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Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurden maßgeschneiderte photoschaltbare Polymere
basierend auf dem Photoschalter Azobenzol synthetisiert und im
Hinblick auf ihre Schaltkinetik, Mikrostruktur und Wärmeleitfähig-
keit charakterisiert. Darüber hinaus erfolgte eine Untersuchung der
Wärmeleitfähigkeit von Polymethylmethacrylat (PMMA), dem Block-
copolymer PMMA-b-Polybutylacrylat (PBA) und einem Nanokomposit
aus PMMA und Gold-Nanopartikeln mit dem Ziel, Zusammenhänge
zwischen Struktur des Materials und ihren Eigenschaften zu analysie-
ren.

Auf Azobenzol aufbauend wurden verschiedene Methacrylat-basierte
Monomere (AzoMA, AzoPMA, AzoHMA und AzoUMA) hergestellt,
die sich in der Länge des Linkers zwischen Carbonylgruppe und
Azobenzol unterscheiden. Die Kinetik der cis → trans-Isomerisierung
in den photoschaltbaren Monomeren sowie in den zugehörigen durch
reversible addition–fragmentation chain transfer (RAFT)-Polymerisation
synthetisierten Polymeren wurde durch zeitaufgelöste UV/Vis-
Spektroskopie in Lösung untersucht. Am Beispiel von AzoMA wurde
gezeigt, dass die Aktivierungsenergie der Isomerisierung mit zuneh-
mendem Dipolmoment des verwendeten Lösungsmittels abnimmt.
Die Länge des verwendeten Linkers zeigte keinen Einfluss auf die
Aktivierungsenergie. Die Geschwindigkeit des Schaltprozesses steigt
hingegen mit Länge des eingesetzten Linkers an. Es konnte gezeigt
werden, dass die Aktivierungsenergie für die Polymere geringer als
für die Monomere ist. Darüber hinaus ist die Geschwindigkeit des
Schaltprozesses für Polymere bei gleicher Temperatur höher als für die
zugehörigen Monomere.

Von den photoschaltbaren Polymeren sowie von den daraus her-
gestellten Blockcopolymeren PAzoPMA-b-PBA wurden Dünnfilme
hergestellt und durch Rasterkraftmikroskopie und Ellipsometrie un-
tersucht. Für die photoschaltbaren Polymere konnte gezeigt werden,



dass die Schichtdicke reversibel schaltbar ist. Die Blockcopolymere
wurden hinsichtlich der Selbstanordnung ihrer Struktur charakterisiert.
Die Analyse des zeitlichen Verlaufes ergab einen Übergang von einem
ungeordneten Zustand zu einer lamellaren Morphologie der Mikropha-
senseparation während des thermischen Temperns. Ein Vergleich von
Blockcopolymeren mit PBA-Blöcken unterschiedlicher Länge zeigte,
dass die Breite der PBA-Phase mit der Länge des PBA-Blockes zunimmt.
Strukturparameter wie z. B. die Phasenbreiten konnten erfolgreich
durch Beimischung der entsprechenden Homopolymere gezielt einge-
stellt werden. Mit PAzoPMA-b-Polydimethylaminoethylmethacrylat
wurden photoschaltbare Aggregate in Propylencarbonat hergestellt.
Diese konnten durch Photoschaltung in einer gesättigten Kristallviolett-
Lösung mit 8,2 Gew.-% des Farbstoffes beladen werden.

Die Wärmeleitfähigkeit verschiedener makromolekularer Systeme
wurde durch transiente Thermoreflektometrie bestimmt. Für
PAzoPMA konnte eine Abnahme der Wärmeleitfähigkeit um 60 %
durch das Photoschalten des Polymers bestimmt werden. An einer
Reihe von PMMA-Proben wurde gezeigt, dass die Wärmeleitfähigkeit
für mittlere Molmassen zwischen 3,6 · 103 und 1,6 · 105 g/mol keine
Abhängigkeit von der Kettenlänge aufweist. Durch das Füllen einer
Matrix aus PMMA mit 4,8 Gew.-% PMMA-funktionalisierten Gold-
Nanopartikeln konnte die Wärmeleitfähigkeit um 25 % gesteigert wer-
den. Durch unterschiedliche Temperverfahren (thermisch sowie durch
Toluol-Atmosphäre) konnten die Mikrophasen in zylindrischer Mor-
phologie eines PMMA-b-PBA-Blockcopolymers unterschiedlich ausge-
richtet werden, wodurch gezeigt werden konnte, dass diese Strukturie-
rung zu einer Anisotropie der Wärmeleitfähigkeit führt. Bei Messung
senkrecht zur Zylinderanordnung wurde eine 40 % höhere Wärmeleit-
fähigkeit als bei der Messung entlang der Zylinder erhalten.
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Einleitung

