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1. Einleitung

Die Natur offenbart uns eine faszinierende Vielfalt an pordsen Materialien, darunter
Schwédmme im Ozean, deren Poren mit Wasser gefiillt sind und der Nahrungsaufnahme
dienen, Gesteinsschichten im Boden, die von Grundwasser durchzogen sind oder als
Erdolreservoir dienen sowie Teile der menschlichen Knochen, deren Poren von Knochenmark
durchdrungen sind. Inspiriert durch diese Materialien mit ihren spezifischen Eigenschaften ist
die Herstellung pordser Materialien fiir hochtechnologische Anwendungen von besonderem
Interesse. Einen der bekanntesten Vertreter stellt hierbei die Aktivkohle dar, welche sich
beispielsweise aus Holz herstellen ldsst und ihre Anwendung, sowohl im Bereich der Medizin,
als auch in der Wasserfiltration findet." ?

Porése Materialien konnen nicht nur an ihrer dufleren Oberfliche mit Substanzen in
Wechselwirkung treten, sondern besitzen durch die hohe Porositidt eine groRe spezifische
Oberflache. Diese steht, durch das gesamte Material hinweg, fiir Wechselwirkungen zur
Verfligung und stellt deshalb eine interessante Plattform fiir die Wissenschaft dar. Dabei liegt
die Herausforderung bei der Herstellung pordser Materialien in der Kontrolle {iber die Grol3e,
Form und Einheitlichkeit der Poren und der Unterstrukturen, aus denen die Poren aufgebaut
werden.™!

Nach der Definition der International Union of Pure and Applied Chemistry (IUPAC) lassen sich
Poren beziiglich ihrer Grof3e einteilen. Hierbei wird zwischen Mikroporen ( < 2 nm),

4] Weiterhin kann eine

Mesoporen (2 -50 nm) und Makroporen ( > 50 nm) unterschieden.
Unterscheidung zwischen offenen und geschlossenen Poren getroffen werden. Offene Poren
bieten die Moglichkeit des Stofftransports, wéahrend dies in geschlossenen Porensystemen
nicht méglich ist und diese sich deshalb z.B. fiir die thermische Isolation eignen.'’

Im Bereich der mikroporésen Materialien sind sogenannte Zeolithe sehr weit verbreitet.
Zeolithe sind Alumosilikate aus einem periodischen dreidimensionalen Netzwerk, die zum
Teil als Mineralien in der Natur vorkommen, aber auch kiinstlich hergestellt werden konnen.
Der Vorteil mikroporoser Materialien liegt in ihrer besonders hohen spezifischen
Oberfliche.'

Zu den mesopordsen Materialien gehoren z.B. die pordsen Silikamaterialien MCM-41 (Mobil
Composition of Matter No. 41) und SBA-15 (Santa Barbara Amorphous 15). Sie sind nach
ihrem ersten Herstellungsort, der Mobil Oil Corporation und der University of California, Santa
Barbara benannt und werden ausgehend von formgebenden Mizellen synthetisiert, die mit

einem Sol-Gel-Prikursor infiltriert werden.”! Basierend auf solchen Silika-Templaten lassen

sich ebenfalls mesopordse polymere Uberstrukturen herstellen.'®




Die Auswahl an unterschiedlichen Substanzen ist auf diesem Gebiet nahezu unbegrenzt, da
die Porengrof3e nach oben offen ist. Ein typisches Beispiel fiir ein makroporoses Material auf
Polymerbasis sind z.B. Polyurethanschdume. Makroporose Keramiken auf der Basis von z.B.
Aluminiumoxid oder Siliziumcarbid sind ebenfalls weit verbreitet.”!

Solche pordsen Strukturen eignen sich damit als Basistechnologie mit vielfiltigen
Anwendungsmoglichkeiten. Eine Auswahl moglicher Anwendungen ist in Abbildung 1

zusammengefasst.

Energieumwandlung

Makroporen
>50 nm Mesoporen

<2nm

Separation

Abbildung 1: Uberblick (iber mégliche Anwendungsgebiete poréser Materialien. Abbildung in Anlehnung an Su et
g/

In den Bereichen der Energiespeicherung und -umwandlung wird die Anwendung poroser
Materialien im Zuge der steigenden Technologisierung der Gesellschaft immer wichtiger
werden. Dort werden solche Materialien z.B. in Solar- und Brennstoffzellen oder fiir die
Energiespeicherung in Lithium-Ionen-Akkus oder anderen Batterietypen verwendet.!”! In der
Katalyse oder Photokatalyse fungieren solche Materialien vor allem als Tragermaterialien und
bieten eine hervorragende Zuginglichkeit zum aktiven Zentrum des Katalysators. Aufgrund
der zunehmenden Umweltbelastung des Trinkwassers werden pordse Materialien weiterhin
zur Adsorption von Schadstoffen, wie z.B. Schwermetalle, Farbstoffe oder organische
Molekiile, angewendet."*?

Weitere Anwendungsmoglichkeiten sind z.B. Fliissig- oder Gaschromatographieverfahren,

[13]

welche zur Stoffseparation eingesetzt werden. In der Gassensorik kommen porose

Strukturen zur Kontrolle chemischer Reaktionen oder im Bereich der Umweltanalytik zum

[14-16]

Einsatz. Ein anderes Beispiel im Bereich der Sensorik ist die Detektion von

[17]

Sprengstoffen. Zu den biomedizinischen Anwendungsgebieten fiir pordse Strukturen

gehoren die Bereiche der Gewebeziichtung (tissue engineering), des Wirkstofftransports (drug

delivery) oder der Enzym-Immobilisierung.!*52




Die aufgezeigten Anwendungsgebiete bieten ein groRes Potential fiir weitere
Forschungsansitze im Bereich der porosen Materialien und bilden damit die Grundlage zur
Untersuchung in dieser Arbeit. In diesem Zusammenhang besteht die Herausforderung
insbesondere in der Entwicklung neuer Syntheserouten fiir maf3geschneiderte Kern-Schale-
Partikel und der gleichzeitigen Kombination von Prozessierungsmethoden zur effizienten
Uberfithrung in pordse Architekturen. Die dazu eingesetzten Strategien werden im Folgenden

niher erlautert.




2. Stand der Forschung

Im folgenden Kapitel werden die fiir diese Arbeit relevanten theoretischen Hintergriinde
dargestellt. Die elementare Grundlage ist die Praparation kolloidaler Kristalle ausgehend von
gezielt designten Kern-Schale-Partikeln, sodass sowohl die Moglichkeiten zur Synthese
geeigneter Kern-Schale-Partikel als auch die Verarbeitung zu kolloidalen Kristallen grol3er
Bestandteil der folgenden Abschnitte sind. Aufgrund dessen wird insbesondere auf das
Verfahren der Schmelze-Scher-Organisation zur Praparation kolloidaler Kristalle eingegangen.
Des Weiteren steht die anschlieBende Uberfiihrung in pordse Architekturen im Vordergrund
dieser Arbeit. Dabei wird einerseits auf die Synthese- und Verarbeitungsmethoden und
andererseits auf verschiedene Einsatzmoglichkeiten solcher Materialien eingegangen. Dazu
wird ein Einblick in drei relevante Teilbereiche gegeben: (I) Porose Kohlenstoffmaterialien,
(II) Vernetzungsstrategien fiir Polymere sowie (III) prédkeramische Polymere und daraus

resultierende pordse Keramiken.

2.1. Kolloidale Kristalle

Das Prinzip des Aufbaus grof3erer Strukturen aus der Kombination kleinerer Strukturen ist in
der Natur ein weit verbreitetes Phdnomen und erstreckt sich iiber verschiedenste Materialien
und Grollenordnungen. Ein Beispiel fiir eine solche geordnete Struktur ist der sogenannte
kolloidale Kristall.

Ein kolloidaler Kristall bezeichnet die Anordnung von sphérischen Kolloidpartikeln in einem
ausgedehnten Bereich, dessen Aufbau sich mit einem Kristall auf atomarer Ebene vergleichen
lasst. Die Eigenschaften eines kolloidalen Kristalls hangen vor allem von der
Zusammensetzung des Materials, der Partikelgré3e und der Einheitlichkeit der Partikel ab.

In der Natur lasst sich diese Struktur z.B. in einem Opaledelstein (Abbildung 2) wiederfinden,
der aus monodispersen Silika-Partikeln im Grof3enbereich zwischen 150 nm und 300 nm

besteht, die in einer dichtesten Kugelpackung angeordnet sind.'*"




Abbildung 2: Fotographie eines Opaledelsteins. © Rob Lavinsky, iRocks.com unter der Lizenz CC-BY-SA-3.0.

Wie aus der Fotographie des Opaledelsteins ersichtlich ist, sind hier einzigartige optische
Eigenschaften zu beobachten. Die Farbe des Opals entsteht durch die Bragg-Reflexion in
Abhéngigkeit der Partikelgrof3e, die in Korrelation zum Netzebenenabstand d steht, sowie der

einfallenden Wellenlinge des Lichts A und des Einfallswinkels 8 (Gleichung 1).%?!

nA=2d sinf (Gleichung 1)

Solche Materialien, die aufgrund ihrer periodischen Ordnung in der Lage sind,
elektromagnetische Wellen zu beeinflussen, werden photonische Kristalle genannt. Dieser
Effekt ldsst sich mit dem Verhalten eines Halbleiters vergleichen, der die Ausbreitung von
Elektronen beeinflussen kann.

An dieser Stelle ist die Unterscheidung zwischen photonischen Kristallen und kolloidalen
Kristallen wichtig. Der photonische Kristall ist iiber seine Eigenschaft zur Beeinflussung der
Ausbreitung von Photonen definiert, wohingegen der kolloidale Kristall {iber den strukturellen
Aufbau aus Kolloiden definiert ist, unabhingig von seinen optischen Eigenschaften.? 2%

Der photonische Kristall muss jedoch nicht zwingend aus sphérischen Kolloiden (wie beim
kolloidalen Kristall) aufgebaut sein, sondern lasst sich auch aus 1D- und 2D-Strukturen
herstellen. Die Grundlage der theoretischen Beschreibung photonischer Kristalle legten
Yablonovitch und John bereits im Jahre 1987."> ! Dieser in der Natur zu beobachtende
Effekt lasst sich durch die gezielte Synthese und Anordnung von Kolloiden kiinstlich
nachahmen. Basierend darauf ist es moglich, ma3geschneiderte Materialien zu generieren, die
eine vollstdndige photonische Bandliicke aufweisen. Dadurch kann die Ausbreitung der
Photonen innerhalb des Materials gezielt eingestellt werden, was z.B. fiir die Herstellung von
lichtleitenden Fasern aus photonischen Kristallen (photonic crystals fibers) ausgenutzt werden

kann.?”!




Die besonderen optischen Eigenschaften spielen in dieser Arbeit nur eine untergeordnete

Rolle, weshalb an dieser Stelle auf die Arbeiten von Joannopoulos, Johnson, Winn und Meade
verwiesen werden soll, die ausfiihrlich die Grundlagen photonischer Kristalle beleuchten.™*

Unabhéngig von den optischen Eigenschaften bildet insbesondere die Herstellung kolloidaler
Kristalle und darauf aufbauenden Strukturen einen essentiellen Bestandteil dieser Arbeit.
Grundlage fiir die Herstellung solcher hochgeordneten kolloidalen Strukturen ist die Synthese
monodisperser sphérischer Kolloide, welche im folgenden Kapitel ausfiihrlich beschrieben

wird.




2.2. Synthese monodisperser spharischer Kolloide

Aufgrund der Tatsache, dass Partikel auf der Nanometerskala eine deutlich hohere
Grenzflache besitzen, unterscheiden sich ihre Eigenschaften signifikant von deren Bulk-
Materialien. Dieser Aspekt bildet damit die Grundlage fiir das grof3e Interesse an der Synthese
von Nanopartikeln. Dariiber hinaus kann tiber die Auswahl der Materialien fiir solche Partikel,
die sowohl aus anorganischen, organischen oder auch aus hybriden Materialien bestehen
konnen, ein grolder Eigenschaftsbereich abgedeckt werden. Ein weiterer, fiir diese Arbeit
wichtiger, Hintergrund ist die Grofde und Einheitlichkeit der Partikel, da monodisperse
Partikel eine der Grundvoraussetzungen zur Herstellung kolloidaler Kristalle ist.

Im Folgenden wird deshalb ein Uberblick iiber geeignete Methoden zur Herstellung

monodisperser spharischer Kolloide gegeben.

2.2.1. Spharische anorganische Kolloide

Die Auswahl anorganischer Partikel fiir eine bestimmte Anwendung héngt vor allem von den
gewiinschten Eigenschaften ab. So weisen z.B. die nur wenige Nanometer grof3en Quantum
Dots, die in der Regel aus Halbleitermaterialien wie z.B. aus CdSe oder InGaAs bestehen
konnen, einzigartige optische und elektronische Eigenschaften auf, was sich auf die geringe
Grofde der Partikel zuriickfithren lasst. Sie besitzen dadurch diskrete elektronische Zustédnde
und sind in ihren Eigenschaften den Atomen sehr dhnlich. Abhédngig von Material und Form

sind sie in der Lage, Licht einer bestimmten Wellenldnge auszusenden. Dieses variable

[28] [29]

Eigenschaftsprofil macht sie besonders fiir Solarzellen oder Displayanwendungen
interessant.

Eines der Grundprinzipien zur Herstellung anorganischer Materialien und Kolloiden ist der
Sol-Gel-Prozess. Diese nasschemische Methode wird dazu genutzt kolloidale Partikel,
Beschichtungen, Fasern oder polymere Netzwerke aufzubauen. Der schematische Ablauf des

Sol-Gel-Prozesses ist in Abbildung 3 dargestellt.




Uberkritische
Trocknung

-

Gelierung

~

Gel Trocknung

Xerogel

Abbildung 3: Schematischer Ablauf des Sol-Gel-Prozesses zur Bildung eines polymeren Netzwerkes.

Als Ausgangstoffe fiir den Sol-Gel-Prozess werden in der Regel niedermolekulare Prékursoren
aus Metallalkoxiden, wie beispielsweise Titantetraethanolat oder Tetraethoxysilan (TEOS)
eingesetzt. Durch eine wéssrige Hydrolyse und anschlief3ender Kondensation der Préakursoren
wird eine wdssrige Dispersion aus Partikeln gebildet, das sogenannte Sol. Weitere
Kondensationsreaktionen sowie die physikalische Aggregation fiihren anschlieffend zur
Bildung des Gels, einem miteinander verbundenen dreidimensionalen Netzwerk. Diese
Gelierung ist mit einem starken Anstieg der Viskositdt verbunden. Eine Trocknung des Gels
unter {berkritischen Bedingungen, unter erhohtem Druck und Temperatur oberhalb des
kritischen Punktes, erhilt die dreidimensionale Struktur des Netzwerkes und ein hochporoses
Aerogel wird generiert. Bei der Trocknung unter Normalbedingungen kollabiert und
schrumpft die Struktur und es entsteht ein Xerogel.

Fiir die Anwendung in Beschichtungen kann das hergestellte Sol direkt auf eine Oberflache
appliziert werden. Kolloidale Partikel konnen ebenfalls direkt aus dem Sol gewonnen
werden.”

Zur Herstellung kolloidaler Kristalle aus anorganischen Materialien sind vor allem Silika-
Partikel sehr weit verbreitet. Dies liegt an der schon 1968 von StOber et al. etablierten
Synthesemethode, die es erlaubt, monodisperse Partikel herzustellen.”®" Der Stober-Prozess
ist ein Sol-Gel-Prozess, bei dem TEOS in einem Alkohol, unter der Verwendung von
Ammoniak als Katalysator, hydrolysiert und die erhaltenen Silanole anschliefend unter

Bildung eines Silikanetzwerkes kondensieren (Abbildung 4).




1. Stufe des Wachstums:
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Abbildung 4: Schematische Darstellung des Stober-Prozesses mit schrittweisem Wachstum. Abbildung in Anlehnung
an Masalov et a/1** © IOP Publishing. Reproduced with permission. All rights reserved.

Die daraus hervorgehenden monodispersen Partikel konnen einen Durchmesser von 50 nm bis
hin zu 2 um aufweisen. Ausgehend von Saat-Partikeln kann durch einen schrittweisen
Wachstumsprozess die Monodispersitit der erhaltenen Partikeln noch weiter gesteigert
werden, da sich aufgrund der Tatsache, dass kleine Partikel starker wachsen als grof3ere, ein
selbstschérfender Prozess ergibt. Gleichzeitig muss hierfiir jedoch die Sekundarnukleation

(331 Neben dem Einsatzbereich z.B. in der

wahrend des Wachstums verhindert werden.
Katalyse, der Sensorik oder fiir den Transport von Wirkstoffen (drug-delivery) sind solche
monodispersen Partikel hervorragend fiir die Verarbeitung zu kolloidalen Kristallen
geeignet.*+*%

Im Bereich der Synthese von Silika-Partikeln ist es moglich, neben der etablierten sphérischen
Morphologie, auch Partikel mit anderen Formen wie z.B. monodisperse, stibchenférmige
Partikel herzustellen, welche besonders zur Untersuchung anisotroper Effekte geeignet sind
und dariiber hinaus die Fahigkeit besitzen, fliissigkristalline Phasen auszubilden.”’-**

Analog zu der beschriebenen Route fiir Silika-Partikel lassen sich ebenfalls Partikel auf der
Basis von Titandioxid durch die Hydrolyse von Titan-Alkoxy-Verbindungen mit einer Grol3e

zwischen 300 nm und 600 nm herstellen. *

Im Vergleich zu Silika-Partikeln ist die
Synthese von TiO,-Partikeln wesentlich anspruchsvoller, da die Hydrolyse der Titan-
Verbindungen deutlich schneller erfolgt. Zur Gewéhrleistung monodisperser Partikel ist es
hingegen notwendig, eine gute Kontrolle iiber die Nukleation zu erreichen.

Partikel aus Titandioxid besitzen jedoch ein interessantes Eigenschaftsprofil wie beispielsweise
einen deutlich hoheren Brechungsindex, was sie besonders fiir optische Anwendungen
interessant macht. Durch Kalzinierung oder geeignete Hydrothermalsynthese ist eine

Uberfilhrung der amorphen TiO,-Struktur in eine Anatas- oder Rutil-Kristallstruktur




moglich."*! Insgesamt ermoglicht die Sol-Gel-Chemie den Zugang zu einer Vielzahl weiterer
Verbindungen die z.B. im Review von Hench und West zusammengefasst sind."”

Neben Silika und Titandioxid konnen ebenfalls Nanopartikel aus Edelmetallen wie Silber oder
Gold hergestellt werden. Eine besondere Eigenschaft dieser Partikel ist das Auftreten der
sogenannten Oberflichenplasmonenresonanz, welche auf der Anregung der Materie mit Licht
basiert und die rote Farbe einer kolloidalen Golddispersion erklart. Die kiinstliche Herstellung
von Goldnanopartikeln hatte ihren Ursprung in den Arbeiten von Turkevich et al. im Jahre
1951 und basiert auf der Reduktion der Tetrachlorogoldsdure (HAuCl,) mit Natriumcitrat. (421
Die erhaltenen Goldpartikel liegen im Grol3enbereich von 10 bis 25 nm und koénnen z.B. in
der optischen Sensorik, Katalyse oder auch in biomedizinischen Anwendungen eingesetzt
werden.** ¥

Eine weitere Klasse anorganischer Partikel, die immer mehr in den Fokus aktueller Forschung
riickt, sind magnetische Eisenoxid-Partikel. Mogliche Anwendungsgebiete liegen hier im
Bereich von magnetischen Fluiden, der Katalyse, biomedizinischen Anwendungen oder auch
der Datenspeicherung.* *! Die besten magnetischen Eigenschaften zeigen Eisenoxid-Partikel,
deren Grofle unterhalb eines kritischen Bereichs von 10 bis 20 nm liegt, da dort eine einzige
magnetische Doméine vorliegt. Dadurch besitzen die magnetischen Einzelpartikel ein hohes
magnetisches Moment und zeigen ein schnelles Ansprechverhalten bei Anlegen eines externen
magnetischen Feldes.*”]

Die beiden haufigsten Formen magnetischer Eisenoxid-Partikel sind Magnetit (FesO,) und
Maghemit (y-Fe;O3), deren Synthese iiber eine Koprézipitation von Eisen(II)- und Eisen(III)-
Salzen durch Zugabe einer Base im waissrigen Medium erfolgt. Die erhaltenen Magnetit-
Partikel konnen anschlieBend durch Oxidation in Maghemit iiberfiihrt werden.™”!

Wie in den vorherigen Absitzen gezeigt, existiert im Bereich der anorganischen Nanopartikel
eine Vielzahl an unterschiedlichen Ausgangsmaterialien und den damit zusammenhéngenden
Eigenschaftsprofilen sowie anschlie@enden Anwendungsmoglichkeiten. Neben des direkten
Einsatzes reiner anorganischer Nanopartikel, konnen diese Materialien mit Polymeren
kombiniert werden. Zur Realisierung finden hierbei insbesondere
Funktionalisierungsstrategien ihren Einsatz. Eine dieser Strategien, die in dieser Arbeit ihre
Anwendung findet, basiert auf der Verwendung des bifunktionellen
3-Methacryloxypropyltrimethoxysilan (MEMO), welches einerseits iiber die Trimethoxy-
Gruppe in der Lage ist, z.B. an Silika-Partikel anzubinden und andererseits iiber die
Methacrylat-Funktion die Moglichkeit der Polymerisation bietet. Damit kann eine kovalente

Verbindung zwischen einem anorganischen Material und einem Polymer hergestellt

werden.™® *! Diese Strategie kann z.B. fiir die Herstellung nanokompositirer Kern-Schale-
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Partikel eingesetzt werden, die entweder aus einem anorganischen Kern und einer Polymer
Schale oder umgekehrt aufgebaut sind. Weitere Moglichkeiten zur Synthese polymerer

Kolloide werden im folgenden Abschnitt beschrieben.

2.2.2. Spharische Polymer-Kolloide

Die Synthese polymerer Kolloide kann iiber verschiedene Polymerisationsmethoden in
heterogener Phase durchgefiihrt werden. Darunter fallen vor allem die Emulsions-, und
Suspensions- sowie die Dispersions- und Fallungspolymerisation. Weiterhin existiert die
Methode der Miniemulsionspolymerisation.

Die Wahl der Polymerisationsmethode hiangt zunichst von der Auswahl der Monomere, aber
auch von den Anforderungen an die GroRe der Partikel bzw. deren Monodispersitit ab.* !
In der folgenden Tabelle 1 ist eine Ubersicht iiber typische PartikelgroRen aufgezeigt, die mit
den verschiedenen Polymerisationsmethoden hergestellt werden konnen, sowie die

Moglichkeit der Herstellung monodisperser Partikel dargestelit.

Tabelle 1: Ubersicht (iber die typischen PartikelgréBen, die sich mittels der folgenden Polymerisationsmethoden
herstellen lassen, sowie die Mdglichkeit zur Herstellung monodisperser Partikel.

Typische . )
. . Monodisperse Partikel
Partikelgrof3e
Emulsionspolymerisation 30 nm - 500 nm Ja
Suspensionspolymerisation 500 nm - 5 mm Nein
Dispersionspolymerisation 300 nm - 15 um Ja
Miniemulsionspolymerisation =~ 50 nm — 500 nm Ja

Diese Polymerisationsarten gehoren zu den Heterophasen-Polymerisationen, was die
Anwesenheit verschiedener Phasen wéihrend der Polymerisation impliziert. Als Produkt
werden Polymerdispersionen erhalten, in denen Polymerpartikel in einem Dispergiermedium
fein verteilt vorliegen.

Bei der Suspensionspolymerisation sind sowohl das Monomer als auch der Initiator nicht im
Dispersionsmedium 16slich. Im Auftaktschritt wird das Monomer in der wassrigen Phase durch
einen Riihrer dispergiert und gleichzeitig durch die Zugabe von Schutzkolloiden stabilisiert.
Anschlielend erfolgt der Start der Polymerisation durch einen Initiator, der in den
vorliegenden Monomertropfchen 16slich ist. Aufgrund dessen findet die Polymerisation
vorwiegend in den Monomertropfchen statt. Die Partikelgrof3e ist von mehreren Faktoren, wie

z.B. der Riihrgeschwindigkeit, dem Monomeranteil sowie der Art und Menge an
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Schutzkolloiden abhéngig. Eine Synthese monodisperser Partikel und somit die Voraussetzung
zur Generierung kolloidaler Kristalle ist jedoch mit der Suspensionspolymerisation nicht
moglich. % 2!

Die Dispersionspolymerisation ist eine spezielle Variante der Fallungspolymerisation. Zu
Beginn der Polymerisation liegen Monomer und Initiator homogen im LOsungsmittel vor.
Durch die einsetzende Polymerisation kommt es zur Bildung von Oligomeren und kurzen
Polymerketten bis zu einem kritischen Molekulargewicht, ab welchem das Polymer nicht mehr
im Losungsmittel 16slich ist und ausfallt. Zu diesem Zeitpunkt fungiert die Polymerkette als
Nukleationskeim und es kommt zur Bildung von Primérpartikeln, welche durch weiteres
Monomer quellen und polymerisieren. Das Wachstum der Partikel wird durch die Zugabe von
Tensiden oder Schutzkolloiden stabilisiert. Ohne die Verwendung von Stabilisatoren
agglomerieren die gebildeten Partikel.!®® 33>

Bei der Miniemulsionspolymerisation handelt es sich um eine relativ neue und vielseitige
Methode, die erstmals 1973 von Ugelstad et al. beschrieben wurde und die Herstellung
verschiedener Polymere und strukturierter Materialien in Partikelform ermoglicht.®® Sie
besteht aus zwei nicht miteinander mischbaren Phasen, die durch das Anlegen von hohen
Scherkraften, z.B. durch die Behandlung mit Ultraschall oder durch die Verwendung eines
Hochdruckhomogenisators, in eine kontinuierliche und eine Tropfchenphase ({iberfiihrt
werden. Durch die Zugabe eines Tensids und eines zusétzlichen Co-Stabilisators, welcher in
der Tropfchenphase wesentlich besser 16slich ist als in der kontinuierlichen Phase, werden die
Tropfen stabilisiert. Dies fiihrt zum Aufbau eines osmotischen Druckes, der die sogenannte
Ostwald-Reifung von kleinen zu grolleren Kolloiden verhindert. Die Polymerisation kann in
den Tropfchen oder an der Grenzfliche der Tropfchen durchgefiihrt werden, wodurch
entweder Partikel oder Vesikel gebildet werden konnen. Weiterhin ist die Polymerisation in
solchen ,Nanokontainern“ nicht auf radikalische Polymerisationen begrenzt.*” *®! Es lassen

[59]

sich auch anionische®®, kationische!®”

(61631 darin

und andere Polymerisationsarten
durchfiihren. Die eingesetzten Co-Stabilisatoren bleiben anschliefend in den gebildeten
Partikeln erhalten, was sich negativ auf die Eigenschaften auswirken kann.

Diese Ubersicht iiber verschiedene Heterophasen-Polymerisationen zeigt die Vielseitigkeit
dieser Art von Reaktionsfiihrung. Die Methode mit der groRten Reichweite und Relevanz ist
jedoch die Emulsionspolymerisation, die sich fiir eine Vielzahl verschiedener Vinylmonomere,
Diene sowie Acrylate und Methacrylate eignet. Vor allem im industriellen Mal3stab, zeichnet
sie sich durch die hohen Polymerisationsgeschwindigkeiten bei gleichzeitig hohen

Molekulargewichten aus. Zusétzlich bietet sie den Vorteil einer sehr guten Warmeabfuhr

aufgrund des Einsatzes von Wasser als Polymerisationsmedium. Gleichzeitig stellt im
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wassrigen Medium die zunehmende Viskositit des Polymerlatex erst ab hohen Massenanteilen

ein Problem dar, wodurch potentiell gefdhrliche Situationen, wie das Auftreten des
Trommsdorf-Norrish-Effekts, effektiv verhindert werden konnen. Ein weiterer Vorteil ist die
Moglichkeit zur Herstellung monodisperser Partikel, weshalb sie auch in dieser Arbeit von
hochster Wichtigkeit ist.* >*!

In der klassischen Emulsionspolymerisation ist das Monomer im verwendeten Losungsmittel
(Wasser) unloslich, wohingegen der Initiator im Wasser loslich ist. Das Monomer wird im
Wasser fein dispergiert. Durch die Zugabe von Tensiden kann das Monomer in den
Monomertropfchen, mit einer Grofe von 1-10um, vorliegen. Oberhalb der kritischen
Mizellenbildungskonzentration (CMC) lagern sich Tenside zu 5-10 nm grol3en Mizellen
zusammen, in die das Monomer eingelagert werden kann. Zu diesem Zeitpunkt sind ebenfalls
eine grofe Anzahl an unbesetzten Mizellen vorhanden. In der folgenden Abbildung sind die
vorliegenden Bestandteile und der Ablauf der Emulsionspolymerisation schematisch

dargestellt.””
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Abbildung 5: Schematische Darstellung der Emulsionspolymerisation.

(64 651 sowie Smith und Ewart'® erfolgt die Einteilung der

In den Arbeiten von Harkins
Emulsionspolymerisation in drei Phasen: die Keimbildungsphase, die Wachstumsphase und
die Verarmungsphase. Auerdem entwickelten sie die Theorie der mizellaren Nukleation, bei
der in der wassrigen Phase Radikale gebildet werden, die anschliefend in die Mizellen

eindringen und dort die Polymerisation starten.
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Spater wurde von Fitch und Tsai die homogene Nukleation beschrieben, wobei davon
ausgegangen wird, dass ein geringer Anteil des Monomers im Wasser gelost ist und sich unter

71 Diese

Ausbildung eines Makroradikals an das Initiatorradikal anlagern kann.
Makroradikale konnen entweder durch ihre geringe Polaritit in die Mizelle eindringen oder
die wachsende Polymerkette fillt aus der Losung aus und wird durch Tenside stabilisiert. Eine
Polymerisation in den Mizellen ist dabei statistisch deutlich wahrscheinlicher, da die Anzahl
an Mizellen (ca. 10'® pro cm®) wesentlich grolder ist als die Anzahl an Monomertropfen (ca.
10" pro cm®). Gleichzeitig unterscheidet sich durch die geringe GroéRe der Mizellen im
Vergleich zu den Monomertropfen die Oberfliche signifikant.!®® 8!

Am Ende der Keimbildungsphase sind alle Mizellen mit einer wachsenden Polymerkette
besetzt und die Anzahl der Polymerpartikel bleibt konstant. Damit beginnt die
Wachstumsphase und Monomer diffundiert, aufgrund eines sich einstellenden Gleichgewichts
zwischen Quelldruck und Grenzflachenspannung, kontinuierlich aus den Monomertropfen in
die Mizellen. Dadurch wird ebenfalls die Polymerisationsgeschwindigkeit konstant gehalten,

wodurch die Partikel kontinuierlich wachsen. Der zeitliche Verlauf der Reaktions-

geschwindigkeit ist dazu in Abbildung 6 gezeigt.

II ITI

Reaktionsgeschwindigkeit

Zeit

Abbildung 6: Zeitlicher Verlauf der Reaktionsgeschwindigkeit wéhrend der Emulsionspolymerisation und Einteilung
in Keimbildungsphase (1), Wachstumsphase (II) und Verarmungsphase (lll).

Basierend darauf lassen sich besonders gut monodisperse Partikel aufbauen, da kleine Partikel
stirker wachsen als grolle Partikel. Dieser selbstschédrfende Prozess fiihrt mit steigender

PartikelgroRe zu einer hoheren Monodispersitat.
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Unter diesem Gesichtspunkt ist es ebenfalls wichtig, dass die Keimbildungsphase moglichst
schnell abgeschlossen ist, um ein gleichméiliges Wachstum in der nachfolgenden
Wachstumsphase zu gewahrleisten.

