.3  36.7 (37.9) 

PPM-2.00-0.70-EL    n.b. 65.7  17.1 (17.6) 

EL     100  0.0 (-0.2) 

a bezogen auf das Porenvolumen, bestimmt mittels N2-Physisorptionsmessung und berechnet unter Verwendung 
einer Dichte von ρEL = 1.47 g∙cm-3 für die Elektrolytlösung. 
b Massenanteil bezogen auf das PPM-EL-Komposit. 
c die theoretisch Restmasse der Komposite wurde aus der experimentell bestimmten Restmasse des Polymers und 
dem EL-Masseanteil im Komposit berechnet. 
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Der Elektrolyt zeigt in den Kompositen jedoch kein porengrößenabhängiges Temperaturverhal-

ten.  

 

Abbildung 125: Dynamische Differenzkalorimetriemessungen (Heizkurve mit 10 K/min in Stickstoff) der PPM-
Elektrolytlösungs-Komposite und der reinen Elektrolytlösung. Die mittlere Porengröße der Proben nimmt jeweils 
von unten nach oben zu, wobei PPM-2.00-2.00-EL die kleinsten und PPM-2.00-0.70-EL die größten Poren aufweist. 
Zur Erhöhung der Übersichtlichkeit sind die Messungen um 0.1 (links) bzw. 0.3 mW∙mg-1 (rechts) gegeneinander 
verschoben. Zur besseren Übersicht wurden die Peaks des eingeschlossenen Elektrolyten mit Pfeilen markiert. 

Um das Tieftemperaturverhalten und somit mögliche Phasenübergange der Elektrolytlösung zu 

untersuchen, wurden die PPM-EL-Komposite mittels DSC (s. Abbildung 125) näher charakteri-

siert. Die Elektrolytlösung ohne eine Polymermatrix zeigt einen doppelten Schmelzpunkt bei 

2.1 °C (onset), was in guter Übereinstimmung mit früheren Messungen von Henderson und Pas-

serini ist und sich durch metastabile Phasen und Fest-fest-Phasenübergänge erklären lässt.[330] 

Henderson und Passerini haben dies für Pyr1xTFSI/LiTFSI-Mischungen (mit x = 2-4) gezeigt. 

Insbesondere bei Mischungen aus ionischer Flüssigkeit und weiteren Salzen ist bekannt, dass 

diese häufig ein komplexes thermisches Verhalten zeigen, welches stark von der Salzkonzentrati-

on und dem thermischen Hintergrund abhängt, wodurch es bedingt durch Fest-fest-

Phasenübergänge und Schmelzen mehrere Signale aufweisen kann.[328,331] Es war daher ein Tem-

perschritt bei -20 °C nötig, um eine möglichst vollständige Kristallisation in möglichst nur einer 

Phase zu erhalten. Ohne einen Temperschritt bildet sich außerdem eine unterkühlte Flüssigkeit, 
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deren exothermes Kristallisationssignal während des Aufheizens bei ca. -25 °C mit dem Schmelz-

signals der eingeschlossenen Elektrolytlösung überlagert, was eine Auswertung stark erschweren 

würde. Im Anhang in Abbildung 141 ist der Unterschied zwischen der Messung einer gequench-

ten und einer getemperten Probe einmal gegenübergestellt. 

Während das makroporöse PPM-2.00-0.70-EL ein identisches Schmelzverhalten zur reinen 

Elektrolytlösung zeigt, ist bei den Materialien PPM-2.00-1.10-EL bis PPM-2.00-1.40-EL, die Me-

soporen bzw. kleinen Makroporen aufweisen, ein weiterer Schmelzpunkt erkennbar. Dieser be-

findet sich bei geringeren Temperaturen und sinkt mit sinkendem Porendurchmesser. Das wei-

terhin bestehende Signal bei ca. 2 °C kommt durch oberflächlich anhaftete Elektrolytlösung zu-

stande, während das breitere Signal bei geringerer Temperatur dem eingeschlossenen Elektrolyten 

zugeordnet werden kann.[328,332] Die Materialien PPM-2.00-1.70-EL und PPM-2.00-1.60-EL zei-

gen zwei sich überlagernde Schmelzpunkte und ein Glasübergang bei -75 °C. Es ist wahrschein-

lich, dass bei diesen Materialien der Anteil der Elektrolytlösung, der im Kontakt mit der Poren-

wand steht, d. h. die adsorbierte Schicht, mehr ins Gewicht fällt als der Anteil der Elektrolytlö-

sung, der sich in der Porenmitte befindet und sich eher wie das Volumenmaterial verhält. Dies 

kann durch eine Verringerung des Porendurchmessers oder eine nur teilweise Füllung der Poren 

auftreten. Dynamische sowie thermodynamische Heterogenitäten wurden an ionischen Flüssig-

keiten in beengten Räumen in früheren Studien bereits nachgewiesen.[333,334] Aller Voraussicht 

nach rufen veränderte Wechselwirkungen zwischen der Elektrolytlösung und der Porenwand eine 

verzögerte Kristallisation der Elektrolytlösung hervor, welche zu einer metastabilen Phase führt, 

welche dann einen Fest-fest-Phasenübergang durchläuft. Ähnliche Glasübergänge und doppelte 

endotherme Signale treten vermehrt auf, wenn kein Temperschritt bei -20 °C durchgeführt wird. 

Die beiden Materialien mit den kleinsten Poren zeigen hingegen kein erkennbares Schmelzsignal 

außer dem der oberflächlich adsorbierten Elektrolytlösung bei ca. 2 °C, was vermutlich auf einer 

zu schwachen Signalintensität beruht. Die Komposite PPM-2.00-1.75-EL und PPM-2.00-2.00-EL 

beinhalten, bedingt durch die unvollständige Porenfüllung und das geringe Porenvolumen, nur 

eine sehr geringe aktive Masse, wodurch das Gerät diese nicht detektieren konnte. Diese beiden 

Materialien sind außerdem die einzigen, die einen deutlichen Doppelpeak bei etwas über 0 °C 

zeigen. Es wäre folglich vorstellbar, dass die kleinen Mesoporen zwar zu wenig Elektrolyt auf-

nehmen, aber das Kristallisationsverhalten des oberflächlich anhaftenden Elektrolyten mitbeein-

flussen. 
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Abbildung 126: Abhängigkeit der Schmelzpunkte (links) und der Schmelzpunkterniedrigung (rechts) der einge-
schlossenen Elektrolytlösung in Abhängigkeit vom inversen Porenradius. Es wurde hierzu die Onset- sowie die 
Peaktemperatur des Schmelzvorgangs bestimmt. In die Berechnung der Ausgleichsgerade wurden die Ausreißer 
(offene Symbole) nicht mit einbezogen. 

Abgesehen von dem bei PPM-2.00-1.70-EL und PPM-2.00-1.60-EL auftretenden zweiten 

endothermen Signal zeigen die Komposite eine Schmelzpunkterniedrigung, die der Gibbs-

Thompson-Gleichung folgt (s. Abbildung 126). Diese kann für einen kleinen, in seiner eigenen 

Flüssigkeit isoliert vorliegenden Kristall wie folgt angenähert werden:[335] 

 

wobei die Schmelzpunkterniedrigung ΔTm , die Differenz zwischen dem Schmelzpunkt im Vo-

lumenmaterial Tm,Volumen , und dem Schmelzpunkt eines kleinen Kristalls, Tm(x), in Abhängigkeit 

von der Oberflächenenergie an der Kristall-Flüssigkeits-Grenzfläche σsl, der Schmelzenthalpie 

ΔHm, der Dichte des Feststoffs ρs und dem Durchmesser x des Kristalls ausgedrückt wird. In 

dem Fall einer Flüssigkeit in einer zylindrischen Pore mit Durchmesser d wird die Gleichung 

noch um den Kontaktwinkel φ erweitert.[336] 
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(32) 

 
Δ𝑇m = 4𝜎sl𝑇m,Volumen Δ𝐻m𝜌𝑠 𝑐𝑜𝑠𝜑 (33) 
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Die Gleichung kann durch ein Zusammenfassen der Einflüsse der Flüssigkeit, der Porengeomet-

rie und der Benetzbarkeit der Porenwände in einen Faktor kGT vereinfacht werden.[337] 

 

Es hat sich gezeigt, dass ein gut zwei Lagen dicker Lösungsfilm an der Porenwand flüssig bleibt 

und somit von dem Porendurchmesser d abgezogen werden müsste. So haben Findenegg et al. 

diesen Wert, um welchen sich der Porendurchmesser effektiv verringert, für eingeschlossenes 

Wasser als ca. 0.6 nm bestimmt.[338] Da hier jedoch Porendurchmesser bis zu ca. 60 nm betrachtet 

werden, wurde auf diese Korrektur des effektiven Porendurchmessers verzichtet. Die inverse 

Proportionalität von ΔTm zu dem Porendurchmesser zeigt sich in Abbildung 126 (rechts) hinge-

gen sehr deutlich. Die bei PPM-2.00-1.70-EL und PPM-2.00-1.60-EL auftretenden doppelten 

Signale beeinflussen jedoch nur den Schmelzpunkt bei einer Bestimmung über den Onset, wes-

halb die beiden Werte bei der Berechnung der Ausgleichsgerade nicht mitberücksichtigt wurden 

(offene Symbole). Zusätzlich können Schmelzpunktwerte verwendet werden, die über die Pe-

aktemperatur bestimmt wurden und bei denen sich eine Ausgleichgerade ergibt, die annähernd 

durch den Nullpunkt geht. Auch die Steigung der beiden Ausgleichsgeraden zeigt eine gewisse 

Differenz. Diese ist auf die mit sinkendem Porendurchmesser steigende Signalbreite zurückzu-

führen, wodurch sich Onset- und Peaktemperatur immer stärker unterscheiden. Dies wider-

spricht dem gängigen Verständnis, dass die Peakbreite des DSC-Signals mit der Breite der Poren-

größenverteilung korreliert. Diese Korrelation tritt jedoch nur bei hinreichend langsamen Heizra-

ten (bis zu 1 K∙min-1) auf und wenn kein verfrühtes Schmelzen, durch ein Verbreitern der flüssig-

artigen Schicht an der Porenwand mit zunehmender Temperatur, das DSC-Signal schon frühzei-

tig verbreitert.[338] Da die Heizrate hier mit 10 K∙min-1 jedoch deutlich höher liegt, wäre eine Ab-

hängigkeit der Peakbreite von der Porengrößenverteilung nicht zu erwarten. Die Verbreiterung 

des Signals bei PPM-2.00-1.70-EL (16 nm) und PPM-2.00-1.60-EL (21 nm) lässt sich auf ein 

zweites endothermes Signal zurückführen, welches vermutlich durch eine metastabile Phase oder 

eine Phasenumwandlung zustande kommt. Generell sind die Werte in Abbildung 126 (rechts) 

zum Teil sehr weit von der Ausgleichsgeraden entfernt, sodass sich die Steigungen deutlich annä-

hern, wenn der Peakwert von PPM-2.00-1.70-EL (16 nm) nicht mit in Betracht gezogen würde. 

 
Δ𝑇m = 𝑘GT  (34) 
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4.5.3.2 Mittels Impedanzspektroskopie untersuchte Struktureffekte 

Die Messungen der ionischen Leitfähigkeit mittels Impedanzspektroskopie zeigen für die herge-

stellten Kompositmaterialien eine größtenteils deutlich bessere Leitfähigkeit als ein kommerziell 

erhältlicher Separator, getränkt mit der Elektrolytlösung (Celgard-EL), jedoch eine mit Abstand 

geringere als der flüssige Elektrolyt (EL). Die temperaturabhängigen Leitfähigkeiten sind in Ab-

bildung 127 dargestellt, wobei die Komposite PPM-2.00-1.75-EL und PPM-2.00-2.00-EL eine 

zu geringe Leitfähigkeit aufwiesen, weshalb diese hier nicht berücksichtigt werden. Dies ist auf 

den geringen Elektrolytanteil zurückzuführen, welcher durch einen geringen Porenfüllgrad in 

Verbindung mit einem geringen Porenvolumen bedingt ist. 

 

Abbildung 127: Ionische Leitfähigkeit der in den PPMs eingeschlossenen Elektrolytlösungen in Abhängigkeit von 
der Temperatur. Zum Vergleich wurden die reinen Elektrolytlösung (EL) und die Elektrolytlösung in Verbindung 
mit einem kommerziellen Separator (Celgard® K2045) vermessen. Zur Verbesserung der Übersichtlichkeit sind die 
Daten der Vergleichsmessungen und des makroporösen PPM-2.00-0.70 in schwarz dargestellt. Der mittlere Poren-
durchmesser der PPMs ist jeweils in Klammern angegeben. 

Eine Zunahme der ionischen Leitfähigkeiten ist mit zunehmender Porengröße (PPM-2.00-1.70-

EL zu PPM-2.00-0.70-EL) deutlich erkennbar. Eine unterschiedliche Temperaturabhängigkeit ist 

jedoch nur zwischen den PPM-EL-Kompositen und den Vergleichsmessungen erkennbar. Eine 

Quantifizierung der Temperaturabhängigkeit durch die Vogel-Tammann-Fulcher-Gleichung (s. 