1 Einleitung

Schon vor vielen Jahrtausenden verwendete der Mensch neben Gestei-
nen, Metallen, Gläsern und Keramiken auch Polymere, die ihm die Na-
tur zur Verfügung stellte. Solche Biopolymere wie Holz, Leder und
Flachs waren für den Menschen essentiell. Um die Eigenschaften die-
ser Materialien zu verbessern, wurden sie weiterverarbeitet und mo-
difiziert. Die ersten synthetischen Polymere sind auf den Beginn des
20. Jahrhunderts zu datieren. Polystyrol, Polymethylmethacrylat, Po-
lyvinylchlorid, Polyethylen, Polypropylen sowie verschiedene Polyu-
rethane werden auch heute noch vielfach genutzt.1 Um die Jahrtausend-
wende lag der Fokus der Polymerchemie auf Hochleistungspolymeren
für Spezialanwendungen: Flüssigkristalle und elektrisch leitfähige Po-
lymere für Displays, faserverstärkte Polymere für Luft- und Raumfahrt
sowie für Rennautos oder Rennräder, temperaturstabile Polymere für
Isolierungen und Beschichtungen. Die Weltjahresproduktion an Poly-
meren steigt dabei stetig an.2
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Einleitung

Seit den 2010er-Jahren verstärkt sich der Nachhaltigkeitsgedanke der
Bevölkerung,3–5 wodurch Gesetze verabschiedet werden, um die Ver-
wendung von Einweg-Plastikartikeln zu vermeiden.6,7 Der Fokus der
Polymerchemie verschiebt sich damit immer mehr von der Vewendung
von Plastik als Verpackungsmaterial hin zur Entwicklung von Hoch-
leistungspolymeren, die in ihren Eigenschaften natürlich vorkommen-
den Materialien überlegen und somit nicht zu ersetzen sind. Die An-
forderungen an diese Werkstoffe sind dabei groß. Es werden maßge-
schneiderte Materialien erwartet, die in der Nutzung eine optimale Lei-
stung erzielen. Eine Möglichkeit, die Synthese derart zu steuern, so-
dass ein Polymer mit exakt den gewünschten Eigenschaften entsteht,
liefert die reversible addition–fragmentation chain transfer-Polymerisation
(RAFT-Polymerisation).8–12 Zusätzlich zur Auswahl des gewünschten
Monomers erlaubt diese Polymerisationstechnik nicht nur die Kontrolle
über die molare Masse des Polymers, es sind auch verschiedene Po-
lymerarchitekturen zugänglich, welche entscheidend für die Materia-
leigenschaften sind. Die Herstellung von linearen,13–15 kammförmi-
gen,16–18 sternförmigen,19–21 zyklischen22–24 oder auch vernetzten Poly-
meren25–27 ist möglich. Die Materialeigenschaften eines Polymers kön-
nen durch die Zugabe von Additiven wie Weichmachern, Alterungs-
schutzmitteln, Farbstoffen oder Nanopartikeln angepasst werden. Für
Hochleistungspolymere sind dabei insbesondere Nanokomposite von
Interesse. Hierbei stehen verschiedene Materialien und Formen von
Nanopartikeln zur Verfügung.28 Eine weitere Anpassungsmöglichkeit
bietet die Einbringung einer schaltbaren Gruppe in das Polymer. Im Ge-
gensatz zur Wahl eines Monomers oder der Verwendung von einer oder
mehrerer Arten von Nanopartikeln können durch einen Schalter die Ei-
genschaften eines Polymers auch noch am Anwendungsort zwischen
zwei Zuständen reversibel geschaltet werden.29 Unterschiedliche Schal-
tertypen können durch externe Reize wie Licht, pH-Wert, Temperatur,
Ionen, Lösungsmittel oder Redoxreaktionen ausgelöst werden.30–32 Da-
bei bieten lichtinduziert-schaltende Gruppen einige Vorteile: Sie sind
sowohl in Lösung, als auch im Festkörper nutzbar. Die Bestrahlung mit
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Einleitung