Die Reaktion tritt in die Verarmungsphase ein, sobald keine Monomertropfen mehr vorhanden
sind. Darauthin sinkt die Monomerkonzentration in den Mizellen und die
Reaktionsgeschwindigkeit féllt bis zum Ende der Polymerisationsreaktion ab. Die
entstandenen Latexpartikel werden auch nach Abschluss der Polymerisation durch Tenside
stabilisiert, welche die Agglomeration verhindern.

Weiterhin ist es moglich, die Keimbildungsphase der Polymerisation zu {iberspringen und
direkt in die Wachstumsphase einzusteigen. Dies geschieht im Rahmen der sogenannten Saat-
Polymerisation, wobei eine separat hergestellte Dispersion aus Saat-Partikeln vorgelegt wird,
auf die anschliefend polymerisiert werden kann. Dadurch ist es moglich bei mehreren
Ansitzen einer Synthesereihe konsistente PartikelgroRen zu erhalten.

Einen wichtigen Aspekt dieser Arbeit bildet der Aufbau monodisperser Partikel. Dazu muss die
Sekundéarnukleation verhindert werden, da ansonsten Fehlpartikel entstehen kénnen und eine
polydisperse Partikelcharge erhalten wird. Die Sekundédrnukleation basiert auf der Bildung
von Oligomerradikalen, welche anschlie3end (I) in der Lage sind, in eine Mizelle einzutreten
oder (II) die Kettenldnge des Oligomerradikals solange steigt, bis daraus ein neuer Partikel
gebildet wird. (III) Das Oligomerradikal kann in einen bereits existierenden Partikel eintreten
oder (IV) terminiert mit einem anderen Radikal in der waéssrigen Phase. Um dies zu
verhindern, muss sowohl die Initiatorkonzentration als auch die Monomerkonzentration
gezielt gesteuert werden, um die Bildung der Oligomerradikale zu beeinflussen. Ebenfalls
sollte die Emulgatorkonzentration moglichst gering gehalten werden und unterhalb der
kritischen Mizellenbildungskonzentration liegen, um das Vorliegen freier Mizellen verhindern
zu koénnen. % 71

Die Emulsionspolymerisation ldsst sich sowohl in einer batch Variante, als auch
semikontinuierlich und kontinuierlich durchfithren. Bei einer batch Emulsionspolymerisation
werden alle Komponenten gleichzeitig im Reaktor vorgelegt. Hierbei ist die Wachstumsphase
zeitlich begrenzt und damit der selbstschiarfende Wachstumsprozess der Partikel
eingeschrankt, was die Herstellung monodisperser Partikel nicht immer ermoglicht.

Bei der kontinuierlichen Emulsionspolymerisation werden alle Bestandteile kontinuierlich
zugefiigt, wobei gleichzeitig der entstehende Polymerlatex abgezogen wird.

Bei der semikontinuierlichen Emulsionspolymerisation wird kontinuierlich eine
Monomeremulsion zugegeben, weshalb hier eine deutlich bessere Reaktionskontrolle méglich

ist. Aus diesem Grund wird in dieser Arbeit eine spezielle Form der semikontinuierlichen
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Variante eingesetzt, die sogenannte starved-feed Emulsionspolymerisation. Hierbei wird eine
Monomeremulsion mit einer Geschwindigkeit langsamer als der Reaktionsgeschwindigkeit
zudosiert und die Reaktion kiinstlich in der Verarmungsphase gehalten. Dadurch lasst sich die
PartikelgroRe sehr genau einstellen, da das Partikelwachstum in direkter Korrelation zur
zudosierten Monomeremulsion steht. Zusétzlich verhindert die geringe
Zutropfgeschwindigkeit eine Anreicherung des Monomers und fiihrt damit zu einer Reaktion
in der Nédhe der Partikeloberflache, sodass der Partikel kontinuierlich wachst. Zeitgleich
entspricht die Monomerzusammensetzung dadurch der spéteren Zusammensetzung im
Polymer. Aus diesem Grund ist mit dieser Methode ein kontrollierter Aufbau monodisperser
Kern-Schale-Partikel moglich. Der Aufbau der Kern-Schale Morphologie wird zusétzlich durch
die Mikrophasenseparation der gebildeten Schichten begiinstigt.

Unabhéngig von der hier eingesetzten starved-feed Variante ermoglicht die mehrstufige oder
semikontinuierliche Reaktionsfiihrung durch die Verwendung verschiedener Monomere den

1 Dije Strukturen entstehen durch die

Aufbau unterschiedlicher Partikelarchitekturen.
Mikrophasenseparation der verschiedenen Polymere aufgrund unterschiedlicher
Mischungsenthalpien sowie Polarititen und Kettenldngen der einzelnen Phasen. In einer
theoretischen Arbeit von Duda et al. wurden fiir diese schrittweise Emulsionspolymerisation
mittels Monte-Carlo-Simulation verschiedene Morphologien, darunter die Kern-Schale-
Struktur, Himbeer-, Janus-, Sandwich-, Salami- sowie inverse Kern-Schale-Strukturen

vorhergesagt (Abbildung 7) und konnten damit experimentelle Ergebnisse bestitigen."”?

Q# DDA O

Abbildung 7: Phasenmorphologien die sich Gber die semikontinuierliche Emulsionspolymerisation einstellen lassen.
Von links nach rechts: Kern-Schale-, Himbeer-, Janus-, Sandwich-, Salami- und inverse Kern-Schale-Morphologie.
Abbildung in Anlehnung an Duda et a/. "2

Eine spezielle Variante der Emulsionspolymerisation ist die emulgatorfreie
Emulsionspolymerisation, die sich durch den Verzicht auf Tenside auszeichnet. Die Nukleation
erfolgt dadurch vorwiegend durch die Prazipitation von Makroradikalen. Gleichzeitig erfolgt
die Stabilisierung der wachsenden Partikel durch Oligomere, die einen hydrophilen Initiator
als Endgruppe besitzen und damit einen Tensidcharakter aufweisen.”* 74

Ausgehend von solchen anorganischen oder polymeren Kolloiden lassen sich verschiedene
Nanostrukturen herstellen. Eines dieser Prinzipien ist die Herstellung kolloidaler Kristalle,

welches einen wesentlichen Teil dieser Arbeit einnimmt und folgend im nichsten Kapitel

niher beschrieben ist.
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2.3. Praparation kolloidaler Kristalle

Der Bereich der Nanotechnologie ist ein stindig wachsendes Gebiet mit immer weiter
steigenden Anspriichen an Herstellungs- und Verarbeitungsverfahren. Zur Herstellung von
Nanostrukturen konnen grundlegend zwei Strategien eingesetzt werden. Die Top-down
Methode geht von einer grofen Struktur aus, die nachtrédglich in ein Nanomaterial iiberfiihrt
wird oder es kann eine Feinstruktur in das Material eingebracht werden. Dies kann z.B. durch
einen Mahlvorgang in einer Planetenkugelmiihle oder durch die Verwendung von
Lithographie-Techniken, wie der Fotolithographie oder Soft-Lithographie, erreicht werden."””!
Dem gegeniiber steht der sogenannte Bottom-up Ansatz, welcher den Aufbau
supramolekularer Strukturen durch die Selbstassemblierung (self-assembly) kleinerer
Bausteine zu einer grofReren Uberstruktur bezeichnet. In der Natur und Technik ist dieser
Prozess ebenfalls sehr weit verbreitet und wird durch das Erreichen eines energetischen
Gleichgewichtszustandes angetrieben.””® 77! Die GroRenbereiche der herstellbaren Strukturen
mit der Top-down und Bottom-up Methode {iiberlagern sich zwischen Nanometern und
Mikrometern. In genau diesem Bereich ist die Herstellung kolloidaler Architekturen
angesiedelt. Charakteristische Eigenschaften fiir die Anordnung sphérischer Kolloide sind die
Ordnung, die Langenskala und die Porositit. Der Ordnungsgrad kann hierbei gesteuert
werden und ldsst sich zwischen ungeordneten, amorphen Zustidnden (colloidal glasses),
teilgeordneten Zwischenzustdnden und hochgeordneten kolloidalen Kristallen einstellen. Im
Hinblick auf die Langenskala ist eine weitere Differenzierung in die Partikelgro3e sowie die
Grofde der kolloidalen Architektur notwendig. Die GroRenskala der Kolloide und deren
fundamentale Ahnlichkeit zu Atomen ermdglicht die einfache Analyse von
Ordnungsprozessen. Kolloidale Kristalle verfiigen zudem, aufgrund des freien Volumens
welches die Partikel umgibt, iiber eine hohe innere Oberfliche.”®!

Die Praparation kolloidaler Kristalle ausgehend von monodispersen spharischen Kolloiden,
nimmt in dieser Arbeit eine zentrale Rolle ein. Aus diesem Grund wird im Folgenden auf
verschiedene Strategien zum Aufbau solcher Partikelarchitekturen eingegangen.

Eine der einfachsten Methoden zur Herstellung eines kolloidalen Kristalls ist die
Sedimentation, bei der die Partikel in Abhédngigkeit der Partikelgrofde und der Dichte
sedimentieren und dadurch eine Anordnung der Partikel impliziert wird. Typischerweise wird
dieser Vorgang in Kombination mit dem Eintrocknen der {berstehenden Dispersion
durchgefiihrt. Dieser Prozess ist vergleichsweise langsam, kann aber durch erhohte
Temperaturen beim Eintrocknen beschleunigt werden, was sich wiederum negativ auf die
Qualitédt des erhaltenen kolloidalen Kristalls auswirken kann. Aus diesem Grund muss eine

Abwigung zwischen der Temperatur und der Zeit, die das System fiir die Selbstanordnung
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benétigt, erfolgen. Weitere simple Methoden zum FErhalt eines kolloidalen Kristalls sind
zudem die Zentrifugation oder Filtration. Bei der Zentrifugation wird durch die anliegende
Zentripetalkraft ein kolloidaler Kristall am Boden des Zentrifugiergefifdes abgeschieden,
wohingegen bei der Filtration die Selbstanordnung der Partikel auf dem Filtermedium
stattfindet und das Dispersionsmedium abfiltriert wird."”® 7"

Im Gegensatz zu diesen Methoden lassen sich durch die Verwendung einer vertikalen
Abscheidung (Abbildung 8) die Bedingungen bei der Herstellung eines kolloidal kristallinen
Films deutlich besser kontrollieren, wodurch Filme mit weniger Defekten und geringeren
polykristallinen Anteilen hergestellt werden konnen. Bei der vertikalen Abscheidung wird ein
Substrat senkrecht in eine Dispersion aus den abzuscheidenden Partikeln gestellt.
Anschlielend wird das Substrat entweder langsam herausgezogen oder das
Dispersionsmedium kontrolliert verdampft, was in einer Kristallisation der Partikel am
Meniskus des Dispergiermediums, welcher sich an der Oberfliche des Substrates ausbildet,
resultiert.”® 8 Dariiber hinaus bietet diese Methode die Moglichkeit, zwei unterschiedliche
Arten von Partikeln auf jeweils eine Seite des Substrats abzuscheiden, wie von Takeda et al.
gezeigt werden konnte.!®

Eine weitere Alternative zur Herstellung kolloidaler Kristalle basiert auf der Methode der
Rotationsbeschichtung (spin-coating), bei der diinne Filme auf einem Substrat aufgebracht
werden konnen (Abbildung 8). Hierfiir wird die Dispersion auf das Substrat gegeben und
anschliel3end durch die Rotation homogen auf dem Substrat verteilt, sodass die Partikel in der
Lage sind, einen kolloidalen Kristall auszubilden. Der Vorteil dieser Methode besteht

insbesondere in der hohen Geschwindigkeit, mit der eine hochgeordnete kolloidale Struktur

generiert werden kann.

C%?otation

/7

Verdunstung

. Dispersion

Abbildung 8: Methoden zur Selbstanordnung von kolloidalen Partikeln mittels der vertikalen Abscheidung (links)
und des spin-coatings (rechts).
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In den Arbeiten von Jiang et al. ist es gelungen, dass spin-coating auf der Grol3enskala eines
Wafers mit einem Durchmesser von 10 cm durchzufiihren. Hierbei wird eine mit Monomer
versetzte Silika-Dispersion verwendet, die unter der Zugabe eines UV-Initiators nach dem
spin-coating polymerisiert werden kann. Durch diese Kombination kann ein kolloidaler Kristall
aus Silika-Partikeln in einer Polymermatrix hergestellt werden. Im Hinblick darauf ist dieses
Verfahren und dessen Grof3enskala mit den Herstellungsmethoden in der Halbleiterindustrie
kompatibel.®*

Gleichzeitig fithrt die Verwendung einer Polymermatrix, welche den kolloidalen Kristall
umgibt, zu mechanisch stabilen Materialien und stellt demnach eine weit verbreitete
Technologie dar. In der Arbeit von Jiang wird das Matrixmaterial bereits wéhrend der
Herstellung des kolloidalen Kristalls eingebracht und anschlie@end polymerisiert. Eine
dhnliche Variante ist fiir die Herstellung von kolloidalen Kristallen mittels der vertikalen
Abscheidung bekannt. Die von Aizenberg et al. entwickelte Coassembly-Strategie ermoglicht
es, durch die Zugabe eines TEOS-basierten Sol-Gel-Prékursors rissfreie kolloidale Kristalle
mittels vertikaler Abscheidung herzustellen.®¥

Alternativ lasst sich eine mechanische Stabilisierung durch eine Infiltration des kolloidalen
Kristalls erreichen. Dazu werden in der Regel orthogonale Systeme verwendet, bei denen
anorganische kolloidale Kristalle mit Monomer- oder Polymerlosungen infiltriert werden'®
oder kolloidale Kristalle aus Polymeren durch die Verwendung von Sol-Gel-Préakursoren mit

8l Durch die Verwendung solcher

einer anorganischen Matrix umhiillt werden.®>
Infiltrationsstrategien ist ebenfalls eine Modulation der Eigenschaften des Materials moglich.
Somit lassen sich z.B. durch einen verdnderten Brechungsindexkontrast unterschiedliche
optische Eigenschaften im Material generieren. Basierend auf dieser Strategie ist es ebenfalls
moglich, Inversopale und dreidimensional pordse Strukturen herzustellen, worauf in

Kapitel 2.4 genauer eingegangen wird.

2.3.1. Verwendung der Schmelze-Scher-Organisation

Eine sehr effiziente Route zur Herstellung kolloidaler Kristalle bietet das Verfahren der
Schmelze-Scher-Organisation, welches am ehemaligen Deutschen Kunststoff Institut (DKI) in
Darmstadt entwickelt wurde.® " Dieses Verfahren bietet die Moglichkeit, ausgehend von
monodispersen Kern-Schale-Partikeln, die aus einem harten Kern und einer weichen,
flie3fdhigen Schale bestehen, einen kolloidal kristallinen Film herzustellen. Hierfiir werden
die aus der Dispersion getrockneten Kern-Schale-Partikel in einer Uniaxialpresse zwischen
zwei Trennfolien aus Polyethylenterephthalat (PET), die eine bessere Ablosbarkeit des Films

von den Pressplatten gewéhrleisten sollen, erhohter Temperatur und Druck ausgesetzt. Unter
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diesen Bedingungen wird die Schale der Partikel flie3fdhig und es kommt durch ein radiales

FlieBprofil zu einer Ausrichtung der Partikel, resultierend in einem kolloidalen Kristall aus

Kernpartikeln, welche in einer Matrix aus dem Schalenmaterial eingebettet sind

(Abbildung 9).
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Abbildung 9: Verfahren der Schmelze-Scher-Organisation zur Herstellung eines Opalfilms durch Anlegen von Druck
und Temperatur.

Grundvoraussetzungen zur Herstellung geeigneter Kern-Schale-Partikel fiir die Verarbeitung
mittels des Schmelze-Scher-Verfahrens sind (I) ein harter Kern, der sich wéahrend des
Pressvorgangs nicht verformen kann und (II) eine an den Kern angebundene Schale, um das
Auseinanderflieen von Kern und Schale zu verhindern. Typischerweise erfolgt die
Herstellung geeigneter monodisperser Kern-Schale-Partikel {iber eine semikontinuierliche
Emulsionspolymerisation, bei der vernetzte Polymerkerne hergestellt werden. Anschlief3end
konnen die Kerne durch die Verschalung mit einer Zwischenschicht mit zuséatzlichen
Pfropfankern ausgestattet werden, die gleichzeitig eine Anbindung an die Schale vermitteln
sollen. Als Monomer fiir die Zwischenschicht ist das Allylmethacrylat (ALMA), aufgrund
seiner unterschiedlich reaktiven Doppelbindungen, weit verbreitet. Weiterhin ist das
Verfahren nicht ausschliel8lich auf Polymerkerne begrenzt. Die Verwendung von
anorganischen Kernen z.B. aus Silika ist ebenfalls méglich."!

Eine weitere Besonderheit dieses Verfahrens ist die Moglichkeit, kolloidale Kristalle ohne
Dispersionsmedium herstellen zu koénnen. Ebenso konnen rissfreie Filme generiert werden,
was mit den zuvor beschriebenen Methoden, wie der vertikalen Abscheidung, nicht ohne
weiteres moglich ist. Eine Variante, rissfreie Filme in der vertikalen Abscheidung zu erhalten,
ist die von Aizenberg et al. entwickelte Coassembly-Strategie.®*

Das Verfahren der Schmelze-Scher-Organisation besitzt jedoch einen weiteren entscheidenden
Vorteil — die Skalierbarkeit. Mittels der Schmelze-Scher-Organisation lassen sich rissfreie
Filme von mehreren Zentimetern Durchmesser herstellen. Durch die Verwendung eines
Extruder- und Walzen-Aufbaus ist es bereits gelungen, eine kontinuierliche Verarbeitung

[92]

solcher kolloidal kristallinen Filme zu erreichen. Dariiber hinaus kann durch die
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Verwendung des sogenannten BIOS-Prozesses (bending-induced oscillatory shear) eine weitere
Erhohung des Ordnungszustandes innerhalb des kolloidalen Kristalls erreicht werden.*!

Dieses Verfahren wurde zunéchst zur Herstellung weicher elastomerer Opalfilme genutzt,
welche unter mechanischer Belastung eine reversible Farbverdnderung zeigen. Die dazu
eingesetzten Kern-Schale-Partikel bestehen aus einem mit Butandioldiacrylat (BDDA)
vernetzten Polystyrol (PS) Kern, einer Zwischenschicht aus Ethylacrylat (EA) und ALMA sowie
einer Schale aus EA. Bei der anschlielfenden Compoundierung im Extruder werden UV-

Vernetzer in das Material eingebracht, sodass nach der Verarbeitung in der Schmelze-Scher-

Organisation und einer Bestrahlung mit UV-Licht ein elastomerer Film erhalten wird

(Abbildung 10). (89, 94]

Abbildung 10: Kern-Schale-Partikel vor der Verarbeitung und Foto eines Opalfilms nach der Schmelze-Scher-
Organisation aus drei verschiedenen Blickwinkeln.

Darauf aufbauend wurde die Synthese von Kern-Schale-Partikeln mit funktionellen
Monomeren etabliert. In den Arbeiten von Schéfer et al. konnten unter anderem multi-Stimuli
responsive Opalfilme entwickelt werden, die durch den Einfluss von Licht, Temperatur oder
mechanischen Kriften ihre Reflexionsfarbe verindern.”" * %! In den Arbeiten von Scheid et
al. wurden redox- und magnetisch-schaltbare Opalfilme auf Basis eines Metallopolymers, dem
Poly(2-(methacryloyloxy)ethyl-ferrocencarboxylat) (PFcMA) sowie daraus abgeleiteten
Eisenoxid-haltigen Partikeln, untersucht.””*®

Damit bietet das Verfahren der Schmelze-Scher-Organisation eine hervorragende Moglichkeit
zur skalierbaren Herstellung von riss- und substratfreien kolloidal kristallinen Filmen auf

Basis von gezielt designten Kern-Schale-Partikeln.
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2.4. Templat-Strategien zur Herstellung poréser Architekturen

Ausgehend von kolloidal kristallinen Strukturen bietet die Herstellung von pordsen
Architekturen oder insbesondere von Inversopalen ein hohes Anwendungspotential im
Bereich der Sensorik, als Batteriematerialien, fiir Display-Anwendungen oder in der
Medizin. ! #9104

Die Form und Grofle solcher pordsen Strukturen ldsst sich hervorragend durch die
Verwendung von Templat-Strategien einstellen. Grundlegend lasst sich beim Einsatz von

Templat-Strategien zwischen dem sogenannten soft templating und dem hard templating %>

1961 ynterscheiden. Das soft templating basiert auf der Verwendung kolloidaler Strukturen, wie
z.B. Emulsionen, deren Tropfen die Struktur geben. Alternativ konnen amphiphile Molekiile,
die in der Lage sind Mizellen zu bilden, eingesetzt werden und als strukturgebendes Element
dienen. % 7]

Zu den weichen Templat-Strategien gehort auch das emulsion templating, welches ausgehend
von einer Emulsion, die aus einer wassrigen und einer organischen Phase besteht, eine
hervorragende Strategie zur Herstellung von pordsen Strukturen bietet. Zu dieser Strategie
gehort beispielsweise die Herstellung der sogenannten PolyHIPEs (high internal phase

emulsion), die in Abbildung 11 gezeigt ist.

> 74 % wassrige Phase

g, Mischen Polymerisation Trocknung
65 °C 80 °C

o/ o \®

< 26 % org. Phase PolyHIPE

Abbildung 11: Schematische Darstellung zur Herstellung eines PolyHIPE. Abbildung in Anlehnung an
M. Silverstein.l"%®!

Die Synthese solcher Materialien basiert auf der Bildung einer Emulsion mit einem hohen
Anteil der dispergierten Phase (wéssrige Phase) von mehr als 74 vol% (HIPE, high internal
phase emulsion), die durch die Zugabe von Tensiden stabilisiert wird. Anschlief3end kann eine
Polymerisation durchgefithrt werden, wobei das Monomer in der dispergierten, wassrigen
Phase vorliegt und nach dem Prinzip einer Emulsions- oder Suspensionspolymerisation

polymerisiert werden kann. Fiir die Synthese eines porosen PolyHIPEs liegt das Monomer in
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der organischen, kontinuierlichen Phase vor, welches dort polymerisiert wird und eine
Polymermatrix ausbildet. Wahrend der Polymerisation kann es zur Koaleszenz und Ostwald-
Reifung der Tropfen kommen, was schlief3lich zu Verkniipfungspunkten an den diinnsten
Stellen der kontinuierlichen Monomerphase fiihrt und damit die wassrige Phase zu einer
kontinuierlichen Phase macht, was die Poren im spateren Material definiert. Anschliel3end
wird die wassrige Phase entfernt und die polymerisierte Matrix bildet eine durchgehende
makroporése Porenstruktur, den sogenannten PolyHIPE, % 107

Diese vielseitige und skalierbare Methode ermoéglicht die Herstellung pordser Architekturen
fiir verschiedenste Anwendungen wie z.B. von porosen Tragermaterialien fiir Katalysatoren
oder Materialien fiir biomedizinische Anwendungen.™* '

Beim hard templating werden hingegen kolloidale Partikel z.B. aus Polymeren oder Silika
eingesetzt."'*> '3 Eine der bekanntesten hard templating Strategien ist das sogenannte
colloidal crystal templating, wobei ausgehend von kolloidalen Kristallen die Herstellung
pordser Architekturen moglich ist. Hierbei dient der kolloidale Kristall als Templat und die
umgebende Matrix bildet nach Entfernung des Templats die porose Struktur. Die Herstellung
kolloidaler Kristalle als Grundlage fiir diese Templat-Strategie ist bereits in Kapitel 2.3
beschrieben, ausgehend von der vertikalen Abscheidung oder des spin-coatings sind jedoch die
Zwischenrdume des kolloidalen Kristalls mit Luft gefiillt. Diese Zwischenrdume lassen sich

[114, 115]

durch Infiltrationstechniken entweder mit Sol-Gel-Prakursoren oder mit

118] ym eine stabile Matrix fiir den kolloidalen Kristall zu

Monomerlosungen infiltrieren,
erzeugen. Das Vorgehen des colloidal crystal templating ist in Abbildung 12 schematisch

dargestellt.

Entfernung des
—
Templats

Abbildung 12: Schematische Darstellung der Templat-Strategie zum Erhalt einer porésen Architektur auf Basis eines
kolloidalen Kristalls.

Ein groller Vorteil der Partikel-basierten Templat-Strategie zur Herstellung pordser
Architekturen ist die gute Einstellbarkeit der Porengrofe iiber die Variation der
PartikelgroRe.”s 117!

Aullerdem wird an dieser Stelle ein weiterer Vorteil des Schmelze-Scher-Verfahrens deutlich,

da in diesem Fall der kolloidale Kristall ausgehend von der Kern-Schale-Struktur bereits in
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einem Matrixmaterial vorliegt und die Zusammensetzung der Kern-Schale-Partikel fiir diese

Templat-Strategie gezielt eingestellt werden kann. Dadurch sind keine der klassischen
Infiltrationstechniken notwendig und dieser Arbeitsschritt wird tiberfliissig.

Im abschliefenden Schritt dieses Prozesses muss der kolloidale Kristall, der als Templat
fungiert, aus dem Kompositmaterial entfernt werden. Fiir diesen Zweck eignen sich zum einen
chemische Methoden, wie das Herauslosen von Polymeren mit einem geeigneten
Losungsmittel, oder das Atzen von Silika mit Flusssiure. Zum anderen kann ein thermischer
Abbau des Templats erfolgen. Durch die Entfernung des kolloidalen Kristalls wird ein
dreidimensional geordnetes poroses Material erhalten.””’

Ein weiterer Vorteil dieser Strategie ist die vielfiltige Materialauswahl fiir das Gertist der
pordsen Architektur, die beispielsweise aus Polymeren, anorganischen Oxiden oder
Kohlenstoff bestehen kann."'® Die Synthese pordser Kohlenstoffmaterialien stellt einen

weiteren Bestandteil dieser Arbeit dar und wird deshalb im nachfolgenden Abschnitt ndher

beleuchtet.
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2.5. Porose Kohlenstoffmaterialien

Die Herstellung poroser Kohlenstoffmaterialien mit unterschiedlichen PorengroRen bietet eine
Vielzahl moglicher Anwendungsgebiete, z.B. in der Gastrennung und Wasserfiltration sowie
als Tragermaterial fiir Katalysatoren oder als FElektrodenmaterial in Batterien und
Brennstoffzellen.'> 119122

Die Synthesestrategie zur Herstellung pordser Kohlenstoffmaterialien ist abhédngig von der
angestrebten PorengrofRe. Fiir die Herstellung mikro- oder mesoporoser Materialien konnen
chemische und physikalische Aktivierungsprozesse eingesetzt werden. Eine chemische
Aktivierung ist beispielsweise durch die Carbonisierung des Kohlenstoffprakursors in
Gegenwart von Kaliumhydroxid oder anderen Aktivierungsreagenzien moglich. Fiir eine
physikalische Aktivierung kann Kohlenstoffdioxid verwendet werden."* 24

Weiterfithrend ist die Verwendung von Templat-Strategien seit der Pionierarbeit von Knox et

(1251 Sje verwendeten ein poroses Silikagel als Templat, welches

al. weit verbreitet.
anschlielend mit einem Phenol-Formaldehyd-Harz imprédgniert wird und sich in den Poren
des Silikagels niederschldgt. Zur Carbonisierung erfolgt anschlieffend eine thermische
Behandlung unter Stickstoffatmosphédre und das Silika-Templat kann nachfolgend, unter
Erhalt des porésen Kohlenstoffmaterials, durch eine wissrige Kaliumhydroxid-Losung entfernt
werden.

Inspiriert durch diese Strategie lassen sich weitere anorganische Materialien als Template fiir

(1261 " aber auch

pordse Kohlenstoffmaterialien einsetzen. Dazu gehoren vor allem Zeolithe
geordnete porOse Silikamaterialien, wie die bereits in der Einleitung genannten MCM-41 und
SBA-15. [127-129]

Die Verwendung von kolloidalen Kristallen als Templat-Material ist ebenfalls weit verbreitet
und bietet den Vorteil der einstellbaren Partikelgrofle und der damit verbundenen
Porengrofle. Die Partikelgrofden liegen bei kolloidalen Kristallen im Bereich von mindestens
30 nm und bis zu 500 nm, was zu meso- oder makropordsen Strukturen fiihrt.

Auf Basis dieser Template ist die Auswahl eines Kohlenstoffprakursors notwendig, der die
Poren des Templats infiltriert und nach der Entfernung des Templats eine stabile und porose
Kohlenstoffstruktur bilden kann. Fiir eine solche Infiltration eignet sich beispielsweise die
chemische Gasphasenabscheidung (CVD, chemical vapor deposition), bei der ausgehend von
Propylengas bei 700 — 800 °C Kohlenstoff in den Poren des Materials abgeschieden wird.**®’
Weiterhin konnen fliissige Prakursoren wie Furfurylalkohol eingesetzt werden oder
Monomerlosungen beispielsweise aus Acrylnitril oder Divinylbenzol in das Templat infiltriert
und in den Poren polymerisiert werden. Zur Infiltration konnen ebenfalls natiirliche

Ausgangsstoffe wie Sucrose verwendet werden. Anschliel3end erfolgt die Carbonisierung des

25



Kohlenstoffprakursors in den Poren des Templat-Materials. Je nach Auswahl des Materials
wird das Templat entweder bei der Carbonisierung thermisch abgebaut oder kann

anschlieRend durch chemische Verfahren wie Atzen oder Herauslosen entfernt werden. 2% 128

130]

Eine weitere Moglichkeit zur Herstellung poroser Kohlenstoffmaterialien ist die
Carbonisierung von Polymerblends aus verschiedenen Polymeren, wobei ein Polymer
carbonisiert und das andere thermisch abgebaut wird.!"*" In den Arbeiten von Matyjaszewski
und Kowalewski et al. wurde diese Strategie weiterentwickelt und auf Blockcopolymere
{ibertragen.!"* ¥ Im Vergleich zur Phasenseparation bei Polymerblends ermdoglicht die
Mikrophasenseparation von Blockcopolymeren, in Abhédngigkeit des Molekulargewichts und
der Volumenanteile der Einzelsegmente, die Herstellung von Materialien mit geringeren
Porengrol3en. Matyjaszewski et al. nutzen hierfiir Blockcopolymere aus Polyacrylnitril (PAN)
und Poly(n-butylacrylat), wobei das PAN carbonisiert und das Poly(n-butylacrylat) thermisch
abgebaut wird.

Die Verwendung von Acrylnitril bzw. Polyacrylnitril als Prakursor-Material ist eine weit
verbreitete Strategie, welche auch in dieser Arbeit zum Einsatz kommt und deshalb im

folgenden Abschnitt ndher beschrieben ist.

2.5.1. Polyacrylnitril als Kohlenstoffprakursor

Die Verwendung von PAN als Priakursor fiir Kohlenstoffmaterialien ist vor allem aus dem
Bereich der Kohlefasern bekannt, die aufgrund ihrer hohen Zugfestigkeiten haufig in
Kompositmaterialien zur Verstarkung von Kunststoffen eingesetzt werden.