Gleichung (22) in Kapitel 3.3) zeigt dies ebenfalls. In Abbildung 128 ist die errechnete Aktivie-

rungsenergie Ea in Abhängigkeit von der Porengröße gezeigt. Die PPM-EL-Komposite zeigen 
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eine etwas niedrigere Aktivierungsenergie als die Vergleichsmessungen der Elektrolytlösung bzw. 

des kommerziellen Separators mit Elektrolytlösung. Dies zeigt, dass das RF-Harz durch seine 

kleinen Poren oder durch andere Wechselwirkungen mit der Elektrolytlösung die Temperaturab-

hängigkeit beeinflusst, was möglicherweise auf einen veränderten Transportmechanismus hindeu-

tet. Eine Abhängigkeit von der Porengröße, wie sie z. B. bei den Schmelzpunkten auftritt, ist in 

diesem Messbereich jedoch nicht zu beobachten, d.h. der Transportmechanismus ist unabhängig 

von der Porengröße. Dies deutet auf einen Transportmechanismus in der Porenmitte hin, in wel-

cher der Elektrolyt immer gleich vorliegt, jedoch leicht verändert zu dem Volumenmaterial. 

 

Abbildung 128: Die Aktivierungsenergie in Abhängigkeit vom mittleren Porendurchmesser. 

In Abbildung 129 sind die ionischen Leitfähigkeiten bei drei unterschiedlichen Temperaturen, 

5 °C, 25 °C und 60 °C, in Abhängigkeit vom Porendurchmesser des Materials dargestellt. Die 

Werte für die Materialien, für welche kein Porendurchmesser existiert (PPM-2.00-0.70-EL, Cel-

gard-EL und EL) bzw. dieser bestimmt werden konnte, sind im rechten Teil des Diagramms oh-

ne eine Angabe zur Porengröße eingefügt. 

Es zeigt sich, dass mit steigendem Porendurchmesser die ionische Leitfähigkeit kontinuierlich 

steigt und der Kurvenverlauf für alle Temperaturen gleich ist. Die ionische Leitfähigkeit von Cel-

gard-EL entspricht der eines PPM-EL-Komposits mit einer ungefähren Porengröße von 20 nm, 

wohingegen Physisorptionsmessungen auf Makroporen hindeuten. 
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Abbildung 129: Abhängigkeit der ionischen Leitfähigkeit, dargestellt in Abhängigkeit vom mittleren Porendurch-
messer der verwendeten PPMs. 

Ob jedoch der Anstieg des Porendurchmessers der entscheidende Faktor ist, lässt sich erst einmal 

noch nicht festlegen, da mit dem Anstieg des Porendurchmessers auch das Porenvolumen steigt, 

wodurch das Uptake bzw. die effektive Porosität ebenfalls zunimmt. Dass durch eine Erhöhung 

des Elektrolytanteils auch die Leitfähigkeit steigt, ist nicht verwunderlich, da die Leitfähigkeit (σ0) 

nach Gleichung (35) proportional zu der Anzahl der Ladungsträger (n) ist:  

 

mit e = Elementarladung, z = Wertigkeit des Ions und μ = Beweglichkeit der Ladungsträger. 

Engblom et al. haben gezeigt, dass der elektrische Leitwert G eines Komposits, bestehend aus 

einer nichtleitenden Matrix mit zylindrischen Poren, die mit Elektrolytlösung befüllt sind, umge-

kehrt proportional ist zu der Probenlänge L und proportional zu der Gesamtquerschnittsfläche 

der Poren Ap, welche die Summe der einzelnen Porenquerschnittsflächen ist:[339,340]  
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mit σ0 = ionische Leitfähigkeit der Flüssigkeit, τ = Tortuosität der Matrix und L = Länge der 

Probe. 

Die Gesamtquerschnittsfläche der Poren ist über die Porosität ε des Materials proportional zu der 

Querschnittsfläche der Probe A:[340] 

 

Aus diesen Gleichungen lässt sich ein Zusammenhang zwischen der Tortuosität und der Porosi-

tät herleiten, wobei der elektrische Leitwert G bzw. der elektrische Widerstand R mit der Quer-

schnittsfläche und der Probenlänge als Leitfähigkeit σeff zusammengefasst werden kann: 

 

oder 

 

Die Tortuosität ist hierbei als elektrische Tortuosität τel näher spezifiziert, da bei einer Abwei-

chung vom Modell mit einheitlichen Poren die elektrische Tortuosität im Gegensatz zur geomet-

rischen auch mikrostrukturelle Effekte, wie zum Beispiel Flaschenhalsporen, beinhaltet.[340] Da 

reale Materialien jedoch von dem idealen Model abweichen, ist eine Betrachtung mit dem von 

Archie empirisch nachgewiesenen Verhältnis sinnvoller. Er formulierte ein Potenzverhältnis zwi-

schen der Porosität und der normierten Leitfähigkeit, als 1/F durch den so genannten Forma-

tionsfaktor dargestellt:[341] 

 

In der doppeltlogarithmischen Darstellung von F gegen ε ergibt sich somit eine Gerade mit der 

Steigung m, welche eine empirisch bestimmte, systemspezifische Konstante ist, die alle systemre-

levanten Parameter bis auf die Porosität beinhaltet. 

 

 𝐴p = 𝜀𝐴 (37) 

 𝜏el = 𝜎0𝑅𝜀𝐴𝐿 = 𝜎0𝜎𝑒ff 𝜀 (38) 

 𝜀 = 𝜎eff𝜎0 𝜏𝑒𝑙 (39) 

 𝜀𝑚 = 1𝐹           1𝐹 =  𝜎eff𝜎0  (40) 
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Abbildung 130: Der Formations-Faktor nach Archie (links) und die ionische Leitfähigkeit (rechts) in Abhängigkeit 
von der effektiven Porosität mit den entsprechenden Ausgleichsgeraden. Die gestrichelten Linien zeigen das Verhal-
ten bei einem idealen Model mit einheitlichen Poren (m = 1). 

Eine Darstellung der PPM-EL-Komposite nach Archie ist in Abbildung 130 (links) gezeigt, wo-

bei anstelle der absoluten Porosität die effektive Porosität verwendet wurde, da bei kleinen Po-

rendurchmessern keine vollständige Porenfüllung erfolgte. Die in dieser Abbildung ebenfalls dar-

gestellte gestrichelte Linie zeigt ein ideales Verhalten bei zylindrischen Poren mit gleichen 

Durchmessern, die parallel zum elektrischen Feld ausgerichtet sind und keinen Engpass aufwei-

sen (m = 1). Die Messwerte der PPM-EL-Komposite liegen zwar auf einer Geraden, es sind je-

doch zwei Unterschiede zu dem idealen Verhalten erkennbar. Zum einen ist die Steigung der 

Gerade deutlich negativer als für den Idealfall berechnet, zum anderen verläuft die Gerade nicht 

durch den Wertepunkt der Elektrolytlösung (F = 1 bei ε = 100 %). Die unterschiedliche Steigung 

war aufgrund von Tortuositätseffekten und Engpässen bzw. Flaschenhälsen im Porensystem zu 

erwarten. Dass eine Extrapolation der Ausgleichgeraden jedoch nicht durch den Wertepunkt der 

Elektrolytlösung verläuft, zeigt, dass die Lösung in den Poren anders vorliegt als in der reinen 

Flüssigkeit. Der Kontakt mit dem Polymer scheint die ionische Leitfähigkeit der Elektrolytlösung 

folglich zu verändern. Dieser Effekt ist jedoch nicht porengrößenabhängig, da die Messwerte der 

Komposite mit kleinen Mesoporen, d. h. auch kleinen effektiven Porositäten, ebenfalls auf der 

Geraden liegen. Es zeigt sich somit, wie bereits oben vermutet, dass die Porengröße nicht der 

ausschlaggebende Faktor für die ionische Leitfähigkeit ist. Die effektive Porosität, d. h. der Elekt-

rolytanteil im Komposit, ist entscheidend für eine hohe Leitfähigkeit. Dies widerspricht den Be-
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funden von Guyomard-Lack et al., welche ein Leitfähigkeitsmaximum bei ca. 10 nm großen Po-

ren in hierarchisch meso- und makroporösen Silica-Monolithen nachweisen konnten.[221] 

Welchen Einfluss das Material auf die ionische Leitfähigkeit hat, verdeutlicht die in Abbildung 

130 (rechts) gewählte Darstellung noch besser. Die Kurve müsste vom Nullpunkt zum Leitfähig-

keitswert der Elektrolytlösung verlaufen und ein exponentielles Verhalten gemäß Gleichung (40) 

σeff = σ0εm zeigen. Die hier berechnete Potenzfunktion (y = 0.03 + 4.53∙10-6x2.98) zeigt hingegen 

eine starke Abweichung zu besseren Leitfähigkeiten bei hohen effektiven Porositäten. Das expo-

nentielle Verhalten zeigt die Behinderung des Ionentransports durch die tortuose Struktur und 

die starke Abweichung vom Leitfähigkeitswert der Elektrolytlösung (bei ε = 100 %) deutet – wie 

oben bereits erwähnt - auf eine Veränderung der Elektrolytlösung in der porösen Struktur hin. 

Durch die Betrachtung der ionischen Leitfähigkeit allein kann somit keine Aussage zur der Io-

nenbeweglichkeiten in Nanoporen gemacht werden, da es sich hierbei um eine dynamische Ei-

genschaft handelt, welche sich aus den Anteilen aller vorliegenden Ionen zusammensetzt.[342] Der 

zu Grunde liegende Mechanismus scheint komplexer zu sein und lässt sich nicht nur durch eine 

geometrische Einschränkung erklären. Die Oberflächenchemie des PPM hat wohl ebenfalls einen 

großen Einfluss. 

4.5.3.3 Mittels NMR-Diffusionsmessungen untersuchte Struktureffekte 

Um einen näheren Einblick in den Einflüsse der Porosität, des Porendurchmessers und auch der 

Oberflächenchemie der Porenwände auf die eingeschlossene Elektrolytlösung zu bekommen, 

wurden ausgewählte PPM-EL-Komposite mittels PFG-NMR näher untersucht. Bei kurzen Dif-

fusionszeiten (Δ), wenn die Spins nur eine im Vergleich mit dem umgebenden Raum kurze Stre-

cke zurücklegen konnten, hat die makroskopische Morphologie des umgebenden Raums wenig 

Einfluss auf die Diffusion, und der Diffusionskoeffizient (D) nähert sich dem in der freien Lö-

sung (DVolumen) an (D0 bei Δ = 0 s). Mit zunehmender Diffusionszeit legen die Spins größere Stre-

cken zurück und werden stärker von dem umgebenden Raum, d. h. in diesem Fall von den Po-

renwänden, beeinflusst, wodurch die Diffusionskoeffizienten sich asymptotisch einem konstan-

ten Wert, dem stationären Diffusionskoeffizienten (D∞) für lange Diffusionszeiten, annähern. Bei 

einer Auftragung des Diffusionskoeffizienten in Abhängigkeit von Δ1/2 kann durch das Anlegen 

einer Ausgleichgerade für kurze Diffusionszeiten aus der Steigung und dem y-Achsenabschnitt 

das Oberflächen-zu-Porenvolumen-Verhältnis (S/V) bzw. D0 gemäß der Mitra-Gleichung (41) 

bestimmt werden.[343,344] Die Tortuosität, zur besseren Abgrenzung hier als α bezeichnet, kann als 

Verhältnis von dem Diffusionskoeffizienten in der freien Lösung zu dem bei langen Diffusions-

zeiten beschrieben werden (Gleichung (42)):[334,343] 
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Das S/V-Verhältnis ist ein mikroskopisches Maß, was insbesondere bei Wechselwirkungen mit 

Oberflächen eine Rolle spielt. Die Tortuosität ist hingegen ein geometrischer Parameter auf mak-

roskopischer Ebene, welcher die Porengeometrie widerspiegelt und bei verschiedenen Trans-

portprozessen ein wichtiger Parameter ist. Der Vorteil des durch NMR-Experimente bestimmten 

S/V-Verhältnisses ist, dass in diesem Fall das für die Flüssigkeit gültige Verhältnis wiedergegeben 

wird. Dies kann sich deutlich von den durch Gasadsorption bestimmten Verhältnissen (z. B. 

SBET/VPore) unterscheiden. Es ist somit möglich, mit einer Reihe von Diffusionsmessungen zu 

unterschiedlichen Zeiten wertvolle Informationen über die Wechselwirkungen mit der Oberflä-

che bzw. der dreidimensionalen Struktur des porösen Systems zu erhalten. 

 

 

Abbildung 131: Diffusionskoeffizienten der eingeschlossenen Pyr13-Kationen (links) und der TFSI-Anionen 
(rechts) als Funktion der Diffusionszeit (Δ). Alle Messungen wurden bei 60 °C durchgeführt. 