Licht ist nichtinvasiv und kann mit einer geeigneten Strahlungsquelle
sehr präzise an der gewünschten Stelle eingesetzt werden. Bei Photo-
schaltern fallen zudem keine Abspalt- oder Nebenprodukte im Schalt-
prozess an.
Daraus ergeben sich die Kernpunkte dieser Arbeit: Mit Blick auf un-
terschiedliche Anwendungsbereiche werden photoschaltbare Polymere
durch RAFT-Polymerisation hergestellt und charakterisiert. Die Schalt-
kinetik der Azobenzolgruppe wird dabei für verschiedene Mono- und
Polymere im Hinblick auf Temperatur, Lösungsmittel und molekulare
Umgebung untersucht. Des Weiteren wird der Einfluss des Photoschal-
ters auf die Struktur von verschiedenen Homo- und Blockcopolymer-
systemen vorgestellt.
Zur Aufklärung von Struktur–Eigenschafts-Beziehungen von makro-
molekularen Systemen wird deren Wärmeleitfähigkeit bestimmt. Dabei
werden Strukturparameter wie die Molmasse eines Polymers oder der
Schaltzustand eines Photoschalters variiert. Zudem wird die Struktur
durch Mikrophasenseparation eines Blockcopolymers oder das Einbrin-
gen von Nanopartikeln in eine Polymermatrix modifiziert.

3
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Photoschaltbare Mono- und Polymere

2 Herstellung und Charakterisierung von
photoschaltbaren Mono- und Polymeren

2.1 Hintergründe

2.1.1 Die RAFT-Polymerisation

Die reversible addition–fragmentation chain transfer-Polymerisation (kurz:
RAFT) gehört zur Klasse der reversibel-desaktivierenden radikalischen
Polymerisationen. Sie unterscheidet sich von der konventionellen
radikalischen Polymerisation mit Monomer M, Initiator I2 und ge-
gebenenfalls Lösungsmittel durch die Zugabe eines sogenannten
RAFT-Agens zur Kontrolle der Reaktion. Die Vorteile gegenüber der
konventionellen radikalischen Polymerisation liegen in der Toleranz
funktioneller Gruppen, der Vielzahl der einsetzbaren Monomere und
Lösungsmittel, sowie variablen Reaktionsbedingungen. Zudem ist
eine Kontrolle über die mittlere Molmasse des Polymers (Mn) möglich
und das Polymer weist eine enge Molmassenverteilung auf. Das
RAFT-Agens bleibt nach Abschluss der Polymerisation an der Kette,
sodass Makro-RAFT-Agenzien vorliegen die in weiteren Reaktionen
zu (Multi-)Blockcopolymeren umgesetzt werden können. Werden
RAFT-Agenzien mit mehreren RAFT-Gruppen eingesetzt, sind auch
komplexe Polymertopologien wie Stern- oder Kammpolymere zugäng-
lich.
Als RAFT-Agenzien werden in der Regel Dithioester oder
Trithiocarbonat-Verbindungen eingesetzt. Diese tragen eine Ab-
gangsgruppe R, sowie eine stabilisierende Z-Gruppe.

Z

S S

R

Abbildung 2: Allgemeine Struktur eines RAFT-Agens.

Im RAFT-Vorgleichgewicht wird die R-Gruppe durch die Anlagerung
eines Polymerradikals Pm

• abgespalten. Das entstandene Radikal R•
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Photoschaltbare Mono- und Polymere

muss in der Lage sein, ein Kettenwachstum zu initiieren. Es weist daher
häufig eine strukturelle Ähnlichkeit zum Initiatorfragment I• auf. Die
Z-Gruppe stabilisiert das intermediäre RAFT-Radikal. Zudem polari-
siert sie die Kohlenstoff-Schwefel-Bindung im RAFT-Agens und macht
sie so reaktiver.8–12 Der Mechanismus der RAFT-Polymerisation äh-
nelt dem der konventionellen radikalischen Polymerisation und ist in
Schema 1 gezeigt.
Start:

I2 I Pm

M

Vorgleichgewicht:

Pm

SS

Z

+

S

Z

R RSPm S

Z

SPm

R+

Reinitiierung:

R Pn

M

Hauptgleichgewicht:

Pm

SS

Z

+

S

Z

Pn PnSPm S

Z

SPm

+ Pn

M M

Schema 1: Mechanismus der RAFT-Polymerisation.