Polyacrylnitril als Kohlenstoffprakursor bietet den Vorteil der hohen Formbestiandigkeit, da
die Schmelztemperatur des Materials oberhalb der Zersetzungstemperatur liegt. Gleichzeitig
ist dadurch eine Pyrolyse ohne eine Formveranderung méglich.*

Fiir diese Anwendungen als Kohlefasern erfolgt die Synthese des PAN in der Regel {iiber
klassische radikalische Polymerisationsmethoden. In dieser Arbeit erfolgt die Polymerisation
iiber die Emulsionspolymerisation, welche Acrylnitril-haltige Kolloide zuginglich macht,
sodass anschlieRend iiber  kolloidal  kristalline = Templat-Strategien = pordse
Kohlenstoffmaterialien erhalten werden kénnen.'*% 3%

Zur Verarbeitung des PAN zu Kohlenstoffmaterialien ist zunéchst eine thermische

Stabilisierung bei 200-300 °C unter Luftatmosphire notwendig. Die allgemein akzeptierten

Mechanismen der Stabilisierung sind in der folgenden Abbildung 13 dargestellt."'35*37)
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Abbildung 13: Thermische Stabilisierung des Polyacrylnitrils. Abbildung in Anlehnung an Matyjaszewski et a/. !'**!

Die thermische Behandlung fiihrt zur Cyclisierung der Nitril-Gruppen unter Erhalt der
Struktur des Materials, was besonders fiir die Herstellung von Kohlefasern, aber auch fiir
kolloidale Kristalle von besonderer Wichtigkeit ist.

Waéhrend der Stabilisierung ist ein charakteristischer Schrumpf des Materials zu erkennen,
welche sich auf die Cyclisierung des Materials sowie auf den Massenverlust zuriickfiihren
lassen.!*®

Eine weitere thermische Behandlung oberhalb von 1000 °C unter inerter Atmosphére fiihrt
schlieflich zu einem thermisch stabilen Stickstoff-haltigen Kohlenstoffmaterial. Diese

Strukturverdnderungen des PAN wahrend der Carbonisierung sind in Abbildung 14

dargestellt.
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Abbildung 14: Carbonisierung des Polyacrylnitrils. Abbildung in Anlehnung an Matyjaszewski et a/. !'**!
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Die Carbonisierung des stabilisierten PAN liefert hochstabile Kohlenstoffmaterialien fiir einen
grolen Anwendungsbereich. Fiir eine weitere Verbesserung der Eigenschaften kann das
carbonisierte Material oberhalb von 1600 °C zu einem graphitischen und damit leitfahigen
Kohlenstoff umgesetzt werden.

Die thermische Stabilisierung des PAN ist gleichzeitig eine einfache Vernetzungsstrategie.
Weitere Moglichkeiten zur Vernetzung von Polymeren werden im folgenden Abschnitt

dargestellt.
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2.6. Vernetzung von Polymeren

Fiir die vorliegende Arbeit spielt die Vernetzung von Polymeren eine wichtige Rolle, weshalb
auf die verschiedenen Grundprinzipien und Mdglichkeiten zur Vernetzung von Polymeren
eingegangen werden soll.

Die klassische Einteilung von Polymeren in Thermoplaste, Elastomere und Duroplaste ist
unter anderem vom Vernetzungsgrad des Materials und der Glaslibergangstemperatur
abhédngig. Thermoplaste bestehen in der Regel aus unvernetzten eindimensionalen
Polymerketten. Elastomere bestehen aus einem weitmaschigen Polymernetzwerk und
Duroplaste aus einem engmaschig vernetzten Polymermaterial. Durch die nachtrédgliche
Vernetzung eines Thermoplasten oder Elastomeren ist auch die Uberfithrung in ein

duroplastisches Material moglich.™?

S S B

Thermoplast Elastomer Duroplast

Abbildung 15: Schematische Darstellung des Aufbaus von Thermoplasten, Elastomeren und Duroplasten.

Das Grundprinzip einer Vernetzung von Polymeren besteht in der Verkniipfung zweier
Polymerketten, die entweder durch kovalente Bindungen oder durch physikalische
Wechselwirkungen, wie z.B. ionischen Bindungen, erfolgen kann. Die entstehenden
Netzwerke konnen sich in ihrer Struktur deutlich unterscheiden. Es konnen schwach oder
stark vernetzte Polymere entstehen, deren Ordnung sich wiederum in geordnete und
ungeordnete Netzwerke einteilen lasst. Die Anzahl der Verkniipfungen an einem Knotenpunkt
kann sich ebenfalls in Abhédngigkeit der Vernetzungsreagenzien unterscheiden. Durch die
Vernetzung ist es moglich, die thermischen und mechanischen Eigenschaften eines Polymers
zu beeinflussen. Die Vernetzungsreaktion kann sowohl direkt wéahrend der Polymerisation
stattfinden als auch postfunktional durchgefiihrt werden.™*”

Die Art der Verkniipfung kann dabei prinzipiell in eine physikalische oder chemische
Anbindung unterteilt werden. Eine chemische kovalente Verkniipfung ist die starkste mogliche
Verkniipfungsart und kann zum Beispiel durch die Einwirkung von Temperatur, Druck oder

durch eine energiereiche Bestrahlung erfolgen.**> 14?]
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Zu den schwécheren physikalischen Verkniipfungsmoglichkeiten gehoren
Wasserstoffbriickenbindungen, van-der-Waals-Krifte, n-t-Wechselwirkungen sowie
elektrostatische Wechselwirkungen.***

Die Vernetzung eines Polymers bzw. der Aufbau eines polymeren Netzwerks hat signifikanten
Einfluss auf die Eigenschaften des Materials. Mit zunehmenden Vernetzungsgrad steigt
zundchst die Elastizitit des Materials an, da die Vernetzungspunkte zu Riickstellkréften
fiihren, die das Material in seine urspriingliche Form zuriickbringen. Bei weiter steigendem
Vernetzungsgrad sinkt die Dehnbarkeit des Materials und das Material wird inelastisch bis
sprode. Der Vernetzungsgrad hat ebenfalls einen Einfluss auf das Loslichkeitsverhalten. Ein
vorher 16sliches Polymer wird durch die steigende Anzahl an Verkniipfungspunkten unloslich
und quillt stattdessen auf. Die Quellbarkeit eines Polymers ist damit gleichzeitig eine gute
Charakterisierungsmoglichkeit um den Grad der Vernetzung zu analysieren. Weiterhin ist ein

Anstieg oder Verschwinden der Glasiibergangstemperatur zu beobachten, da die

Beweglichkeit der Polymerketten eingeschrinkt wird.!*** 4*!

2.6.1. Strategien zur Vernetzung

Zur Unterscheidung verschiedener Strategien der Vernetzung ist erneut die Differenzierung in
eine postfunktionale Vernetzung und eine Vernetzung wahrend der Synthese notwendig. Um
die Vernetzung eines Polymers bereits wihrend der Synthese in Kettenwachstumsreaktionen,
wie radikalischen oder ionischen Polymerisationen, herbeizufiihren, werden Monomere mit
mehreren funktionellen Gruppen eingesetzt. Zu den bifunktionellen Vernetzern gehoren z.B.
Diacrylate, wie das Butandioldiacrylat oder Divinylbenzol sowie das mit unterschiedlich
reaktiven Doppelbindungen ausgestatte ALMA. Durch den Kettenwachstumsprozess kénnen
solche Monomere gleichzeitig in mehrere Polymerketten eingebaut werden und verkniipfen
dadurch die Ketten miteinander.

Die wahrscheinlich bekannteste Form der postfunktionalen Vernetzung von Polymeren ist die
1839 von Charles Goodyear entwickelte und 1944 patentierte Vernetzung von Kautschuk
durch die Kombination wund  Erhitzung mit Schwefel, der sogenannten
Schwefelvulkanisation.'™*® '*”7 Durch diese zunichst fiir Autoreifen entwickelte Methode
werden die thermische wund mechanische Stabilitit des Materials sowie die
Langzeitbestdndigkeit deutlich erhoht. Dabei kommt es zur Bindung des Schwefels an
ungesattigte Doppelbindungen des Kautschuks und damit zu einer Vernetzung mehrerer
Polymerketten untereinander. Diese Verkniipfungen konnen iiber eine oder mehrere

Schwefelatome bestehen. Die Art des Vernetzungsmechanismus ist dabei bis heute nicht
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vollstandig geklart. Es existieren sowohl radikalische als auch ionische Beschreibungen des
Mechanismus. 4% 14

Eine ebenfalls sehr weit verbreitete und effiziente Variante der Vernetzung ist die
Verwendung energiereicher Strahlung wie z.B. UV-Licht oder Rontgen-Strahlung. Durch die
Bestrahlung kommt es zur Abstraktion eines Wasserstoffatoms aus der Polymerkette und ein
freies Radikal bleibt auf der Polymerkette zuriick. Benachbarte Ketten koénnen dadurch
miteinander rekombinieren und so eine Vernetzung erzeugen. Bei der Anwesenheit von
Monomer konnen diese Radikale auch als Initiator fungieren und eine Verzweigung der Kette
starten. b 142
Weiterhin konnen Peroxide wie z.B. das Dicumylperoxid fiir die Vernetzung von Polyolefinen
oder Elastomeren eingesetzt werden. Dieser Prozess lduft analog zur UV-Vernetzung iiber die
Abstraktion eines Wasserstoff-Atoms durch das Alkoxyradikal und anschlieRender
Rekombination der Polymerketten ab.™>"

Dariiber hinaus existieren eine Vielzahl weiterer Vernetzungsmoglichkeiten z.B. durch die

Reaktion von Isocyanaten oder blockierten Isocyanaten mit Alkoholen oder Aminen!*" 2!,

[153, 154] [155, 156]

Epoxiden mit Aminen oder Carbodiimiden mit Carbonsduren. Weiterhin
ermoglicht die Verwendung der Diels-Alder-Reaktion eine thermisch reversible Vernetzung
und wird unter der Verwendung von Furan und Maleinsdureanhydrid fiir die Vernetzung von
Elastomeren eingesetzt.*>” 18]

Zu den neuesten Methoden der Vernetzung gehort das von Sharpless et al. etablierte Konzept

der ,Click-Chemie“."®® Zu den bekanntesten Vertretern dieses Konzepts gehéren die Kupfer

[160] [161, 162]

katalysierte Azid-Alkin-Cycloaddition oder die Thiol-en Reaktion , die beide zur
Vernetzung von Polymeren geeignet sind.

Im nachfolgenden Abschnitt wird die Sol-Gel-basierte Vernetzungsstrategie, ausgehend von
Silanen, ausfiihrlicher diskutiert, um eine Grundlage fiir diese im Ergebnisteil eingesetzte

Strategie zu legen.

2.6.2. Silane zur Oberflachenanbindung und Vernetzung

Die Verwendung von Silanen und im speziellen Organosilanen ist vielféltig, wobei eines der
Hauptanwendungsgebiete der Bereich von Haftvermittlern und Kupplungsreagenzien ist.!***
%41 Im Fokus dieser Arbeit stehen vor allem Alkoxysilane mit der allgemeinen Struktur
YSi(OR)3, die aus einem funktionellen organischen Rest (Y) und hydrolysierbaren Gruppen
(R) bestehen. Sie besitzen die intrinsische Moglichkeit zur Bildung von Siloxanen (-Si-O-Si-)
und koénnen damit entweder zur Oberflichenanbindung oder zur Vernetzung eingesetzt

werden. %!
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Zur Gruppe dieser Alkoxysilane gehort das 3-Methacryloxypropyltrimethoxysilan (MEMO)
(Abbildung 16), welches ein besonderes Potential bietet. Zum einen enthilt es eine
Methacrylat-Funktion, welche polymerisierbar ist und damit eine Anwendung in Kombination
mit Polymeren ermoglicht. Zum anderen kann die Trimethoxysilan-Funktion an Hydroxy-

haltige Oberflichen, wie z.B. Silika-Partikel, angebunden werden. ®!

O \
O
O/\/\/Si \O/
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\

Abbildung 16: Struktur des 3-Methacryloxypropyltrimethoxysilans (MEMO).

Die Vernetzung oder Anbindung des MEMOs und der Alkoxysilane allgemein, folgt dem
Prinzip der Sol-Gel-Chemie (siehe Kapitel 2.2.1), zu dem auch der von TEOS ausgehende
Stober-Prozess gehort. Hierbei erfolgt zundchst die Hydrolyse der Methoxysilane unter
anschlielender Kondensation der gebildeten Silanole, die wiederum Siloxane ausbilden. Die

Vernetzung eines Alkyltrimethoxysilans ist schematisch in Abbildung 17 dargestelit.

|
+6 Hy0 R...-OH R OH
R;s(o 2 o’SI‘OH —— HO-Si__Si-on
O O~ -6MeOH -H0 g O R

\

Hydrolyse Kondensation

Abbildung 17: Schematische Darstellung der Siloxanbildung aus zwei Alkyltrimethoxysilanen.

Die Bildung der Siloxane erfolgt vorwiegend unter saurer oder basischer Katalyse, bei
neutralem pH-Wert ist die Reaktion hingegen stark gehemmt."®® ') Auf Basis dieser
Erkenntnis ldsst sich die Vernetzung durch die Kontrolle der dufderen Bedingungen wie z.B.
des pH-Werts, aber auch der Temperatur, steuern, wodurch sich die Moglichkeit ergibt,
selbstvernetzende Materialien herzustellen, die gezielt zur Vernetzung gebracht werden
koénnen.

Basierend auf dieser Strategie und bei der weiteren Betrachtung von Partikelsystemen
ergeben sich verschiedene Vernetzungsszenarien. Zum einen kann die Vernetzung
intrapartikuldr erfolgen und damit vernetzte Einzelpartikel liefern, zum anderen besteht die
Moglichkeit der interpartikuliren Vernetzung und damit der Ausbildung von

Partikelagglomeraten. Solche Agglomerate wirken sich jedoch negativ auf die in dieser Arbeit
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angestrebte Herstellung von kolloidalen Kristallen aus, da der Selbstanordnungsprozess der
Partikel gestort wird. Aus diesem Grund ist eine gute Kontrolle iiber die
Vernetzungsreaktionen fiir diese Arbeit von enormer Wichtigkeit.!**®!

Die in diesem Abschnitt beschriebene Vernetzung von Polymeren bzw. Silanen spielt fiir die
im folgenden Abschnitt dargestellten prakeramischen Polymere ebenfalls eine wichtige Rolle,

da sie Teil der Prozessierung dieser Materialien ist.
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2.7. Prakeramische Polymere

Der Begriff prikeramische Polymere bezeichnet Polymere, die durch eine thermische
Behandlung in eine Keramik iiberfithrt werden kénnen. Diese Uberfiihrung bietet die
Moglichkeit, Materialien mit mal3geschneiderten chemischen, physikalischen und
mechanischen Eigenschaften herzustellen, welche auf der Zusammensetzung des
priakeramischen Polymers basieren.!**”

Die Verwendung von Polymeren als Ausgangsstoffe zur Herstellung von Keramiken bietet
signifikante Vorteile gegeniiber klassischen Methoden. Ein Vorteil ist die Verwendung eines
einzigen Prakursors zur Herstellung der Keramik, wobei der Hauptvorteil in der einfachen
Prozessierbarkeit und Formgebung der Polymere liegt, welche beispielsweise durch Extrusion,
Hei3pressen, Spritzguss oder andere Kunststoffverarbeitungstechniken erfolgen kann. Diese
von Polymeren abgeleiteten Keramiken werden deshalb auch als polymer-derived ceramics
(PDCs) bezeichnet. Weitere Vorteile sind die einfache chemische Modifizierbarkeit der
Prakursoren sowie eine einfache Bearbeitung der ungesinterten pridkeramischen Formkorper
(Griinkorper).[7172]

Die Umwandlung von Polymeren zu Keramiken beinhaltet eine Vielzahl komplexer
physikalischer und chemischer Prozesse. Die Wahl der Prozessierungsschritte und der
thermischen Behandlung, unter Beriicksichtigung von Haltestufen und Temperaturen, hat
daher grof3en Einfluss auf die spétere Keramik.

Als Grundlage fiir die Herstellung von PDCs miissen verschiedene Bedingungen erfiillt
werden: (I) Die Molekulargewichte der Polymere miissen hoch sein, um das Verfliichtigen
niedermolekularer Bestandteile zu verhindern und (II) die rheologischen Eigenschaften
miissen die Formgebung der Polymere zulassen. (III) Weiterhin muss die Reaktivitdt der
funktionellen Gruppen die Vernetzung des priakeramischen Polymers erméglichen. 1 172!

Die Strategie zur Herstellung einer Keramik unter der Verwendung prékeramischer Polymere

erfolgt iiber mehrere Schritte bei unterschiedlichen Temperaturen, wie in Abbildung 18

gezeigt.
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Abbildung 18: Verarbeitungsschritte zur Herstellung von Keramiken ausgehend von prakeramischen Polymeren in
Abhéangigkeit der Temperatur. Abbildung in Anlehnung an Mera et a/"*!

Der erste Schritt dieser Strategie beinhaltet die Polymerisation und damit die Herstellung des
priakeramischen Polymers. Im Anschluss erfolgen die Formgebung sowie die Vernetzung bei
Temperaturen bis 400 °C, um den daraus resultierenden Griinkérper in seiner Form zu
stabilisieren. Anschliefend wird die Prdkeramik bei bis zu 1400 °C zu einer Keramik
pyrolysiert, wobei die Moglichkeit zu einer Hochtemperatur (HT) Behandlung bei bis zu
2000 °C besteht. Solche Hochtemperatur Temperprozesse sind in der Regel mit einer
Kristallisation des Materials verbunden und haben aus diesem Grund signifikanten Einfluss

auf die Eigenschaften des Materials.!*®”
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2.7.1. Silizium-haltige prakeramische Polymere

Eine der wichtigsten Klassen prékeramischer Polymere basieren auf Silizium-haltigen
Verbindungen. Eine Ubersicht iiber diese Si-basierten prikeramischen Polymere ist in der

folgenden Abbildung 19 gezeigt.

Si-basierte Polymere

R1
toixd:
R2

A
| \

R!' RS R' R’ R
to—oh | |ts-of |  [Hsend | [Hsineong;
R R

R? R R? R3
Polycarbosilane Polysiloxane Polysilazane Polysilylcarbodiimide
SiC 5i,C,0, Si,CyN,

Abbildung 19: Strukturformeln Si-basierter Polymere und die daraus erhaltene Keramik bei thermischer
Behandlung. Abbildung in Anlehnung an Colombo et a/. !'”?!

Auf Basis dieser pridkeramischen Polymere als Ausgangsstoffe kann durch eine thermische
Behandlung die Herstellung von SiC, SiOC oder SiCN Keramiken erfolgen. Solche Si-basierten
keramischen Materialien eignen sich als Fasern oder Beschichtungen und bieten eine hohe
chemische, physikalische und thermische Resistenz. Sie werden deshalb im Bereich von Gas-
und Diffusionsbarrieren, Membranen oder als Beschichtungen in elektronischen oder
medizinischen Anwendungen eingesetzt.!”*

Durch die Integration des Kohlenstoffs in den Seitenketten (R'-RY kann das Verhiltnis
zwischen Silizium und Kohlenstoff fiir die spétere Keramik eingestellt werden. Kohlenstoft-
reiche Materialien konnen beispielsweise eine elektrische Leitfahigkeit aufweisen und damit
fiir Batterieanwendungen eingesetzt werden."”> 7¢!

In dieser Arbeit kommen insbesondere Polycarbosilane (PCS) zum Einsatz, worauf sich der
folgende  Abschnitt fokussiert. Polycarbosilane lassen sich {iber verschiedene
Synthesestrategien herstellen. Mogliche Reaktionspfade beinhalten eine von Kumada et al

[177]

beschriebene Umlagerungsreaktion ausgehend von Polysilanen, einer Grignard-Reaktion
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[178]

ausgehend von Chlorsilanen oder einer ring6ffnenden Polymerisation ausgehend von 1,3-

Disilacyclobutan.!””

Die Vernetzung der Polycarbosilane vor der Pyrolyse erhoht die keramische Ausbeute des
Materials und kann {iiber eine thermische Behandlung unter Luft erreicht werden. In
Anwesenheit von Sauerstoff kommt es zur Bildung von Si-OH, Si-O-Si und C=0 Gruppen.
Diese oxidative Vernetzung fiihrt zu SiC-Keramiken mit einem Sauerstoffanteil von 5 wt% -
18 wt%."%% Zur Reduzierung des Sauerstoffanteils kann alternativ eine Vernetzung durch
eine Bestrahlung mit Elektronen (electron beam irradiation) oder durch eine thermische
Behandlung unter inerter Atmosphire erfolgen. !’

Das in dieser Arbeit eingesetzte Allylhydridopolycarbosilan ist kommerziell unter dem Namen

SMP-10 erhiltlich. Ein représentativer Strukturausschnitt des SMP-10 ist in Abbildung 20

B8

Abbildung 20: Strukturausschnitt des SMP-10 mit n =0,1 und m =0,9.

gezeigt.

Die Allylgruppe des SMP-10 bietet die Moglichkeit der Funktionalisierung beispielsweise {iber
eine Hydrosilylierung. In der Arbeit von Yu et al. wurde iiber diese Methode Vinylferrocen an
das SMP-10 Prdpolymer angebunden, um anschlie@end ein SiC/C/Fe Nanokomposit mit
magnetischen Eigenschaften herstellen zu koénnen."® AuRerdem ist die Allylgruppe iiber
verschiedene Polymerisationsreaktionen wie z.B. radikalische oder kontrolliert radikalische
Polymerisationen ansprechbar und erméglicht damit gleichzeitig die Vernetzung des
Prapolymers fiir eine hohere keramische Ausbeute bei der Pyrolyse.

Das SMP-10 wird in der Regel bei Temperaturen von 180 °C — 400 °C vernetzt und bildet bei
anschlieender Pyrolyse bei 800 °C - 1000 °C amorphes SiC, welches bei einer weiteren
Hochtemperaturbehandlung oberhalb von 1300 °C in nanokristallines 4-SiC umgewandelt

werden kann.[17% 173 182]
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3. Aufgabenstellung

Wie in den vorangehenden Kapiteln gezeigt, bietet das gezielte Design von
Partikelarchitekturen und insbesondere Kern-Schale-Partikeln eine hervorragende Moglichkeit
zur Generierung hochgeordneter kolloidal kristalliner Filme. Darauf aufbauend bieten
Templat-Strategien die Moglichkeit, pordse Architekturen ausgehend von kolloidalen
Kristallen mit einstellbaren Porengrof3en herzustellen. Potentielle Anwendungsgebiete solcher
pordsen Materialien, z.B. aus Kohlenstoff oder Keramiken, sind Gegenstand aktuellster
Forschung fiir hochtechnologische Anwendungen und koénnen in der Sensorik, als
Batteriematerial oder als Tragermaterial fiir Katalysatoren eingesetzt werden.

Aus diesem Grund besteht die grof3e Herausforderung dieser Arbeit in der Entwicklung von
neuen und effizienten Syntheserouten fiir maf3geschneiderte Kern-Schale-Partikel, welche im
Anschluss zur Generierung von Partikel-basierten Filmen und daraus abgeleiteten hybriden
und anorganischen porésen Architekturen geeignet sind.

Die Grundlage hierfiir bietet zum einen die starved-feed Emulsionspolymerisation als bewahrte
Methode zur Herstellung monodisperser Kern-Schale-Partikel mit gezielt einstellbarer
Polymerzusammensetzung und definierten Kern-Schale-Verhiltnissen. Zum anderen soll das
Verfahren der Schmelze-Scher-Organisation zur effizienten Herstellung freitragender kolloidal
kristalliner Strukturen eingesetzt werden. Dariiber hinaus soll eine selektive Entfernung des
kolloidalen Kristalls als Templat gewéahrleistet werden, um hybride und anorganische porose

Architekturen zu generieren. Diese Strategie ist in Abbildung 21 dargestellt.

Schmelze-Scher
Organisation

Entfernung des
Templats

Abbildung 21: Strategie ausgehend von Kern-Schale-Partikeln mit anschlieBender Verarbeitung zu einem
kolloidalen Kristall und nachfolgender Entfernung des Templats.

In diesem Zusammenhang soll die beschriebene Strategie auf drei verschiedene neuartige
Materialsysteme angewendet werden.

Im Auftaktschritt dieser Arbeit steht die Etablierung einer neuen Synthese von Kern-Schale-
Partikeln unter der Verwendung bifunktioneller Silane. Diese bieten die Mdoglichkeit wéhrend
der Verarbeitung in der Schmelze-Scher-Organisation selbstvernetzende Filme zu bilden. Die

erhaltenen Filme dienen folgend als Ausgangspunkt zur Herstellung hybrider
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Siliziumoxycarbid (SiOC) basierender poroser Architekturen. Dazu gilt es, die Synthese Silan-
haltiger Kern-Schale-Partikel gezielt einzustellen, sodass eine vorzeitige Vernetzung durch die
Bildung von Siloxanen verhindert wird.

Nach erfolgreicher Etablierung der Syntheseroute konnen diese maf3geschneiderten und
neuartigen Partikel im Prozess der Schmelze-Scher-Organisation zu hochgeordneten kolloidal
kristallinen Filmen verarbeitet werden. Hierfiir ist es essentiell das fiir weiche
Polymermaterialien gut untersuchte Verfahren der Schmelze-Scher-Organisation erstmalig an
die Herausforderungen hybrider und hérterer Materialien anzupassen. Der als Templat
fungierende kolloidale Kristall muss anschlielend fiir die Konvertierung in eine porodse
Struktur {iber eine selektive Methode entfernt werden.

Aufgrund des hohen Anwendungspotentials wie z.B. in Brennstoffzellen oder Li-Ionen-Akkus
sollen im zweiten Teil der Arbeit analog zur zuvor beschriebenen Route porose
Kohlenstoffmaterialien, basierend auf Acrylnitril-haltigen Kern-Schale-Partikeln, hergestellt
werden. Acrylnitril ist als Kohlenstoffprakursor weit verbreitet und eignet sich hervorragend
zur Herstellung leitfihiger Kohlenstoffmaterialien, welche z.B. als Elektrodenmaterial
eingesetzt werden konnen. Zusétzlich zur Entwicklung dieser neuen Synthese und der
Untersuchung der Verarbeitungsparameter in der Schmelze-Scher-Organisation sollte
anschlieBend die thermische Stabilisierung und Carbonisierung sowie die Uberfiihrung in
porose Kohlenstoffstrukturen eruiert werden.

Im letzten Teil der Arbeit sollen porose Siliziumcarbid (SiC)-Keramiken auf der Basis von
Allylhydridopolycarbosilanen, in der Form eines kommerziell erhiltlichen Prékursors
(SMP-10), generiert werden. Hierfiir gilt es zunachst eine neue, bisher literaturunbekannte,
Synthese zur Herstellung von Kern-Schale-Partikeln zu entwickeln, welche fiir die
Verarbeitung in der Schmelze-Scher-Organisation geeignet ist. Die Verwendung des
hydrolyseempfindlichen SMP-10 schlief3t den Einsatz der Emulsionspolymerisation fiir diesen
Schritt aus. Aus diesem Grund soll fiir die Synthese der Kern-Schale-Partikel eine Kombination
aus der Emulsionspolymerisation zur Herstellung der Kerne und anderer kontrolliert
radikalischer Polymerisationsarten zur Funktionalisierung mit einer SMP-10 Schale untersucht
werden. Nachfolgend gilt es, im Einklang mit den anderen gezeigten Strategien, eine
Verarbeitung zu Filmen iiber die Schmelze-Scher-Organisation sowie in diesem Fall die
Uberfiithrung in pordse SiC-basierende Keramiken zu etablieren.

Fiir die gesamte Arbeit ist die gezielte Synthese maf3geschneiderter Kern-Schale-Partikel der
wichtigste Aspekt, da sie die Grundlage fiir die effiziente Strategie zur Herstellung der
pordsen Architekturen bildet. Neben der Synthese steht ebenfalls die umfassende
Charakterisierung aller erhaltenen Materialien im Fokus, wobei spektroskopische Methoden

zur Aufklarung der chemischen Zusammensetzung dienen. Weiterhin liefern bildgebende
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elektronenmikroskopische Methoden einen detaillierten Einblick in die erhaltenen Strukturen

und Uberstrukturen, sowohl nach der Priparation des kolloidalen Kristalls als auch nach
Erhalt der pordsen Struktur. Damit bietet die umfassende Analytik einen Ausgangspunkt zur
Evaluation des Anwendungspotentials in der Sensorik, als Batteriematerial oder als

Tragermaterial fiir Katalysatoren.
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4. Ergebnisse

Im folgenden Kapitel werden die im Rahmen dieser Doktorarbeit erhaltenen und in
wissenschaftlichen Fachpublikationen veroffentlichten Ergebnisse dargestellt und diskutiert.
Die untersuchten und gezeigten Systeme basieren auf der Synthese von Kern-Schale-Partikeln
und einer anschlielenden Verarbeitung dieser Partikel in der Schmelze-Scher-Organisation.
Die hierbei erhaltenen kolloidalen Kristalle konnen nachfolgend in pordse Strukturen
iiberfithrt werden. Ausgehend von diesen Grundprinzipien werden im Folgenden die

Ergebnisse zu drei Themenblocken gezeigt:

€)) Herstellung von Hybridfilmen auf Basis selbstvernetzender Alkoxysilane in Kern-
Schale-Partikeln (Kapitel 4.1. und 4.2.)

(ii) 3D-geordnete Kohlenstoffmaterialien iiber die Schmelze-Scher-Organisation auf
Basis maf3geschneiderter hybrider Kern-Schale-Partikel Architekturen
(Kapitel 4.3.)

(iii)  Prakeramische Kern-Schale-Partikel zur Herstellung kolloidal kristalliner Filme
mittels der Schmelze-Scher-Organisation und Umwandlung in pordse Keramiken

(Kapitel 4.4.)

4.1. Makroporose Hybridmaterialien tiber die Schmelze-Scher-Organisation
ausgehend von Kern-Schale-Partikeln

In der hier dargestellten neuartigen Strategie sollen pordse Materialien mit inverser kolloidal
kristalliner Ordnungsstruktur iiber eine Templat-Route, ausgehend von hybriden Kern-Schale-
Partikeln, hergestellt werden.

Die Strategie dieser Arbeit basiert auf der Verwendung von vernetzten
Poly(methylmethacrylat-co-allylmethacrylat) (P(MMA-co-ALMA)) Partikeln als Kerne,
wahrend die Schale aus Polyethylacrylat (PEA) und Poly(3-methacryloxypropyl-
trimethoxysilan) (PMEMO) besteht. Die Verwendung von PMEMO als bifunktionelles Silan
ermoglicht die Bildung von Polysiloxanen wéhrend der Verarbeitung und bildet damit die
Grundlage zur Herstellung eines Siliziumoxycarbid (SiOC) basierenden keramischen
Materials.

Zur Generierung einer solchen Architektur ist besonders die semikontinuierliche starved-feed
Emulsionspolymerisation geeignet, die es ermdglicht, monodisperse Kern-Schale-Partikel mit
einer wohldefinierten Zusammensetzung herzustellen. Ein wichtiger Aspekt in diesem
Zusammenhang besteht darin, die Vernetzung der Kern-Schale-Partikel durch die Bildung von
Polysiloxanen vor der Verarbeitung zu verhindern. Hierfiir wird die Emulsionspolymerisation

bei pH = 7 im neutralen Bereich durchgefiihrt, um die Kondensationsreaktion der Silanole
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effektiv unterdriicken zu konnen. Weiterhin ist es wichtig, das Kern-Schale-Verhéiltnis der
Partikel in der Emulsionspolymerisation zu optimieren. Ein zu geringer Schalenanteil fiihrt
dazu, dass sich das erhaltene Material im nachfolgenden Verfahren der Schmelze-Scher-
Organisation nicht verarbeiten ldsst. Bei einem zu groflen Schalenanteil konnen aus dem
kolloidal kristallinen Film keine pordsen Strukturen generiert werden. Ebenso werden
unterschiedliche Anteile an MEMO in der Emulsionspolymerisation eingesetzt, um den
Einfluss auf das erhaltene Material untersuchen zu kénnen. Die erhaltenen Partikel werden
hinsichtlich ihrer Form wund Grofle mittels dynamischer Lichtstreuung (DLS) und
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) charakterisiert.