Da die NMR-Spektroskopie in der Lage ist, verschiedene Nuklei zu untersuchen, können Diffu-

sionskoeffizienten zeitaufgelöst für die Pyr13-Kationen und die TFSI-Anionen durch 1H- bzw. 
19F-NMR-Spektroskopie bestimmt werden. In Abbildung 131 sind die Diffusionskoeffizienten 

der Pyr13-Kationen und der TFSI-Anionen in drei Materialien mit unterschiedlichen Porengrö-
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ßen dargestellt. Die Diffusionskoeffizienten des Li-Kations konnten, aufgrund der kurzen Re-

laxationszeit von 7Li und Einschränkungen in der Stärke des Gradienten, nicht bestimmt werden. 

Nichtsdestotrotz zeigen sich bereits in den Diffusionskoeffizienten der ionischen Flüssigkeit inte-

ressante Merkmale. Erstens, die Diffusionskoeffizienten der Pyr13-Kationen (H-Kerne) nehmen 

mit steigender Diffusionszeit stark ab, während die Diffusionszeit auf die TFSI-Anionen (F-

Kerne) nur einen sehr geringen Einfluss hat. Zweitens, die stationären Diffusionskoeffizienten 

(D∞ angenähert bei Δ = 1.6 s) beider Ionenarten betragen nur ein Fünftel bis die Hälfte wie in 

freier Lösung (DPyr13, Volumen = 5.510-11 m2∙s-1, DTFSI, Volumen = 3.610-11 m2∙s-1). Drittens, D∞ des TFSI-

Anions ist deutlich größer als D∞ des Pyr13-Kations, was gegensätzlich zu dem Verhalten in der 

freien Lösung ist. Viertens, die Diffusionskoeffizienten beider Ionenarten sind abhängig von der 

Porengröße des umgebenden Materials und nehmen mit abnehmendem Porendurchmesser eben-

falls ab. Zeitabhängiges Diffusionsverhalten, bei welchem nur die Tortuosität einen Einfluss auf 

den asymptotischen Verlauf hat, wurde weithin beobachtet, da in dem Zeitraum des Experiments 

die von den Ionen zurückgelegte Strecke größer ist als die Dimensionen des Hohlraums in porö-

sen Materialien. Es ist daher interessant, dass in der durchgängigen Porenstruktur der PPMs die 

Pyr13-Kationen eine andere Zeitabhängigkeit in Bezug auf ihr Diffusionsverhalten haben als die 

TFSI-Anionen. Zusätzlich überschneiden sich die Kurven der Diffusionskoeffizienten bei langen 

Diffusionszeiten, was höchstwahrscheinlich auf unterschiedliche Wechselwirkungen der Ionen 

mit den Porenwänden zurückzuführen ist. In der freien Lösung ist für ionische Flüssigkeiten be-

kannt, dass sich diese auf der Nanometerebene – bedingt durch Aggregation der Alkylketten – in 

polare und unpolare Bereiche und somit in Kationen- und Anionenbereiche aufteilt.[345,346] Mole-

kulardynamik-Simulationen haben gezeigt, dass sich durch eine Verlängerung der Alkylketten die 

Ordnung in der ionischen Flüssigkeit ändert. Eine längere Alkylkette führt hierbei von einer dis-

persiven Nanophase zu einem bikontinuierlichen System und somit zu einem besser verbunde-

nen, dreidimensionalen Netzwerk der polaren Bereiche. Durch die Veränderung der Diffusivität 

und Viskosität mit zunehmender Alkylkettenlänge konnte für das Anion eine höhere Diffusivität 

beobachtet werden als für das Kation, was den Veränderungen der Ionenanordnung zugeschrie-

ben wird.[347,348] Bei einem Einbringen von ionischen Flüssigkeiten in poröse Strukturen wird, 

bedingt durch die Oberflächenwechselwirkungen, diese Nanostrukturierung gestört bzw. verän-

dert, wodurch die physikalisch-chemischen Eigenschaften der Flüssigkeit verändert werden kön-

nen. 
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Abbildung 132: Schematische Darstellung der vermuteten Schichtstruktur der ionischen Flüssigkeit in den Poren. 

Durch die vielen phenolischen Hydroxygruppen und Etherbrücken besitzt das RF-Harz eine 

große Menge an Partialladungen an seiner Oberfläche, weshalb das elektrostatische Potential ein 

wichtiger Faktor ist. Es ist zu vermuten, dass sich durch die starken Coulomb-Wechselwirkungen 

zwischen den Pyr13-Kationen und den Porenwänden eine Schicht von Kationen an deren Ober-

fläche bildet, während eine TFSI-Anionen-Schicht mit etwas Abstand zur Porenwand vorliegt. 

Dies ist in Abbildung 132 schematisch dargestellt. Durch diesen Wechsel in der Nanostrukturie-

rung von einer dreidimensionalen Strukturierung in der freien Flüssigkeit zu einer zweidimensio-

nalen Schichtstruktur sowie durch die elektrostatischen Wechselwirkungen mit den Porenwänden 

wird die Dynamik des Pyr13-Kations viel stärker reduziert als es dies für das TFSI-Anion der Fall 

ist. Dieses Ergebnis ist im Einklang mit früheren Molekulardynamik-Simulationen, die gezeigt 

haben, dass ionische Flüssigkeiten an Silica-Oberflächen durch die anziehenden Wechselwirkun-

gen ihrer Kationen und die abstoßenden Wechselwirkungen ihrer Anionen mit der Oberfläche 

eine Schichtstruktur ausbilden.[333,342] Eine unterschiedliche Entfernung der Kationen und Anio-

nen zur Silica-Oberfläche wurde ebenfalls mit Festkörper-NMR-Messungen nachgewiesen.[349] 

Die mit den Gleichungen (41) und (42) berechneten Parameter sind in Tabelle 23 zusammenge-

fasst und es zeigt sich bei den Diffusionskoeffizienten eine Abhängigkeit von der Porengröße (s. 

Abbildung 133), welche den Effekt der geometrischen Einschränkungen nachweist. Zusätzlich 

belegen die für das Pyr13-Kation berechneten höheren Tortuositäten, dass das Kation bei seiner 

Diffusion in dem Porensystem einen längeren Weg zurücklegen muss und dass es mehr durch die 

Porenwände gebremst wird. Die Tortuositäten nehmen mit zunehmenden Porendurchmessern 
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ab, was ein Indiz dafür ist, dass die Ionen bei Porensystemen mit kleineren Poren vermehrt mit 

den Porenwänden wechselwirken. 

Tabelle 23: Berechnete Volumen-Diffusionskoeffizienten für das Volumenmaterial, S/V-Verhältnisse und Tortuosi-
täten der PPM-2.00-x-EL-Komposite. Die Diffusionskoeffizienten der reinen Elektrolytlösung betragen DPyr13, Volumen 
= 5.5∙10-11 m2∙s-1, DTFSI, Volumen = 3.6∙10-11 m2∙s-1, DLi, Volumen = 2.5∙10-11 m2∙s-1. Alle Messungen wurden bei 60 °C 
durchgeführt. 

 
dPore 

/ nm 

D0
a 

/ 10-11 m2s-1 

S/Vb 

/ m-1 

D∞, Pyr13 

/ 10-11 m2∙s-1 

D∞, TFSI 

/ 10-11 m2∙s-1 
αPyr13

c αTFSI
d 

PPM-2.00-1.10-EL 59 3.0 0.47 1.3 1.6 4.1 2.3 

PPM-2.00-1.25-EL 38 2.7 0.64 1.0 1.2 5.8 3.1 

PPM-2.00-1.40-EL 25 2.4 0.74 0.9 1.0 6.2 3.6 

a,b Die Werte wurden aus den Daten für die Pyr13-Kationen berechnet, da nur die 1H-PFG-NMR-Messungen ein 
zeitabhängiges Diffusionverhalten aufweisen. 
c Tortuosität des Pyr13-Kations, bestimmt aus den 1H-PFG-NMR-Daten. 
d Tortuosität des TFSI-Anions, bestimmt aus den 19F-PFG-NMR-Daten. 

Da nur die Diffusionskoeffizienten des Pyr13-Kations einen zeitabhängigen Verlauf zeigen, 

konnten D0 und S/V nur für das Kation bestimmt werden. Der Wert des Diffusionskoeffizien-

ten im Komposit sollte bei einer Extrapolation bis Δ = 0 s den des Diffusionskoeffizienten in 

freier Lösung erreichen.[334,343,350] Die hier erhaltenen Werte für D0 sind jedoch geringer als die von 

DVolumen, bedingt durch die Wechselwirkungen mit den Porenwänden. 

 

Abbildung 133: Einfluss der Porengröße auf die Diffusionskonstanten der Pyr13- und TFSI-Ionen. 

Weiterhin zeigt das S/V-Verhältnis (s. Abbildung 134) ein negatives, annähernd lineares Ver-

hältnis zum Porendurchmesser. Dies passt in dem Bereich mit den Daten aus den Physisorpti-
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onsmessungen überein. Lediglich die Größenordnung unterscheidet sich drastisch – < 1 μm-1 bei 

der Bestimmung mittels NMR gegenüber < 1 nm-1 bei der Bestimmung mittels Physisorption. 

Wie bereits beschrieben ist dies nicht verwunderlich, da die Methoden unterschiedliche physikali-

sche Phänomene auf unterschiedlichen Größenskalen betrachten. Da mittels der NMR nur die 

benetzte Fläche betrachtet wird, liefert diese Methode hier realistischere Ergebnisse.[323] Bei klei-

neren Porendurchmessern wäre zu erwarten, dass die Kurve einen exponentiell fallenden Verlauf 

nehmen würde. Ob dies, analog zur Bestimmung mittels Physisorptionsmessungen, ebenfalls der 

Fall ist, lässt sich anhand der wenigen Datenpunkte nicht sagen. 

 

Abbildung 134: Vergleich des S/V-Verhältnisses, bestimmt mittels Stickstoff-Physisorptionsmessungen und mittels 
NMR, in Abhängigkeit des mittleren Porendurchmessers. 
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5 Zusammenfassung 

Das hauptsächliche Ziel dieser Arbeit war die Synthese von nanoporösen Polymeren und ihre 

anschließende Untersuchung im Hinblick auf die Möglichkeit der Nutzung als Polymerelektrolyt. 

Der erste Schritt – die Synthese eines mesoporösen Polymers, welches sich als poröser Polymer-

elektrolyt eignet – erwies sich als komplizierter, als es die literaturbekannten Synthesen vermuten 

ließen. Nachdem jedoch ein passendes System gefunden worden war, war eine weitere Charakte-

risierung möglich. Dabei wurden sehr interessante, vorher noch nicht veröffentlichte Eigenschaf-

ten beobachtet. 

Als Erstes wurde versucht, die literaturbekannte Synthese von mesoporösem Polyacrylnitril nach 

Jang und Bae zu reproduzieren.[105] Polyacrylnitril ist das einzige Polymer, welches häufig für die 

Herstellung von Polymerelektrolyten verwendet wird und von dem es eine literaturbekannte Syn-

theseroute zur Nanostrukturierung gibt, weshalb sich dieses System für weitere Untersuchungen 

anbot. Jang und Bae berichten in ihrer Veröffentlichung von der Herstellung porösen Polyacryl-

nitrils mit BET-Oberflächen von 300–500 m2∙g-1 und Porengrößen unter 11 nm durch eine Po-

lymerisation von Acrylnitril in Gegenwart eines nichtionischen Tensids (inverses Pluronic, PPO-

PEO-PPO). Die Strukturierung soll hierbei durch die Mikrophasenseparation zwischen dem 

Tensid und dem Polymer stattfinden. Erste Reproduktionsversuche lieferten jedoch nur BET-

Oberflächen von 10–20 m2∙g-1 und keine Anzeichen für kleine Mesoporen. Da die Versuchs-

durchführung in der Veröffentlichung jedoch nicht eindeutig genug beschrieben war, wurden 

zahlreiche Ansätze durchgeführt, wobei verschiedene Syntheseparameter variiert wurden. Hierbei 

konnte die BET-Oberfläche nur auf bis zu 100 m2∙g-1 gesteigert werden, was noch sehr weit von 

den Werten aus der Veöffentlichung entfernt ist. Bei genauerer Untersuchung des oben genann-

ten Systems im Rahmen dieser Dissertation stellte sich jedoch heraus, dass sich die hohe spezifi-

sche Oberfläche nicht durch Mesoporen, sondern vielmehr durch Partikelbildung bzw. eine sehr 

unebene Oberfläche erklären lässt. Es gab auch nach erfolgreicher Entfernung des Tensids keine 

Hinweise auf Mesoporen bei den Stickstoffphysisorptionsmessungen. Das Tensid sorgt somit 

zwar für eine Phasentrennung, jedoch nicht auf der Nanoebene. Nach Jang und Bae sollen sich 

inverse Mizellen bilden, wobei es fraglich ist, welche Wechselwirkungen zwischen dem Tensid 

und dem Polymer die Ausbildung einer Mikrophasenemulsion fördern sollen. Auf PEO und 

PPO basierende Blockcopolymere bilden normalerweise Wasserstoffbrückenbindungen mit z. B. 