Analog zur konventionellen radikalischen Polymerisation wird im er-
sten Reaktionsschritt der Initiator I2 thermisch, photochemisch oder
durch Redoxreaktionen in Initiatorradikale I• gespalten. Diese reagie-
ren mit Monomeren M und bilden radikalische Polymerketten Pm

•. Im
RAFT-Vorgleichgewicht addiert die Kette an ein RAFT-Agens und bil-
det ein intermediäres Radikal. Dieses kann nun die R-Gruppe oder
die Polymerkette abspalten. Die Bildung des R-Gruppen-Radikals R•

ist in der Regel thermodynamisch bevorzugt, da sie häufig elektronen-
ziehende Substituenten wie Cyanide oder Carboxylate trägt. Das R-
Gruppen-Radikal kann ebenfalls mit Monomeren reagieren und eine
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Photoschaltbare Mono- und Polymere

wachsende Kette bilden. Alle wachsenden Ketten in Lösung stehen mit
den an das RAFT-Agens gebundenen Ketten im Hauptgleichgewicht.
Die Propagation verteilt sich somit gleichmäßig über alle Ketten. Das
Resultat ist ein Polymer mit einer schmalen Molmassenverteilung. Zu-
dem ist die Molmasse des Polymers proportional zum Umsatz und die-
ser proportional zur Reaktionzeit. Sie berechnet sich nach

M̄n =
cM,0 − cM,t

cRAFT
·MMonomer +MRAFT. (1)

Dabei ist cM,0 − cM,t die Differenz zwischen Ausgangskonzentration an
Monomer und Monomerkonzentration zum Zeitpunkt t, cRAFT die Kon-
zentration an RAFT-Agens sowieMMonomer undMRAFT die molare Mas-
sen von Monomer und RAFT-Agens.

2.1.2 Die Azobenzol-Gruppe als Photoschalter

Das Azobenzol wurde als einfacher Vertreter der Diimine 1834 von Mit-
scherlich entdeckt und als Stickstoffbenzid beschrieben.33 100 Jahre spä-
ter wurde bei Untersuchungen zur Lichtempfindlichkeit von Azofarb-
stoffen die photochemische Aktivität der Azobenzole entdeckt, die für
deren Abbau unter Bestrahlung mit Sonnenlicht verantwortlich ist.34

Die photochemische Isomerisierung von Azobenzol wurde 1937 bei
Löslichkeitsexperimenten entdeckt. Nach Bestrahlung mit Sonnenlicht
ließ sich das nun als cis-Isomer vorliegende Azobenzol besser in Aceton
lösen, welches mit dem erhöhten Dipolmoment begründet wurde.35

N

N

NN

Vis, T

UV

0 D 3 D

Schema 2: trans↔cis-Isomerisierung von Azobenzol.

7



Photoschaltbare Mono- und Polymere

Azobenzole wurden seitdem als Photoschalter weiter erforscht und fin-
den in unterschiedlichsten Bereichen Anwendung. Photoschaltbare Po-
lymere,36–41 molekulare Maschinen,42–45 oberflächenmodifizierte Ma-
terialien,46–50 modifizierte Proteine51–54 sowie photoschaltbare Host–
Guest-Systeme55–58 zeigen die vielseitige Einsetzbarkeit von Azoben-
zolen. Diese Systeme nutzen die Möglichkeit die Azobenzol-Gruppe
photochemisch reversibel zwischen trans- und cis-Isomer schalten zu
können. Durch Bestrahlung mit UV-Licht (λ ≈ 365 nm) kann die trans
→ cis-Isomerisierung induziert werden. Die Isomerisierung zurück zur
thermodynamisch günstigeren trans-Konfiguration kann sowohl ther-
misch als auch durch Bestrahlung mit sichtbarem Licht (λ ≈ 430 nm)
erfolgen.43,59–62 Durch das Einbringen von Substituenten ändern sich
die zur Isomerisierung benötigten Wellenlängen aufgrund der Ände-
rung in der elektronischen Struktur. Elektronendonierende Substituen-
ten in ortho-Position führen zu einer Rotverschiebung der n→ π*-Bande
im trans-Isomer sowie einer zu Blauverschiebung im cis-Isomer.63 Die
Verschiebungen sind mit steigender Anzahl und Größe der Substitu-
enten stärker.64 Für den π→π*-Übergang im trans-Isomer wurde eine
Blauverschiebung durch elektronendonierende Substituenten in ortho-
Position beobachtet. Elektronenziehende Substitueten verursachen die
entgegengesetzten Trends.64