Um die erhaltenen Partikel aus der Emulsionspolymerisation in waéssriger Dispersion
anschliefend in das Verfahren der Schmelze-Scher-Organisation tiiberfiihren zu konnen,
miissen die Partikel getrocknet werden. Ein einfacher Trocknungsvorgang in einem Ofen fiihrt
jedoch zu Vernetzungsreaktionen der Silane. Aus diesem Grund wurden die erhaltenen
Partikel zur Unterdriickung der Vernetzungsreaktion lyophilisiert. Anschlielend kann das
erhaltene trockene, hybride Polymermaterial in das Schmelze-Scher-Verfahren eingebracht
werden. Die Verwendung des PEAs als Weichkomponente in der Schale ermdglicht die
Verarbeitung im Schmelze-Scher-Verfahren, wohingegen das PMEMO die in-situ
Selbstvernetzung wéahrend der Verarbeitung gewdhrleistet. Basierend darauf lassen sich
rissfreie, freistehende Filme mit kolloidal kristalliner Ordnung herstellen. Die fiir das
Schmelze-Scher-Verfahren essentiellen Parameter wie Druck, Temperatur und Kern-Schale-
Verhaltnis werden hinsichtlich einer optimalen Filmbildung untersucht. Bei einer zu niedrigen
Verarbeitungstemperatur ist die Polymermasse nicht in der Lage frei zu flieBen und ein
inhomogener Film wird erhalten. Ist die Temperatur jedoch zu hoch, so kommt es zu einer
vorzeitigen Selbstvernetzung. Der Einfluss des Druckes ist im Vergleich wesentlich geringer
und beeinflusst ausschliel3lich die Grofle des weillen Randbereichs des Films. Das Kern-
Schale-Verhéltnis wird so eingestellt, dass es sich in der N&he des Verhéltnisses einer
dichtesten Kugelpackung (74:26 vol%) befindet, um eine optimale Filmbildung zu
ermoglichen. Die erhaltenen Filme zeigen auf Grund des geringen Brechungsindexkontrastes
der zugrundeliegenden Einzelkomponenten keine Farbe, stattdessen weisen die Filme eine
hohe Transparenz auf.

Die hybride Vernetzungsstrategie fiihrt zu einer deutlich erhéhten thermischen Stabilitat des
Matrixmaterials und erlaubt damit eine selektive Entfernung des, als Templat fungierenden,
Kernmaterials durch eine thermische Behandlung des erhaltenen hybriden Polymerfilms. Die

selektive Entfernung wird daraufhin tiber TGA-Messungen fiir verschiedene Kern-Schale-
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Verhiltnisse analysiert und die Porositit der Materialien mithilfe von REM-Aufnahmen
sowohl an der Oberflache als auch an der Bruchkante nachgewiesen.

Damit konnte gezeigt werden, dass sich ausgehend von mafgeschneiderten Kern-Schale-
Partikeln aus der Emulsionspolymerisation und der verwendeten Templat-Strategie

erfolgreich porose Hybridfilme mit einer geordneten Struktur darstellen lassen.

Die Ergebnisse dieses Abschnitt sind veréffentlicht in Journal of Materials Science:

S. Vowinkel, F. Malz, K. Rode, M. Gallei ,Single-source macroporous hybrid materials by
melt-shear organization of core—shell particles”

Journal of Materials Science 2017, 52, 11179-11190.
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Introduction

Hierarchically ordered materials with various archi-
tectures in the nanometer scale are well known from
nature. Over the last decades, scientists have spurred
intensive research in order to mimic and produce
similar structures [1]. Such materials feature excellent
structural control making them interesting for a huge
variety of applications in the field of optical, electrical,
magnetic and chemical sensors. If these hierarchically
structured materials additionally bear functional
moieties, they can be triggered by external stimuli
[2-5]. In general, multifunctional artificial structures
can either be pure organic, inorganic or hybrid, i.e., a
combination of inorganic and organic units. More-
over, the fabrication of hierarchically structured
(meso)porous materials led to the combination of, e.g.,
hollow spheres, nanowires, nanorods, nanotubes,
fibers, membranes or 3D-ordered porous materials.
Some recent strategies focus on guiding the self-
assembly of block copolymers [6, 7]. Within this field,
there are different approaches for the preparation of
ceramic materials, nanocomposites included. For
deeper insights, readers are referred to contributions
by Orilall and Wiesner [8] and other authors [9-13].
Hierarchical colloidal architectures, especially inverse
opals with adjustable dimensions, have gained con-
siderable attention due to their tremendous potential
for various applications in catalysis, separation, sen-
sors, optics and biomedicine [14, 15]. Different tem-
plating strategies have been applied for controlling
shape and size of the final (porous) materials after
removal of the sacrificial structure [16-21]. In partic-
ular hard templating is a versatile technique for the
formation of hollow micro- and nanostructures [22].
In contrast, polymer-based templating strategies for
the preparation of advanced ceramics are known as
soft templating. The self-assembly of preceramic core/
shell architectures is a versatile method for the
preparation of 3D hierarchically ordered ceramic
materials via pyrolysis. This technique is based on
tailor-made micro- and nanoparticles with the
intrinsic capability of colloidal crystallization, which
is particularly interesting for optical applications [23].
In general, colloidal crystals can be prepared by var-
ious techniques such as particle deposition or spin
coating of respective dispersion [24-26]. Moreover,
the precise arrangement of polymer particles can be
improved in flow fields by, e.g., combinations of
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melting and shear-ordering methods leading to so-
called polymer opal films [27, 28]. This technique—
also known as melt-shear organization—uses core—
shell particles and has the major advantage of solvent-
and dispersion-free processing. This technique
involves the compression of monodisperse hard core
particles covered by a comparably soft shell. These
particles are compressed between the plates of a
moderately hot press and the hard core particles can
merge into the colloidal crystal structure due to soft-
ening of the soft polymer shell. In recent years, this
technique has been optimized by using a combination
of extrusion, rolling and edge-induced rotational
shearing steps, providing access to almost perfectly
ordered colloidal crystal films on the multi-meter
length scale [29-32]. Thus, large-area self-supporting
opal films could be obtained. Compared to above
mentioned methods for the preparation of polymeric
opal films, this strategy is fast yielding polymer films
in one single processing step. In more recent studies,
optical properties of opal materials addressable by
external triggers, e.g., temperature, ionic strength,
light, or by applying an electrical field or mechanical
stress attracted enormous attention in the scientific
community [33—40]. However, this particle organiza-
tion technique was limited to pure organic core/shell
particle architectures. Only recently, the usability of
inorganic core particles featuring a soft and
meltable shell for the melt-shear organization tech-
nique was reported. Exemplarily, smart inverse opal
films with unprecedented optical properties or car-
bonaceous inverse opals were accessible by using
silica as core materials [41, 42].

Within the present study, we focus on a convenient
single-source precursor route for porous materials
based on hybrid core/shell particles. The monodis-
perse core/shell particles are synthesized via starved-
feed emulsion polymerization, which offers excellent
control over particle size, core/shell ratio and archi-
tecture. The core is made of PMMA, while the hybrid
shell consists of poly(ethyl acrylate) (PEA) and
poly(3-methacryloxypropyl-trimethoxysilane)
(PMEMO). The soft PEA maintains the melt-shearing
capabilities, while PMEMO enables polysiloxanes
crosslinking during processing and serves as source
for the final SiOC-based ceramic material. The hybrid
crosslinking strategy increases stability of the poly-
mer matrix for subsequent removal of PMMA cores
by thermal treatment. The essential balance between
core/shell ratio, MEMO content and processing steps
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is investigated in order to produce hierarchically
ordered porous materials in one single step.

Experimental
Materials

Methyl methacrylate (MMA) and allyl methacrylate
(ALMA) were obtained from Fisher Scientific, ethyl
acrylate (EA) from BASF SE and Dowfax 2A1 from
Dow Chemicals. All other chemicals were obtained
from Sigma-Aldrich. Prior to use in emulsion poly-
merization, the inhibitors were removed from the
monomers by passing the monomers through a basic
alumina column.

Synthesis
Synthesis of PMMA-co-ALMA core particles

Hybrid core/shell particles were synthesized in a 1L
double-wall reactor equipped with stirrer and reflux
condenser at 75 °C under argon. Starting with a solution
of 440 g water, 3.6 g methyl methacrylate, 0.4 g allyl
methacrylate and 30 mg Triton X-405 (or 35 mg SDS), a
mixture of 50 mg sodium bisulfite, 150 mg sodium per-
sulfate and 50 mg sodium bisulfate is added in this
sequence to initiate seed particle growth. After 15 min, a
monomer emulsion is added with a flow rate of
1.2 mL min . The monomer emulsion consists of 72 g
water, 504 g MMA, 5.6 g ALMA, 170 mg sodium dode-
cyl sulfate (SDS), 200 mg KOH and 120 mg Dowfax 2A1.

Synthesis of PMMA-co-ALMA@PEA-co-PEMO core/
shell particles

The previously described polymerization of the core
particles was continued for different shell composi-
tions as compiled in Table 1. The core particle dis-
persion is buffered with 5 mL of 0.1 M phosphate
buffer. After 15 min, the monomer emulsion for the
shell material is continuously added.

Synthesis of PMEMO-co-PEA particles for TGA
investigations

For synthesis of pure PEA-co-PMEMO particles, a
solution of 440 g water, 2.6 g MMA, 1.4 g ALMA and
200 mg SDS was added for seed particle synthesis.
The polymerization was initiated with a mixture of
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Table 1 Composition of monomer emulsions for shell synthesis

Particles for melt-shear processing 30 g water

PMMA-co-ALMA@PEA-co-PMEMO  13.5 g EA
13.5 g MEMO
75 mg SDS

75 mg Dowfax 2A1
1 mL phosphate buffer
0.1 M) pH 7.1

Particles for evaluation of core/shell 44.36 g water
ratios 26 g EA
PMMA-co-ALMA@PEA-co-PMEMO 14 ¢ MEMO
Throughout the polymerization, 110 mg SDS
samples with different core/shell 110 mg Dowfax 2A1
ratios are taken regularly for further 1.5 mL phosphate buffer
investigations (0,1 M) pH 7.1

50 mg sodium bisulfite, 150 mg sodium persulfate
and 50 mg sodium bisulfate added in this sequence.
After 15 min, a monomer emulsion is added with a
flow rate of 1.2 mL min~'. The monomer emulsion
consists of 72 g water, 36.4 g EA, 19.6 g MEMO,
170 mg SDS, 120 mg Dowfax 2A1 and 1.5 mL of
0.1 M phosphate buffer (pH 7.1).

General procedure for melt-shear
organization

For film preparation, the resulting latex is lyophilized
and the resulting powder is used for melt-shear
organization. 2 g of the particle powder is given
between two polyethylene terephthalate (PET) foils
and immediately melt-sheared in a Collin laboratory
press (P200 P/M) at different temperatures and
pressures with an optimum at 140 °C and 180 bar.
After 3 min, the press is opened and the colloidal
crystal disk film is removed.

Characterization

Transmission electron microscopy (TEM) investiga-
tions were carried out on a Zeiss EM 10 electron
microscope operating at 60 kV. All shown images were
recorded with a slow-scan CCD camera obtained from
TRS (Trondle) in bright field mode. Camera control was
computer-aided using the ImageSP software from TRS.
Ultra-thin sections were prepared out of the bulk col-
loidal crystal film (overall thickness of 300-500 um)
using a Leica Ultracut UCT ultramicrotome yielding
thin slices of 50 nm thickness. Dynamic light scattering
(DLS) measurements were taken on a Zetasizer Nano
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ZS90 (Malvern). For Scanning electron microscopy
(SEM), a FEI/Philips XL30 FEG with accelerating volt-
ages between 10 and 30 kV was used. The SEM samples
were coated with gold for 120 s at 30 mA using a
Quorum Q300T D sputter coater. For thermogravi-
metric analysis (TGA), a Mettler TGA2 was used in the
temperature range from 35 to 600 °C with a heating rate
of 10 K min~' under oxygen or nitrogen atmosphere.
The long-term thermal treatment was performed at
280 °C for 40 h with a heating rate of 10 K min~".
Pyrolysis GC/MS was performed on Shimadzu GCMS-
QP2010 Plus with an Ultra-alloy 5 (Frontier Lab) col-
umn under helium flow. The samples were pyrolyzed
with a Frontier Lab PY-2020iD at 350 and 440 °C.

Results and discussion

Synthesis of MEMO-containing core/shell
particles

Starved-feed emulsion polymerization was used for
the preparation of hybrid core/shell particles with
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poly(methyl = methacrylate-co-allyl ~— methacrylate)
(P(MMA-co-ALMA)) as core particles and shell mate-
rial consisting of either poly(3-methacryloxypropyl-
trimethoxysilane) (PMEMO) or alkoxysilane deriva-
tives and poly(ethyl acrylate) (PEA) (Fig. 1).

In general, the synthesis of MEMO-containing
particles has been only partially investigated in lit-
erature [43] and mostly miniemulsion polymerization
strategies are described [44, 45]. In order to prevent
early crosslinking through alkoxysilane moieties
during starved-feed emulsion polymerization, the
dispersions are buffered to pH=7. As acidic
byproducts during the initiator decomposition were
typically formed, usage of a buffer system was
mandatory. For this reason, a hydrogenphosphate/
dihydrogenphosphate buffer system was used to
maintain a constant pH during the polymerization.
After particle synthesis, in order to avoid significant
crosslinking during drying, the particles were lyo-
philized. Dried particles can be processed using the
melt-shear technique to produce a hybrid core/shell

Lo

@)

)H(O\/\/SI OMe

particle film (see Scheme 1).

o}

Figure 1 Particle synthesis starting from methyl methacrylate and allyl methacrylate as core material and ethyl acrylate and

3-methacryloxypropyl-trimethoxysilane as shell material.

melt-shearing

thermal
treatment

i

Scheme 1 Synthesis starting from core/shell particles to the melt-shear processed colloidal crystal film and subsequent removal of the

cores via thermal treatment.
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Removal of the template was achieved by thermal
treatment of the hybrid films under optimized con-
ditions after thorough investigation. As monodis-
perse particles are a basic prerequisite for application
of the melt-shear organization technique as well as to
obtain tailored porous inverse colloidal crystal films,
perfectly adjusted particles in terms of size, dispersity
and core/shell ratio had to be synthesized. For this
purpose, starved-feed emulsion polymerization was
conducted. The cores consist of poly(methyl
methacrylate-co-allyl ~ methacrylate) (P(MMA-co-
ALMA)), since this copolymer degrades thermally at
convenient temperatures [46—48] and the core mate-
rial is partially crosslinked for the later use in the
melt-shear process. Poly(ethyl acrylate) (PEA)
copolymerized with MEMO was used as soft shell
material [37, 49]. ALMA acts as anchor groups at the
PMMA particles due to the different reactivities of
the allyl groups compared to the methacrylic groups.
Due to the presence of ALMA anchoring groups, a
separation of the soft PMEMO-co-PEA-containing
shell from the core particles was circumvented. The
MEMO content was adjusted between 35 and 50 wt%
with respect to a good balance of processability and
significant ceramic yield after thermal treatment. A
lower MEMO content leads to processable materials,
but no porous structures were obtained due to high
material loss. This can be explained by the decreasing
degradation stability of shell material at low MEMO
contents leading to unstable porous structures. As
investigated by TGA (Figure S1), the thermal stability
of the shell material is rather low for a MEMO con-
tent 10 wt%. The thermal stability significantly
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increases with increasing MEMO content, i.e., for a
content of 35 or 50 wt%, respectively. On the other
hand, a high content of MEMO as shell material
could not be processed via the melt-shear organiza-
tion technique.

For tailoring the core/shell ratio, starved-feed ratio
starved-feed emulsion polymerization was adapted
as described in the experimental section. Due to the
continuous addition of monomer emulsion in the
starved-feed mode, the shell thickness successively
increased with time. For investigating the optimal
core/shell ratio, particle samples were taken from the
reaction vessel and evaluated by TEM imaging and
DLS measurements (Figure S2 and Table S1). The
calculated core/shell ratios are based on the volume
of an ideal sphere depending on the amount of added
monomer emulsion and the speed of monomer
addition with reaction time. The results of the particle
sizes as determined by DLS measurements are in
good agreement with the calculated core/shell ratios.
In Fig. 2, exemplary TEM images of the PMMA-co-
ALMA@PEA-co-PMEMO particles with a core shell
ratio of 61:39 vol% are displayed. Additional TEM
images of other samples can be found in the sup-
porting information (Figure S3).

Concluding from these images, monodisperse
core/shell particles with adjustable ratio of PMMA-
co-ALMA core to PMEMO-co-PEA shell were acces-
sible by the applied synthetic protocols. As required
for melt-shear organization, the shell of the particles
connects with each other forming a film due to the
presence of soft PEA. Moreover, the obtained core/
shell particles were uniform, which is a further

Figure 2 TEM images of monodisperse core/shell particles after synthesis via starved-feed emulsion polymerization.
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prerequisite for colloidal crystal film formation as
well as for the formation of isoporous structures
which will be described in the ensuing sections [50].
The obtained core/shell materials were subsequently
introduced into melt-shear processing.

Melt-shear organization for hybrid core/
shell particles

The PMEMO-based core/shell particles featuring
different core/shell ratios were investigated with
respect to their usability in melt-shear organization
and for the formation of porous materials. For this
purpose, the experimental results regarding particle
size and core/shell ratios played a crucial role in
optimizing the organization process and the intended
porosity of the final ceramic material. Prior to pro-
cessing, the obtained particle suspension was lyo-
philized instead of using a more common drying
process at elevated temperatures. This lyophilization
step was necessary to obtain a dry particle powder
featuring only small amounts of crosslinked
alkoxysilanol moieties resulting in a processable
material. In previous studies, the particle suspension
was aggregated and dried followed by extrusion to
enable the intended melt-shear processing. These
additional steps ensure a homogenization of the
particle powder, and additional additives comprising
crosslinkers, radical crosslinking initiators as well as
additives for increasing optical performance can be
added. The resulting polymer strands were then
processed via melt-shearing. Compared to previous
studies applying multi-step procedures for colloidal
crystal film formation, the herein presented MEMO-
containing core/shell particles feature the advantage
for direct colloidal crystal film formation due to their

J Mater Sci (2017) 52:11179-11190

intrinsic capability of crosslinking reactions caused
by the alkoxysilanol moieties. For this purpose, the
lyophilized powder was homogenously distributed
between two sheets of PET foil and processed via
melt-shearing using a laboratory press. Exemplarily,
in Fig. 3, the melt-sheared core/shell particle film of a
lyophilized sample (left) and an oven-dried sample
(right) are directly compared.

The obvious optical difference with respect to
transparency between the two films was a result of
the differences in sample preparation and processing.
It can be concluded that the lyophilized, non-pro-
cessed particles enabled the successful formation of
transparent colloidal crystal films. In contrast, the
film obtained from oven-dried powder was brittle
due to unwanted crosslinking prior to melt-shear
processing. For further optimization of processing
parameters, the synthesized core/shell particles were
processed under various conditions. In the following
section, the influence of temperature and pressure on
melt-shear processing was investigated. Figure 4
shows films processed at different temperatures for
3 min at a constant pressure of 180 bar.

As shown in Fig. 4, a processing temperature of
140 °C resulted in a clear and homogenously dis-
tributed hybrid polymer film. At lower temperatures,
the film cannot flow freely and a turbid film was
received. For temperatures higher than 140 °C, the
fully melted and optically clear parts of the film
decreased with increasing temperature and at 200 °C
a continuous white film was obtained. A possible
explanation for this behavior is the preferred con-
densation reaction of PMEMO at higher temperatures
leading to a crosslinked and no longer processable
material. Besides the temperature dependency, the
influence of pressure on the resulting films is

Figure 3 Photographs of the melt-sheared core/shell particle film of a lyophilized (left) and oven-dried powder (right). The scalebar

corresponds to 1 cm.
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100°C
180bar
3min

Figure 4 Photographs of the melt-sheared core—shell particle films processed at five different temperatures. The scalebar corresponds to

1 cm.

140°C
150bar
3min

140°C
180bar
3min

Figure 5 Photographs of the colloidal crystal films after melt-shear processing of core/shell particles under varying pressures. The

scalebar corresponds to 1 cm.

investigated as well. The obtained films, melt-sheared
for 3 min at 140 °C under varying pressures between
100 and 250 bar, are displayed in Fig. 5.

As can be concluded from these images by inves-
tigating the optical transparency and uniformity over
the whole film with the naked eye, the variation of
pressure had a minor influence on transparency and
uniformity of the core/shell particle films. In all
samples, the center of the film flowed freely becom-
ing transparent because of the low refractive index
contrast between core and shell. However, the sam-
ples prepared using 100-150 bar revealed a large
white and cloudy boundary area of the colloidal
crystal film which is reduced with increasing pres-
sure. At pressures higher than 180 bar, the hybrid
film became inhomogeneous and lost its smooth
surface developing a rippled surface.

Furthermore, the core/shell ratio of the particles
dramatically influences the processability: A thick
shell is generally preferred for sufficient process-
ability; however, this hinders the gaseous compo-
nents to leave the interior of the film during thermal
treatment bursting them. For this reason, the core/
shell ratio had to be adjusted near the packing den-
sity of an ideal close-packed lattice (ratio 74 to 26 per

volume). This correlates with the maximum packing
fraction of the crosslinked PMMA-co-ALMA spheres,
while the voids are filled with the shell material. For
direct comparison of the processing capabilities,
samples were taken continuously during the emul-
sion polymerization and then processed via melt-
shearing in a subsequent step. Each sample taken at
another reaction time correlates with a specific core/
shell ratio. Samples from such a series are shown in
Fig. 6 after melt-shearing.

The core/shell ratio obtained between 73:27 and
60:40 vol% had only a minor influence on process-
ability leading to the most homogeneous film with a
core/shell ratio of 66:34 vol%. Noteworthy, the
higher core/shell ratios are in good correlation with
the theoretical ratio of 74:26 vol%. Starting with a
core/shell ratio of 64:36 vol% and higher shell
thicknesses, all sample revealed an opaque boundary
area surrounding the clear transparent film in the
middle. A possible reason is the inhomogeneous
distribution of the polymer due to a low flow rate at
the outer edges and therefore loss of sufficient
meltable material.

For the films prepared from the particle samples
with 71:29 and 60:40 vol%, ultra-thin sections were
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Figure 7 TEM images from ultra-thin sections of the processed films derived from the 71:29 vol% particle sample (left) and 60:40 vol%

particle sample (right). Scale bars correspond to 500 nm.

prepared by using a ultramicrotome (see instrumen-
tation section). The samples for ultramicrotomy were
taken from the transparent part of the film, and the
thin section was taken from the cross section of the
particle film. TEM images of the ultra-thin sections
are shown in Fig. 7.

The ultra-thin sections revealed a deformation of
the particles inside both films. The crosslinked core
remained intact but was soft enough to be deformed
during melt-shear organization. However, the parti-
cles in the film with a thinner shell (left) were more
deformed than the particles from the film with the
thicker shell (right). The shell material interconnected
the particles in order to produce a continuous matrix
phase and therefore provides the possibility to create
continuous porous networks. This will be further

@ Springer

100
90 4
80
70 4
8 %7
£ 504
2
g 40 4
30
20
~——— core PMMA-co-ALMA 10% N2
10 4 — shell EA-co-MEMO 35% N2
~—— core/shell SV80 N2
0 T T T T

T T L
0 100 200 300 400 500 600
Temperature (°C)

Figure 8 TGA of core (red), shell (black) and hybrid core-shell
material (orange) in an atmosphere of nitrogen.
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investigated via thermal treatment in the ensuing
section.

Thermal degradation

In this section, thermal treatment of particles and
colloidal crystal films was investigated in order to
evaluate the feasibility of converting obtained hybrid
polymer films into porous structures. As already
mentioned above, PMMA was used as core material
due to its capability for convenient thermal degra-
dation. This feature was advantageously used to
avoid the more common dissolution or etching pro-
tocols to obtain a porous network. The degradation
behavior was investigated by thermogravimetric
analysis (TGA). In Fig. 8, the degradation of pure
core, complex core/shell and pure shell materials is
compared.

As can be drawn from TGA results, the degrada-
tion of PIMMA-co-ALMA) core material started at
considerably lower temperature than the degradation
of pure shell material, which was derived from a
starved-feed emulsion polymerization with a
PMEMO content of 35%. The degradation curve of
the hybrid core/shell material was nearly identical to
the degradation curve of the core material. Therefore,
it is assumed that primarily the core material was
removed by thermal treatment. TGA proved the
possibility to degrade the core material prior to
decomposition of the shell material. Furthermore, the
high MEMO content (35-50%) in the particle shell
induces crosslinking reaction and, thus, leads to a

100 =
]
% ——CIS 73:27 lyo N2
90 \{ - - =C/S 73:27 film N2
\ N —— C/S 61:39 Iyo N2
80 XN - = = C/S 61:39 film N2
\

Weight (%)
8

LR R T SRR I SRR = Ry el
0 100 200 300 400 500 600
Temperature (°C)

Figure 9 TGA of the lyophilized powder and the melt-sheared
film with core/shell ratios of 73:27 and 61:39.
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significantly higher ceramic yield of around 10-15%
compared to low MEMO content (10%). The mecha-
nism of degradation concluded from TGA was
additionally supported by pyrolysis gas chromatog-
raphy/mass (GC/MS) spectrometry measurements
(Figure S4 and S5). From these measurements, it can
be concluded that the shell material has an increased
degradation temperature. Additionally the main
degradation products observed were the monomers,
ethylene, ethanol, CO, and H,O.

Another interesting aspect is the influence of the
core/shell ratio on the degradation and the difference
between lyophilized powder and the melt-sheared
film. This was investigated by TGA measurements
(Fig. 9). The two compared core/shell particles
(PMMA-co-ALMA@PEA-co-PMEMO) samples fea-
tured a core shell ratio of 73:27 as thin shell and 61:39
as thick shell.

The difference between the two solid lines that
corresponds to the difference in core/shell ratio
revealed that the particle powder featuring a thicker
shell was slightly shifted to higher degradation tem-
peratures with a difference of approx. 15 °C. Like-
wise a similar shift was observed for the melt-sheared
film in comparison with the lyophilized powder. The
difference here was only 5 °C. This leads to the con-
clusion that the degradation was diffusion limited in
the powder, and especially in the melt-sheared film,
the decomposed material cannot leave the interior of
the particle film. For this reason, thermal treatment
protocols for the degradation of PMMA core mate-
rials were conducted at low temperatures (280 °C) for
a prolonged time (40 h). Exemplary SEM images of
the porous hybrid particle film after thermal treat-
ment are shown in Fig. 10. These optimized condi-
tions at low temperatures lead to a partial
degradation of the shell material and a significant
degradation of the template core material. As a result,
the matrix-forming shell material is maintained
resulting in a stable uniform porous structure.

The SEM images of the colloidal crystal film made
from PMMA-co-ALMA@PEA-co-PMEMO particles
with a core shell ratio of 73:27 revealed homoge-
nously distributed open pores over a wide area of the
film with graphically obtained pore sizes of
53 + 13 nm. The obtained core/shell ratio is near the
expected theoretical ratio of 74:26 of the maximum
packing fraction of hard spheres. The mild thermal
treatment was therefore a suitable method to create
porous structures. The partial degradation has the
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Figure 10 SEM images of the thermally treated film at 280 °C,
40 h under nitrogen. The scalebar corresponds to 2 pm (top) and
500 nm (bottom).

advantage that a porous material is obtained while
the mechanical stability of a polymeric material
remains.

Conclusions

Starved-feed emulsion polymerization for the
preparation of hybrid core/shell particles consisting
of poly(methyl methacrylate-co-allyl methacrylate)
(P(MMA-co-ALMA)) core and a poly(ethyl acrylate-
co-(3-methacryloxypropyl-trimethoxysilane)) (PEA-
co-PMEMO) shell was successfully applied.
Monodisperse hybrid core/shell particles were
obtained providing access to porous materials after
thermal treatment. The crosslinking strategy via
siloxane moieties as part of the soft copolymer par-
ticle shell was investigated. During particle

@ Springer
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synthesis, self-crosslinking was avoided by using a
suitable pH buffer system. The core/shell particles
were investigated by TEM and DLS measurements
proving that monodisperse hybrid particles were
obtained due to the excellent reaction control. The
core/shell particles were processed by the melt-
shear organization technique allowing the soft shell
for the formation of a hybrid siloxane-containing
matrix with embedded and well-distributed PMMA
particles. The siloxane crosslinking during this
processing step was shown to increase the thermal
stability of the matrix material. This offers the
capability of the template removal via thermal
treatment. To obtain a mechanically stable material
featuring a porous structure, thermal treatment had
to be performed under comparably mild conditions
for a prolonged time (280 °C, 40 h). This convenient
strategy based on novel self-crosslinkable core/shell
particles and processing by melt-shear organization
to colloidal crystal films will pave the way to porous
hybrid materials after thermal treatment. These
porous free-standing film materials are potential
candidates for hybrid membranes and catalyst
supports.
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4.2. Freistehende und selbstvernetzende Hybridfilme ausgehend von Kern-Schale-
Partikeln und deren Verarbeitung

Im folgenden Abschnitt wird die Herstellung selbstvernetzender Hybridfilme mittels der
Schmelze-Scher-Organisation, ausgehend von Kern-Schale-Partikel Architekturen, untersucht.
Solche Materialien besitzen potentielle Anwendungsmoglichkeiten z.B. in der optischen
Sensorik. Zur Vernetzung werden verschiedene Alkoxysilane eingesetzt, um die Synthese und
anschliefende Filmbildung zu optimieren. Die Vernetzungsreaktion wird im Detail mittels
Festkorper-NMR-Spektroskopie charakterisiert.

Die Herstellung von wohldefinierten Kern-Schale-Partikeln mit gezielt einstellbarer
Morphologie lasst sich mittels der semikontinuierlichen starved-feed Emulsionspolymerisation
erreichen. Als Kernpartikel werden vernetzte Polystyrol- bzw. vernetzte PMMA-Partikel
eingesetzt. Die Verwendung von Polystyrol ermoglicht hierbei, durch den hohen
Brechungsindexkontrast zwischen Kern und Schale, die Herstellung von Filmen mit
Reflexionsfarben im sichtbaren Bereich. Der Einsatz von PMMA als Kernmaterial ist bereits
aus vorherigen Arbeiten etabliert. Als weiches Schalenmaterial kommen PEA und drei
verschiedene Alkoxysilan-basierte Methacrylate zum Einsatz, welche eine Selbstvernetzung
durch die Bildung von Polysiloxanen wahrend der Verarbeitung ermoglichen. Ausgehend von
einem Ansatz der P(MMA-co-ALMA) Kernpartikel wird jeweils eine Schale aus PEA und den
verschiedenen Alkoxysilanen, 3-Methacryloxypropyltriethoxysilan (MPSEt), 3-Methacryl-
oxypropyltriisopropoxysilan (MPSIsoprop) und 3-Methacryloxypropyltris (methoxy-
ethoxy)silan (MPSMeEt), aufgebracht und mittels TEM- und DLS-Messungen charakterisiert.
Wie bereits in der vorangestellten Veroffentlichung makroskopisch gezeigt, konnen die
Partikel durch die Lyophilisierung der Partikeldispersion in einen trockenen Zustand tiiberfiihrt
und gleichzeitig die Vernetzung effektiv verhindert werden. Das FEinsetzen der
Vernetzungsreaktion wird in dieser Arbeit detaillierter analysiert. Durch DSC-Messungen lasst
sich im ersten Heizzyklus der Temperaturbereich bestimmen, ab dem ein Einsetzen der
Vernetzungsreaktion zu erkennen ist. Mittels *’Si-NMR-Spektroskopie werden die reinen
Alkoxysilan-basierten Methacrylate auf ihren Vernetzungsgrad untersucht und mit Festkorper-
NMR-Messungen der lyophilisierten Partikelproben verglichen. Die Anwesenheit von
sogenannten T,-Gruppen (n = 0,1,2,3), welches ein Mal} fiir die Anzahl der
Verkniipfungspunkte der Silane ist, gibt Aufschluss tiber die Eignung der verschiedenen
Alkoxysilane in den synthetisierten Kern-Schale-Partikeln. Die Verwendung des MPSEt zeigt
hier im Vergleich des reinen Linkers und der lyophilisierten Partikelprobe die grof3ten
Erfolgsaussichten.