Hydroxygruppen des Polymers aus,[267] was jedoch bei Polyacrylnitril nicht möglich ist. Die einzi-

ge Möglichkeit wäre somit, dass, wie von Jang und Bae vorgeschlagen, das hydrophilere PEO 
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sich mit dem etwas hydrophoberen PPO umgibt und so inverse Mizellen in dem Polymer bildet. 

Dies konnte jedoch nicht nachgewiesen werden. In Verbindung mit weiteren Unstimmigkeiten in 

der Veröffentlichung wurde die Herstellung von mesoporösem Polyacrylnitril mittels Mikropha-

senseparation auf den Syntheseweg nach Jang und Bae als nicht reproduzierbar eingestuft und 

nicht weiter verfolgt. 

Der zweite Ansatz, der untersucht wurde, war die Synthese von mesoporösen Polybenzoxazinen 

über einen EISA-Prozess. Polybenzoxazine werden aus einem Phenol- und einem Amin-haltigen 

Edukt sowie Formaldehyd gebildet. Was diese Materialklasse so interessant macht, ist die Fülle an 

möglichen Edukten, da auch Moleküle mit mehreren Phenol- bzw. Amin-Einheiten eingesetzt 

werden können. Durch eine solche heterogene Zusammensetzung lassen sich die chemischen 

und physikalischen Eigenschaften des resultierenden Polymers stärker variieren, als es bei den 

sehr ähnlichen Phenol-Harzen der Fall ist. Für eine Nanostrukturierung mittels EISA-Prozess 

sollten sich Polybenzoxazine somit sehr gut eignen. Die chemische Struktur lässt sich einfach 

variieren, was eine Optimierung der Wechselwirkungen mit dem Tensid ermöglicht. Der Haupt-

vorteil ist jedoch, dass sich die Zwischenstufe, das Benzoxazin, isolieren und anschließend ther-

misch polymerisieren lässt, was eine Strukturierung über den EISA-Prozess erst möglich macht. 

In der Literatur gibt es jedoch nur eine Handvoll Beispiele von mesoporösen Polybenzoxazinen 

mit Poren zwischen 10 nm und 50 nm und BET-Oberflächen von bis zu 400 m2∙g-1.[93,94,261–263] Im 

Gegensatz zu den literaturbekannten Synthesen poröser Polybenzoxazine wurde in dieser Arbeit 

versucht, die Nanostrukturierung unter Verwendung kommerziell erhältlicher Tenside und die 

Porosität mittels Extraktion des Tensids zu erhalten, um eine möglichst hohe Flexibilität hinsicht-

lich des Polymers beizubehalten. 

Es wurde hierzu an vier verschiedenen Polybenzoxazinen jeweils eine Nanostrukturierung mit 

drei verschiedenen Tensiden (Brij S10, CTAB und F127) versucht. Die Gründe für die Auswahl 

der Polybenzoxazine waren unterschiedlich. Die Kombination aus Bisphenol A und 4,4’-

Methylendianilin sollte nach Takeichi et al.[265] eine gute Flexibilität aufweisen, während von der 

Kombination aus Bisphenol A und einem bis(3-aminopropyl)-terminierten Polydimethylsiloxan 

durch die Siloxankette eine gute Performance in einer Lithium-Ionen-Batterie erhofft wurde. Bei 

den anderen beiden Kombinationen bestand der phenolische Teil aus Hydroxybenzylalkohol, 

welcher durch eine weitere Hydroxygruppe besser Wasserstoffbrücken ausbilden können soll, 

und Anilin bzw. 2,2′-(Ethylendioxy)-bis(ethylamin). Das Anilin kann durch die einfache Amin-

gruppe nicht weiter quervernetzen und sollte deshalb lineare Polymerketten bilden, was der Fle-

xibilität des resultierenden Polymers förderlich ist. Mit der letzten Kombination aus Hydroxy-
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benzylalkohol und 2,2′-(Ethylendioxy)-bis(ethylamin) wurde versucht, die Hydrophilie des Poly-

mers durch die Ethylenoxideinheit weiter zu erhöhen, um so die Wechselwirkung mit den Tensi-

den zu verbessern. 

Die Ansätze mit den verschiedenen Kombinationen von Polybenzoxazin und Tensid haben pri-

mär gezeigt, dass es mit Polybenzoxazinen zwar mehr Möglichkeiten für die chemische Struktur 

des Polymers gibt, eine Strukturierung jedoch deutlich komplizierter ist als mit dem sehr ähnli-

chem Phenolharz. An anderen Systemen wurde in der Literatur des Öfteren schon gezeigt, dass 

nicht bei jeder Synthese, welche einen Verdampfungsschritt enthält, dieser auch eine Selbstan-

ordnung hervorruft (EISA), weshalb dort von verdampfungskontrollierten oder thermisch indu-

zierten (ECSA bzw. TISA) Selbstanordnungen die Rede ist.[90,91,268] In den hier untersuchten Sys-

temen fiel auf, dass neben der Kombination und den Verhältnissen von Polymer und Tensid 

auch das verwendete Lösungsmittel und insbesondere die Aushärttemperatur eine Rolle spielt. 

Dies konnte von Chu et al. an dem Polybenzoxazin aus Hydroxybenzylalkohol und Anilin mit 

dem Tensid PEO-PCL ebenfalls nachgewiesen werden.[94] 

Es konnte im Rahmen dieser Arbeit mit den hier verwendeten Polybenzoxazin-Tensid-

Kombinationen daher leider kein mesostrukturiertes poröses Polymer hergestellt werden. Es trat 

keine nachweisbare Mikrophasenseparation auf. Eine makroskopische Phasenseparation war je-

doch durch Reflexe des Tensids in den Röntgendiffraktrogrammen zu vermuten, wie auch durch 

die Typ-II-Isothermen aus den Physisorptionsmessungen, welche auf Makroporen schließen las-

sen, belegt wird. 

Die Empfindlichkeit einer Mikrophasenseparation mit Bezug auf die Synthesebedingungen er-

klärt auch die geringe Anzahl an bisher bekannten mesoporösen Polybenzoxazinen. Da diese 

Polymerklasse jedoch durch ihre chemische Variabilität ein enormes Potential besitzt und die 

Edukte wie auch die Polymerisation sehr kostengünstig sind, wäre es sehr spannend, eine mögli-

che Nanostrukturierung von Polybenzoxazinen weiter zu erforschen. 

Eine relativ einfach Methode zur Herstellung von mesoporösen Polymerfilmen ist die Strukturie-

rung von Phenolharz mittels PEO-PPO-PEO-Blockcopolymeren über einen EISA-Prozess nach 

Meng et al.[88] Dieses System wurde im Rahmen dieser Arbeit als drittes untersucht. Die hierzu 

benötigen Tenside sind kommerziell erhältlich und die Nanostrukturierung hat sich als nicht 

merklich von der Verdampfungsgeschwindigkeit oder der Heizrate bzw. Aushärttemperatur ab-

hängig erwiesen, weshalb es als sehr gut reproduzierbar und robust bezeichnet werden kann. 
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Die Polymervorstufe, das Resol, lässt sich kostengünstig, einfach und in großen Mengen herstel-

len und lagern. Eine Ansatzvergrößerung hat jedoch gezeigt, dass die Entfernung des Tensids 

durch Calcination abhängig von der Dicke des Kompositfilms ist. So konnte für das System 

FDU-14 mit 450 m2∙g-1 und 0.37 cm3∙g-1 ein Polymerfilm mit deutlich höhere Porosität hergestellt 

werden, als es Meng et al. in ihrer Veröffentlichung angegeben haben (130 m2∙g-1 und 0.10 cm3∙g-

1).[88] Neben der Entfernung des Tensids mittels Calcination wurden auch noch die Möglichkeiten 

der Entfernung mittels Schwefelsäure[281], Friedel-Crafts-Alkylierung[282] und hydrothermaler Be-

handlung[279] sowie die thermische Behandlung in sauerstoffhaltiger Atmosphäre untersucht. Die 

verschiedenen Methoden der Tensidentfernung beruhen alle auf einem Aufbrechen des Tensids 

in kleinere Bruchstücke, die anschließend aus dem Polymer entfernt werden können. Da die En-

den der Tensidmoleküle fest in die Porenwände eingebaut sind, kann das Tensid bei diesem Sys-

tem nicht als Ganzes entfernt werden.[266] Die verschiedenen Entfernungsmethoden beanspru-

chen das Polymer jedoch unterschiedlich stark, was sich in Veränderungen der Farbe, der mecha-

nischen Stabilität sowie auch der Porengröße äußert. Die Friedel-Craft-Alkylierung und die hyd-

rothermale Behandlung verändern das Polymer farblich am wenigsten, während es sich bei den 

anderen Methoden schwarz färbt, was auf eine teilweise Carbonisierung hindeutet. Bei der Po-

rengröße ist ebenfalls ein entsprechender Trend zu beobachten. Durch die Erhitzung auf 350 °C 

während der Calcination schrumpft das Polymer am stärksten und die Poren sind mit 4.5 nm (bei 

FDU-14) deutlich kleiner als nach einer hydrothermalen Behandlung. Die hydrothermale Be-

handlung lässt das Polymer am wenigsten schrumpfen, wodurch die Poren mit 7 nm noch ver-

hältnismäßig groß sind. Ein weiterer Vorteil der hydrothermalen Behandlung gegenüber einer 

Calcination oder Friedel-Crafts-Alkylierung ist, dass auch bei Einsatz dickerer Kompositfilme 

eine beinahe vollständige Tensidentfernung erreicht werden kann. Dies ist für die weiterführen-

den elektrochemischen Messungen von Relevanz, da durch dickere Proben der Fehler bei der 

Filmdickenbestimmung reduziert wird und die Proben eine ausreichende mechanische Stabilität 

aufweisen. 

Um das System zu optimieren, wurden zwei Variationen ausprobiert. Zum einen wurde versucht, 

über die Zugabe von verschiedenen PEG bzw. PPG die Porengröße zu verändern. Da jedoch 

auch eine Zugabe von 50 Gew.-%, bezogen auf die eingesetzte Menge F127, bei FDU-15 die 

Porengröße nur von 5.4 auf 7.1 nm vergrößert, dafür aber die Ordnung verloren geht, eignet sich 

diese Methode nicht für eine Porengrößenvariation des Systems. 

Die andere Variation bestand in dem Versuch, über die Zugabe eines Metallsalzes eine Koordina-

tion des Tensids um das Metallkation und somit eine Verknäulung der Tensidketten hervorzuru-
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fen. Dies sollte theoretisch die Einlagerung der Tensidketten in die Porenwände verhindern und 

die Extraktion des Tensids aus dem Polymer ermöglichen. Die Experimente haben gezeigt, dass 

dies mit Eisen(III)chlorid bzw. Kupfer(II)chlorid möglich ist. Das Metallsalz wie auch das Tensid 

können bei bestimmten Zugabemengen annähernd restlos extrahiert werden. Eine Erhöhung der 

zugegeben Menge an Metallsalz erhöht außerdem die erhaltene Porengröße. Eine genauere Be-

trachtung des Systems deutet jedoch darauf hin, dass eher eine makroskopische Phasenseparation 

stattfindet, in welcher sich das metallsalzhaltige Tensid von der Phenolharz-Phase trennt. Er-

staunlich ist jedoch, dass dies nur mit den Chloriden von Eisen(III) und Kupfer(II) stattfindet. 

Mit anderen Anionen oder Kationen lassen sich keine porösen Strukturen erzeugen. Das Polymer 

wird durch den deutlich abgesenkten pH-Wert während der Synthese mit dem Metallsalz jedoch 

zu stark ausgehärtet, sodass es sich nicht für weitere Untersuchungen eignet. Nichtsdestotrotz 

wären weitere Untersuchungen dieses Systems interessant, um herauszufinden, wie genau die 

Porosität dabei entsteht und was für einen Einfluss das Anion hierauf hat. 