Neben dem Dipolmoment ändert sich auch die Geometrie des Azoben-
zols durch die Isomerisierung deutlich. Das trans-Isomer ist symmetrie-
bedingt unpolar (µ = 0 D), die Phenylringe stehen in einem Winkel von
180◦ zueinander. Das gesamte Molekül ist planar. Das cis-Isomer ist
hingegen stark polar (µ ≈ 3 D), die Phenylringe weisen einen Winkel
von 60◦ zueinander auf und liegen nicht länger in einer Ebene.65 Durch
die Änderung der Molekülgeometrie sind makroskopische Bewegun-
gen möglich.

Die Isomerisierung von Azobenzol kann über unterschiedliche Re-
aktionspfade stattfinden. Diese sind in Schema 3 dargestellt. Aus
dem freien Elektronenpaar eines Stickstoffatomes kann eine n→ π*-
Anregung erfolgen. Diese führt zu einer Isomerisierung durch Inver-

8



Photoschaltbare Mono- und Polymere

sion an diesem Stickstoffatom.66 Alternativ kann eine Anregung vom π-
in das π*-Orbital erfolgen. Die π-Bindungsordnung der N-N-Bindung
sinkt dadurch auf 0. Eine Rotation um die Bindung ist in der Folge
möglich.67

N N

N N

N N

N N

Inversion

Rotation

trans cis

Schema 3: Mögliche Mechanismen der trans→cis-Isomerisierung von Azoben-
zol.43
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Photoschaltbare Mono- und Polymere

2.2 Synthese der photoschaltbaren Monomere

Die Synthese der photoschaltbaren Monomere erfolgte ausgehend von
4-Phenylazophenol (AzoOH). Dieses enthält neben der schaltbaren
Gruppe auch eine Hydroxy-Gruppe, welche für weitere Synthese-
schritte effektiv genutzt werden kann. Als Monomerklasse wurde ein
Methacrylat gewählt, da sich radikalische Polymerisation mit Metha-
crylaten sehr gut durch RAFT-Agenzien kontrollieren lassen.8–12 Es
ist bekannt, dass eine zu dichte Packung der Azobenzol-Einheiten
die Schalteffizienz des trans- zum cis-Isomer verringert.68,69 Aus die-
sem Grund werden alkylische Linker mit verschiedenen Längen zwi-
schen Azobenzol und Methacrylat verwendet. Im ersten Synthese-
schritt wurde von 4-Phenylazophenol ausgehend der aliphatische Lin-
ker durch eine nukleophile Substitution eingeführt. Abschließend
konnten die Zielverbindungen durch Umsetzung mit Methacryloyl-
chlorid erhalten werden.
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O
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AzoMA

HO Br
x

x = 3, 6, 11

N
N

O OH

x
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x=6, AzoHOH

x=11,AzoUOH

N
N

O O

x
O

O

Cl

x=3, AzoPMA

x=6, AzoHMA

x=11,AzoUMA

Schema 4: Syntheseweg der photoschaltbaren Monomere AzoMA, AzoPMA,
AzoHMA und AzoUMA.

Die Produkte und Zwischenstufen wurden mittels 1H-NMR-
Spektroskopie und ESI-MS untersucht (Siehe Kapitel 6.6). Der
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Schaltvorgang wurde durch UV/Vis-Spektroskopie genauer unter-
sucht. Die Spektren sind in Abbildung 3 gezeigt.
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Abbildung 3: UV/Vis-Spektren der photoschaltbaren Monomere AzoMA (A),
AzoPMA (B), AzoHMA (C) und AzoUMA (D), in trans-
(schwarz) und cis-Konfiguration (rot) in THF.