Gleichzeitig wird die Filmbildung iiber die Schmelze-Scher-Organisation fiir die hergestellten

P(MMA-co-ALMA) Kern-Schale-Partikel mit den verschiedenen Alkoxysilan-basierten
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Methacrylaten analysiert. Im Einklang mit den NMR-Experimenten zeigen die MPSEt-haltigen
Materialien auch die besten Filmbildungseigenschaften durch die hochtransparente Filme
erhalten werden. Wie bereits angedeutet, ermoglicht die Verwendung von Polystyrol als
Kernmaterial die Herstellung von Filmen mit Reflexionsfarben in Abhéangigkeit der
PartikelgroRe. In weiteren DSC-Messungen wird anschliefend das thermische Verhalten des
lyophilisierten Polymermaterials mit den verarbeiteten Filmen verglichen. Analog dazu lassen
sich mittels Festkérper-NMR-Messungen das lyophilisierte Pulver, der verarbeitete Film sowie
ein thermischer behandelter Film miteinander vergleichen. Hierbei ist deutlich erkennbar,
dass mit steigendem Prozessierungsgrad auch der Vernetzungsgrad steigt. Zur Untersuchung
der Partikelordnung innerhalb der kolloid-basierten Filme werden REM-Aufnahmen der
Oberflachen und Bruchkanten angefertigt.

Insgesamt bietet diese Arbeit damit einen tieferen Einblick in die Herstellung von
Hybridfilmen ausgehend von Kern-Schale-Partikeln unter der Verwendung verschiedener

Alkoxysilan-haltiger Methacrylate und deren Einfluss auf die Vernetzungseigenschaften.

Die Ergebnisse dieses Abschnitt sind veroffentlicht in Nanomaterials:

S. Vowinkel, S. Paul, T. Gutmann, M. Gallei ,Free-Standing and Self-Crosslinkable Hybrid
Films by Core-Shell Particle Design and Processing”
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Abstract: The utilization and preparation of functional hybrid films for optical sensing applications and
membranes is of utmost importance. In this work, we report the convenient and scalable preparation
of self-crosslinking particle-based films derived by directed self-assembly of alkoxysilane-based
cross-linkers as part of a core-shell particle architecture. The synthesis of well-designed monodisperse
core-shell particles by emulsion polymerization is the basic prerequisite for subsequent particle
processing via the melt-shear organization technique. In more detail, the core particles consist of
polystyrene (PS) or poly(methyl methacrylate) (PMMA), while the comparably soft particle shell
consists of poly(ethyl acrylate) (PEA) and different alkoxysilane-based poly(methacrylate)s. For hybrid
film formation and convenient self-cross-linking, different alkyl groups at the siloxane moieties were
investigated in detail by solid-state Magic-Angle Spinning Nuclear Magnetic Resonance (MAS, NMR)
spectroscopy revealing different crosslinking capabilities, which strongly influence the properties of the
core or shell particle films with respect to transparency and iridescent reflection colors. Furthermore,
solid-state NMR spectroscopy and investigation of the thermal properties by differential scanning
calorimetry (DSC) measurements allow for insights into the cross-linking capabilities prior to and
after synthesis, as well as after the thermally and pressure-induced processing steps. Subsequently,
free-standing and self-crosslinked particle-based films featuring excellent particle order are obtained by
application of the melt-shear organization technique, as shown by microscopy (TEM, SEM).

Keywords: hybrid films; colloidal crystals; self-assembly; colloids; particle processing; emulsion
polymerization; cross-linking

1. Introduction

Artificial functional materials derived by self-assembly of tailored particles both reveal
fundamental insights into colloidal crystallization and access to organic, inorganic, or hybrid
colloidal films. Such highly interesting materials can feature fascinating optical, electrical, or magnetic
properties [1-5]. In general, colloidal crystals can be easily obtained by inexpensive and convenient
bottom-up approaches leading to materials with sufficient optical performance, i.e., iridescent reflection
colors caused by Bragg diffraction of visible light [6-8]. Moreover, such artificially generated colloidal
crystals can be equipped with so-called smart functionalities, i.e., stimuli-responsive polymers,
leading to reversibly remote-switchable polymer opals for a manifold of optical sensing applications.
Recent reviews within the field of switchable opal structures are given by, e.g., Ge et al. [9] or
other authors [10-13]. In general, the feasibility of hierarchically structured hybrid materials
led to the combination of a plethora of properties within this field [14-16]. Hierarchical colloidal
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architectures with tailored domain sizes have attracted attention because of their tremendous potential
for applications in fields of catalysis, separation, sensors, optics, and biomedicine [17-20]. One major
strategy for the preparation of hybrid particle-based films with ordered structures is polymer
templating, which is also referred to as soft templating. So-called polymer opals consist of rather
monodisperse submicroscopic particles arranged in a face-centered cubic (fcc) lattice. The particle order
can be accomplished in a simple fashion by various techniques of drying, deposition, or by spin coating
from the particle dispersions [5,6]. However, the scalable preparation of crack- and defect-free films
still remains challenging, as evidenced by the works of Aizenberg et al. [21,22], and the preparation
typically involves a multi-step procedure comprising colloidal crystallization, monomer infiltration,
and subsequent cross-linking steps [5,6,12]. An alternative approach for particle-based film formation
is the so-called melt-shear organization technique [23-25]. By applying moderate pressure to the tacky
mass of hard core—soft shell particles and while increasing the temperature, the hard core particles can
merge into the colloidal crystal structure inside a continuous matrix of soft shell material in one step.
Free-standing polymer opals with iridescent reflection colors can thus be produced. Moreover, for the
melt-shear organization, no dispersion medium or solvent for the particles is necessary. In the recent
past, this technique has been advantageously applied for the large-scale production of polymer opal
films and subsequent particle assembly by bending-induced oscillatory shearing (BIOS) [26]. However,
a subsequent cross-linking step is necessary in order to obtain stable opal films due to the following
reasons: It has to be mentioned that the uncured particle film—free of any cross-linking sites—is soft as
a rubber and behaves like a viscous liquid and therefore lacks robustness [27]. For further mechanical
improvements, subsequent cross-linking processes were applied after the melt-shear organization of
the core-shell particle films for stabilizing the matrix materials of the particle films. Exemplarily,
Viel et al. reported on a UV-induced cross-linking strategy by using benzophenone as radical
photo-cross-linker [28]. After this additional step, the final elastomeric opal films could be strained,
and the opal film deformation proved to be almost reversible for mechanochromic sensing applications.
Schifer et al. developed a thermally induced cross-linking route as subsequent step after the melt-shear
organization process, which proved to be feasible for thicker particle films (above 200 pm) in order
to generate a homogeneous cross-linking density [23]. Additionally, the melt-shear organization
technique was used for the preparation of opal films consisting of inorganic particles and soft polymer
shell materials [29-31]. In order to avoid additional cross-linking steps after particle processing and to
overcome issues with cross-linking efficiencies for thicker films (>150 um), self-cross-linking reactions
should be taken into consideration.

In the present study, three different siloxane-containing methacrylate monomers, ie.,
3-methacryloxypropyltriethoxysilane (MPSEt), 3-methacryloxypropyltriisopropoxysilane (MPSIsoprop),
and 3-methacryloxypropyltris(methoxyethoxy)silane (MPSMeEt) are studied as soft-shell polymers for
hybrid film formation by application of the melt-shear organization technique. The cross-linking kinetics
and hybrid film formation are elucidated by investigating thermal properties of the core-shell particles,
variation of the processing parameters followed by scanning electron microscopy (SEM) of the obtained
films, and by solid-state NMR spectroscopy. The insights into the cross-linking kinetics and comparison
of the different hybrid particle architectures offer the possibility to produce hierarchically ordered hybrid
film materials in one processing step without use of further subsequent cross-linking strategies.

2. Experimentation

2.1. Materials

Methyl methacrylate (MMA), allyl methacrylate (ALMA) and styrene were obtained from
Fisher Scientific (Schwerte, Germany), ethyl acrylate (EA) from BASF SE (Ludwigshafen, Germany),
and Dowfax 2A1 from Dow Chemicals (Midland, MI, USA). The siloxane-containing methacrylates
were purchased from ABCR (Karlsruhe, Germany). All other chemicals were obtained from
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Sigma-Aldrich (Munich, Germany). The inhibitors were removed from the monomers by passing
through a basic alumina column. All other substances were used as received.

2.2. Synthesis of PMMA-co-ALMA and PS-co-ALMA Core Particles

The core particles were synthesized in a 1 L double-wall reactor equipped with a stirrer and
reflux condenser under argon atmosphere, A dispersion of 440 g water, 3.6 g MMA, 04 g ALMA,
and 50 mg sodium dodecylsulfate (SDS) was filled into the reactor for seed particles synthesis. For PS
particles, MMA was replaced by styrene and the amount of SDS was adjusted to 250 mg (300 mg SDS
for smaller-sized PS cores). The emulsion polymerization was initiated by the addition of 50 mg sodium
bisulfate, 150 mg sodium persulfate for PMMA particles synthesis {500 mg for PS particle synthesis),
and 50 mg sodium bisulfate, each dissolved in 5 ml of water and added in this order. After 15 min,
the monomer emulsion consisting of 170 mg SDS, 100 mg KOH, 120 mg Dowfax 2A1 72 g water,
50.4 g MMA, and 5.6 g ALMA was continuously added with a speed of 1.2 mL min~"! using a rotary
piston pump. For PS particle synthesis, the monomer emulsion consisted of 230 mg SDS, 200 mg KOH,
230 mg Dowfax 2A1, 90 g water, 70 g styrene, 7 g ALMA, and was continunously added with a speed of
1 'mL min~" utilizing a rotary piston pump Reglo-CPF digital, RH00 (Tsmatec, Wertheim, Germany).

2.3. Particle Shell Formation by Copoylmerization of Alkoxysilane-Contuining Methacrylates with
Ethyl Acrylate

Three different alkoxysilane-containing methacrylates were used for particle shell synthesis
for the PMMA core particles. For this purpose, in a 250 mL double-wall reactor equipped
with a stirrer and reflux condenser under argon atmosphere, the core particle dispersion was
added and buffered with 4 mL phosphate buffer (0.1 M) to pH 7. As initiator, 150 mg sodium
persulfate was added. After 15 min, the monomer emulsion consisting of 30 mg SDS, 30 mg
Dowfax 2A1, 582 g water, 180 mg phosphate buffer (0.1 M), and 515 g of the respective
alkoxy-silane monomers were continuously added with a speed of 027 mL min~! utilizing
a rotary piston pump. As monomers, ethyl acrylate with 15 mol % of the alkoxysilane-containing
methacrylates 3-methacryloxypropyltriethoxysilane 1 (MPSEt), 3-methacryloxypropyl-triisopropoxysilane
2 (MPSIsoprop), and 3-methacryloxypropyltris(methoxyethoxy)silane 3 (MPSMeEt) were used.

For the shell synthesis of the two different PS particle batches, the procedure was nearly identical
as for the shell synthesis of the PMMA particles. Only the added monomer emulsion was modified,
which consisted of 45 mg 5D5, 45 mg Dowfax 2A1, 6 g water, 4.79 g ethyl acrylate, 0.53 g MPSEL,
and 180 rog phosphate buffer (0.1 M). The ratio of cross-livkes to monomer coreelates to 3.7 mol %.

2.4, Melt-Shear Orgarnization Procedure

For the preparation of the opal film, the hybrid core-shell particle mass was lyophilized and
750 mg of the obtained powder was enclosed between two polyethylene terephthalate (PET) foils.
The powder between the foils was inserted into a Collin laboratory press P200 P/M (Dr. Collin GmbH,
Ebersberg, Germany) and the particle films were prepared by using the melt-shear organization
technique at different temperatures, ranging from 115 *C to 140 °C, and pressures ranging from 140 bar
to 180 bar for 3 min.

2.5. Characterization

Transmission electron microscopy (TEM) measurements were carried out on a Zeiss EM109
{Oberkochen, Germany) electron microscope operating at 80 kV. The shown images were obtained
with a Gatan BioScan camera (Gatan, Pleasanton, CA, USA). For dynamic light scattering (IDLS)
measurements, a Zetasizer Z590 (Malvern Instruments, Malvern, UK) was used. Differential scanning
calorimetry {DSC) was performed with a Mettler Toledo DSC-1 (Columbus, OH, USA) with a
heating rate of 5 K min™'. For scanning electron microscopy (SEM), a FEI/Philips XL30 FEG
{(Hillsboro, OR, USA) with accelerating voltages between 5 and 20 kV was used. The S5EM samples
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were coated with gold for 100 s at 30 mA using a Quorum Q300T D (Laughton, UK) sputter coater.
For UV /Vis measurements, a vis-NIR fiber spectrophotometer USB 4000 (Ocean Optics, Dunedin,
FL, USA) with a deuterium/tungsten halogen lamp (HL-2000, Ocean Optics, Dunedin, FL, USA)
was used. All solid-state NMR spectra were measured on a Bruker Avance III HD 600 spectrometer
(Rheinstetten, Germany) employing a 4 mm broad band H/X probe. Spectra were recorded at 14 T,
corresponding to a frequency of 119.23 MHz for #°Si and 150.90 MHz for 13C, at 8 kHz and 10 kHz
spinning, respectively, at room temperature. Spectra were referenced to tetramethylsilane (TMS),
employing kaolinite (—92.5 ppm) for 2Si and adamantane (+38.5 ppm) for 13C as external standards.
The ramped CP-MAS sequence [32] was utilized with a contact time of 3.5 ms for 2Si and 5 ms for 13C.
The recycle delay was set to 4 s and tppm decoupling [33] employing a 15° phase jump, was applied
during data acquisition. 2°Si and '3C static measurements were performed employing single pulse
excitation with a 30° pulse and a recycle delay of 4 s.

3. Results and Discussion

3.1. Synthesis Hybrid Particles with Alkoxysilane-Containing Methacrylates

Starved-feed emulsion polymerization was carried out for the preparation of monodisperse
hybrid core-shell particles. The chemical structure of the particles is given in Figure 1: poly(methyl
methacrylate) (PMMA) or polystyrene (PS) core particles having a comparably soft shell material
of copolymerized ethyl acrylate (EA) with different alkoxysilane-containing methacrylates, i.e.,
either 3-methacryloxypropyltriethoxysilane 1 (MPSEt), 3-methacryloxypropyltriisopropoxysilane 2
(MPSIsoprop), or 3-methacryloxypropyltris(methoxyethoxy)silane 3 (MPSMeEt).

Figure 1. Particle architecture consisting of either P(IMMA-co-ALMA) or P(S-co-ALMA) cores and
a shell of poly(ethyl acrylate) with different alkoxysilanes as comonomers, i.e., MPSEt 1, MPSIsoprop 2,
MPSMeEt 3.

Starting from the same core particle batch of PMMA, the hybrid shell was prepared with
an amount of 15 mol % of the respective alkoxysilane-containing methacrylate with EA. The calculated
amount of monomers (EA and alkoxysilane-methacrylate 1-3) was the same in order to maintain the
ratio between core and shell material. The adjustment of the core to shell ratio is one critical parameter
for the intended melt-shear organization: too little shell material will lead to a rather hard material
that is not capable of merging into the colloidal crystal structure during processing. A large amount
of shell material enables better flowing and thus processing ability of the particles, but it will cause
less order because of gradation of the particle stacks [26,29,34]. Therefore, an exact control over the
particle architecture is mandatory for the melt-shear organization. In order to determine the core-shell
ratio and the monodispersity of the particles, transmission electron microscopy (TEM) and dynamic
light scattering experiments (DLS) were carried out for each particle synthesis step. Exemplarily,
TEM images of the P(MMA-co-ALMA) core particles and P(MMA-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt)
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are given as Figure 2, while TEM images of all other samples are given as Figures S1-54 in the
Supporting Information.

The TEM images in Figure 2 for PMMA-based particles (and Figures S1-S4 for PS-based
particles) prove the excellent control over the applied emulsion polymerization for the preparation of
monodisperse particles. A crucial aspect during emulsion polymerization was the control over the pH
value of the dispersion during the radical polymerization in order to avoid a self-crosslinking reaction
of the reactive siloxane moieties. For this purpose, a phosphate buffer was used during polymerization.
Another critical point to be mentioned is the applied drying protocol for the obtained particle mass
after agglomeration or precipitation: in first attempts, moderate thermal treatment for drying the
particle mass in an oven led—again—to cross-linking reactions, impeding the processing capabilities
of the particle mass. Therefore, lyophilization of the particle dispersion after synthesis was carried out.
Additionally to TEM investigations, the particle size was determined by DLS measurements (Figure 3).

The average particle sizes were determined to be 209 + 14 nm for the core particles and
234 + 13 nm for the MPSEt containing core-shell particles, as well as 244 + 16 nm (MPSIsoprop)
and 230 £ 16 nm (MPSMeEt), respectively (additional DLS measurements for PS-based particles in
Figure S5). In summary, from the results derived by TEM and DLS measurements, it can be concluded
that the particle sizes were similar and hence comparable to each other. This will allow for direct
comparison of the different alkoxy-silane methacrylates used with respect to processing and hybrid
film formation, which will be described in detail in the following sections.

¥ ‘*:( sy

Figure 2. TEM Images of the P(MMA-co-ALMA) core particles (a,b) and the corresponding
P(MMA-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt) core-shell particles (c,d). Scale bars correspond to 1000 nm
(left) and 250 nm (right), respectively.
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Figure 3. DLS measurement of the PMMA-co-ALMA core particles and subsequent steps of the

core-shell particle synthesis with different poly(alkoxysilane methacrylate) copolymers with PEA as
shell material.

3.2. Investigation of the Cross-Linking Capabilities of the Poly(alkoxysilane-methacrylate)s

As both the features of the core and shell material and the cross-linking behavior of the
different alkoxysilane-methacrylates are very important for processing of the particles by melt-shear
organization, differential scanning calorimetry (DSC) measurements were carried out. Besides the
determination of the corresponding glass transition temperatures, T, exothermic cross-linking
reactions could be elucidated. At higher temperatures, however, the incipient degradation signals of
the PMMA core overlapped with the exothermic cross-linking reaction, as shown in the corresponding
thermogram (Figure S6). In order to further study the heat of cross-linking reaction, PS particles as
core material were used for DSC measurements in order to unravel the cross-linking reactions of the
hybrid shell materials. The intrinsically higher thermal stability of the decorated PS particle system as
well as the heat of cross-linking were investigated in the DSC thermogram in Figure 4.

exo — Cycle 1
—— Cycle 2

T \
\w\r\\

Heat flow / mW

L LI rrrJ vyl vy vl Tyl o
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Temperature / °C

Figure 4. Differential Scanning Calorimetry (DSC) thermograms of PS-co-PALMA@P(EA-co-MPSEt)
lyophilized particle powder with a heating rate of 5 K min~! under nitrogen atmosphere.
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Comparing the first (black) and the second (red) cycle of DSC measurements for the lyophilized
powder revealed significant exothermic signals for the first run, which can be assigned to the
cross-linking reaction. It is worthy to mention that the cross-linking reaction of the siloxanes seemed
to be already complete after the first DSC measurement, as there were no exothermic peaks for
the second DSC run. The amount of siloxane-based cross-linker for the PS-core model system was
3.7 mol %. Therefore, a shift of the Tg before and after thermal cross-linking reaction could be observed,
i.e., from —12 °C to 5 °C. This finding is within the expectation for the still soft, but after thermal
treatment slightly cross-linked matrix material. Compared to this, the PMMA core particle film feature
a high amount of siloxane cross-linkers of 15 mol %. Therefore, the Ty of the siloxane-containing
segments completely disappeared after thermal treatmenst up to 240 °C due to the loss of segmental
dynamics for the matrix material (Figure S6). One additional important insight into the system was that
only the lyophilization of the particle dispersion provided a thermally cross-linkable material. For DSC
measurements of oven-tried particle samples (12 h, 40 °C), no exothermic peaks could be observed in
the corresponding thermograms (not shown). As a result, the lyophilization step as method itself is
therefore capable of efficiently inhibiting such siloxane crosslinking reactions.

In order to investigate the three different alkoxysilane-methacrylates MPSEt, MPSIsoprop,
and MPSMeEt cross-linked siloxane sites after lyophilization, solid-state NMR measurements were
performed. While TEM and DLS measurements allow for the identification of the shape and the average
size of the core and core-shell particles, the analysis of the cross-linking sites of siloxane moieties
necessitates a characterization at the molecular level. In principle, vibrational spectroscopy techniques
such as IR and Raman spectroscopy allow such analysis. However, these techniques suffer from
resolution, which makes their interpretation challenging, especially when complex hybrid material
containing inorganic and organic components are involved. As an alternative to solve this structural
puzzle, solid-state NMR has been evaluated to characterize inorganic-organic hybrid materials, and the
interactions of organic components with inorganic ones [35-45]. This technique has the advantage that
the nuclei of the inorganic component, i.e., 295i, and the nuclei of the organic component, i.e., 13C, have
specific chemical shift ranges that allow a precise analysis of their chemical environment and thus
the clear identification of functional groups and their connectivity. Many examples of silica hybrid
materials containing organic polymers are found in the literature [30,46-52], where the potential of
29Gi and '3C solid-state NMR techniques were demonstrated to obtain detailed structural information.
Figure 5 shows the 2°Si static spectra of the three linker systems and the corresponding 2°Si CP MAS
spectra of the lyophilized powder samples for comparison. All ?Si CP MAS spectra show typical
signals in the range of T, groups (n =0, 1, 2, 3) (between ca. —40 and —75 ppm) where 1 represents the
number of -O-Si—bonds at the silicon atom of the linker molecule. This number 7 is a measure for the
degree of cross-linking via silicon of the linker molecules [53,54]. With increasing n, the cross-linking
character via silica increases. Possible structures for the MPSEt linker system assigning T}, groups are
shown in Figure S7. Although 2’Si CP MAS NMR is not quantitative, the progress of cross-linking
can be approximated by analyzing the spectra line shape. Comparing the T, group patterns for the
different linker systems in Figure 5, it is clearly visible that in the lyophilization step the cross-linking
degree varies in the order MPSEt < MPSIsoprop < MPSMeEt. This means that MPSMeEt has the
highest probability to cross-link in the lyophilization step.

Interestingly, the 2?Si CP MAS spectra also show signals in the range of Q, groups (n =1, 2, 3)
(between ca. —80 and —105 ppm) [55] illustrated in Figure S7 which refer to “bulk silica”—that is,
derived from Si(OH)4 by cross-linking. The origin of this “bulk silica” is not completely clear but
it can be assumed that its formation refers to side products that appeared in the synthesis of the
linker systems. For the sake of completeness, the comparison of 1*C static spectra of the three linker
systems and the corresponding '>C CP MAS spectra of the lyophilized powder samples are shown
in Figures S8-510. These spectra in principle provide information on the linking moieties of the
organic component. Comparison of the three linker systems reveals no significant differences in
the line shape of the 3C CP MAS spectra obtained for the lyophilized powder samples. This is not
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very surprising, since these spectra are dominated by 13C signals referring to the polymer core of the
particles. According to the results from DLS measurements (see above) the diameter of the shell is only
10% of the diameter of the particles. Thus, linker-dependent differences of the shell structure of the
particles are not clearly visible in the 13C CP MAS spectra.

T,T.T,T

01723
L
ni

T T T X 1
50 0 -50 -100 -150
ppm / TMS

Figure 5. 296 static spectra of the free linkers MPSEt (a), MPSIsoprop (c) and MPSMeEt (e),
and corresponding 2’Si CP MAS spectra of the lyophilized powder samples prepared with these
linkers (b,d,f). Note: the broad signal in the high field region of the static spectra refers to the rotor
insert that was employed to handle the liquid linkers for static measurements with the solid-state NMR
probe. The spectra of the lyophilized powder samples were deconvoluted to ease the signal assignment
to different structural elements.

3.3. Hybrid Film Formation by Melt-Shear Organization

As concluded from the results in the previous section, the particle dispersion obtained after emulsion
polymerization had to be lyophilized for the ensuing processing steps. The obtained particle powder
was subjected to the melt-shear organization. For this purpose, the particle powder was transferred

between the plates of a moderately hot press sandwiched with a PET foil (see Experimentation Section).

The optimized processing conditions to obtain homogeneous hybrid particle films were determined to
be 140 °C processing temperature and 180 bar pressure for 180 s. In the case of P(MMA-co-ALMA)
core particles, the particle films feature a high transparency because of the low refractive index
(cf. npvima = 1.4906; npga = 1.4685) contrast between the core and the hybrid poly(methacrylate) shell
material. The influence of the different siloxane-containing poly(methacrylate) copolymers with PEA

were investigated with respect to their optical features (transparency, size of molten transparent film).

The obtained particle films having the three different siloxane-polymethacrylates incorporated in the shell
after melt-shear organization are displayed in Figure 6.

From the optical impressions in Figure 6, the quality of the obtained particle films can be
evaluated by comparing the transparency of the inner area of the film and the width of the white
areas surrounding the film. The white particle powder surrounding the transparent inner film area
indicated the incapacity of particle merging during the melt-shear organization. In brief, the best result
was obtained for the hybrid particle film having 3-methacryloxypropyltriethoxysilane (MPSEt) as
part of the soft shell material. The obtained particle films (Figure 6a,b) clearly exhibited the smallest
white border and additionally featured the highest film transparency. The other films containing the
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alkoxy-silane poly(methacrylates) MPSIsoprop (c) and MPSMeEt (d) featured a significantly larger
white powder area as well as a decreased transparency of the inner particle film area.

As further proof for the ability of 3-methacryloxypropyltriethoxysilane-containing (MPSEt) shell
particles, these findings were transferred to core-shell particles with P(S-co-ALMA) cores having
a shell of P(EA-co-MPSEt). The resulting hybrid particle films after melt-shear organization are
shown in Figure 7.

Figure 6. Photos for the particle-based films obtained after melt-shear organization at 140 °C,
180 bar, for 180 s. In detail, the core-shell particles consisted of a P(MMA-co-ALMA) core and
a shell material consisting of the investigated siloxane-containing polymers, i.e., P(EA-co-MPSEt)
(a,b), P(EA-co-MPSIsoprop) (c), and P(EA-co-MPSMeEt) (d). The scale bar corresponds to 1 cm.

Figure 7. Opal film after melt-shear organization (140 °C, 160 bar, 180 s) of the PS-co-PALMA@P(EA-
co-MPSEt) particles with a particle size of 289 nm (left) and 230 nm (right).

Compared to the particle films derived from polymethacrylate core-shell particles, PS has higher
refractive index (nps = 1.5916) causing a higher net refractive index contrast between the shell
and the core material in the processed particle film. Consequently, the obtained hybrid particle
films featured a weak iridescent reflection color (Figure 7). As a first result after application of
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the melt-shear organization technique, the optical impressions clearly pointed out that MPSEt is
a suitable monomer for enabling the preparation of a hybrid and meltable shell for PS or PMMA
core particles. This approach led to the formation of free-standing hybrid particles films with high
transparency (in the case of PMMA as core material) or iridescent reflection color (in the case of PS
as core material) after particle processing. The cross-linking reactions of the hybrid particle films
after particle processing based on P(S-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt) will be elucidated in the following
section, while morphological aspects and film properties will be investigated by SEM in Section 3.5.

3.4. Investigation of the Cross-Linked Siloxane Moieties after Film Formation

For investigation of the cross-linked sites after melt-shear organization of P(S-co-ALMA)@P(EA-
co-MPSEt) particles, DSC measurements were performed from the obtained film samples. Comparison
of the corresponding DSC thermograms are given in Figure 8. There, the lyophilized powder of
P(S-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt) and the hybrid particle film after melt-shear organization are shown
giving additional insights into the cross-linking state of the hybrid materials.

exo —PSlyo (Cycle 1)
—— PS film (Cycle 1)
----- PS lyo (Cycle 2)
----- PS film (Cycle 2)
; —~——
S
= TTRwy
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= \“"‘~
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T (- i
T T T
-40 0 40 80 120 160 200 240

Temperature / °C

Figure 8. DSC thermograms of P(S-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt) lyophilized particle powder in
comparison with the hybrid particle film after melt-shear organization. DSC measurements were

performed with a heating rate of 5 K min~"! in nitrogen atmosphere.

As explained in Section 3.2, the cross-linking reaction of the lyophilized powder revealed
exothermic peaks because of the cross-linking reaction during the DSC measurements in the
temperature range between 140 °C and 180 °C. The comparison of the results for the pristine
particle powder with the results for the processed particles after melt-shear organization revealed
a significant change for the intensity of the exothermic peaks. The decreasing signal intensities for
the hybrid film materials compared to the particle material clearly pointed towards a partial in-situ
cross-linking during particle processing. However, by comparing the first and second cycle of the
DSC measurements, the hybrid particle film after melt-shearing clearly indicated that the siloxane
cross-linking reaction was still incomplete after this short time of particle processing (3 min).

As solid-state NMR spectroscopy was the method of choice for investigating the cross-linking
capabilities at a molecular level, an additional hybrid film sample was prepared by prolonged thermal
treatment at 180 °C for 4 h. The results of the 2°Si CP MAS measurements for the lyophilized sample,
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the film sample and the film sample after additional heat treatment are shown in Figure 9 for the
samples based on the MPSEt linker system.

50 o 50 100  -150
ppm / TMS

Figure 9. 2Si CP MAS spectra of samples based on the MPSEt linker system in three different states:
(a) lyophilized powder, (b) hybrid film, and (c) hybrid film after heat treatment, and signal assignment
of T,, groups (n =0, 1, 2, 3) and Q, groups (n =1, 2, 3). Spectra were measured at 14 T at a spinning rate
of 8 kHz.

As clearly visible in Figure 9, Ty groups obtained in the lyophilized sample (Figure 9a) have
disappeared in the hybrid film sample (Figure 9b) while Ty, T, and T3 groups have appeared in this
sample. This clearly indicates the induced cross-linking via silica during formation of the hybrid
film, as described above for the lyophilized samples. Finally, after heat treatment of the hybrid film
(Figure 9c¢), also the signal of the T; group has vanished while the signal of the T3 group increased
in intensity. This observation is in line with the proceeding cross-linking, which is induced by heat
treatment. Similarly, also for the MPSIsoprop- and MPSMeEt-based systems, the hybrid film as
well as the hybrid film after heat treatment were investigated by 2’Si CP MAS NMR, as shown
in Figures S11 and S12. Also for both these linker systems, the change of the T, groups indicates
a proceeding of the cross-linking, however this process starts at a higher progress of cross-linking
compared to the MPSEt linker system, which is most probably related to different hydrolysis kinetics
of the linker molecules.