Da sich über die Syntheseroute nach Meng et al.[88] zwar sowohl Kompositfilme als auch poröse 

Polymerfilme mit unterschiedlichen Porenstrukturen herstellen lassen, jedoch die Porengröße 

nicht variiert werden kann, wurde ein weiteres Polymersystem untersucht, bei welchem die Poren 

nicht über ein Tensid generiert werden. Die durch Juhl et al.[155] sowie auch im Rahmen dieser 

Arbeit, weiterentwickelte Synthese nach Hasegawa et al.[154] eignet sich hierzu hervorragend, da 

poröse Polymere mit Porengrößen von einigen Nanometern bis hin zu einigen Mikrometern her-

gestellt werden können. Die Porengeneration erfolgt bei diesem System über einen polymerisati-

onsinduzierten Phasenseparationsmechanismus und die Porengröße lässt sich über eine einfache 

Variation der zugegeben Menge an Ethanol steuern. Ein weiterer Vorteil der Synthese nach Juhl 

et al. ist die Verwendung von stark verdünnter Salzsäure als Katalysator, da sich diese im Gegen-

satz zu sonst üblichen basischen Katalysatoren, wie Carbonaten, während eines Trocknungs-

schrittes bereits verflüchtigt. So lassen sich poröse Polymere mit einer monomodalen Porengrö-

ßenverteilung von kleinen bis großen Makroporen herstellen. Eine Charakterisierung der Makro-

poren ist jedoch auf Grund der Kompressibilität des Polymers bei einer Quecksilber-

Porosimetrie-Messung sehr unzuverlässig und im Rahmen dieser Arbeit auch nicht erforderlich, 

weshalb die Charakterisierung des Porensystems durch REM-Aufnahmen und Stickstoff-

Physisorptionsmessungen erfolgte. Es zeigte sich, dass der Ethanol-Anteil und die Trocknung 

den größten Einfluss auf die resultierende Porengröße haben. Der Ethanol-Anteil beeinflusst den 

Zeitpunkt der Phasenseparation, was sich in feineren bzw. gröberen Strukturen äußert. Mit zu-

nehmendem Ethanol-Anteil nimmt die Porengröße exponentiell ab. Ebenso verhält es sich mit 

dem spezifischen Porenvolumen, wohingegen die BET-Oberfläche ein Maximum bei mittleren 
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Porengrößen aufweist. Durch die Trocknung schrumpft das Material, was die Reproduzierbarkeit 

beeinträchtigt. 

Die Untersuchung der thermischen Stabilität dieser porösen Polymere hat trotz gleicher chemi-

scher Zusammensetzung der Porenwände eine starke Abhängigkeit der Verbrennungstemperatur 

von dem Porendurchmesser gezeigt. So ergeben sich Unterschiede in der Verbrennungstempera-

tur (ΔT50 %) von bis zu 162 K. Ab einer gewissen Partikelgröße ist die Verbrennungstemperatur 

reproduzierbar und nimmt mit zunehmenden Porendurchmessern exponentiell ab. Dieser Effekt 

zeigt sich jedoch nur bei Porendurchmessern kleiner ca. 20 nm. Bei feiner gemahlenen Proben 

nimmt die Verbrennungstemperatur ebenfalls ab, ein Unterschied ist jedoch auch nach einer Be-

handlung in der Kugelmühle noch sichtbar. Dieses bisher noch nicht detailliert bekannte bzw. 

genauer untersuchte Phänomen beruht auf der Diffusion von Sauerstoff in das Porensystem hin-

ein und Verbrennungsgasen aus diesem heraus. Bei zu kleinen Porendurchmessern stoßen die 

Gasmoleküle vermehrt mit den Porenwänden zusammen. Dieses als Knudsen-Diffusion be-

zeichnete Phänomen bedeutet eine deutlich geringe Diffusionsgeschwindigkeit, was eine Oxidati-

on an der kompletten inneren Oberfläche verhindert. Dadurch verhalten sich Materialien mit 

abnehmendem Porendurchmesser immer mehr wie unporöse Materialien. Da auch eine starke 

Verkleinerung der Probenpartikel durch Mahlen oder Mörsern den Effekt nicht vollständig auf-

hebt, sollte dieser Effekt bei der Betrachtung der thermischen Stabilität jeglicher Materialien mit 

Porendurchmessern kleiner als 20 nm berücksichtigt werden. 

Im letzten Teil dieser Arbeit wurden einige der hergestellten Materialien mit Elektrolytlösung 

versetzt und an diesen Proben Einflüsse wie Porendurchmesser und Porenstruktur auf die Eigen-

schaften eines porösen bzw. nanostrukturierten Polymerelektrolyten untersucht. Der Einfluss 

einer Nanostrukturierung bzw. der Porenstruktur wurde an zwei unterschiedlichen Systemen 

untersucht. Hierzu wurden PF-F127-Kompositen mit unterschiedlichen Zusammensetzungen 

sowie durch hydrothermale Behandlung hergestellte, poröse FDU-14-, FDU-15- und FDU-16-

Materialien mit dem Batterieelektrolyten LP30 versetzt und anschließend auf ihre ionische Leitfä-

higkeit hin untersucht. Unporöses PF-Harz nimmt keine merkliche Menge dieser Elektrolytlö-

sung auf, wohingegen F127 in dieser löslich ist und auch nanoporöses PF-Harz mit diesem Elekt-

rolyten aufquillt. 

Bei den PF-F127-Kompositen verändert sich mit abnehmendem F127-Anteil die Struktur von 

hexagonal über kubisch hin zu ungeordnet, da sich ab einem gewissen Anteil keine Mizellen mehr 

ausbilden. Die Nanostrukturierung hat jedoch keinen Einfluss auf die Leitfähigkeit, sondern diese 

korreliert nur mit dem Anteil an F127 in dem Komposit. Ein deutlicher Sprung in der ionischen 
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Leitfähigkeit erfolgt bei dem Anteil an F127, ab welchem sich die sphärischen Mizellen in der 

kubischen Struktur nicht mehr berühren. An diesem Punkt ist eine deutliche Abnahme der Leit-

fähigkeit zu beobachten. Die Ionenleitfähigkeit erfolgt somit primär durch die F127-Domänen. 

Dass der Anteil an F127 der relevante Faktor ist, zeigt sich auch bei den ungeordneten Proben 

mit geringen F127-Gehalten. Trotz nahezu fehlendem Uptake an Elektrolyt ist der Trend dort 

weiterhin zu erkennen. 

Die porösen FDUs zeigen ein deutlich höheres Uptake, als es das Porenvolumen erwarten ließe, 

und das Uptake korreliert auch nicht mit den Porenvolumen der einzelnen Proben. Nanoporöses 

PF-Harz kann somit, anders als unporöses, mit LP30 aufgequollen werden. Die relativ harten und 

spröden Polymerfilme werden hierdurch etwas weicher und flexibler, was die elektrochemische 

Vermessung erleichtert. Dies war jedoch nur bei den hydrothermal behandelten Polymeren der 

Fall. Über andere Methoden hergestellte Polymere zeigten dies nicht oder nur ein einem so gerin-

gen Maße, dass die dünnen Filme in den Messzellen nicht vermessen werden konnten. 

Die elektrochemischen Messungen an den hydrothermal behandelten FDUs zeigen für das kubi-

sche FDU-16 die geringste Leitfähigkeit, was sich durch das Aufquellen des Polymers erklären 

lässt. Die Fenster zwischen den sphärischen Poren verengen sich somit noch mehr, wodurch der 

Ionenfluss gehemmt wird. Erstaunlich ist jedoch die geringfügig höhere Leitfähigkeit des hexa-

gonalen FDU-15 gegenüber dem kubisch-bikontinuierlichen FDU-14. Die zylindrischen Poren 

des FDU-15 sind bei dünnen Filmen normalerweise parallel zum Film ausgerichtet,[272] was den 

Ionentransport orthogonal zur Filmebene erschweren und die ionische Leitfähigkeit um mehrere 

Potenzen absenken müsste.[326] Daraus lässt sich schließen, dass die hexagonalen Domänen in 

FDU-15 bei einer solchen Filmdicke zumindest willkürlich orientiert, aber auf keinen Fall rein 

parallel zur Filmschicht angeordnet sind. 

Auf Grund der geringen Auswahl an möglichen Strukturen und Porengrößen lassen sich aus dem 

PF-Harz-System keine weiter reichenden Schlussfolgerungen ziehen. Das mittels Phasenseparati-

on hergestellte, poröse RF-Harz bietet hierfür mehr Möglichkeiten. Die in der Elektrolytlösung 

verwendete ionische Flüssigkeit Pyr13TFSI quillt das Polymer nicht auf, wodurch sich die mittels 

Physisorption bestimmten Porendurchmesser nicht verändern und somit die Korrelation der 

erhaltenen Messdaten verbessert. 

Eine Abhängigkeit der physikalischen Eigenschaften der verwendeten Elektrolytlösung von der 

Porengröße zeigt sich in thermischen Untersuchungen. Es zeigt sich eine Schmelzpunktserniedri-

gung in Abhängigkeit vom Porendurchmesser von bis zu 15 K für den Elektrolyten, was das 
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Anwendungsgebiet von ionischen Flüssigkeiten als Batterieelektrolyte noch vergrößern könnte. 

Die aus Impedanzmessungen bestimmten ionischen Leitfähigkeiten zeigen jedoch eher einen 

Zusammenhang mit dem Porenvolumen bzw. der effektiven Porosität, da die Leitfähigkeit auch 

von der Anzahl der Ladungsträger abhängt. Eine Extrapolation der Daten – insbesondere bei der 

Betrachtung des Formierungsfaktors nach Archie in Abhängigkeit von der effektiven Porosität – 

zeigt eine deutlich höhere Leitfähigkeit bei 100 % effektiver Porosität, als es für den reinen Elekt-

rolyten der Fall ist. Dies zeigt, dass starke Wechselwirkungen zwischen den Porenwänden und 

dem Elektrolyten vorliegen müssen, welche sich jedoch nicht durch die Messung der ionischen 

Leitfähigkeit alleine untersuchen lassen. Verglichen mit dem kommerziellen Separator Celgard 

K2045 konnten so mit geringeren Elektrolytmengen höhere Leitfähigkeiten erzielt werden. Die 

Aktivierungsenergie ist für alle Proben auch annähernd gleich, was auf einen gleichen Trans-

portmechanismus hinweist. 

PFG-NMR-Experimente konnten hierbei zeigen, dass sich die Transporteigenschaften der ein-

zelnen Ionen in dem Elektrolyten durch die chemische Struktur der Porenwand beeinflussen 

lassen. Während im reinen Elektrolyten das Pyr13-Kation einen höheren Diffusionskoeffizienten 

besitzt als das TFSI-Anion, so ist dies – auf Grund der starken Wechselwirkungen des Kations 

mit den Hydroxylgruppen des Resorcins – innerhalb des Porensystems umgekehrt. 

Abschließend lässt sich somit feststellen, dass im Rahmen dieser Arbeit unterschiedliche mesopo-

röse Polymere hergestellt und charakterisiert werden konnten. Für die Anwendung als Polymer-

elektrolyt konnte gezeigt werden, dass sich Materialien mit kleinen Mesoporen besonders für 

Elektrolyte mit hohen Schmelzpunkten eignen und durch die hohen internen Oberflächen ver-

stärkt mit dem Elektrolyten wechselwirken können. Hierdurch konnten die Beweglichkeiten der 

unterschiedlichen Ionen beeinflusst werden. Außerdem konnte gezeigt werden, dass bei der Be-

stimmung der thermischen Stabilität von Materialien mit Poren kleiner als ca. 20 nm die Proben-

größe wie auch der Porendurchmesser eine entscheidende Rolle spielen. In diesem Ausmaß war 

dies noch nicht bekannt und sollte stets berücksichtigt werden. 
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6 Summary 

The main objective of this work was the synthesis of nanoporous polymers and their subsequent 

investigation with regard to the possibility of their use as polymer electrolytes. The first step – the 

synthesis of a mesoporous polymer suitable for use as a porous polymer electrolyte – proved to 

be more complicated than the syntheses known from literature would have suggested. However, 

once a suitable system had been found, further characterization was possible. Very interesting, 

previously unpublished properties were observed. 

The first attempt was to reproduce the literature-known synthesis of mesoporous polyacryloni-

trile according to Jang and Bae.[105] Polyacrylonitrile is the only polymer that is frequently used for 

the production of polymer electrolytes and of which there is a literature-known synthesis route 

for nanostructuring. Which is why this system proved itself interesting for further investigations. 

In their publication, Jang and Bae report on the preparation of porous polyacrylonitrile with BET 

surfaces of 300-500 m2∙g-1 and pore sizes below 11 nm by polymerizing acrylonitrile in the pres-

ence of a non-ionic surfactant (inverse pluronic, PPO-PEO-PPO). The structuring is to take 

place by microphase separation between the surfactant and the polymer. However, initial at-

tempts on reproduction only yielded BET surfaces of 10-20 m2∙g-1 and no evidence of small mes-

opores was found. However, as the experimental procedure was not described clearly enough in 

the publication, numerous approaches were carried out, varying various synthesis parameters. 

The BET surface could only be increased up to 100 m2∙g-1, which is still far off from the values 

shown in the publication. However, a closer examination of the above-mentioned system within 

the scope of this dissertation revealed that the high specific surface area cannot be explained by 

mesopores, but rather by particle formation or a very uneven surface. Even after successful re-

moval of the surfactant, there was no evidence of mesopores in the nitrogen phosphorus sorp-

tion measurements. The surfactant thus ensures phase separation, but not on the nano scale. Ac-

cording to Jang and Bae, inverse micelles should form, whereby it is debateable which interac-

tions between the surfactant and the polymer should promote the formation of a microphase 

emulsion. Block copolymers based on PEO and PPO normally form hydrogen bonds with e.g. 

hydroxy groups of the polymer,[267] which however is not possible with polyacrylonitrile.  