In den Spektren der trans-Isomere sind zwei Absorptionsmaxima zu er-
kennen. Die Maxima bei etwa 340 nm sind einem π→π*-Übergang zu-
zuordnen. Zudem ist ein n→ π*-Übergang der Bande bei 440 nm zuzu-
ordnen. Dieser ist von geringer Intensität, da es sich um einen verbo-
tenen Übergang handelt. In den Spektren der cis-Isomere ist die Bande
des n→ π*-Überganges bei 440 nm deutlich zu erkennen, da es sich im
cis-Isomer um einen erlaubten Übergang handelt. Da sich die Wellen-
länge der Bande nicht ändert, ist der Übergang sehr gut geeignet um
den zeitlichen Verlauf des Schaltprozesses zu untersuchen.
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2.3 Thermische Relaxationskinetik von photoschaltbaren
Monomeren und Polymeren

Azobenzol-basierte Monomere und Polymere können durch Bestrah-
lung mit UV-Licht eine trans-cis-Isomerisierung durchlaufen. Um Mes-
sungen am cis-Isomer durchzuführen ist es essenziell zu wissen, wie
die schnell die thermische Umwandlung des cis-Isomer in das trans-
Isomer abläuft. Dieser Prozess kann durch UV/Vis-Spektroskopie ver-
folgt werden.
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Abbildung 4: Ausschnitt der n→ π*-Bande aus den zeitaufgelösten UV/Vis-
Spektren von AzoMA in THF bei 60 ◦C. Die Abnahme der
Extinktion wird durch einen Pfeil verdeutlicht.

Wird die Bande des n→ π*-Überganges betrachtet, so setzt sich die Ex-
tinktion Eges aus den Extinktionen der beiden Isomere Ecis und Etrans

zusammen.

Eges = Ecis + Etrans (2)
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Die Extinktion setzt sich dabei nach dem Lambert–Beer’schen-Gesetz
aus der Konzentration der Probe c, der Schichtdicke d sowie des Extink-
tionskoeffizienten ε.

E = ε · c · d (3)

Werden nun Gleichung 2 und Gleichung 3 kombiniert, die Schichtdicke
d = 1 cm in den Extinktionskoeffizienten integriert und umgestellt (Her-
leitung in Kapitel 7.1), so wird folgender Ausdruck für ccis erhalten

ccis =
cges −

Eges
εtrans

1− εcis
εtrans

. (4)

Die Umwandlung des cis- in das trans-Isomer kann als unimolekulare
Reaktion erster Ordnung betrachtet werden. Für eine solche Reaktion
gilt für ccis :

ccis = ccis,0 · e−k·t (5)
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Abbildung 5: Auftragung von ln
(

ccis
ccis,0

)
gegen t für AzoMA in THF bei 60 ◦C.
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mit der Ausgangskonzentration des cis-Isomers ccis,0, dem Geschwin-
digkeitskoeffizienten k und der Zeit t. Der Geschwindigkeitskoeffizient
kann nach

ln
(
ccis

ccis,0

)
= −k · t (6)

durch eine Auftragung von ln
(

ccis
ccis,0

)
gegen t erhalten werden.

2.3.1 Bestimmung des Geschwindigkeitskoeffizienten der
thermischen Isomerisierung von AzoMA in Abhängigkeit des
Lösungsmittels

Um den Einfluss des Lösungsmittels auf die cis→ trans-Isomerisierung
zu untersuchen, wurde der einfachste Vertreter der photoschaltbaren
Monomere, AzoMA untersucht. Es wurden Hexan (0,00 D), Toluol
(0,38 D), THF (1,63 D) und DMF (3,82 D) gewählt, um sowohl unpolare,
als auch mäßig polare sowie stark polare Lösungsmittel abzudecken.
Die Messungen wurden an 50 µM-Lösungen des Monomers in den ge-
nannten Lösungsmitteln durchgeführt. Vor der Messung wurde die
Probe durch Bestrahlung mit UV-Licht für mindestens 30 Minuten eine
Isomerisierung in die cis-Konfiguration induziert. Bei 5 verschiedenen
Temperaturen wurde die Abnahme der Extinktion der n→ π*-Bande
zeitaufgelöst gemessen und wie in Kapitel 2.3 beschrieben ausgewertet.
Die Ergebnisse sind in Tabelle 1 und Abbildung 6 zusammengefasst.