3.5. Morphological Studies on the Hybrid Particle Films

As mentioned in the introduction, core-shell particle processing by using the melt-shear
organization enables the possibility to create hybrid particle films without the necessity of a dispersion
medium for the particles. As a major drawback of previous investigations for core-shell particle
processing by this method, subsequent cross-linking strategies had to be applied after film formation,
i.e., either by the application of UV-induced cross-linking chemistry or thermal treatment [23,24,56-59].
In all cases, cross-linking moieties had to be introduced by extrusion of the core-shell particles mass
in order to assure a homogeneous mixing of the cross-linking species. Here, we present a route
for avoiding the additional steps by introducing self-cross-linkable siloxane moieties, which enable
cross-linking reactions in the last particle processing step based on a novel particle architecture. Finally,
the obtained hybrid particle films were investigated by SEM measurements. In Figure 10, the surface
and cross-section of obtained hybrid particle films consisting of P(S-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt)
core-shell particles processed at 140 °C are given. Additional SEM images of PMMA-based films with
the three different cross-linkers are displayed in Figures S13-5S15.
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Figure 10. SEM images of the surface (a) and cross-section (b) of the P(S-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt)
film after processing at 140 °C. The scale bars correspond to 1 pm.

The SEM images of the topography of the hybrid particle film revealed that the material was
not ordered throughout the whole material. Some parts of the surface exhibited a sufficient particle
order, while some areas featured a significant amount of defects. As a result of the previous sections,
particle processing at 140 °C, i.e., in the temperature range of siloxane-cross-linking, led to less ordered
particle films. It is assumed that cross-linking reaction competes with particle merging, impeding the
preparation of ordered particle films.

Therefore, the same core-shell particle material was processed at 115 °C, i.e., significantly below
the determined cross-linking reaction temperature for the alkoxy-silane polymethacrylates shell as
determined by DSC measurements. For comparison to the particle films processed at 140 °C (Figure 10),
the hybrid particle film processed at 115 °C is given in Figure 11. As a result, by processing of the
core-shell particles below the identified cross-linking temperature, hybrid core-shell particle films
with an increased particle order were obtained. An estimation of the particle to particle distances out
of the SEM images given in Figures 10 and 11 revealed a value of about 198 £ 15 nm.

Figure 11. SEM images of the surface from the P(S-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt) film after processing at
115 °C below the crosslinking temperature.

4. Conclusions

In the present study, the capability of a novel hybrid cross-linking strategy for the
preparation of colloidal crystal films from tailored core-shell particles was examined. The controlled
synthesis of core-shell particles was accomplished by starved-feed emulsion polymerization for
different alkoxysilane cross-linkers, i.e., 3-methacryloxypropyltriethoxysilane (MPSEt), 3-methacrylo
xypropyl-triisopropoxysilane (MPSIsoprop), and 3-methacryloxypropyl-tris(methoxyethoxy)silane
(MPSMekEt) in the shell of the particle architecture. The hybrid core-shell particles were studied by
DLS measurements and TEM, proving the success and excellent control over the polymerization.
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)After lyophilization of the obtained particle dispersions, the particle powder was processed by the
melt-shear organization process and colloidal crystal films were obtained in one step. As proven by
DSC and MAS NMR experiments, the cross-linking reaction was self-induced during this processing
step at around 115 °C. Further thermal treatment increased the crosslinking density within the material.
The shell composition of ethyl acrylate and 3-methacryloxypropyltriethoxysilane revealed the optimum
results with respect to film formation, processing capabilities, as well as intrinsic order of the underlying
particle domains. Finally, the hard core material was varied from PMMA to PS in order to influence
the refractive index contrast and hence to gain access to hybrid particle films with iridescent colors in
one step. The herein reported insights into self-crosslinking properties and convenient particle order
strategy will be extended to functional polymer systems. This will pave the way to applications in the
fields of smart stimuli-responsive colloidal crystal films as optical sensors.

Supplementary Materials: The following are available online at www.mdpi.com/2079-4991/7/11/390/s1,
Figures S1-54: TEM images of the synthesized core-shell particles; Figure S5: DLS measurement of P(S-co-ALMA)
particles and core-shell particles; Figure S6: DSC measurement of P(MMA-co-ALMA)@P(EA-co-MPSEt)
lyophilized particle powder; Figure S7: Structural possibilities of cross-linking revealed by 2°Si solid-state
NMR; Figures S8-510: 1°C static NMR spectra of the neat linkers with signal assignment, and comparison with
13C CP MAS spectra of lyophilized powder samples; Figures S11 and S12: 2Si CP MAS spectra of MPSIsoprop-
and MPSMeEt-based samples; Figures S13-S15: SEM images of the films from the P(IMMA-co-ALMA) particles
with different alkoxysilanes.
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4.3. 3D-geordnete Kohlenstoffmaterialien mittels der Schmelze-Scher-Organisation
auf Basis maBgeschneiderter hybrider Kern-Schale-Partikel Architekturen

Im folgenden Abschnitt wird die Synthese von Poly(styrol-co-acrylnitril) (PSAN) basierten
Kern-Schale-Partikeln und die nachfolgende Verarbeitungsstrategie zu pordsen
Kohlenstoffmaterialien unter Verwendung der Schmelze-Scher-Organisation untersucht.
Solche Materialien besitzen potentielle Anwendungsmoglichkeiten als Elektrodenmaterialien,
in Batterien oder in der Sensorik.

Die Synthese der Kern-Schale-Partikel erfolgt iiber drei Stufen. Im ersten Schritt werden
monodisperse Silika-Partikel ausgehend von Tetraethoxysilan (TEOS) in einem modifizierten
Stober-Prozess hergestellt. Darauthin werden die erhaltenen Silika-Partikel mit
3-Methacryloxypropyltrimethoxysilan (MEMO) funktionalisiert, um anschlieBend eine
Polymerschale aufbringen zu kénnen. Mittels der starved-feed Emulsionspolymerisation lasst
sich im Anschluss eine Schale aus PSAN, welches fiir seine Eigenschaften als
Kohlenstoffprakursor bekannt ist, aufbringen. Die erhaltenen Kern-Schale-Partikel werden
nachfolgend mittels TEM- und DLS-Messungen charakterisiert.

Um die Verarbeitung in der Schmelze-Scher-Organisation zu ermdglichen, wird
1-Dodecanthiol in die Partikelsynthese hinzugegeben, welches zum einen als Ketteniibertrager
in der radikalischen Polymerisation wirkt und zum anderen einen Effekt als Weichmacher
aufweist. Nachfolgend konnen die erhaltenen Kern-Schale-Partikel in den Prozess der
Schmelze-Scher-Organisation eingebracht werden, wodurch Filme mit einer blauen
Reflexionsfarbe erhalten werden, deren gute Ordnung mittels Ultradiinnschnitten im TEM-
sowie in REM-Aufnahmen nachgewiesen werden kann.

Der so erhaltene kolloidale Kristall aus Silika-Partikeln dient als anorganisches Templat und
kann anschlieBend durch Atzen mit Flusssdure wieder entfernt werden. Dadurch wird eine
dreidimensional pordse Polymerstruktur auf Basis des PSANs erhalten.

Zur Herstellung 3D-geordneter pordser Kohlenstoffmaterialien wird vor dem Entfernen des
Silika-Templats eine thermische Stabilisierung des PSAN bei 240 °C durchgefiihrt, um ein
Auseinanderflielen der porosen Strukturen bei der weiteren thermischen Behandlung zu
verhindern. Nach diesem Stabilisierungsschritt kann das Silika-Templat durch Behandlung mit
Flusssaure entfernt werden. Die weitere thermische Behandlung bei 400 °C und bis zu 1500 °C
fiihrt zu einem Schrumpf der Poren bis zu einer Porengrée von 60 = 10 nm und es wird ein
leitfahiges, teilgraphitisches Kohlenstoffmaterial erhalten. Die chemische Zusammensetzung
der verschiedenen Kohlenstoffspezies nach der thermischen Behandlung bei 1500 °C wird
mittels =~ Raman-Spektroskopie = untersucht.  Analog dazu lasst sich  mittels
Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) die Entwicklung der Zusammensetzung der

Kohlenstoff- und Stickstoffspezies iiber die verschiedenen untersuchten Temperaturstufen
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analysieren. Zur Charakterisierung der Leitfahigkeit der Materialien wird eine spezielle
Variante der Rasterkraftmikroskopie (conductive atomic force microscopy, C-AFM), bei der eine
Messung der Leitfdhigkeit moglich ist, eingesetzt. Mit diesen Messungen lasst sich eine hohe
lokale Leitfahigkeit nachvollziehen.

Die hier dargestellte Route auf Basis der Synthese von Kern-Schale-Partikeln und die
Verarbeitung mittels der Schmelze-Scher-Organisation ist somit hervorragend fiir die

Herstellung poroser Kohlenstoffmaterialien geeignet.

Die Ergebnisse dieses Abschnitt sind veréffentlicht in Journal of Materials Chemistry C:

S. Vowinkel, C. G. Schifer, G. Cherkashinin, C. Fasel, F. Roth, N. Liu, C. Dietz, E. Ionescu,
M. Gallei ,,3D-ordered carbon materials by melt-shear organization for tailor-made hybrid
core-shell polymer particle architectures”

Journal of Materials Chemistry C 2016, 4, 3976-3986.
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Unported Lizenz (CC BY 3.0).
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templating routes for controlling the shape and the size of

1. Introduction
the final materials after the removal of the template structure.’™*

The preparation of ordered porous materials has attracted
significant attention due to tremendous potential for various
applications, e.g. separation technologies, sensors, catalysis or
photonic structures.’ ® Within this scientific field, control over
hierarchical structures and location of chemical functionalities
can be achieved by using convenient and efficient synthetic
concepts for the synthesis and processing of well-defined
polymer-templated precursors featuring 0D, 1D, 2D and 3D
nano- and microstructures. Different templating strategies
have been applied comprising of so-called hard and soft
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Silica-based particles as hard templates have been used for
nearly 15 years, but also in very recent studies.>*>* Especially
Ozin and coworkers reported on tremendous efforts in this
field of colloidal crystal templating.?>** Compared to these
hard templating methods, polymer-grafted particles have been
shown to be excellent candidates for the preparation of well-
defined and ordered nanocomposite materials.”” > Carbon-based
(nano)materials have attracted enormous attention due to their
exciting properties and widespread potential in the fields of
lithium- and sodium-ion batteries, catalysis, water purification,
optoelectronic materials, and hydrogen storage.”'™” However,
many approaches towards industrial scale porous carbon materials
are emerging with issues as typically fragile structures featuring
defects are obtained during required multi-step procedures.*® As a
result, material properties are strongly and often negatively
affected which therefore limit their technological potential.
Compared to previously described investigations, we report here
on a novel route for the preparation of carbonaceous materials
based on a single-source precursor material avoiding additional
infiltration steps after particle alignment. As a general promising

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2016
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Fig.1 Scheme for the melt-shear organization technique for hard core
soft shell particles applying a moderate pressure and temperature to a
coagulated mass of tailor-made particles.

technique for the preparation of ordered porous materials, we
recently reported on the preparation of polymer-based inverse
opal films for hybrid core-shell particles by using the so-called
melt-shear organization technique.* This technique has not been
reported for the preparation of carbonaceous films and by this
powerful technique easy-scalable and free-standing films with
diameters larger than 10 cm can be obtained. In general, the basic
prerequisite for the preparation of highly ordered and free-
standing films using the melt-shear organization technique is
the synthesis of tailor-made hard core soft shell particles featuring
uniform diameters capable of undergoing colloidal crystallization.
The advantages of the melt-shear technique can be summarized as
follows: colloidal crystal films can be easily obtained by heating the
soft polymer shell material above the glass transition temperature,
T,, while the hard core material remains unaffected, ie. particle
ordering can be carried out without the presence of solvents and
dispersion media. Upon compression of the coagulated core-shell
particle mass in a warm press, particles start to merge into a highly
ordered colloidal crystal structure (Fig. 1).

The resulting polymer films have been used for a manifold
of applications, e.g. as optical sensing materials due to their
highly ordered domains in the range of visible light caused
by (switchable) Bragg diffraction.”**® Compared to other
techniques for polymeric particle ordering, this method is
extremely fast and yields ordered films in one single step.
Moreover, precursor materials can be introduced into this polymer
processing step avoiding additional subsequent infiltration steps.
Until recently, this technique was established for pure polymer
core-shell particle systems only, but it could be advantageously
applied for thermo-responsive soft shell polymers having
silica core particles.®® In the present study, the melt-shear
organization technique for monodisperse particles consisting

View Article Online

Journal of Materials Chemistry C

of polyacrylonitrile (PAN) as a copolymer with polystyrene
(PS) as a shell material is investigated for the preparation
of easy-scalable porous carbonaceous films. In general, PAN
was reported as a suitable carbon precursor material.*’"**
Tailor-made core-shell particles are prepared by Stober
synthesis protocols prior to efficient surface functionalization
using bifunctional monomers followed by seeded emulsion
polymerization of styrene (S) and the acrylonitrile (AN) monomers
as a meltable shell material. The hybrid polymer core-shell
composition is adjusted in order to improve film stability and
melt shear organization processing conditions. After a moderate
thermal treatment of the highly ordered opalescent films and
subsequent etching of the silica core materials, carbonization is
carried out by thermal treatment. It is shown that by tailoring the
core-shell architecture, processing steps and applied temperature
protocols, the final carbonaceous material can be tuned with
respect to porosity, order and entire electrically conductive proper-
ties. The convenient scalability and the possibility of tailoring the
properties by adding additional precursor materials to the carbo-
naceous or polymer precursor films are expected to provide a
powerful platform for the generation of porous functional materi-
als in the fields of electrodes, batteries, photonic and sensing
applications.

2. Results and discussion

3D-ordered carbonaceous materials were prepared by subsequent
synthesis and processing steps comprising tailor-made preparation
of silica core poly(styrene-co-acrylonitrile) particles (silica@PSAN)
featuring appropriate core-shell composition followed by directed
particle assembly in order to produce a hybrid colloidal crystal (CC)
film by using the melt-shear organization technique. Thus obtained
films were thermally crosslinked (xlink) at a moderate temperature
via the reactions of the acrylonitrile moieties. After silica removal by
etching with hydrofluoric acid (HF) and thermal treatment at higher
temperatures, the conversion to 3D-ordered carbonaceous materials
was achieved. The overall process is schematically depicted in Fig. 2.

The following chapter is divided into different sections with
the focus on introducing the typical methodology for the
generation of 3D-ordered carbon-based materials. Firstly, the
basic synthesis strategy for novel tailor-made silica@PSAN
core-shell particles is discussed, followed by introducing the
melt-shear organization towards ordered and mechanically
stable hybrid silica@PSAN colloidal crystal films, which are

v vyvwy v v vewvy.
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melt L _a_a_a_a A _a_a_a_a |
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Fig. 2 Overview scheme for the fabrication of 3D-ordered porous carbonaceous materials within this study.
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subsequently converted into carbon materials. After extensive
characterization of the obtained materials during and after the
individual processing step, the evolution of the carbonization
process and the associated properties of the final 3D-ordered
porous carbonaceous materials are investigated in more detail.

2.1. Synthesis and characterization of silica@PSAN core-shell
particles

Well-defined silica@poly(styrene-co-acrylonitrile) (PSAN) core-
shell particles (Fig. 3a) were obtained via a stepwise synthesis.
For this purpose, silica core particles featuring a diameter of
169 + 4 nm as determined using TEM measurements were
prepared by using tetraethoxysilane (TEOS) in ethanol through
a slightly modified Stober process as described by van Blaaderen
et al®® A crucial step for transducing silica particles into
emulsion polymerization is the surface functionalization with
3-methacryloxypropyl-trimethoxysilane (MEMO), which acts as a
grafting anchor for the polymer shell growth. The MEMO
functionalization was evidenced by thermogravimetric analysis
(TGA, Fig. S1 of the ESI{) and found to be 1.12 wt% for the
silica particles. MEMO functionalized particles were capable of
transferring into water without agglomeration or precipitation
of the pristine particles by adding sodium dodecylsulfate (SDS)
as a stabilizing agent. An emulsion polymerization of acrylonitrile
and styrene (70: 30 by weight) was carried out as described in the
Experimental section, yielding silica@PSAN hybrid particles.

In order to achieve processable materials for melt-shear
organization, the particle synthesis was carried out in the
presence of 1-dodecanthiol, which served both as a chain transfer
agent during radical polymerization as well as a plasticizer for
the coagulated particle mass. The controlled build-up of the
silica@PSAN core-shell particle architecture was verified by
transmission electron microscopy (TEM). In Fig. 3b, a TEM image
of the final particles featuring a PSAN-shell is given. TEM images
of the final PSAN-grafted particles clearly reveal the formation of
a brighter shell due to less contrast of polymers compared to
silica core particles during TEM measurements.

In addition to the TEM investigations, the average hydro-
dynamic diameter and size distributions of the particles after

Fig. 3 (a) Scheme of the final particle architecture of hybrid silica@PSAN
core-shell particles prepared by the stepwise synthesis of silica particles
via the Stober process and subsequent functionalization with MEMO,
followed by emulsion polymerization of styrene and acrylonitrile. (b) TEM
image of silica@PSAN core-shell particles.

3978 | J. Mater. Chem. C, 2016, 4, 3976-3986

View Article Online

Paper

each step of the applied synthetic protocol were determined
using dynamic light scattering (DLS). From Fig. S2 (ESI¥) it can
be concluded that the step of emulsion polymerization induced
successively increasing hydrodynamic diameter, thus indicating
the successful stepwise synthesis of silica-core PSAN-shell
particles. The average diameters of the core-shell particles were
determined by using TEM and DLS measurements after each
synthetic step and these obtained values are in good agreement
with expectations. As a result, the polymerization of styrene and
acrylonitrile is evidenced to proceed quantitatively. The content
of PSAN as a shell material was determined to be 60.5 vol%. It
is worth mentioning that this amount was found to be the
optimum for the PSAN volume fraction as a lower content
of PSAN did not lead to carbonaceous films with pore inter-
connections. On the other side, a higher content of PSAN larger
than 60.5 vol% was not suitable for the melt-shear organization
technique and leads to a loss of particle order. The average
diameter of the particles obtained by TEM (dygv) and hydro-
dynamic diameters (dy, ) obtained by DLS measurements are
compiled in Table S1 (ESIT). Noteworthily, the inhomogeneous
and crumpled shell of the silica@PSAN particles can be attributed
to the presence of nanocrystals during the SAN copolymerization
as reported by Landfester and Antonietti.”®

It can be concluded that well-defined silica@PSAN particles
featuring core-shell architecture were obtained via the applied
synthetic protocol. The melt-shear organization technique as
well as the thermal crosslinking protocols for these novel
hybrid silica@PSAN core-shell particles is discussed in the
ensuing section.

2.2. Preparation and characterization of silica@PSAN films by
melt-shear organization

Hybrid film disks were prepared starting from the coagulated
mass of silica@PSAN particles consisting of rigid silica cores
and surface-anchored PSAN shells. A full description of the
process, which combines coagulation, extrusion and melt-shear
organization, can be found in the Experimental section.
Melt-shearing of the core-shell particles formed opal disks
with an average diameter of 12 cm and a thickness of around
200 pm (Fig. 4a). The strong blue reflection color due to Bragg’s
law already indicated the high order of the entire material.

During uniaxial compression with a radial flow profile for
the particles at a temperature of 180 °C, the PSAN shells merge
into a continuous molten matrix and the silica cores self-
assemble in the flowing melt into hexagonally packed
particle layers. Using this technique, PSAN-based particles were
continuously deposited along the plates of the press, forming
crystalline (111) layers resulting from a precise fcc arrangement
of the hard silica cores embedded in the PSAN matrix.

Hence, (111) planes of the fcc lattice were parallelly aligned
to the prepared film surfaces. This could be evidenced by
ultrathin cross-sections of the corresponding film samples
using TEM measurements (Fig. 4b). Well-ordered silica cores
(dark) embedded in the PSAN matrix (brighter) are clearly
visible. The main obstacle for the subsequent conversion into
3D-ordered carbon materials of PSAN-based materials is that
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Fig. 4 (a) Photograph of a silica@PSAN-based film disk (12 cm diameter)
showing the strong blue reflection color. (b) TEM image of an ultrathin
cross-section of the prepared film showing the highly ordered the top
layers and transition to disordered deeper lying polycrystalline layers. (c)
SEM image of the surface of silica@PSAN film after cross-linking at 240 °C
showing the hexagonally arranged (111) plane of the silica spheres. (d) SEM
image of a cross-section of silica@PSAN film after crosslinking at 240 °C
showing the silica spheres embedded in the crosslinked PSAN matrix.

softening and flowing of the silica@PSAN particles inside the
film must be prevented both during etching of the silica cores
and pyrolysis of the PSAN matrix. Therefore, the formation of a
mechanically stable colloidal crystal film was achieved after
melt-shear organization by subsequent crosslinking reaction of
the PSAN matrix via thermal treatment at 240 °C under ambient
air.’”*® During the thermal treatment, acrylonitrile moieties
undergo inter- and intramolecular crosslinking reactions in
the presence of oxygen, forming conjugated unsaturated
carbon-rich polymers and hence a continuous crosslinked
polymer phase is formed.*”"*

In order to prove that thermal treatment did not affect the
crystalline order of the PSAN-based particles in the opal films,
ultrathin-sections of the samples were prepared revealing
exactly the same results of particle order as given in Fig. 4b.
As can be concluded from SEM images of the film topography
(Fig. 4c), hexagonally arranged silica cores are still clearly
visible. The spherical silica cores embedded in the polymer
matrix can also be evidenced by SEM images of a corresponding
cross-section (Fig. 4d).

As can be finally concluded from SEM and TEM character-
izations, the melt-shear organization of herein investigated
novel hybrid silica@PSAN core-shell particles led to regularly
ordered colloidal crystal films, while a subsequent crosslinking
reaction provided inherently stable films without the loss of
the colloidal crystal order. All obtained films prepared by the
melt-shear organization technique featured Bragg reflection
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colors evidencing the homogeneously distributed domains.
In the following, the conversion of the produced colloidal
crystal films into 3D-ordered carbonaceous materials will be
investigated.

2.3. Preparation of 3D-ordered carbon materials

As described above, PSAN is an excellent precursor for carbon-
based materials. In order to obtain a 3D-ordered carbonaceous
material following the melt-shear organization strategy, the
silica cores from the crosslinked and stabilized silica@PSAN
sample (Fig. 4c and d) were removed by etching with HF. Silica
is well-known to be easily removed by etching with hydrofluoric
acid (HF) using hard templating methodologies. From SEM
topography (Fig. 5a) and cross-section (Fig. 5b) it is evidenced
that etching of the melt-sheared particle films did not affect the
pristine particle, and respectively the pore order.

In order to consider the decomposition behaviour of the
pre-oxidized and stabilized PSAN matrix material after
removal of silica cores, thermogravimetric analysis (TGA) was
conducted.

Fig. 5 SEM images of a crosslinked and stabilized PSAN colloidal
crystal film after silica removal by etching with HF. (a) Surface topography
(scale bar corresponds to 2 pm) and (b) cross-section (scale bar
corresponds to 1 um).
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Fig. 6 TGA of stabilized PSAN colloidal crystal film after etching with HF

under argon in the temperature range of 30-1500 °C with a heating rate of
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As can be seen from TGA in Fig. 6, the decomposition of the
stabilized PSAN started at about 300 °C and the loss of the
majority of the material occurred at 400 °C (~ 70 wt%), while a
minor weight loss could be observed above 1000 °C (approximately
5 wt%). The residual weight reached a constant value at a
temperature over about 1200 °C. In general, PS decomposes
completely at temperatures of about 400 °C and no carbonaceous
material remains, while PAN can be completely carbonized by
further heat treatment to 1500 °C. These results coincided with
SEM images of the 3D-ordered carbon, in which no significant
shrinkage of the structure was observed above 400 °C. This
supports the suggestion that PS decomposed and PAN remained
to undergo conversion to carbon. In the following section
carbonization for different samples at different temperatures
was investigated with respect to the overall porous structure.

TGA measurements (Fig. 6) revealed that an additional mass
loss at approximately 1100 °C could be observed. Before
this conversion being elucidated by using XPS and Raman
spectroscopy, the change of the pore structure was investigated
by using SEM.

Direct comparison of the porous material which was thermally
treated at 240 °C followed by etching with HF (Fig. 7a), porous
films treated at 400 °C (Fig. 7b) and films treated at 1500 °C
(Fig. 7c) under an Ar atmosphere was investigated with respect to
their topography by using SEM. Direct comparison of the compiled
SEM images in Fig. 7 featuring the same magnification leads to the
conclusion that pore evolution was accompanied by a shrinkage of
the porous structure while maintaining the order.

Therefore, from the image of the stabilized and etched
sample in Fig. 7a it can be concluded that an inverted 3D-ordered
structure could remarkably reproduce the pristine fcc lattice
of the initial colloidal crystal structure (Fig. 4c). The sample
revealed homogenously distributed domains featuring inter-
connected close-packed spherical voids with average diameters
of 170 + 20 nm as determined by SEM measurements.
Additionally, the former contact points between adjacent silica
spheres appeared as pores between the spherical voids.
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Fig. 7 SEM images of the surface of (a) stabilized PSAN colloidal crystal
film after thermal treatment at 240 °C and etching with HF, (b) after
carbonization at 400 °C and (c) after graphitization at 1500 °C, showing
the surface-parallel hexagonally arranged (111) plane of air voids in the
matrix material.

SEM analysis of the 3D-ordered structure after carbonization
at 400 °C (Fig. 7b) demonstrated continuous and homogenous
phase shrinkage due to PSAN carbonization. However, the walls
of the pores appeared to be uniform and the colloidal crystalline
structure remained intact. The overall average diameter of the
resulting spherical pores in the as-prepared 3D-ordered carbon
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was determined to be 60 + 10 nm as estimated from SEM
images (Fig. 7b), which was significantly smaller than diameters
of the silica spheres. This again indicates a significant
shrinkage of the carbon precursors during PSAN decomposition
in the carbonization stage but without losing the overall pore
order. SEM investigations on the final 3D-ordered carbon after
thermal treatment at 1500 °C under an Ar atmosphere (Fig. 7c)
again reveal arrays of pores. Remarkably, the pristine porous
precursor structure featuring a highly ordered structure was still
observed, proving again the high potential of the applied
processing protocols for the melt-shear organized particles
and subsequent treatment. The SEM image (Fig. 7c) additionally
indicates that no further shrinkage of the 3D-ordered structure
took place during graphitization and the average diameters of
the air voids remain at 60 + 10 nm.

In Fig. 7c, some pore connections of the sample can be
observed, which may be caused by internal tensions during the
graphitization step. Nevertheless, the overall morphology of the
material remained fully intact.

As can be concluded from SEM investigations compiled
in Fig. 7, particle design followed by melt-shearing and
appropriate thermal treatment protocols was shown to produce
periodically 3D-ordered carbon structures, even though a large
amount of shrinkage was observed during carbonization and
graphitization of the PSAN matrix polymer. Centimeter-sized
3D-ordered carbon monoliths with regular arrays of inter-
connected macropores could be obtained.

2.4. Studies on the chemical structure evolution during
carbonization

In order to gain more insights into the structure formation and
chemical composition of the 3D-ordered precursor and final
carbonaceous materials, X-ray photoelectron spectroscopy
(XPS) as well as Raman spectroscopy was carried out.

XPS was used to follow the carbonization process and to
determine the chemical composition, which provided relevant
information regarding the binding energies of carbon and
nitrogen of the synthesized materials at different thermal
treatment steps. XPS measurements were performed for the
original PSAN sample after etching with HF and after cross-
linking under ambient air at 240 °C as well as on carbonized (at
400 °C) and graphitized samples (1500 °C). The evolution of the
N1s photoelectron spectra as a function of thermal treatment is
shown in Fig. 8. The corresponding XPS survey spectra, as well
as the C1s and O1s photoelectron spectra are given in the ESI¥
(Fig. S3, S5 and S6, respectively). Exemplarily, the N1s photo-
emission spectrum (Fig. 8) of the sample to which SEM images
in Fig. 7 corresponds is narrow and can be well fitted by
using one component with En;, = 399.3 eV assigned to
pyrrolic nitrogen (Fig. 8, red curve).”® The shape of the Nis
photoemission spectrum evolved upon thermal treatment.
The N1s photoelectron spectrum of the sample treated at
240 °C is broader and can be fitted by two components with
Epin = 399.1 eV and Ey;, = 400.4 eV assigned to pyrrole and
pyridone groups, respectively.”*®® Higher temperature promotes
the formation of additional chemical species like pyridine with
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Fig. 8 The evolution of the N1s photoelectron spectrum as a function of
thermal treatment of the precursor materials: original melt-sheared particle
film without thermal treatment (bottom), particle film after thermal
treatment at 240 °C and etching (middle), and particle films after thermal
treatment at 400 °C (top). The peak areas of pyrolic-, pyridonic- and
pyridinic nitrogen are shown by red, blue and green, respectively.

Eyin = 397.8 €V, as evidenced from the N1s photoelectron spectrum
of the porous sample thermally treated at 400 °C (Fig. 7b).” The
complete disappearance of the nitrogen functional groups takes
place at temperatures higher than 1500 °C (see ESI+ Fig. S4 for the
binding energy region of N1s photoemission).

The shape of the C1s photoelectron spectra (Fig. S5, ESIT) of
the functional carbon materials heated in the temperature
range of 1500 °C evidences the presence of different carbon
functional groups which can be ascribed to C-C, C—C and C-H
bonds with the binding energies of Ey;, = 284.4-284.7 eV.°%3
The C=N double bond with Ey;, = 286 eV and some amount of
C—O0 groups with Ey;, = 287.2 eV argue the incorporation of
nitrogen and oxygen atoms. The increase of temperature
leads to the further evolution of the aromatic rings and the
appearance of carboxyl groups (COOH) with Ey;, = 288.4-289.9 eV.*®
The conversion of aromatic rings to a graphite-like structure is
completed at 7 > 1200 °C. The C1s photoelectron spectrum of
the porous carbonaceous sample thermally treated at 1500 °C
with Ey;,, = 284.5 eV was significantly narrower compared to the
spectra of the functional carbon materials treated at low
temperatures.

The pronounced asymmetry of the C1s photoelectron line to
higher binding energies is inherent for graphite-like structures.®’
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In summary, XPS measurements clearly revealed the conversion of
the pristine PSAN shell/matrix polymer into a crosslinked and
therefore stabilized film. Finally, by following the evolution of N1s
photoemission spectra, the signal for the N content significantly
diminished evidencing full conversion of PSAN into unsaturated
carbon materials.

Raman spectroscopy was additionally used to characterize
the nature of the final graphitized 3D-ordered carbonaceous
material. Raman spectroscopy is a powerful (and non-destructive)
technique which allows for studying lattice dynamics and
vibrational spectroscopy of carbon-based materials e.g.,
amorphous carbons,**™*® carbon nanotubes,®”*® graphenes,**”°
graphites,”””" diamond like carbon materials.”*”* Raman
spectra of carbon-based materials are very sensitive to their
nano/microstructure and consequently provide valuable information
about their ordering, hybridization, defect state, etc. The first
order Raman spectrum of sp> carbon exhibits a band of Exg
symmetry which relates to bond stretching of sp> carbon pairs
contained in rings or chains. This band is called the G band
and appears at around 1575-1595 cm™'. Disordered or nano-
structured carbon-based materials, which might contain also
some amount of sp® hybridization, exhibit additional bands
in their first order Raman spectrum, such as a band of A,
symmetry which relates to breathing modes of sp* carbon atoms
within rings (the so-called D band; its position depends on the
laser wavelength; ca. 1350 em™" at 514.5 nm), a band related
to C-C sp® vibrations (ca. 1150-1200 cm™%; A;z symmetry,
T band), a D” band (ca. 1500 em™, related to amorphous
carbon), as well as a D’ band (E,, symmetry, ca. 1620 cm™,
disordered graphitic lattice related to surface graphene layers).
There have been numerous spectral indicators being proposed
in order to characterize and describe the nature, hybridization,
crystallinity/degree of ordering in carbonaceous materials.”* The
structure of poly-/nanocrystalline graphites or disordered carbons
are usually characterized by the average in-plane length (L,, also
called the lateral cluster size), the average height (so called L) and
the average interplanar distance (i.e. in the 002 direction).