The only possibility would therefore be that, as suggested by Jang and Bae, the more hydrophilic 

PEO surrounds itself with the somewhat more hydrophobic PPO, thus forming inverse micelles 

in the polymer. However, this could not be proven. In connection with further inconsistencies in 
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the publication, the production of mesoporous polyacrylonitrile by microphase separation on the 

Jang and Bae synthetic pathway was classified as not reproducible and was not pursued further. 

The second approach investigated in this work was the synthesis of mesoporous polybenzoxa-

zines via an EISA process. Polybenzoxazines are formed from a phenol- and an amine-

containing reactant and formaldehyde. What makes this class of materials so interesting is the 

abundance of possible reactants, since molecules with several phenol or amine units can also be 

used. Such a heterogeneous composition allows the chemical and physical properties of the re-

sulting polymer to vary more than it is the case with the very similar phenolic resins. Polybenzox-

azines should therefore be very well suited for nanostructuring by means of the EISA process. 

The chemical structure can be easily varied, which allows an optimization of the interaction with 

the surfactant. The main advantage, however, is that the intermediate stage, the benzoxazine, can 

be isolated and then thermally polymerised, which makes structuring via the EISA process possi-

ble. In the literature, however, there are only a handful of examples of mesoporous polybenzoxa-

zines with pores between 10 nm and 50 nm and BET surfaces of up to 400  m2∙g-1.[93,94,261–263] In 

contrast to the syntheses of porous polybenzoxazines known in the literature, this work attempt-

ed to obtain nanostructured materials using commercially available surfactants and porosity by 

extraction of the surfactant in order to maintain the highest possible flexibility with respect to the 

polymer. 

For this purpose, nanostructuring was attempted with three different surfactants (Brij S10, CTAB 

and F127) on four different polybenzoxazines. The reasons for the selection of the polybenzoxa-

zines were different. According to Takeichi et al.[265], the combination of bisphenol A and 4,4'-

methylenedianiline should have good flexibility, while the combination of bisphenol A and a 

bis(3-aminopropyl)-terminated polydimethylsiloxane through the siloxane chain was expected to 

perform well in a lithium-ion battery. In the other two combinations, the phenolic part consisting 

of hydroxybenzyl alcohol, which is said to be better able to form hydrogen bonds through an 

additional hydroxy group, and aniline or 2,2′-(ethylenedioxy)-bis(ethylamine). The aniline cannot 

crosslink any further due to having only one amine group and should therefore form linear poly-

mer chains, which is beneficial for the flexibility of the resulting polymer. With the last combina-

tion of hydroxybenzyl alcohol and 2,2′-(ethylenedioxy)-bis(ethylamine) an attempt was made to 

further increase the hydrophilicity of the polymer through the ethylene oxide unit in order to 

improve the interaction with the surfactants. 

The approaches with the different combinations of polybenzoxazine and surfactant have primari-

ly shown that with polybenzoxazines there are more possibilities for the chemical structure of the 
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polymer, but achieving a nanostructuring with polybenzoxazines is considerably more complicat-

ed than with the very similar phenolic resin. With other systems, it has been shown several times 

in the literature that not in every synthesis that contains an evaporation step does this also cause a 

self-arrangement (EISA), which is why they are often described as evaporation-controlled or 

thermally induced (ECSA or TISA) self-arrangements.[90,91,268] In the systems investigated here, it 

was noticed that in addition to the combination and the ratios of polymer and surfactant, the 

solvent used and in particular the curing temperature also play a vital role. This was also demon-

strated by Chu et al. with a polybenzoxazine from hydroxybenzyl alcohol and aniline with the 

surfactant PEO-PCL.[94] 

Unfortunately, no mesostructured porous polymer could be produced within the scope of this 

work with the polybenzoxazine surfactant combinations used here. No detectable microphase 

separation occurred. However, a macroscopic phase separation was suspected by reflections of 

the surfactant in the X-ray diffraction spectra, as is also proven by the type-II isotherms from the 

physisorption measurements, which indicate macropores. 

The sensitivity of a microphase separation with respect to the synthesis conditions also explains 

the small number of mesoporous polybenzoxazines known so far. However, since this class of 

polymers has an enormous potential due to its chemical variability and the educts as well as the 

polymerization are very cost-effective, it would be very exciting to further investigate a possible 

nanostructuring of polybenzoxazines. 

A relatively simple method for the production of mesoporous polymer films is the structuring of 

phenolic resin by means of PEO-PPO-PEO block copolymers via an EISA process according to 

Meng et al.[88] This was the third system investigated in this thesis. The surfactants required for 

this are commercially available and the nanostructuring has proven not to be noticeably depend-

ent on the evaporation rate or the heating rate or curing temperature, which is why it can be de-

scribed as very well reproducible and robust. 

The polymer precursor, resol, can be produced and stored cheaply, easily and in large quantities. 

However, an increase in batch size has shown that the removal of the surfactant by calcination 

depends on the thickness of the composite film. Thus, for the FDU-14 system with 450 m2∙g-1 

and 0.37 cm3∙g-1, a polymer film with significantly higher porosity could be produced than indi-

cated by Meng et al. in their publication (130 m2∙g-1 and 0.10 cm3∙g-1).[88] In addition to the removal 

of the surfactant by calcination, the possibilities of removal by means of sulfuric acid[281], Friedel-

Crafts alkylation[282] and hydrothermal treatment[279] as well as thermal treatment in an oxygen-
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containing atmosphere were also investigated. The different methods of surfactant removal are all 

based on breaking the surfactant into smaller fragments that can subsequently be removed from 

the polymer. Since the ends of the surfactant molecules are firmly integrated into the pore walls, 

the surfactant cannot be removed as a whole in this system:[266] However, the different removal 

methods place different stresses on the polymer, which are expressed in changes in colour, me-

chanical stability and also pore size. Friedel-Craft alkylation and hydrothermal treatment change 

the polymer the least in colour, whereas the other methods turn it black, indicating partial car-

bonisation. A corresponding trend can also be observed in pore size. Heating to 350 °C during 

calcination causes the polymer to shrink the most and the pores are significantly smaller (4.5 nm 

for FDU-14) than after hydrothermal treatment. The hydrothermal treatment causes the polymer 

to shrink the least, so that the pores are still relatively large (7 nm). Another advantage of hydro-

thermal treatment over calcination or Friedel-Crafts alkylation is that almost complete surfactant 

removal can be achieved even when thicker composite films are used. This is of relevance for 

further electrochemical measurements, since thicker samples reduce the error in film thickness 

determination and the samples have better mechanical stability. 

To optimize the system, two variations were tried out. Firstly, an attempt was made to change the 

pore size by adding different PEGs or PPG. However, since even an addition of 50 % by weight, 

based on the amount of F127 used, only increases the pore size of FDU-15 from 5.4 to 7.1 nm, 

but the ordering is lost, this method is not suitable for varying the pore size of the system. 

The other variation consisted in the attempt to cause a coordination of the surfactant around the 

metal cation and thus an entanglement of the surfactant chains through the addition of a metal 

salt. Theoretically, this should prevent the surfactant chains from becoming embedded in the 

pore walls and enable the extraction of the surfactant from the polymer. Experiments have 

shown that this is possible with iron(III) chloride or copper(II) chloride. The metal salt as well as 

the surfactant can be extracted almost completely at certain addition amounts. An increase in the 

amount of metal salt added also increases the pore size obtained. A closer look at the system, 

however, indicates that a macroscopic phase separation takes place in which the metal salt-

containing surfactant separates from the phenolic resin phase. Surprisingly, this only occurs with 

the chlorides of iron(III) and copper(II). No porous structures can be created with other anions 

or cations. However, due to the significantly lowered pH value during the synthesis with the met-

al salt, the polymer is cured too strongly, making it unsuitable for further investigations. Never-

theless, further investigations of this system would be interesting to find out how exactly porosity 

is created and what influence the anion has on it. 
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Since both composite films and porous polymer films with different pore structures can be pro-

duced via the synthesis route according to Meng et al.[88], but the pore size cannot be varied, an-

other polymer system was investigated in which the pores are not generated via a surfactant. The 

synthesis route of Hasegawa et al.[154], which was further developed by Juhl et al.[155], as well as in 

the context of this work, is excellently suited for this purpose, since porous polymers with pore 

sizes from a few nanometers to a few micrometers can be produced. In this system, pore genera-

tion is achieved by a polymerization-induced phase separation mechanism and the pore size can 

be controlled by simply varying the amount of ethanol added. A further advantage of the synthe-

sis according to Juhl et al. is the use of highly diluted hydrochloric acid as catalyst, because unlike 

other common basic catalysts, such as carbonates, it is already driven out during the drying step. 

Thus, porous polymers with a monomodal pore size distribution from small to large macropores 

can be produced. However, due to the compressibility of the polymer, a characterization of the 

macropores is very unreliable in a mercury porosimetry measurement and not necessary in the 

context of this work. Therefore, the characterization of the pore system was carried out by SEM-

imaging and nitrogen-physisorption measurements. It was shown that the ethanol content and 

the type of drying have the greatest influence on the resulting pore size. The ethanol fraction 

influences the time of phase separation, which results in finer or coarser structures. With increas-

ing ethanol content, the pore size decreases exponentially. The same applies to the specific pore 

volume, whereas the BET surface area shows a maximum for medium pore sizes. During drying, 

the material shrinks, which affects reproducibility. 

The investigation of the thermal stability of these porous polymers has shown a strong depend-

ence of the combustion temperature on the pore diameter despite the same chemical composi-

tion of the pore walls. This results in differences in the combustion temperature (ΔT50 %) of up to 

162 K. Above a certain particle size the combustion temperature is reproducible and decreases 

exponentially with increasing pore diameters. However, this effect is only apparent with pore 

diameters smaller than approx. 20 nm. With finer ground samples the combustion temperature 

also decreases, but a difference is still visible after treatment in the ball mill. This phenomenon, 

which has not yet been known in detail or investigated in detail, is based on the diffusion of oxy-

gen into the pore system and combustion gases out of it. If the pore diameters are too small, the 

gas molecules collide more frequently with the pore walls. This phenomenon, known as Knudsen 

diffusion, results in a significantly low diffusion rate, which prevents oxidation on the complete 

inner surface. As a result, materials with decreasing pore diameters behave more and more like 

non-porous materials. Since even a strong reduction of the sample particles by grinding or mor-
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taring does not completely cancel out the effect, this effect should be taken into account when 

considering the thermal stability of any material with pore diameters smaller than 20 nm. 

In the last part of this work, electrolyte solution was added to some of the produced materials 

and influences, such as pore diameter and pore structure, on the properties of a porous or 

nanostructured polymer electrolyte were investigated on these samples. The influence of 

nanostructuring or pore structure was investigated on two different systems. For this purpose, 

PF-F127 composites with different compositions as well as porous FDU-14, FDU-15 and FDU-

16 materials produced by hydrothermal treatment were mixed with the battery electrolyte LP30 

and subsequently examined for their ionic conductivity. Non-porous PF resin does not absorb a 

noticeable amount of this electrolyte solution, whereas F127 is soluble in it and nanoporous PF 

resin also swells with this electrolyte. 

In PF-F127 composites, the structure changes from hexagonal to cubic to disordered as the pro-

portion of F127 decreases, since micelles no longer form after a certain proportion. However, the 

nanostructuring has no influence on the conductivity, which correlates only with the proportion 

of F127 in the composite. A clear drop in ionic conductivity occurs at the proportion of F127, at 

which point the spherical micelles in the cubic structure are no longer in contact with each other. 

The ionic conductivity thus occurs primarily in the F127 domains. The fact that the F127 content 

is the relevant factor is also evident in the disordered samples with low F127 contents. Despite 

the almost complete lack of electrolyte uptake, the trend is still noticeable. 

The porous FDUs show a significantly higher uptake than the pore volume would suggest, and 

the uptake does not correlate with the pore volume of the individual samples. Nanoporous PF 

resin can therefore be swollen with LP30, unlike non-porous resin. This makes the relatively hard 

and brittle polymer films somewhat softer and more flexible, which facilitates electrochemical 

measurements. However, this was only the case with hydrothermally treated polymers. Polymers 

produced by other methods did not show this or only to such a small extent that the thin films 

could not be measured in the measuring cells. 

The electrochemical measurements on the hydrothermally treated FDUs show the lowest con-

ductivity for the cubic FDU-16, which can be explained by the swelling of the polymer. The win-

dows between the spherical pores thus become even more narrow, which inhibits the flow of 

ions. Surprisingly, however, the slightly higher conductivity of hexagonal FDU-15 compared to 

cubic-bicontinuous FDU-14 is surprising. In thin films, the cylindrical pores of FDU-15 are 

normally aligned parallel to the film,[272] which should impede the transport of ions orthogonal to 



 6 Summary 

 
 

220 

the film plane and lower the ionic conductivity by several powers.[326] From this it can be con-

cluded that the hexagonal domains in FDU-15 are at least randomly oriented at such a film thick-

ness, but are by no means arranged purely parallel to the film layer. 