Tabelle 1: Geschwindigkeitskoeffizienten k der thermischen Isomerisierung von
AzoMA in verschiedenen Lösungsmitteln in Abhängigkeit der Tem-
peratur.

k/ 10–6 s–1 36 ◦C 42 ◦C 48 ◦C 54 ◦C 60 ◦C

Hexan 4,5 ± 0,2 6,3 ± 0,1 9,9 ± 0,4 17,4 ± 0,4 47,8 ± 0,7
Toluol 7,0 ± 0,9 8,1 ± 0,1 16,7 ± 1,1 26,4 ± 0,5 49,3 ± 0,9
THF 3,05 ± 0,09 7,7 ± 0,1 15,5 ± 0,2 28,4 ± 0,2 57,8 ± 0,5
DMF 1,5 ± 0,3 2,8 ± 0,3 6,2 ± 0,3 9,3 ± 0,7 14,8 ± 0,6
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Abbildung 6: Auftragung der Geschwindigkeitskoeffizienten der thermischen
Isomerisierung von AzoMA gegen das Dipolmoment des Lö-
sungsmittels bei verschiedenen Temperaturen.

Der Zusammenhang zwischen den Geschwindigkeitskoeffizienten k,
der Temperatur T und der Aktivierungsenergie der Reaktion EA kann
durch Gleichung 7, der Arrhenius-Gleichung beschrieben werden. Da-
bei ist A der präexponentielle Arrhenius-Faktor und R die universelle
Gaskonstante.

k = A · e(
−EA
R·T ) (7)

ln(k) = ln(A)− EA

R · T
(8)

Durch eine Auftragung der logarithmierten Geschwindigkeitskoeffizi-
enten gegen die reziproke Temperatur kann nach Gleichung 8 die Akti-
vierungsenergie als Steigung erhalten werden. Diese Auftragung ist in
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Abbildung 7 dargestellt und die Ergebnisse in Tabelle 2 zusammenge-
fasst.

Tabelle 2: Durch Arrhenius-Auftragung bestimmte Aktivierungsenergien EA
für die Isomerisierung von cis-AzoMA zu trans-AzoMA in verschie-
denen Lösungsmitteln.

Hexan Toluol THF DMF

EA/ kJ ·mol–1 83 ± 8 72 ± 8 75 ± 7 62 ± 15
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Abbildung 7: Auftragung der logarithmierten Geschwindigkeitskoeffizienten
der Isomerisierung gegen die reziproke Temperatur für AzoMA
in verschiedenen Lösungsmitteln.

Die Aktivierungenergien EA des Isomerisierungsprozesses für AzoMA
sind in allen verwendeten Lösungsmitteln geringer als für reines Azo-
benzol mit 95 kJ ·mol–1.59 Dies deckt sich mit theoretischen Berechnun-
gen, die eine Verringerung der Aktivierungsenergie mit der Anzahl und
Größe von Substituenten am Azobenzol vorhersagen.70 Zudem ist zu
erkennen, dass die Aktivierungsenergie des Isomerisierungsprozesses
mit zunehmender Polarität des Lösungsmittels zunimmt. Der Über-
gangszustand der Isomerisierung ist sehr stark polar, das Dipolmoment
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ist etwa doppelt so hoch wie das des cis-Isomers.70 Die Stabilisierung ist
in polaren Lösungsmitteln daher besonders gut und resultiert in einer
Verringerung der Aktivierungsenergie der Isomerisierungsreaktion. In
unpolaren Lösungsmitteln zeigt sich der konträre Trend, sodass die Ak-
tivierungsenergie hier höher ist. Die Stabilisierung bzw. Destabilisie-
rung von Produkt und Edukt hat nur einen untergeordneten Einfluss.

2.3.2 Synthese von photoschaltbaren Polymeren

Aus den photoschaltbaren Monomeren AzoMA, AzoPMA, AzoHMA
und AzoUMA wurden durch RAFT-Polymerisation Polymere herge-
stellt. Dabei wurde 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-
pentansäure (CDSPA) als RAFT-Agens genutzt, die sich gut zur Poly-
merisation von Methacrylaten eignet.8,9 Die Synthese erfolgte in Lö-
sung, N,N-Dimethylformamid (DMF) wurde als Lösungsmittel, 1,1’-
Azobis(cyclohexancarbonitril) (ACCN) als thermischer Initiator einge-
setzt. Die Polymerisation erfolgte bei 90 ◦C. Die Polymere wurden in
Methanol gefällt und durch Zentrifugation abgetrennt. Die genauen
Synthesevorschriften sind in Kapitel 6.7 aufgeführt. Die Polymere wur-
den durch Gelpermeationschromatografie charakterisiert. Alle Poly-
mere zeigten eine schmale, monomodale Molmassenverteilung. Die er-
haltenen Größen sind in Tabelle 3 zusammengefasst.