Additionally, the presence of tortuosity in disordered
carbons (i.e., curvature of the graphene planes) as well as the
type and density of various defects has been taken into account
when describing their structure. Raman spectroscopy is able
to estimate the L, values for carbonaceous materials from
the first-order modes.”>”® For values smaller than 2 nm, the
equation proposed by Ferarri and Robertson was shown to be
valid, i.e. L,> x 0.0055 A= = I(D)/I(G).”* An average continuous
graphene length (L.,) parameter has been defined, which
consider both L, and the so-called tortuosity ratio (R, being
defined as the ratio between the number of phonons generated
at the K point by the second-order Raman process, and the
number of phonons generated at the C point in the Brillouin
zone by the first-order Raman process, i.e. the ratio between
the 2D band and the G band) and might be considered
as an estimate of the equivalent phonon mean free path
in disordered carbons.”® The Raman spectra of the
graphitized 3D-ordered carbonaceous sample thermally treated
at 1200 °C prepared within the present study are shown in
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Fig. 9 Raman spectrum of porous carbonaceous films after graphitization
at 1500 °C.

Table1 Summary of the spectral indicator of the Raman spectrum of the
graphitized 3D-ordered carbon sample

Raman Raman shift® FWHM®Aw  Peak area”  Peak height”
mode  [em™] [em™] [a.u] [a.u]
T (Alg) 1176.5 275.2 28.1 16.0
D(Ay) 13546 157.0 100 100
D" 1522.8 112.3 23.2 32.5
G(Eg) 1589.9 70.3 39.2 87.5
2D 2639.2 357.9 18.3 8.0
D+G 2881.2 475.9 311 10.3
Raman indicator

L, [nm] 1.48

Reortuosity 0.48

Leq. [nm] 2.12

“ FWHM - full width at half maximum. # Normalized to the area/height
of the D band.

Fig. 9. The spectral indicators of the Raman spectrum
mentioned above (Ly, Rior, and Leq) are compiled in Table 1.
As can be concluded, the XPS and Raman measurements
show a continuous degradation of nitrile groups during the
stabilization and carbonization steps indicating cyclization and
graphitization of the final 3D-ordered carbon material.

2.5. 3D-ordered carbon conductivity characterization using
conductive atomic force microscopy

In order to gain insights into the conductivity of the final
carbonaceous sample after melt-shearing of PSAN-based hybrid
particles followed by etching and thermal treatment protocols
as described above, conductive atomic force microscopy
(C-AFM) measurements were carried out. Fig. 10 shows the
current maps (a and b) of the final carbonaceous film,
which was prepared by melt-shearing of silica@PSAN particles
followed by etching and thermal treatment at 1500 °C under
an Ar atmosphere, at sample potentials V,, = +1.0 V (a) and
Vep = —1.0 V (b) in combination with a grounded tip, the
corresponding topography image (c), an example of a locally
measured current versus time and voltage versus time graph (d),
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Fig. 10 Conductive AFM experiment performed on a melt-shear
organized particle film thermally treated at 1500 °C. (a and b) Current
maps applying +1V (a) and —1V (b) to the sample surface, respectively, and
the corresponding topography image (c). (d) Current measured during four
triangular voltage cycles at position A marked in (c). (e) Current-voltage
spectroscopy curves conducted at two different sample positions marked
by A (black curve) and B (red curve) in the topography image of (c). Each
curve consists of four consecutive cycles as shown by the current versus
time and voltage versus time graphs (d).

as well as the current-voltage (I-V) spectroscopy curves (e)
measured at two different sample spots marked by A (black
curve) and B (red curve) in Fig. 10c. The current maps and the
spectroscopy curves prove a high local conductivity of the
carbon films. A clear contrast is visible within the current
maps that inverts upon the change of the sign of the sample
potential (c¢f Fig. 10a and b). The I-V curves exhibit a strong
increase/decrease in the current when increasing/decreasing
the sample potential continued by saturation regimes (Vsp > 0.8V
and Vi, < —1.8 V for the red curve and Vi, > 1.2 V and
Vep < —1.8 V for the black curve) because the cantilever holder
with its current amplification electronics is at the detection
limit of 20 nA. Note the voltage offset of approx. —180 mV due
to a device inherent electronic shift. The difference in the slope
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at the two sample locations originate from the contrast visible in
the current maps at the sample voltages of Vi, = £1.0 V. The
sample surface roughness leads to variations in the contact
area between the conductive tip and the sample causing
different current flows. The contact technique used for C-AFM
is restricted in the lateral resolution, hence the highly
ordered colloidal crystal film structure is hardly visible in
the topography image Fig. 10c. A surface root-mean-square
roughness of approximately 7 nm irrespective of the applied
tip-sample voltage was observed on 1 x 1 um? areas (see ESL,f
Fig. S7 and S8). In summary, C-AFM measurements of the
3D-ordered porous carbonaceous material prove a high local
conductivity at the sample surface.

3. Experimental section
Materials

All chemicals and solvents were purchased from VWR, Fisher
Scientific, Sigma-Aldrich and Alfa Aesar and used as received if
not otherwise mentioned. Styrene (S) was obtained from BASF
SE, acrylonitrile (AN) from Acros Organics. Prior to use in
emulsion polymerization, the inhibitors were removed from
the monomers. Therefore, S and AN were purified by passing
through a column filled with basic alumina.

Instrumentation

Transmission electron microscopy (TEM) measurements were
performed on a Zeiss EM10 with an operating voltage of 60 kV.
For investigation of the single particles, diluted dispersions
were drop-casted on carbon-coated copper grids (Plano GmbH,
Germany) followed by drying at room temperature. For the
preparation of ultrathin sections of the colloidal films, pieces of
the films were embedded in an epoxy resin (UHU endfest)
and cut into slices of approximately 50 nm by using an ultra-
microtome Ultracut UTC (Leica) equipped with a diamond
knife. A mixture of dimethyl sulfoxide and water (50:50
by volume) was used as a floating liquid. TEM images were
recorded using a slow-scan CCD camera TRS (Trondle). Dynamic
light scattering (DLS) measurements of the particles were performed
on a Nanophox photon cross-correlation spectrometer (Sympatec).
The experiments on diluted dispersions of the particles after
each step of the particle synthesis were carried out at an angle of
90 at 25 °C. TGA was measured using a Mettler Toledo TGA1 at
a heating rate of 10 K min™". Micro-Raman spectra (10 scans,
cach scan lasting 3 s) were recorded using a Horiba HR800
micro-Raman spectrometer (Horiba Jobin Yvon, Bensheim,
Germany) equipped with an Ar laser (wavelength 514.5 nm).
The excitation line has its own interference filter (to filter out
the plasma emission) and a Raman notch filter (for laser
light rejection). The measurements were performed by using a
grating of 1800 g mm™" and a confocal microscope (magnification
100x, NA 0.5) with a 100 pm aperture, giving a resolution of
2-4 pm. The laser power (20 mW) was attenuated by using
neutral density (ND) filters; thus, the power on the sample was
in the range of 2 mW to 20 pyW. SEM/EDS measurements were
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performed on a Philips XL30 FEG at an operating voltage of
20 kV. The samples were coated with 2 nm Cr and 14 nm Au
using a Quorum Q300T D Sputtercoater. TGA was measured
using a STA429 (Netzsch Gerdtebau GmbH, Selb/Bavaria). The
experiments were carried out in TG/DTA mode with an Argon
flow of 75 mL min~" at a heating rate of 10 K min~". X-ray
photoelectron spectroscopy (XPS) studies were carried out by
using a PHI VersaProbe 5000 spectrometer equipped with the
monochromatic Al-K, radiation (hv = 1486.6 eV). The diameter
of the X-ray beam spot was 200 um. High resolution photo-
electron spectra were collected at a pass energy of Epqs = 23.5 eV
and an electron escape angle of 0 = 45°. The binding energies
were calibrated with respect to the Ag3ds, photoelectron
line and the Fermi level of a sputtered Ag foil. For the XPS
measurements, the corresponding melt-sheared core-shell
particles were pressed in a separate indium foils or fixed to a
PHI sample holder by using a double sided tape (3 M). In
the last case, the sample has no electrical contact with the
spectrometer and, therefore, a dual beam charge neutralization
system was used to compensate a positive charge on the
surface of the sample. The measured photoelectron spectra
were referred to the binding energy of the C1s photoelectron
emission of the C-C bond (Ey;, = 284.5 eV). The background of
the XPS spectra was subtracted by using a Shirley-type function.
The C1s and N1s photoelectron spectra were decomposed and
fitted to different chemical states of carbon-nitrogen functional
groups. The peak positions and areas were obtained by a
weighed least-square fitting of model curves (70% Gaussian,
30% Lorentzian) to the experimental data. Conductive atomic
force microscopy (C-AFM) measurements were performed
using the ORCA system of a MFP-3D microscope from
Asylum Research (Santa Barbara, USA) and PPP-EFM conductive
cantilevers (nominal force constant k¥ = 2.8 Nm™!) from
Nanosensors (Neuchatel, Switzerland) on the melt-shear
organized carbon films. Tip-sample voltages in the range of
—10 V to +10 V were applied while measuring the respective
current through the C-AFM tip scanning in the contact mode.
Tip-sample surface forces during scanning were approximately
160 nN and the tip velocity was set to 1.5 pms ™. The sensitivity
of the transimpedance amplifier was 2 nAV™". For the locally
conducted current-voltage curves, a triangular-shaped voltage
between —3 V and +3 V (6 V peak-to-peak) with a periodicity of
1 s in four cycles was applied to the surface at two different
spots (¢f. Fig. 10d).

Synthesis and functionalization of silica particles

The silica core particles (180 nm) were prepared following the
procedure used by van Blaaderen et al.>® In brief, 1.3 L of the
resulting ethanolic dispersion with a silica content of 2.5 wt%
was treated with 1.6 mL 3-methacryloxypropyltrimethoxysilane
(MEMO). The mixture was heated to 60 °C and stirred for 1 h,
subsequently ethanol and ammonia were removed under
reduced pressure and replaced with a solution of 100 mg
sodium dodecyl sulfate (SDS) in 400 mL water. The volume of
the dispersion was then reduced to 300 mL. The obtained
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MEMO-functionalized silica dispersion revealed a solid content
of 8.5 wt%.

Synthesis of silica@PSAN core-shell particles

Under argon, a 250 mL flask equipped with a stirrer and a reflux
condenser was filled with 170 mL of the MEMO-functionalized
silica dispersion and heated to 75 °C. Then a solution of 30 mg
SDS in 5 mL water was added. The polymerization was initiated
by adding a solution of 150 mg of sodium persulfate in 5 mL of
water. After 10 min a monomer emulsion consisting of 68 mg of
SDS, 130 mg of KOH, 113 mg of Triton X-405 (solution 70%),
34 g of water, 15.47 g of acrylonitrile (AN), 6.63 g of styrene
(St) and 2.21 g of 1-dodecanethiol was added continuously
over a period of 4 h. After addition, the reaction was stirred
for another 60 min.

Silica@PSAN hybrid film preparation

For the preparation of hybrid colloidal crystal films, the latex
was dried at 40 °C. The powder was then extruded at 180 °C
using a lab microextruder (micro1, DSM Research). In order to
produce thin films, the resulting polymer material was covered
with PET foil (Mylar A 75, DuPont) and heated to 180 °C within
the press plates of a laboratory press (300E, Dr Collin). Then, by
applying a pressure of 250 bar for 3 min, melt flow was induced
and a hybrid colloidal crystal film was received.

3D-ordered carbon film preparation

For the preparation of 3D carbon materials, the samples were
calcined at 240 °C to induce a stabilization of polyacrylonitrile.
After stabilization of the matrix material, the silica cores were
removed by etching with hydrofluoric acid (10% in water). After
etching, the samples were washed with water several times and
then dried. Samples of these pre-stabilized materials were
further thermally treated under Ar at 400 °C and 1500 °C.

4. Conclusion

In conclusion, we have fabricated porous carbonaceous films
by using the melt-shear organization technique for novel
tailor-made core-shell particles. As a precursor material,
poly(styrene-co-acrylonitrile) (PSAN) shell silica core particles
were prepared using Stober protocols and seeded emulsion
polymerization. Transduction of inorganic particles into an
emulsion polymerization succeeded by adding an appropriate
amount of the bifunctional reagent, i.e. methacryloxypropyl-
trimethoxysilane (MEMO), which enabled further reaction
of styrene and acrylonitrile monomers. The prepared hybrid
core-shell particles were capable of forming highly ordered
colloidal crystal films by applying melt-shear organization. No
additional infiltration steps were necessary as the core-shell
particles were used as single-source precursors. Thermal treatment
protocols for efficient crosslinking and film stabilization at
moderate temperatures due to the intramolecular ring formation
of the nitrile moieties was carried out, followed by etching of the
core particles. The evolution of the pore shrinkage was shown
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without the loss of the pore order after subsequent thermal
treatment as evidenced through microscopy (SEM, TEM) studies.
XPS measurements clearly revealed the successive conversion of
PSAN into carbonaceous materials. The final material was proven
to be conductive by using conductive atomic force microscopy
(C-AFM) whereas from results obtained by Raman spectroscopy
it could be concluded that a significant content of the graphitic
material was obtained. With this convenient particle synthesis
and processing of easy-scalable films, these porous carbonaceous
materials are well-suited for the application in fields of batteries
and sensing. Moreover, it is expected that this feasible approach can
be used as an excellent platform for doping of such carbonaceous
materials (during porous precursor preparation or for the final
carbonaceous material) in order to fine-tune electronical, chemical,
and mechanical properties of the carbon material.
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4.4. Prakeramische Kern-Schale-Partikel zur Herstellung kolloidal kristalliner Filme
mittels der Schmelze-Scher-Organisation und Umwandlung in porése
Keramiken

Im Folgenden wird die Synthese von Kern-Schale-Partikeln auf Basis des pridkeramischen
Polycarbosilans SMP-10 zur Herstellung von porosen Keramiken mittels der Schmelze-Scher-
Organisation untersucht.

Die eingesetzte Strategie zur Herstellung der prakeramischen Kern-Schale-Partikel basiert auf
der Kombination von zwei unterschiedlichen Polymerisationsmethoden. Im ersten Schritt
werden mittels der starved-feed Emulsionspolymerisation monodisperse Kern-Partikel aus
P(MMA-co-ALMA) hergestellt. Die anschlielende Funktionalisierung in  der
Emulsionspolymerisation mit 2-(2-Bromoisobutyryloxy)ethylmethacrylat, einem ATRP-Inimer,
ermoOglicht den Zugang zu einem ATRP-Initiator an der Partikeloberfliche. Hiervon
ausgehend ldsst sich mittels einer oberflicheninitiierten ATRP eine Schale aus dem
prakeramischen Allyhydridopolycarbosilan (SMP-10) aufbringen. Die Charakterisierung der
hergestellten Partikel erfolgt zum einen mit TEM- und DLS-Messungen und zum anderen wird
zusatzlich zum Nachweis des ATRP-Inimers eine Elementaranalyse vorgenommen. Die
erfolgreiche Funktionalisierung der Kern-Partikel mit SMP-10 lasst sich zudem iiber die IR-
Spektroskopie, bei der die Si-H und Si-Alkyl Gruppen eindeutig nachweisbar sind, bestatigen.
Durch STEM (scanning transmission electron microscopy) Aufnahmen werden hochaufgel6ste
Bilder erhalten, deren Kombination mit EDX-Messungen zudem die Lokalisation des SMP-10
in der dulleren Partikelhiille ermoglicht, wie es aus der Synthese zu erwarten ist. Ein weiterer
Teil der Arbeit beruht auf der Analyse der hergestellten Partikel mittels Festkorper-NMR-
Spektroskopie unter Verwendung der DNP (dynamic nuclear polarization) Technologie, wobei
durch die Verwendung von Mikrowellen Bestrahlung eine selektive Signalverstarkung erreicht
werden kann. Dadurch ldsst sich nachweisen, dass die Schale aus SMP-10 die Kernpartikel
von der DNP-Matrix abschirmt und so eine selektive Signalverstiarkung des Kernmaterials
unterdriickt wird. Dies bestétigt ebenfalls die erfolgreiche Funktionalisierung der Kernpartikel
mit dem prakeramischen SMP-10. Die Anbindung des SMP-10 kann indirekt durch ein
Blindexperiment bewiesen werden, bei dem reines SMP-10 mit den Kernpartikeln homogen
vermischt und zu einem Film {iber die Schmelze-Scher-Organisation verarbeitet wird. Durch
die nicht vorhandene Anbindung des SMP-10 an die Kernpartikel kommt es hier zu einer
Trennung der beiden Komponenten wéahrend der Prozessierung.

Die Verarbeitung der Kern-Schale-Partikel mittels der Schmelze-Scher-Organisation fiihrt
hingegen zu homogen verteilten Partikeln innerhalb des Hybridfilms, wie aus angefertigten
REM-Aufnahmen ersichtlich ist. Die Entfernung der P(MMA-co-ALMA) Kernpartikel erfolgt

durch eine thermische Behandlung bei 1000°C, welche anhand von TGA-Messungen
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analysiert worden ist. In Abhangigkeit der Kern-Partikelgro3e (135 nm und 84 nm) wird ein
pordses Material mit durchgingigen Poren sowohl an der Oberfldche, als auch an der
Bruchkante des Films mit einer Porengrofde von 60 nm bzw. 29 nm erhalten. Zusétzlich zu
den REM-Aufnahmen werden Stickstoffadsorptionsmessungen durchgefiihrt, um die innere
Oberflache des Materials zu bestimmen. Die chemische Zusammensetzung des erhaltenen
pordsen Materials wird durch IR- und Raman-Spektroskopie bestimmt. Die IR-Spektren zeigen
deutlich, dass ein grofler Teil des Materials aus SiC und SiO, besteht, jedoch belegen die
Raman-Spektren zusitzlich die Existenz verschiedener Kohlenstoffspezies.

Die hier gezeigte Strategie zur Herstellung von pordsen Keramiken ausgehend von der
gezielten Synthese monodisperser Kern-Schale-Partikel und der Verarbeitung mittels der
Schmelze-Scher-Organisation bietet somit einen neuartigen Ansatz zur Herstellung solcher

Materialien.

Die Ergebnisse dieses Abschnitt sind verdffentlicht in Materials and Design:

S. Vowinkel, A. Boehm, T. Schéfer, T. Gutmann, E. Ionescu, M. Gallei ,,Preceramic Core-
Shell Particles for the Preparation of Hybrid Colloidal Crystal Films by Melt-Shear
Organization and Conversion into Porous Ceramics”

Materials and Design 2018, 160, 926-935.

Publiziert von Elsevier unter der Creative Commons Lizenz (CC BY-NC-ND 4.0)
Die Electronic Supplementary Information ist nicht abgedruckt und ist in der elektronischen

Version dieses Artikels (DOI: 10.1016/j.matdes.2018.10.032) abrufbar.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Article history: In this work, the preparation of porous hybrid particle-based films by core-shell particle design and convenient
Received 13 September 2018 film preparation is reported. Monodisperse core particles consisting of poly(methyl methacrylate co allyl meth-
Received in revised form 17 October 2018 acrylate) (P(MMA co ALMA)) were synthesized by starved-feed emulsion polymerization followed by the intro-
:‘ﬁgﬁg ngi?;H;zegi%lbger 2018 duction of an initiator-containing monomer (inimer) for subsequent atom transfer radical polymerization

(ATRP). The inimer shell allowed for the introduction of allylhydrido polycarbosilane (SMP-10) under ATRP con-
ditions by grafting to the core particles. The functionalization of the prepared core-shell particles was investi-

ﬁ;’{,ﬁﬁm gated by IR spectroscopy (FTIR), scanning transmission electron microscopy (STEM) and solid-state NMR
Emulsion polymerization combined with dynamic nuclear polarization (DNP). The obtained hard core/soft preceramic shell particles
ATRP were subjected to the melt-shear organization technique, enabling a convenient alignment into a colloidal crystal
Self-assembly structure in one single step without the presence of a dispersion medium or solvent for the designed particles.
Colloidal crystal Moreover, the hybrid particle-based films were converted into a porous ceramic structure upon thermal treat-

Particle processing ment. As a result, freestanding ceramic porous films have been obtained after degradation of the organic template

core particles. Noteworthy, the conversion of the matrix material consisting of SMP-10 into the ceramic occurred
with preservation of the pristine colloidal crystal template structure. Herein, the first example of core-shell par-
ticle preparation by combining different polymerization methodologies and application of the convenient melt-
shear organization technique is shown, paving a new way to ceramic materials with tailored morphology and
porosity.
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1. Introduction

The preparation of nanostructured hybrid materials offers high po-
tential for various applications by combining the properties of two
structurally diverse components in a synergistic manner. The often
bio-inspired nanostructure of such materials has a major impact on
the applicability and therefore adds additional features for functionality.
Within this field, hybrid polymers have gained significant attention be-
cause of their potential for applications in fields of e.g. energy storage,
electronics, optics, sensors or membranes [1-7]. Within the same con-
text, particle-based hybrid materials [8-10] have been investigated in-
tensively and can further be used for the preparation of hierarchically
ordered colloidal architectures [11-14]. Especially, inverse opal struc-
tures with tailored porous domain sizes have attracted considerable at-
tention for various applications as sensors, batteries, optically active
materials, or in nanomedicine [15-21]. Size and shape of such inverse
opal structures can be controlled by using different templating routes
and by the tailored design of a sacrificial template structure. For exam-
ple, the use of silica as a template has been established for many years
[22,23]. In general, templating strategies can be divided into soft
templating [24,25] where amphiphilic molecules are capable of forming
structure-directing micelles, and hard templating methods [25,26]
where rigid components act as sacrificial materials. A well-known
hard templating strategy is colloidal crystal templating [27,28] which
takes advantage of the self-assembly of almost monodisperse spherical
particles. The obtained and ordered particle stacks can be infiltrated
with, for example, monomers or polymers followed by a subsequent re-
moval step of the spherical templates leading to the desired inverted
(opal) structure.

In order to prepare particles for colloidal crystal templating, surface
functionalization is an important aspect. In general, surface modifica-
tion with polymers featuring a covalent linkage to the substrate can
be achieved by two major strategies: (i) The grafting to approach de-
scribes the immobilization of polymers with pendant moieties for selec-
tive attachment to the substrate, and (ii) the grafting from strategy,
which relies on the initiation of the polymerization from an initiator-
functionalized surface [29-32]. Alternatively, surface modification
methods without covalent linkages to the substrate are known, such
as the well-established layer-by-layer deposition, which relies on multi-
layer architectures based on alternating electrostatic functionalities
[33,34]. An efficient and controlled approach for substrate modification
[35] relies on the use of controlled radical polymerization strategies.
Here, especially atom transfer radical polymerization (ATRP) [3,36],
nitroxide-mediated radical polymerization (NMRP) [37] or reversible
addition-fragmentation chain transfer (RAFT) polymerization [38,39]
have been used for surface modification of polymer or inorganic core
particles.

An efficient route for the convenient particle film formation of hard
core and soft shell particles is the so-called melt-shear organization
technique [40-42]. This technique relies on core-shell particles featur-
ing anchoring sites for the soft shell to the hard core particles. The
core-shell particles are compressed between the plates of a hot press
and the hard core particles are capable of forming a colloidal crystal ar-
chitecture in a continuous matrix of the flowing shell material. Note-
worthy, the preparation of free-standing colloidal crystals films can be
accomplished without the presence of a dispersion medium or solvent
for the particles. As a basic prerequisite for this technique, a processable
polymer mass of the core-shell architecture, i.e. a suitable core to shell
ratio, is necessary to enable the particle ordering in the flow field of
the viscous matrix material. Additionally, the spheres have to be mono-
disperse in size, and the cores must be inherently stable in order to pre-
serve their shape in the flow field of the matrix material during
application of shear stress. For that reason the shell material requires co-
valent linkages at the core material in order to prevent a separation
from the core particle during processing. To the best of our knowledge,
the convenient melt-shear organization technique has not been used in

combination with soft preceramic polymers, which would enable the
preparation of hybrid particle-based films in one single step. Due to
their polymer-processing capabilities [43], polycarbosilanes are promis-
ing candidates in the field of ceramic precursors [44-48] and have been
used for important applications in fields of energy storage [49] or catal-
ysis [50,51]. As mentioned before, controlled polymerization strategies
can be used for precisely grafting of polymer chains to a surface,
which is also important for the melt-shear organization technique and
the formation of colloidal crystals embedded in a functional matrix
material.

In this study, we investigate the functionalization of organic core par-
ticles consisting of poly(methyl methacrylate co allyl methacrylate) P
(MMA co ALMA) featuring an allylhydrido-substituted polycarbosilane
(SMP-10) shell as preceramic precursor. For this purpose, functional
monomers with ATRP-initiator moieties have been introduced into the
core-shell particle architecture by using starved-feed emulsion polymer-
ization. The ATRP-initiators have been investigated with respect to their
grafting properties with the reactive moieties of SMP-10. This hard
core/soft shell architecture enables the application of the convenient
melt-shear organization process for ordering the particles into hybrid
films featuring an excellent particle order. As a focus of this work, optimal
synthesis and processing conditions for the melt-shear organization tech-
nique accompanied with an elaborated core-shell particle design have
been investigated. Moreover, the preparation of hybrid porous structures
upon thermal treatment is investigated. We envisage that this convenient
porous hybrid particle-based films can be used for catalyst support mate-
rials, energy or membrane applications [52,53].

2. Experimental
2.1. Materials

Methyl methacrylate (MMA), allyl methacrylate (ALMA) and butyl
acrylate (nBA) were obtained from Fisher Scientific (Schwerte,
Germany), Dowfax 2A1 from Dow Chemicals (Midland, MI, USA). SMP-
10 was purchased from Starfire Systems (Glenville, NY, USA). All other
chemicals were obtained from Sigma-Aldrich (Munich, Germany). For
polymerization of the monomers the radical inhibitors have to be re-
moved. This was performed by passing the monomers through a basic
alumina column. Cu(I)Br was washed five times with glacial acetic
acid and ethanol. N,N,N’ N’ ,N” Pentamethyldiethylenetriamine
(PMDETA) and anisole, were degassed and stored under argon atmo-
sphere or in a glovebox. The copper complexes were freshly prepared
in anisole and handled inside the glovebox. All other substances were
used as received.

2.2. Synthesis of inimer-containing core particles

The core particles were synthesized in a 1 L double-wall reactor
equipped with a stirrer and a reflux condenser under argon atmosphere.
Adispersion of 440 g water, 2.8 g MMA, 1.2 g ALMA and 50 mg (250 mg;
for batch 2 with smaller particles) sodium dodecylsulfate (SDS) was
filled into the reactor for seed particle synthesis. The emulsion polymer-
ization was initiated by a subsequent addition of 50 mg sodium disulfite,
150 mg sodium persulfate and 50 mg sodium disulfite, each dissolved in
5 mL water. After 15 min a monomer emulsion consisting of 19.6 g
MMA, 8.4 g ALMA, 36 g water, 90 mg SDS, 70 mg Dowfax 2A1 and
100 mg KOH was continuously added with 1 mL min~! using a rotary
piston pump reglo-CPF digital, RHOO (Ismatec, Wertheim, Germany).
After 10 min a second monomer emulsion was continuously added
with 1 mL min~—". The monomer emulsion consisted of 7.9 g (6.64 g)
2 (2 bromoisobutyryloxy)ethyl methacrylate, 1.4 g (1.18 g) ALMA,
25 g (21 g) water, 150 mg (125 mg) SDS and 150 mg (125 mg) Dowfax
2A1.
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2.3. Functionalization with SMP-10

1.5 g (2.0 g; for batch 2 with smaller particles) of the previously syn-
thesized and lyophilized P(MMA co ALMA) core particles were placed in
a Schlenk tube dried in vacuum and refilled with nitrogen. After the ad-
dition of 30 mL anisole, 1.5 g (1.65 g) SMP-10 and 0.13 (0.17) mL butyl
acrylate the solution was heated to 90 °C. The polymerization was initi-
ated by adding 0.2 mL of a [Cu'(PMDETA)Br]| solution (0.2 M in anisole).
After 30 min the solution was placed in an ice bath and precipitated in
cooled MeOH. The precipitated P(MMA co ALMA)@SMP-10 particles
were collected by filtration and dried under vacuum.

2.4. Melt-shear organization procedure

For the preparation of the hybrid film the obtained particle powder
was enclosed between two polyethylene terephthalate (PET) foils and
inserted into a Collin laboratory press P200 P/M (Dr. Collin GmbH,
Ebersberg, Germany). The particle films were prepared by the applica-
tion of increased temperatures between 140 °C and 160 °C and pressure
in the range of 140 bar to 160 bar for 3 min.

2.5. Characterization

Transmission electron microscopy (TEM) measurements were car-
ried out on a Zeiss EM10 (Oberkochen, Germany) electron microscope
operating at 60 kV. The images were obtained with a slow-scan CCD
camera from TRS (Trondle, Moorenweis, Germany) in bright field
mode. Additionally, a JEOL JEM-2100F microscope (JEOL, Tokyo, Japan)
equipped with a field emission gun operating at a nominal acceleration
voltage of 200 kV in scanning TEM (STEM) mode was used. The samples
were investigated using a JEOL single tilt holder. The energy-dispersive
X-ray spectroscopy (EDXS) data were collected with an Oxford X-Max
80 TEM Si-drift detector (Oxford Instruments GmbH, Wiesbaden,
Germany). For dynamic light scattering (DLS) measurements a
Zetasizer ZS90 (Malvern Instruments, Malvern, UK) was used. Scanning
electron microscopy (SEM) was performed with a FEI/Philips XL30 FEG
(Hillsboro, OR, USA) with accelerating voltages between 15 and 30 kV.
The SEM samples are previously coated with gold for 100 s at 30 mA
using a Quorum Q300T D (Laughton, UK) sputter coater. FT-IR spectra
were recorded with a PerkinElmer (Waltham, MA, USA) Spectrum
One equipped with a single reflection UATR (universal attenuated
total reflection) unit. Differential scanning calorimetry (DSC) was per-
formed with a Mettler Toledo DSC 1 (Columbus, OH, USA) with a
heating rate of 10 K min~' under nitrogen atmosphere. TGA measure-
ments were conducted with a Mettler Toledo TGA 2. Size exclusion
chromatography (SEC) measurements were performed with a system
composed of a 1260 IsoPump-G1310B (Agilent Technologies, Santa
Clara, CA, USA), a 1260 VW-detector-G1314F at 254 nm (Agilent Tech-
nologies) and a 1260 RI-detector-G1362A at 25 °C, with THF
(1mgmL™") on a SDV column set from PSS (Polymer Standard Service,
Mainz, Germany) (SDV 103, SDV 10°, SDV 10°). Calibration was carried
out using PS standards. Data evaluation was carried out using PSS
WinGPC UniChrom 8.2. NMR spectroscopy was performed on a Bruker
DRX 500 NMR spectrometer (Billerica, MA, USA). The porosity and spe-
cific surfaces areas were characterized by nitrogen adsorption at 77 K,
employing a Thermo Fisher Scientific (Waltham, MA, USA) Surfer BET
analyzer using N2 gas as adsorbent. The specific surface was obtained
by the Brunauer Emmett Teller (BET) method analyzing the curve in
the p/p0 range between 0.01 and 0.25. The pore volume was obtained
by the Gurvich method [54] and the p/p0 value at 0.95 was used. Ele-
mental analysis was performed by Analytische Laboratorien Prof. Dr.
H. Malissa und G. Reuter GmbH according to ASTM D5291 [55] with
an Elementar Rapid by Elementar Analysensysteme (Langenselbold,
Germany). Argentometric titration was performed on a Mettler Toledo
DL70. Micro-Raman spectra (10 scans, each scan lasting 3 s) were re-
corded on a Horiba HR800 micro-Raman spectrometer (Horiba Jobin

Yvon, Bensheim, Germany) equipped with a He-Ne laser (633 nm).
The excitation line has its own interference filter (to filter out the
plasma emission) and a Raman notch filter (for laser light rejection).
The measurements were performed by using a grating of 600 g mm !
and a confocal microscope (magnification 50x, NA 0.75) with a 100-
um aperture, giving a resolution of approximately 1 pm. The laser
power (20 mW) was attenuated by using neutral density filters to
achieve a power on the sample in the range of 20 to 200 pW.