Due to the small selection of possible structures and pore sizes, no further-reaching conclusions 

can be drawn from the PF resin system. The porous RF resin produced by phase separation of-

fers more possibilities for this purpose. The ionic liquid Pyr13TFSI used in the electrolyte solu-

tion does not swell the polymer, which means that the pore diameters determined by physisorp-

tion do not change, thus improving the correlation of the measurement data obtained. 

A dependence of the physical properties of the electrolyte solution used on the pore size is 

shown in thermal investigations. The melting point of the electrolyte is reduced by up to 15 K 

depending on the pore diameter, which could further increase the range of applications for ionic 

liquids as battery electrolytes. The ionic conductivities determined from impedance measure-

ments, however, tend to show a correlation with the pore volume or effective porosity, since the 

conductivity also depends on the number of charge carriers. An extrapolation of the data - espe-

cially when considering the formation factor according to Archie as a function of the effective 

porosity - shows a significantly higher conductivity at 100 % effective porosity than is the case 

for the pure electrolyte. This shows that there must be strong interactions between the pore walls 

and the electrolyte, but these cannot be investigated by measuring the ionic conductivity alone. 

Compared to the commercial separator Celgard K2045, higher conductivities could be achieved 

with lower electrolyte quantities. The activation energy is also approximately the same for all 

samples, which indicates an identical transport mechanism. 

PFG-NMR experiments have shown that the transport properties of the individual ions in the 

electrolyte can be influenced by the chemical structure of the pore wall. While in the pure electro-

lyte the Pyr13 cation has a higher diffusion coefficient than the TFSI anion, this is reversed with-

in the pore system due to the strong interactions of the cation with the hydroxyl groups of the 

resorcinol. 

In conclusion, it can be stated that within the scope of this work different mesoporous polymers 

could be produced and characterized. For the application as polymer electrolyte it could be 

shown that materials with small mesopores are particularly suitable for electrolytes with high 

melting points and can interact with the electrolyte more strongly due to the high internal surfac-

es. In this way the mobility of the different ions could be influenced. It could also be shown that 

the sample size as well as the pore diameter play a decisive role in determining the thermal stabil-
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ity of materials with pores smaller than approx. 20 nm. This was not yet known to this extent and 

should always be taken into account. 
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7 Experimenteller Teil 

7.1 Verwendete Geräte und Messparameter 

7.1.1 Gasadsorption 

Die Stickstoff-Physisorptionsisothermen wurden an einem Quadrasorb bzw. Autosorb 6 der Firma 

Quantachrome aufgenommen. Die Proben wurden hierzu für 20 h bei 100 °C (bzw. 30 °C für die 

Resorcin-Formaldehyd-Harze) im Vakuum an einer MasterPrep Degasser-Station der Firma 

Quantachrome ausgeheizt und anschließend bei 77.4 K vermessen. Die Auswertung der Messungen 

erfolgte mit der Software ASIQwin 3.01 der Firma Quantachrome. Die Bestimmung der BET-

Oberflächen erfolgte mit Hilfe des in der Software enthaltenen Micropore BET Assistants. Die Po-

rengrößenverteilungen wurden mit den ebenfalls in der Software enthaltenen BJH-, NLDFT- 

oder QSDFT-Methoden bestimmt. 

7.1.2 Röntgenpulverdiffraktometrie 

Röntgenpulverdiffraktogramme wurden am Pulverdiffraktometer Stadi P der Firma STOE in 

Transmission gemessen. Hierzu wurde Cu-Kα1-Strahlung (λ = 1.54 Å, 40 kV, 30 mA) verwendet. 

Die Messungen wurden im Bereich 0.5° bis 10° 2Θ mit einer Schrittweite von 0.01° 2Θ sowie 

einer Messzeit von 20 s/Schritt durchgeführt. Die Messungen wurden mit der Software X’Pert 

HighScore Plus 2.2.5 der Firma PANalytical ausgewertet. 

7.1.3 Elektrochemische Impedanzspektroskopie 

7.1.3.1 Probenpräparation 

Die Probenpräparation erfolgte für die PF-Proben und die RF-Proben ähnlich. Zunächst wurden 

die Proben in eine geeignete Form gebracht, sodass sie in die Messzelle passen. Hierzu wurden 

aus den PF-Proben mit einem Locheisen Kreise mit 9 mm Durchmesser ausgestanzt. Die RF-

Monolithe wurden durchtrennt und auf 3-5 mm Dicke geschliffen. Anschließend wurden die 

Proben unter vermindertem Druck für 12 h getrocknet, bevor sie in eine mit Argon gefüllte Glo-

vebox transferiert wurden. Hier wurden die Proben für min. 1 d in 1 mL Elektrolyt eingelegt. Für 

die PF-Proben wurde der Batterielektrolyt LP30 (1 mol∙L-1 LiPF6 in Ethylencarbo-

nat : Dimethylcarbonat 1 : 1 nach Volumen) verwendet. Die RF-Proben wurden mit einer 0.5-

molaren Lösung aus Lithium-bis(trifluormethylsulfonyl)imid (LiTFSI) in der ionischen Flüssigkeit 

N-Propyl-N-methylpyrrolidinium bis(trifluormethylsulfonyl)imid (Pyr13TFSI) konditioniert. Die 
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mit dieser Elektrolytlösung (EL) beladenen Proben wurden mit weiteren 60 μL Elektrolyt in einer 

TSC battery-Messzelle der Firma rhd instruments fixiert. Die Kontaktierung innerhalb der Messzelle 

mit der Probe erfolgte über Edelstahl-Elektroden. 

7.1.3.2 Messparameter 

Die in der Glovebox zusammengebaute Messzelle wurde über einen Microcell HC-Zellhalter der 

Firma rhd instruments mittels eines Peltierelements temperiert. Somit konnte in dem Temperatur-

bereich von 5 °C bis 60 °C die Leitfähigkeit bestimmt werden. Über einen VMP3-Potentiostaten 

mit der Software EC-Lab V10.44 der Firma BioLogic wurden potentiostatische Impedanzspektren 

(PEIS) aufgenommen. Der Frequenzbereich der Impedanzspektren betrug 1 MHz bis 10 Hz und 

die Amplitude 50 mV. Die Auswertung erfolgte mit der RelaxIS3-Software der Firma rhd instru-

ments unter Verwendung der Ersatzschaltpläne L+CPE+R bzw. L+CPE+CPE/R. 

7.1.4 Rasterelektronenmikroskopie 

Die REM-Aufnahmen wurden von Robert Schön und Andreas Kornowski (Institut für Physika-

lische Chemie der Universität Hamburg) an einem Rasterelektronenmikroskop Gemini LEO 1550 

der Firma Zeiss mit einer Beschleunigungsspannung von 1 kV aufgenommen. 

7.1.5 Thermische Analyse 

7.1.5.1 Thermogravimetrie, Differenzthermoanalyse und Emissionsgasanalyse (TG-

DTA) 

Die thermische Analyse im Luftstrom (Durchfluss 50 mL∙min-1) erfolgte an der Thermowaage 

STA 409 der Firma NETZSCH. In Kombination mit der Emissionsgasanalyse wurde an der 

STA 449 F3 Jupiter der Firma NETZSCH gemessen. Hierbei wurde im Argon-Strom 

(40 mL∙min-1) oder in synthetischer Luft (Argon : Sauerstoff im Verhältnis 80 : 20, Durchfluss 

40 mL∙min-1) gemessen. Die Bestimmung der emittierten Gase erfolgte über ein gekoppeltes 

Quadrupol-Massenspektrometer QMS 403 Aëolos oder TENSOR 27 Fourier-Transform-

Infrarotspektrometer der Firma Bruker. Standardmäßig und soweit nicht anders angegeben erfolg-

te eine Einwaage von 20 mg Probe in einen Al2O3-Tiegel, der bei einer Heizrate von 5 K∙min-1 bis 

zur gewünschten Temperatur erhitzt wurde. Das Massenspektrometer hatte eine Verweilzeit pro 

Masse von 0.2 s und das IR-Spektrum wurde von 4500 cm-1 bis 400 cm-1 mit einer Auflösung von 

2 cm-1 aufgenommen. 
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7.1.5.2 Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC) 

Es wurden 5 mg Probe in einen Aluminium-Tiegel verkapselt und in einer DSC 204 F1 Phoenix 

der Firma NETZSCH mit einer Heizrate von 10 K∙min-1 von -120 °C bis 60 °C im Stickstoff-

strom gemessen. Die Probe wurde hierzu nach dem Abkühlen auf -120 °C auf -20 °C erwärmt, 

um ein vollständiges Kristallisieren des Elektrolyten zu gewährleisten. Anschließend wurde die 

Probe erneut auf -120 °C abgekühlt und vermessen. Die Auswertung erfolgte mit der Software 

Proteus 6.1.0. von NETZSCH 

7.2 Synthesen 

7.2.1 Nanostrukturiertes Polyacrylnitril 

Verschiedene Parameter der Synthese des porösen Polyacrylnitrils wurden variiert. Die Ausgangs-

synthese nach Jang et al.[105] ist hier aufgeführt. Hierzu wurden 3.00 mL (45.2 mmol) Acrylnitril 

mit 1.50 g Pluronic 17R4 in 1.00 mL N-Methyl-2-pyrrolidon (NMP) verrührt. Nach Zugabe von 

0.01 g (0.06 mmol) Azobis(isobutyronitril) (AIBN) wurde die Lösung zur Polymerisation für 2 h 

auf 70 °C erhitzt. Das Pluronic-Polyacrylnitril-Komposit wurde für 2 d im Soxhlet mit Ethanol 

extrahiert. 

7.2.2 Nanostrukturierte Polybenzoxazine 

Verschiedene Polybenzoxazine-Präkursoren wurden, wie unten aufgeführt, nach der Methode 

von Takeichi et al.[265] synthetisiert und anschließend mit dem Tensid (CTAB, Brij S10 oder F127) 

in Chloroform, Dioxan, Tetrahydrofuran oder Ethanol gelöst und zur Evaporation in einen Ab-

zug gestellt. Die Thermopolymerisation erfolgte bei 120 °C bzw. 240 °C und die Tensidentfer-

nung erfolgte entweder durch Soxhlet-Extraktion mit Ethanol für 2 d oder durch Calcination für 

5 h im Argon-Strom bei 350 °C (Heizrate 1 K∙min-1). 

7.2.2.1 PBO-mda 

Es wurden 9.13 g (40.0 mmol) Bisphenol A, 5.15 g (172 mmol) Paraformaldehyd und 7.94 g 

(40.0 mmol) Methylendianilin in 100 mL Chloroform gelöst und für 5 h auf 60 °C erhitzt. Die 

Lösung wurde filtriert, mit 200 mL Natriumhydrogencarbonat-Lösung (1 mol∙L-1) extrahiert und 

zweimal mit je 50 mL Wasser gewaschen. Die Lösung wurde über Magnesiumsulfat getrocknet 

und das Lösungsmittel unter vermindertem Druck entfernt. 

7.2.2.2 PBO-pdms850 

Es wurden 1.34 g (5.87 mmol) Bisphenol A, 0.73 g (24 mmol) Paraformaldehyd und 5.00 g 

(5.88 mmol) Polydimethylsiloxan (Diaminoethyl-terminiert) in 100 mL Chloroform gelöst und 
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für 5 h auf 60 °C erhitzt. Die Lösung wurde filtriert, mit 200 mL Natriumhydrogencarbonat-

Lösung (1 mol∙L-1) extrahiert und zweimal mit je 50 mL Wasser gewaschen. Die Lösung wurde 

über Magnesiumsulfat getrocknet und das Lösungsmittel unter vermindertem Druck entfernt. 

7.2.2.3 PHO-a 

Es wurden 5.00 g (40.3 mmol) Hydroxybenzylalkohol, 4.84 g (161 mmol) Paraformaldehyd und 

3.75 g (40.3 mmol) Anilin in 100 mL Chloroform gelöst und für 5 h auf 60 °C erhitzt. Die Lö-

sung wurde filtriert, mit 200 mL Natriumhydrogencarbonat-Lösung (1 mol∙L-1) extrahiert und 

zweimal mit je 50 mL Wasser gewaschen. Die Lösung wurde über Magnesiumsulfat getrocknet 

und das Lösungsmittel unter vermindertem Druck entfernt. 

7.2.2.4 PHO-eoda 

Es wurden 5.00 g (40.3 mmol) Hydroxybenzylalkohol, 4.84 g (161 mmol) Paraformaldehyd und 

5.97 g (40.0 mmol) 2,2′-(Ethylendioxy)bis(ethylamin) in 100 mL Chloroform gelöst und für 5 h 

auf 60 °C erhitzt. Die Lösung wurde filtriert, mit 200 mL Natriumhydrogencarbonat-Lösung 

(1 mol∙L-1) extrahiert und zweimal mit je 50 mL Wasser gewaschen. Die Lösung wurde über 

Magnesiumsulfat getrocknet und das Lösungsmittel unter vermindertem Druck entfernt. 

7.2.3 Nanostrukturiertes Phenol-Formaldehyd-Harz 

Die Synthese des Resols und der PF-BCP-Komposite erfolgte analog zu den FDUs von Meng et 

al.[88]. 

7.2.3.1 Darstellung des Resol 

In einer einfachen Synthese wurden 0.61 g (6.5 mmol) Phenol bei 40 °C geschmolzen, mit 0.13 g 

Natriumhydroxid-Lösung (20 %) versetzt und für 10 min gerührt. Nach einer Zugabe von 1 mL 

(13 mmol) Formaldehyd-Lösung (37 %) wurde die Lösung für 1 h bei 70 °C gerührt. Anschlie-

ßend wurde die Lösung auf Raumtemperatur abgekühlt und mit halbkonzentrierter Salzsäure 

neutralisiert. Zur Herstellung einer 20 %igen Lösung wurde das Wasser unter vermindertem 

Druck entfernt und das Resol in 4.00 g Ethanol gelöst. Abschließend wurde die Lösung filtriert. 

7.2.3.2 Darstellung der PF-BCP-Komposite 

Zur Herstellung der PF-BCP-Komposite wurde eine 20 %ige Resol-Lösung in den unten aufge-

führten Verhältnissen mit Pluronic-Blockcopolymer gemischt. 

Das Tensid wurde in 20 g Ethanol gelöst und mit der Resol-Lösung verrührt. Die Lösung wurde 

in eine Silikonform gefüllt und zur Evaporation des Lösungsmittels über Nacht in einen Abzug 

gestellt. Das PF-BCP-Komposit wurde bei 100 °C für 24 h thermopolymerisiert. 
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Tabelle 24: Verhältnisse der PF-BCP-Komposite. 

 Resol-Lsg. (20 %ig) Tensid 

FDU-14 7.50 g 1.00 g P123 

FDU-15 5.00 g 1.00 g F127 

FDU-16 10.00 g 1.00 g F127 

 

7.2.3.3 Tensidentfernung 

7.2.3.3.1 Calcination 

Zur Entfernung des Tensids durch Calcination wurde der PF-BCP-Kompositfilm für 5 h bei 

350 °C im Argonstrom erhitzt. Die Heizrate betrug 1 K∙min-1. 

7.2.3.3.2 Verbrennung an Luft 

Die Verbrennung des Tensids an Luft erfolgte durch Erhitzen des PF-BCP-Kompositfilms auf 

300 °C im Muffelofen. Die Heizrate betrug 1 K∙min-1. 

7.2.3.3.3 Friedel-Crafts-Alkylierung 

Die Entfernung des Tensids erfolgte durch Friedel-Crafts-Alkylierung nach Huo et al.[282]. Hierzu 

wurden 0.10 g (0.57 mmol) 1,4-Bis(chlormethyl)-benzol in 20 mL Dichlorethan gelöst und im 

Eisbad 0.3 mL (0.26 mmol) Zinn(IV)-chlorid zugegeben. Das PF-BCP-Komposit (0.30 g) wurde 

zugegeben und die Lösung für 7 h auf 75 °C erhitzt. Das PF-Harz wurde anschließend mit Etha-

nol gewaschen. 

7.2.3.3.4 Mittels Schwefelsäure 

Die Entfernung des Tensids mittels Schwefelsäure erfolgte nach Zhuang et al.[281]. Hierzu wurde 

1.00 g des PF-BCP-Komposits in 100 mL halbkonzentrierter Schwefelsäure für 48 h unter Rück-

fluss erhitzt. Nach 24 h wurde die Schwefelsäure ausgetauscht. Abschließend wurde das PF-Harz 

2 d im Soxhlet mit Ethanol extrahiert. 

7.2.3.3.5 Autoklavenansatz 

Eine standardmäßige Tensidentfernung erfolgte durch Spaltung des Tensids im Autoklav. Hierzu 

wurde das PF-BCP-Komposit mit 30 mL Wasser in einen 40-mL-Autoklaven gegeben und für 

48 h auf 200 °C erhitzt. Anschließend wurde das gespaltene Tensid für 2 d mit Ethanol im Soxh-

let extrahiert. 
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7.2.4 Nanostrukturiertes Resorcin-Formaldehyd-Harz 

Die Synthese des porösen RF-Harzes erfolgte nach einer von Juhl et al. abgewandelten Synthese 

die auf der Arbeit von Hasegawa et al. basiert.[154,155] Die eingesetzten Mengen an Resorcin und 

Ethanol wurden variiert und nach dem Schema PPM-x-y angegeben, wobei x für die eingesetzte 

Menge an Resorcin in Gramm steht. Das eingesetzte Volumen an Ethanol wird durch y in Millili-

tern angegeben. Nachstehend ist exemplarisch die Synthese von PPM-2.00-2.50 aufgeführt. Hier-

zu wurden 2.00 g (18.2 mmol) Resorcin in 2.50 mL abs. Ethanol und 3.00 mL Salzsäure 

(0.01 mol∙L-1) gelöst. Die Lösung wurde im Eisbad abgekühlt und 3.00 mL Formaldehydlösung 

(37 %) wurden zugegeben. Nach 10 min Rühren bei 0 °C wurde die Lösung in ein PP-

Zentrifugenröhrchen überführt und für 24 h bei 40 °C im Wasserbad und anschließend für weite-

re 24 h im Umluftofen bei 60 °C polymerisiert, bevor das Zentrifugenröhrchen geöffnet und der 

Polymermonolith 10 Tage bei 60 °C im Umluftofen getrocknet wurde. 
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9 Anhang 

9.1 Weitere Abbildungen 

 

Abbildung 135: Massenspektrum (MALDI-TOF) des Blockcopolymers F127 im Bereich m/z 700 bis 6150. 
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Abbildung 136: Massenspektrum (MALDI-TOF) des Blockcopolymers F127 im Bereich m/z 4000 bis 29500. 
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Abbildung 137: Massenspektrum (MALDI-TOF) des Extrakts des FDU-15-htb (gespaltenes Blockcopolymer F127 
und evtl. Oligomere des PF-Harzes) im Bereich m/z 350 bis 4500. 
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Abbildung 138: Physisorptionsmessung (nur Adsorptionsast dargestellt) des FDU-16-htb (dargestellt in Abbildung 
65) mit angepassten Kurven der Kernel für zylindrische Poren (rot) und dem für sphärische Poren (blau). 
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Abbildung 139: Stickstoff-Physisorptionsisotherme (77 K) und dazugehörige Porengrößenverteilungen, bestimmt 
mittels QSDFT-Kohlenstoff-Kernel für zylindrische Poren berechnet, von FDU-15-analogem Material mit Eisen-
chlorid. Die zugegebene Menge an Eisen(III)-chlorid hatte ein molares Verhältnis Mn+ : F127 von 40 : 1. Diese Da-
ten sind zum Teil bereits in Abbildung 72 dargestellt. 
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Abbildung 140: Porengrößenverteilungen, berechnet aus den Stickstoff-Physisorptionsisothermen (77 K) der extra-
hierten Phenolharz-Pluronic-FeCl3-Komposite mit dem Kohlenstoff-QSDFT-Kernel unter Annahme zylindrischer 
Poren. Oben dargestellt sind die Porengrößenverteilungen berechnet aus der Adsorption und unten berechnet aus 
der Desorption. Diese Daten sind zum Teil bereits in Abbildung 74 dargestellt. 
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Abbildung 141: Vergleich der DSC-Messung einer gequenchten Probe und einer mit einem Temperschritt bei -
20 °C. Oben ist das Temperaturprogramm dargestellt und unten die DSC-Messungen. Dies ist am Beispiel der reinen 
Elektrolytlösung gezeigt. 
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9.2 Chemikalienverzeichnis 

 

Tabelle 25: Übersicht der verwendeten Chemikalien und deren Gefährdungseinstufung nach GHS. 

Chemikalie GHS-Symb. H-Sätze P-Sätze 
1,4-Bis(chlormethyl)-

benzol 
07, 09 302, 315, 319, 335, 

410 
273, 302+352, 304+340, 

305+351+338 
2,2′-(Ethylendioxy)bis-

(ethylamin) 
05, 07, 08 302, 314, 317, 334 261, 280, 305+351+338, 

310 
4,4‘Methylendianilin 07, 08, 09 317, 341, 350, 370, 

373, 411 
201, 260, 273, 280, 

308+313 
4-Hydroxybenzylalkohol 07 319 305+351+338 
Aceton 02, 07 225, 319, 336, 

EUH066 
210, 240, 305+351+338, 

403+233 
Acrylnitril 02, 05, 06, 

08, 09 

225, 301, 311, 315, 

317, 318, 331, 335, 

350, 361, 411 

201, 210, 280, 

301+310+330, 

305+351+338, 308+313, 

403+233 
Anilin 05, 06, 08, 09 301, 311, 331, 317, 

318, 341, 351, 372, 

400 

273, 280, 302+352, 

304+3450, 305+351+338, 

308+310 
Argon 04 280 403 

Azobis(isobutyronitril) 02, 07 242, 302, 332, 412 210, 280, 273 

Bisphenol A 05, 07, 08, 09 317, 318, 335, 360F, 

411 

273, 280, 302+352, 

305+351+338, 403+233, 

501 

Brij S10 05 318 280, 305+351+338 

Cetyltrimethylammonium-

bromid (CTAB) 

05, 07, 08, 09 302, 315, 318, 335, 

373, 410 

273, 280, 302+352, 

305+351+338, 314 

Chloroform 06, 08 302, 315, 319, 331, 

336, 351, 361d, 372 

261, 281, 305+351+338, 

311 

Dichlorethan 02, 07, 08 225, 350, 302, 319, 

335, 315 

201, 210, 302+352, 

304+340, 305+351+338, 

308+313 
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Chemikalie GHS-Symb. H-Sätze P-Sätze 
Dioxan 02, 07, 08 225, 319, 335, 351 210, 261, 281, 

305+351+338 

Ethanol 02, 07 225, 319 210, 240, 305+351+338, 

403+233 

Formaldehydlösung 

(37 %) 

05, 06, 08 350, 301+311+331, 

314, 317, 335, 341, 

370 

201, 280, 301+330+331, 

302+352, 304+340, 

305+351+338, 308+310 

Lithium-bis(trifluor-

methylsulfonyl)imid 

05, 06, 09 301+311, 314, 373, 

412 

273, 280, 301+330+331, 

302+352, 305+351+338, 

309+310 

LP30 02, 07, 08 226, 302, 315, 319, 

372 

210, 260, 301+312+330, 

305+351+338, 370+378 

Magnesiumsulfat Kein gefährlicher Stoff gemäß Richtlinie 67/548/EWG 

Methanol 02, 06, 08 225, 301, 311, 331, 

370 

233, 280, 302+352, 

304+340, 308+310, 

403+235 

Natriumchlorid Kein gefährlicher Stoff gemäß Richtlinie 67/548/EWG 

Natriumhydrogencarbonat Kein gefährlicher Stoff gemäß Richtlinie 67/548/EWG 

Natriumhydroxid 05 290, 314 280, 301+330+331, 

305+351+338, 308+310 

N-Methyl-2-pyrrolidon 07, 08 315, 319, 335, 360D 201, 308+313, 

305+2351+338, 302+350 

N-Propyl-N-methylpyrrol-

idinium bis(trifluormethyl-

sulfonyl)imid 

08 315, 319, 335 280, 305+351+338, 310 

Paraformaldehyd 05, 07, 08 350, 302+332, 315, 

317, 318, 335, 341 

201, 210, 280, 305+352, 

305+351+338 

Phenol 05, 06, 08 301+311+331, 314, 

341, 373, 411 

260, 280, 

301+330+331+310, 

303+361+353, 

304+340+310, 

305+351+338 

Pluronic P123/F127/17R4 Kein gefährlicher Stoff gemäß Richtlinie 67/548/EWG 
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Chemikalie GHS-Symb. H-Sätze P-Sätze 
Polydimethylsiloxan (Di-

aminoethyl-terminiert) 

05 314 260, 301+330+331 

Resorcin 07, 08, 09 302, 315, 317, 319, 

370, 410 

260, 273, 280, 308, 311, 

333+313, 337+313 

Salzsäure (32 %) 05, 07 290, 314, 335 280, 301+330+331, 

305+351+338, 308+310 

Schwefelsäure 05 290, 314 280, 301+330+331, 

305+351+338, 308+310 

Zinn(IV)-chlorid 05, 07 314, 335, 412 260, 280, 303+361+353, 

304+340+310, 

305+351+338 

 

Zuordnung der GHS-Kodierung zu den Gefahrenpiktogrammen 

 

GHS 01 

 

GHS 02 

 

GHS 03 

 

GHS 04 

 

GHS 05 

 

GHS 06 
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GHS 08 

 

GHS 09 
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