2.6. DNP enhanced solid-state NMR measurements

Samples of P(MMA co ALMA) core particles and the functionalized P
(MMA co ALMA)@SMP-10 core-shell particles were prepared for dy-
namic nuclear polarization (DNP) enhanced solid-state NMR measure-
ments by impregnation of typically 30 mg of the dry particles with 30
pL of a 15 mM TEKPol/1,1,2,2 tetrachloroethane (TCE) solution accord-
ing to ref. [56].

DNP enhanced '>C CP MAS measurements were performed on a
Bruker Avance III 400 spectrometer system equipped with an Ascend
400 DNP magnet, a 9.7 T (263 GHz) Bruker gyrotron and a low-
temperature "H/X/Y probe. Spectra were recorded at frequencies of
400.02 MHz for 'H and 100.59 MHz for '3C, at nominally 120 K and
8 kHz spinning. '3C CP MAS experiments for all samples were per-
formed with a contact time of 2 ms employing a recycle delay of
1.3 T; ('H), where T; is the built-up time for 'H obtained from satura-
tion recovery experiments performed with microwave (MW) on. Dipo-
lar interactions of protons were decoupled during data acquisition
employing spinal 64 decoupling [57].

The enhancement factors were calculated from the intensities of the
signals in the MW on and off spectra measured and processed with the
same parameters. Spectra were referenced to TMS employing the C=0
signal (176.5 ppm) of a saturated glycine sample (30% '°N-'3C labelled)
in 20 mM TOTAPOL/glycerol dg/D,0/H,0 (60:30:10 w:w:w) as external
reference.

3. Results and discussion
3.1. General strategy

For the preparation of monodisperse hybrid core-shell particles a
combination of emulsion polymerization and subsequent ATRP for
functionalization with SMP-10 was applied (Fig. 1). This particle
architecture can be used for the directed self-assembly by application
of the melt-shear organization technique. The synthesis of monodis-
perse hard core particles, consisting of P(MMA co ALMA) was carried
out by semi-continuous starved-feed emulsion polymerization, which
allows for the control over size and composition of the core particles.
The functionalization of P(MMA co ALMA) particles with
2 (2 bromoisobutyryloxy)ethyl methacrylate, also referred as ATRP-
inimer, provides access to an ATRP-initiator layer at the particle surface
during emulsion polymerization. In a subsequent step, surface-initiated
ATRP was used to graft the preceramic polymer (SMP-10) onto the core
particles. The melt-shear organization was applied in order to convert
the core-shell architecture into a colloidal crystal structure. Further
thermal treatment led to a removal of the core material and a

P(MMA-co-ALMA)

ATRP-Inimer

—

Melt-shear
organization

—

Ceramization

SMP-10

Fig. 1. Synthesis and general processing strategy starting from the synthesis of hybrid
core-shell particles. Subsequently by applying the melt-shear organization a colloidal
crystal is obtained. The core material can be removed by thermal treatment leading to a
porous ceramic material.
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ceramization of the SMP-10 into a porous ceramic material. The overall
approach is depicted in Fig. 1.

In the following sections, we describe the synthesis and characteri-
zation of the core, core-inimer and core-shell particles. Finally, the pro-
cessing by application of the melt-shear organization is described in
detail followed by the investigation of the template removal and simul-
taneous ceramization.

3.2. Synthesis of core and inimer-containing particles

Starved-feed emulsion polymerization was used for the preparation
of monodisperse core-shell particles. This special type of polymerization
is run semi-continuously and the polymerization rate is faster than the
addition of the monomer emulsion. This enables a very good control
over the particle size and composition. Two different particle sizes
were prepared in order to vary the distances of the lattice planes of
the colloidal crystal, which correlates to the domain sizes of the spheres
within the comparably soft matrix. Moreover, the size of the underlying
spheres forming the colloidal crystal is intuitively expected to influence
the final pore sizes of the ceramic material. After synthesis of the P
(MMA co ALMA) core particles (TEM in Fig. S1), a thin layer of the
ATRP-inimer 2 (2 bromoisobutyryloxy)ethyl methacrylate was poly-
merized as shell onto the core particles (Fig. 2, top). For this purpose,
the monomer emulsion was continuously added to the particle disper-
sion in starved-feed mode in order to avoid secondary nucleation [58].

Transmission electron microscopy (TEM) and dynamic light scatter-
ing (DLS) were performed for characterization of the particles in regards
to their size and monodispersity. TEM images of the two batches with
different particle sizes are shown in Fig. 3.

The average particle diameters were determined to be 135 + 4 nm
for batch 1 and 84 + 5 nm for the smaller particles from batch 2. The
comparison of the previously shown inimer-containing particles with
the pure P(MMA co ALMA) core particles (Fig. S1) provided no measur-
able difference in particle size. As expected, the hydrodynamic diameter
obtained by DLS measurements (Fig. S2) were slightly larger, i.e. 186 +
17 nm for batch 1 and 102 4+ 13 nm for batch 2. Results obtained from
TEM images as well as the DLS measurements were in good agreement
with each other and proved the control of the reaction reflected by the
narrow particle size distribution. The monodispersity of the particles is
of utmost importance for the intended processing by the melt-shear or-
ganization technique, in order to gain access to (porous) particle films
with three-dimensional order.

The successful chemical functionalization of the P(MMA co ALMA)
core particles with the ATRP-inimer was investigated by ATR-IR spec-
troscopy (Fig. S3). However, due to the structural similarity between
the polymer and inimer, it was not possible to distinguish between

Q -~

P(MMA-co-ALMA) Inimer

Br H H
Br Br : 2
+ Si . S'\’];
I

Inimer particles

polymerization ©

SMP-10

the core and the ATRP-inimer functionalized particles. Therefore, ele-
mental analysis was conducted exemplarily for batch 1 in order to
prove the presence of bromine species solely stemming from the inimer
layer. For this purpose, the Schoniger oxidation was used, by which the
samples were combusted in pure oxygen followed by absorption of the
combustion products [59]. The final bromine content was determined
by argentometric titration. The obtained results are summarized in
Table 1.

The determined amount of bromine was in the range of the theoreti-
cal value of 6.7 wt% calculated from the composition of the particle shell
after emulsion polymerization. Noteworthy, this value also corresponded
to the presence of a multilayer ATRP-shell. As mentioned before, the bro-
mine content in the particle system originated from the ATRP-inimer
moieties proves the successful functionalization of the pristine core
particles. In the following step, surface-initiated ATRP was used for
postmodification, i.e., grafting of the soft preceramic shell on the hard
core particles as described in the next section.

3.3. Grafting of SMP-10 on the surface of inimer particles by means of ATRP

The grafting of SMP-10 as a hybrid preceramic polymer on the core
particles was essential in order to apply the melt-shear organization,
for which a soft shell immobilized on a comparably hard core material
was necessary. As a result, the particle-based polymer film consisted
of a P(MMA co ALMA) colloidal crystal embedded in a matrix of soft
and slightly cross-linked preceramic SMP-10 polymer. In Fig. 2 (bottom)
the synthesis is schematically given, leading to ATRP-inimer containing
core particles featuring a soft SMP-10 shell. For this purpose, the ATRP-
inimer core particle dispersion as obtained by emulsion polymerization
was lyophilized. The dried particles were transferred to anisole, which is
a common solvent for the ATRP. Drying of the particles by lyophilization
was advantageous for the transfer into anisole as solvent, while precip-
itation or drying of the particle lead to undesired agglomeration and
cross-linking reactions. ATRP was performed for the lyophilized parti-
cles at 90 °C utilizing a [Cu'(PMDETA)Br] copper/ligand system. After
functionalization reaction with SMP-10 under ATRP conditions, the
resulting core-shell particle dispersion was precipitated in methanol,
filtrated and dried in vacuum. The pristine core particles changed their
color from white to a pale green after modification with SMP-10,
which is typical for these preceramic polymers, giving another hint for
a successful functionalization with SMP-10 [60]. In order to evaluate
the presence of a silicon-containing shell, STEM images of the particles
after grafting of SMP-10 and additional EDX measurements of the core
and shell are given in Fig. 4.

The STEM images clearly revealed that a soft shell polymer
surrounded the core particles. EDX measurements further confirmed

Br>€:O lo} Br o

emulsion ° 8 °
S
o
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ATRP

——

P(MMA-co-ALMA)@SMP-10

Fig. 2. Functionalization of the P(MMA co ALMA) core particles with an ATRP-inimer by emulsion polymerization and grafting of SMP-10 onto the ATRP-inimer containing core particles
using surface-initiated ATRP for functionalization (the content of the silane moieties has been indicated by the supplier to be ca.x = 0.1,y = 0.9).
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Fig. 3. TEM images of the particles obtained after emulsion polymerization of MMA and ALMA having a shell of 2 (2 bromoisobutyryloxy)ethyl methacrylate. Two different batches of

particles with different particles sizes: batch 1 (a, b) and batch 2 (c, d) are shown.

the presence of the silicon-containing SMP-10 shell surrounding the
hard core particles. As mentioned before, the presence of a soft shell is
a requirement for applying the melt-shear organization and the prepa-
ration of a hybrid colloidal crystals film based on the investigated P
(MMA co ALMA)@SMP-10 particles. Furthermore, the composition of
the hybrid particles was investigated by IR spectroscopy (Fig. 5).

The comparison of the two IR spectra from the P(MMA co ALMA)
cores and the SMP-10 grafted particles featured significant differences
with respect to the chemical functionalities pointing towards different
bulk compositions. For the grafted particle batch, the Si—H band at
2120 cm™ ! and additional signals between 750 and 1050 cm~' were
clearly visible, proving the presence of SMP-10 as part of the particle
shell [61]. However, the analysis of the finger print region of the IR spec-
tra does not allow an exact determination of the chemical linkage be-
tween the ATRP-inimer and the SMP-10. In principle, solid-state NMR
provides such structural information as it has been demonstrated for
core-shell nanoparticles very recently [62,63]. Furthermore, the combi-
nation of solid-state NMR with dynamic nuclear polarization (solid-
state DNP) facilitates the distinction between structural moieties in

Table 1
Composition of the P(MMA co ALMA) core particles and inimer functionalized core parti-
cles from batch 1.

P(MMA co ALMA) P(MMA co ALMA)@ATRP-inimer

wt% C 60.9 574
wt% H 74 v/ |
wt% 0 30.6 29.9
wt% Br - 44

multi component materials via selective signal amplification [64].
Thus, solid-state DNP measurements were performed to investigate
the grafting capabilities of this particle system for SMP-10.

Fig. 6 (left) shows the '>C CP MAS spectra of the core particles func-
tionalized with the ATRP-inimer measured with and without micro-
wave irradiation (MW on/off). Comparison of the MW on/off spectra
shows a signal enhancement by a factor of ca. 2-3 for the core polymer
signals at 181.2 ppm, 136.3 ppm, 124.5 ppm, 116.5 ppm, 56.9 ppm,
48.5 ppm, 35.4 ppm and 20.7 ppm. Due to the structural similarity of
the ATRP-inimer and MMA, the signals of the ATRP-inimer are over-
lapped by signals of the polymer core and cannot be distinguished
from the core polymer signals. After functionalization with SMP-10
(Fig. 6, right) the signals related to the core particles show no enhance-
ment. This observation is related to the surrounding SMP-10, which
seems to shield the core particles from contact with the DNP solvent
matrix effectively. Therefore, DNP polarization transfer to the structural
moieties of the core is restricted, which prevents any signal enhance-
ment under microwave irradiation. This hypothesis is underlined by
comparing the >C CP MAS spectra measured with MW on/off of pure
SMP-10 and cross-linked SMP-10 (see Fig. S4). While for the pure
SMP-10 the signals are substantially enhanced, the cross-linked product
shows no significant enhancement. This demonstrates that the cross-
linking process forms a material through which no efficient DNP polar-
ization transfer can proceed. These results clearly indicate the successful
functionalization of the particle core with SMP-10. Deeper analysis of
the 'C CP MAS spectrum of the P(MMA co ALMA)@SMP-10 functional-
ized particles shows a broad signal width of the signal at 0 ppm com-
pared to the pure SMP-10, and signal enhancement of this signal in
the MW on spectrum by a factor of 2. These observations indicate that
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Fig. 4. STEM images of the P(MMA co ALMA) core particles grafted with SMP-10 and EDX measurement of the core and surrounding SMP-10 containing shell material.

SMP-10 is presumably bound and cross-linked via an a-addition of the
SMP-10 allyl groups to the core particles, as suggested by Wen et al.
[65].

The clear proof of the covalently linking would require more in-
volved solid-state NMR investigations, which are beyond the scope of
the present work. The amount of SMP-10 as shell material, i.e. in more
detail the core to shell ratio, is very important for the intended process-
ing of the core-shell particles. By changing this ratio the viscoelastic
properties can be tailored, which is again important for the shear-
induced particle ordering. Moreover, the amount of soft shell material
will strongly influence the distance of the underlying hard domains
forming the colloidal crystal. Finally, the core-shell ratio will also help
to determine the pore percolation in the porous ceramic architecture
after thermal treatment. Other parameters of influence will be investi-
gated and described in more detail in the ensuing sections.

3.4. Particle processing by the melt-shear organization technique

The tailored core-shell particle system meets the following criteria
for the application of the melt-shear organization technique: (i) all
core particles were cross-linked, i.e. rather hard compared to the shell
material, and monodisperse. (ii) The soft shell is covalently linked to
the hard cross-linked core particles enabling the core-shell particles to
flow upon increased temperature and pressure. In general, particle pro-
cessing without any covalent linkages between the soft shell and the
hard cores leads to a float off the shell during melt-shearing and there-
fore to a separation of the cores and the shell material [20]. Thus a cova-
lent connection between the herein investigated P(MMA co ALMA) core
particles and the preceramic polymer SMP-10 after the SI-ATRP was
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Fig. 5. ATR-IR spectra of the P(MMA co ALMA) (solid line) core particles in comparison to
the P(MMA co ALMA)@SMP-10 particles (broken line).

required. We indirectly proved the presence of sufficient linkage be-
tween the core and the shell by performing a blank experiment using
pristine P(MMA co ALMA) core particles and pure SMP-10. For this ex-
periment, the hard core particles were dispersed together with SMP-
10 in toluene and homogenously mixed. After evaporation of toluene,
the obtained polymer mass was subjected to the melt-shear organiza-
tion (140 °C, 140 bar, 3 min) in order to prepare a hybrid film. In the cor-
responding photograph of the obtained film (Fig. S5) the white P
(MMA co ALMA) core particles were clearly separated from the green
SMP-10 precursor material. This clearly reflects the necessity of a partial
covalent linkage of the SMP-10 shell material to the hard core particles.

Moreover, the feasibility of the melt-shear organization strongly de-
pends on the ratio between core particles and grafted soft shell polymer
[66]. In general, a minimum volume ratio in the range of an ideal close
packed lattice (74:26) is envisaged, however typically the volume frac-
tion of the shell is in the range of 45 to 55%. If the amount of SMP-10 was
too low, a processing by melt-shear organization turned out to be im-
possible, since there was not enough soft material to enable the merging
of the core-shell particles into the colloidal crystal structure. However, if
the amount of shell material is too high, no order in the particle film can
be observed and almost all particle positions within the particle films
are allowed [66].

The herein investigated P(MMA co ALMA)@SMP-10 grafted parti-
cles led to a colloidal crystal film after melt-shearing at 160 °C and
140 bar for 3 min with homogenously distributed particles inside the
hybrid film. Corresponding scanning electron microscopy (SEM) images
for both investigated particle batches as well as a photograph of an ex-
emplary film (batch 1) are given in Fig. 7.

Compared to the blank experiment, no separation of SMP-10 from
the white particle powder could be observed and a relatively brittle par-
ticle film was obtained after melt-shearing. Additionally, butyl acrylate
was added as a soft component for processing. An investigation on the
incorporation of butyl acrylate into the polymer material with different
model reactions and a description of the role of butyl acrylate is pro-
vided in the Supporting Information. In summary, butyl acrylate acted
as a plasticizer during the melt-shear organization without covalent
linkages to the tailored core/shell particle architecture.

3.5. Removal of the colloidal crystal template by thermal treatment

The P(MMA co ALMA) template was used because of its good ther-
mal degradation behavior and has been previously used in our work
[67]. The organic core particle as part of the colloidal crystal structure
was considered as the template and was removed through a thermal
degradation. The thermal treatment of the pure organic particles was
followed by thermogravimetric analysis (TGA) (Fig. S6). It can be con-
cluded that the mass loss corresponds to a nearly complete degradation
of the organic template. Compared to this, the prepared SMP-containing
core-shell samples were treated in a tube furnace at 1000 °C for 2 h after
heating with a ramp of 2 K min . The ceramic yields of the hybrid core-
shell particle materials were up to 52% (Fig. S7), which is in good
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Fig. 6. '>C CP MAS spectra of the P(MMA co ALMA) with ATRP-inimer compared to the P(MMA co ALMA)@SMP-10 functionalized particles each measured with and without microwave
irradiation (MW on/off) and signal assignment to relevant structural moieties. Note that the samples were impregnated with a 15 mM TEKPol in TCE solution. Pure SMP-10 was measured
in solution at a 500 MHz spectrometer. Signals marked with * are spinning side bands of the —C=0 groups and signals marked with + are spinning side bands of TCE.

agreement taking the sacrificial template structure and the ceramic
yield of the preceramic polymer into account [47].

The morphology of the obtained material was investigated by SEM
to get further insight into the porous structures of the material. Espe-
cially the order and the presence of percolative pathways of the porous
network in general are of high importance for a range of applications,
e.g. membrane and other separations. In Fig. 8 SEM images of the porous
structures obtained from batches 1 and 2 with different particle sizes
(135 nm and 84 nm) as templates are given.

The corresponding photograph of the porous hybrid particle film
thermally treated at 1000 °C revealed a color change from a green
SMP-10-based color to a black ceramic material. A linear shrinkage of
the particle film of about 30% was observed. SEM images clearly re-
vealed the successful removal of the template leading to a porous
ceramic. Especially the cross-section SEM of the material (Fig. 8 b and
d) showed a continuous porous network throughout the particle-
templated film. By comparison, of the topography and the cross-
section photographs of all obtained porous films, no significant

differences can be observed. This is an important achievement for the
particle-templated films and a proof for successful removal of the core
materials over the entire film material.

Furthermore, the SEM images showed different pore sizes according
to the size of the particle template, i.e. batch 1 or 2, used. For the mate-
rial obtained from batch 1 a mean pore size of 60 + 6 nm was deter-
mined from SEM images. The material based on the particles from
batch 2 has a mean pore size of 29 4 3 nm. This difference was expected
taking the shrinkage of the core particles during thermal treatment and
the shrinkage of the pores by densification of the porous SiC material
into account. Nitrogen adsorption measurements (Fig. S8) were addi-
tionally performed. By comparing the two BET isotherms, it can be con-
cluded that the material with the smaller template particle contains
smaller pores. This is in good accordance with the SEM images discussed
previously. As expected, the surface area correlates inverse to the tem-
plate particle sizes: batch 1 with the larger particle size exhibits a
smaller surface area (32.1 & 1.6 m?/g) than that of batch 2 with the
smaller particle size (83.8 + 4.2 m?/g). In connection to that, the

| \_s:':o‘.‘t'f =
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Fig. 7. SEM image of P(MMA co ALMA)@SMP-10 particles after melt-shear organization. Films obtained from batch 1 with larger particles (a) and batch 2 with smaller particles (b) and

exemplary photo of a film from batch 1 (c).
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Fig. 8. SEM images of the hybrid films after thermal treatment at 1000 °C: With larger template particles (drgm = 135 nm) - surface (a) and cross-section (b). Smaller template particles
(drem = 84 nm) - surface (c) and cross-section (d). Photograph of the film after thermal treatment at 1000 °C (e).

Gurvich pore volume [54] gives similar results with a pore volume of
0.057 + 0.004 cm®/g for the larger template (batch 1) and 0.194 +
0.009 cm?®/g for the smaller template (batch 2).

The composition of the obtained ceramic material was investigated
by ATR-IR and Raman spectroscopy (Figs. S9 and S10). The ceramic ma-
terial obtained after 1000 °C treatment is shown to consist mainly of
amorphous silicon carbide and some amount of segregated sp? carbon.
Additionally, small amounts of amorphous silica were detected. The
FTIR absorption band at 800 cm~! was assigned to SiC [61] and the
band between 1000 cm~' and 1100 cm~! was attributed to SiO,
(Fig. S9). The Raman spectrum (Fig. S10) reveals the presence of a
sp>-hybridized highly disordered carbon phase, which is a typical fea-
ture of polymer derived ceramics [68-70], as indicated by the presence
of the G (Eyg) and D (A;) modes at ca. 1600 cm™" and 1350 cm ™, re-
spectively [71]. The presence of an additional band at ca. 1500 cm™! (D"
band) may be correlated to some amount of amorphous carbon.

4. Conclusion

In this work, an efficient strategy for the preparation of porous SiC-
based ceramic materials was developed using a two-step colloidal crys-
tal templating strategy. Starved-feed emulsion polymerization allowed
the tailored design of the core particle template structure, which
determined the final morphology and pore size of the ceramic material
at the end. Monodisperse P(MMA co ALMA) particles, acting as tem-
plate materials, were synthesized followed by the introduction of
2 (2 bromoisobutyryloxy)ethyl methacrylate as ATRP-inimer by emul-
sion polymerization. The subsequent modification of the core/inimer
particles under ATRP conditions provided a successful functionalization
of the particles with the preceramic SMP-10 as a soft particle shell ma-
terial. STEM images, EDX measurements and solid state NMR experi-
ments proved the successful particle functionalization. The melt-shear
organization was applied for assembling the particles into a colloidal
crystal film. Free-standing particle films consisting of P(MMA co ALMA)
core particles in a matrix of the preceramic SMP-10 were obtained.
These films were subjected to thermal treatment in order to degrade

the core template structure for the preparation of an inverted porous
particle film, similar to an inverse colloidal crystal. Simultaneously, the
SMP-10 was converted into a ceramic material while maintaining the
pristine particle order. The perfect control over size and morphology
of the utilized starved-feed emulsion polymerization allowed the design
of the templated porous material and therefore tuning of the surface
area and pore sizes. The herein described convenient strategy - avoiding
additional solvents or dispersion media during processing and the prep-
aration of a porous structure upon thermal treatment in one single step -
is expected to be universal for hybrid hard core soft shell particle archi-
tectures. This will pave the way for the design of functional materials
useful as catalyst platforms, energy storage materials or for membrane
applications.
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5. Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit konnten maldgeschneiderte Synthesen fiir hybride und
nanokompositire Kern-Schale-Polymerkolloide entwickelt werden. Durch eine geschickte
Kombination von Methoden konnte eine Verarbeitungsstrategie auf Basis der Schmelze-Scher-
Organisation zur Herstellung von kolloidal kristallinen Filmen etabliert werden.
Weiterfithrend konnten diese Filme erfolgreich in hybride und anorganische pordse
Architekturen iiberfiihrt werden. Dies konnte durch die selektive Entfernung des kolloidalen
Kristalls, der aus den Kern-Partikeln gebildet wird, erreicht werden. Diese effiziente
Verkniipfung aus Synthese und Verarbeitungsstrategien ermoglicht reproduzierbar den
Zugang zu neuen Materialien auf Basis dieser dreiteiligen Strategie. Solche pordsen
Strukturen, wie sie in dieser Arbeit entwickelt wurden, sind besonders fiir hochtechnologische
Anwendungen, die in einer modernen Gesellschaft immer wichtiger werden, von hohem
Interesse.

In der vorliegenden Arbeit konnte die entwickelte Strategie erfolgreich auf drei verschiedene
Materialsysteme angewendet werden, welche im Folgenden beschrieben sind.

Im ersten Teil der Arbeit wurde die Synthese von Kern-Schale-Partikeln zur Herstellung von
hybriden Siliziumoxycarbid (SiOC) basierenden Materialien untersucht, welche wahrend der
Verarbeitung in der Schmelze-Scher-Organisation selbstvernetzende Filme bilden kénnen. Die
Synthese der Kern-Schale-Partikel {iber die starved-feed Emulsionspolymerisation konnte unter
der Verwendung von Poly(methylmethacrylat-co-allylmethacrylat) P(MMA-co-ALMA) zur
Herstellung der Kerne sowie verschiedener Methacrylat-haltiger bifunktionaler Alkoxysilane,
unter anderem 3-Methacryloxypropyl-triethoxysilan (MPSEt), als Schalenmaterial erfolgreich
durchgefiihrt werden. Das MPSEt zeigte im Vergleich zu den anderen eingesetzten Silanen die
besten Selbstvernetzungseigenschaften. Die hergestellten Partikel wurden ausfiihrlich, vor
allem im Hinblick auf Grofe und Kern-Schale-Verhiltnis, charakterisiert. Die grof3e
Herausforderung dieser Strategie war im Speziellen die Variation des Alkoxysilan-Anteils
unter gleichzeitiger Prévention einer vorzeitigen Vernetzung sowie das systematische
Einstellen eines geeigneten Kern-Schale-Verhéltnisses. Diese gezielt designten Kern-Schale-
Partikel konnten zur Verarbeitung in der Schmelze-Scher-Organisation erfolgreich eingesetzt
werden, wodurch selbstvernetzende kolloidal kristalline Filme hergestellt werden konnten.
Anschliellend konnte der erhaltene Film in eine geordnete pordse Struktur iiberfiihrt werden.
Aufgrund des hohen Vernetzungsgrades der Matrix konnte ein selektiver thermischer Abbau
des P(MMA-co-ALMA) Templat-Materials {iber diese einzigartige Strategie erreicht werden,
was eine weitere grof3e Errungenschaft dieser Arbeit darstellt. Fiir weitergehende

Untersuchungen ist zum einen der Transfer der Vernetzungsstrategie auf andere Materialien

99



denkbar, aber auch eine weitere Evaluation der erhaltenen Hybridmaterialien hinsichtlich des
Anwendungspotentials.

Der zweite Teil der Arbeit beschéftigt sich mit der Herstellung von dreidimensional
geordneten pordsen Kohlenstoffmaterialien, die in dieser Form einzigartig sind. Dazu wurde
eine Synthese entwickelt, bei der mittels eines modifizierten Stober-Prozesses monodisperse
Silika-Partikel hergestellt werden konnten. Nach anschlieBender Oberflichenmodifizierung
konnten die Partikel in die starved-feed Emulsionspolymerisation eingebracht und eine Schale
aus Poly(styrol-co-acrylnitril) (PSAN) aufpolymerisiert werden. Die Etablierung dieser
Synthesestrategie fiir PSAN Kern-Schale-Partikel bildet die wichtigste Grundlage fiir die
weitere Verarbeitung. Die synthetisierten Kern-Schale-Partikel konnten anschliefend
erfolgreich tiber die Schmelze-Scher-Organisation zu kolloidal kristallinen Filmen verarbeitet
werden. Der erhaltene Film, mit einem kolloidalen Kristall aus Silika in einer Matrix aus
PSAN, war die Basis zur Herstellung der porésen Kohlenstoffmaterialien. Eine anschliel3ende
thermische Stabilisierung des PSAN ermoglichte das Entfernen des Silika-Templats und
verhinderte effektiv ein vorzeitiges Auseinanderflielen der pordsen Strukturen bei der
weiteren thermischen Behandlung des PSAN Kohlenstoffprakursormaterials. Durch weitere
thermische Behandlung bei bis zu 1500 °C konnten leitfdhige, porose Kohlenstoffmaterialien
erhalten werden, welche z.B. als Elektrodenmaterial eingesetzt werden konnen. Ausgehend
von der entwickelten Synthese und eingesetzten Strategie ist eine Steigerung des
Anwendungspotentials vor allem durch eine Erhohung der Porositit der
Kohlenstoffmaterialien fiir weiterfithrende Arbeiten naheliegend.

Im letzten Teil der Arbeit konnte erfolgreich eine Synthese zur Herstellung einer pordsen
Siliziumcarbid (SiC) Keramik ausgehend von Kern-Schale-Partikeln entwickelt werden. Dazu
wurde eine zweistufige Strategie entwickelt, bei der monodisperse Kernpartikel aus P(MMA-
co-ALMA) und einer Funktionalisierungsschicht aus einem ATRP (atom transfer radical
polymerization) Inimer in der Emulsionspolymerisation synthetisiert und mit einer Schale
eines prakeramischen Polycarbosilans (SMP-10) durch eine oberflacheninitiierte ATRP
funktionalisiert werden konnten. Diese Verkniipfung aus zwei unterschiedlichen
Synthesemethoden ist essentiell fiir die erfolgreiche Synthese der Kern-Schale-Partikel und
bildet damit eine der Haupterrungenschaften dieser Arbeit. Die hergestellten prakeramischen
Kern-Schale-Partikel wurden anschlieBend iiber das Verfahren der Schmelze-Scher-
Organisation in einen kolloidal kristallinen Film {iberfiihrt. Eine weitere thermische
Behandlung fiihrte zum Abbau des kolloidal kristallinen Templats aus P(MMA-co-ALMA) und
dem Erhalt einer porosen Keramik. Die Porengréfle der erhaltenen Keramik konnte in

Abhéngigkeit der Partikelgroe, die wéhrend der Synthese eingestellt wurde, variiert werden
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und zeigt damit den grollen Vorteil dieser Partikel-basierten Strategie. Die hier eingesetzten
Polycarbosilane als SiC-Prdkursor sind dabei nur ein mogliches Beispiel fiir keramische
Materialien. Weiterhin bietet sich die Moglichkeit einer Ausweitung dieser Thematik auf
Polysilazane als Prakursor fiir Siliziumcarbonitrid (SiCN) Keramiken an.

Zusammenfassend zeigt sich die grof3e Variabilitdt und die breite Anwendungsmoglichkeit der
in dieser Arbeit entwickelten Strategie, bei der ausgehend von malfigeschneiderten Kern-
Schale-Partikeln und einer Verarbeitung mittels der Schmelze-Scher-Organisation kolloidal
kristalline Filme hergestellt werden konnen, die als Templat zur Herstellung pordser
Architekturen dienen. Die in ihrer Zusammensetzung vollig unterschiedlichen Materialien
zeigen durch diese iibergeordnete Gesamtstrategie einen systematischen Zusammenhang.

Die entwickelten Methoden ermoglichen damit einen Zugang zu pordsen Architekturen,
welche wiederum ein breites Anwendungspotential z.B. in der optischen Sensorik, in

Batteriematerialien oder als Tragermaterial fiir Katalysatoren bieten.
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