Tabelle 3: Mittlere Molmassen Mn und Dispersitäten Ð der photoschaltbaren
Polymere.

Polymer Mn/(g·mol–1) Ð

PAzoMA 11.700 1,37
PAzoPMA 10.600 1,43
PAzoHMA 5.300 1,25
PAzoUMA 8.700 1,27

Analog zu den Spektren der Monomere sind in den Spektren der
trans-Isomere zwei Absorptionsmaxima zu erkennen, die einem π→π*-
Übergang und einem n→ π*-Übergang zuzuordnen sind. In den Spek-
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tren der cis-Isomere ist die Bande des n→ π*-Überganges bei 440 nm
deutlich zu erkennen. Die Positionen der Banden sind im Vergleich
zu den entsprechenden Monomeren nicht signifikant verschoben. Die
Schaltkinetik der Azobenzolgruppe kann somit auch im Polymer gut
anhand der Bande des n→ π*-Überganges untersucht werden.
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Abbildung 8: UV/Vis-Spektren der photoschaltbaren Polymere PAzoMA (A),
PAzoPMA (B), PAzoHMA (C) und PAzoUMA (D), in trans-
(schwarz) und cis-Konfiguration (rot) in THF.

2.3.3 Bestimmung des Geschwindigkeitskoeffizienten der
thermischen Isomerisierung von Azobenzol-haltigen
Monomeren und Polymeren in Abhängigkeit der Länge des
verwendeten Linkers

Um den Einfluss der Länge des verwendeten Linkers auf die Schalt-
kinetik der photoschaltbaren Mono- und Polymere in Lösung zu un-
tersuchen wurde bei 5 verschiedenen Temperaturen die Abnahme der
Extinktion der n→ π*-Bande zeitaufgelöst gemessen. Die erhaltenen
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Spektren wurden wie in Kapitel 2.3 beschrieben ausgewertet. Als Lö-
sungsmittel wurde THF gewählt, da alle Proben eine gute Löslichkeit
darin aufwiesen.
Die Ergebnisse sind in Tabelle 4 zusammengefasst und in Abbildung
9 grafisch dargestellt. Im weiteren Verlauf des Kapitels wird der Ein-
fluss der Temperatur, der Linkerlänge, sowie der Unterschied zwischen
Mono- und Polymer untersucht und diskutiert.

Tabelle 4: Geschwindigkeitskoeffizienten k der thermischen Isomerisierung von
verschiedenen photoschaltbaren Mono- und Polymeren in THF in
Abhängigkeit von der Temperatur.

k/ 10–6 s–1 36 ◦C 42 ◦C 48 ◦C 54 ◦C 60 ◦C

AzoMA 3,05±0,09 7,7±0,2 15,5±0,2 28,4±0,2 57,8±0,5
AzoPMA 4,0±0,6 8,6±0,2 13,5±0,6 34,0±0,2 61±1
AzoHMA 4,9±0,1 9,6±0,2 17,9±0,2 37,1±0,4 68±2
AzoUMA 5,64±0,02 10,8±0,3 18,6±0,6 38±1 84±2

PAzoMA 3,8±0,2 8,1±0,4 16,3±0,7 18±1 49±3
PAzoPMA 6,33±0,06 12,8±0,1 20,8±0,3 40,0±0,1 83±1
PAzoHMA 7,9±0,1 13,2±0,1 22,7±0,2 41,0±0,1 89±1
PAzoUMA 7,6±0,5 10,9±0,3 21,7±0,5 46,1±0,2 95±3

Wird die Veränderung der Geschwindigkeitskoeffizienten mit der Tem-
peratur betrachtet, so ist erkennbar, dass die Geschwindigkeit der Iso-
merisierungsreaktion mit steigender Temperatur für alle untersuchten
Mono- und Polymere streng monoton steigt. Im Sinne einer Arrhenius-
Auftragung (Abb. 10) wurden die logarithmierten Geschwindigkeiten
gegen die reziproke Temperatur aufgetragen. Es ist erkennbar, dass alle
Messreihen die zu erwartende, lineare Abhängigkeit aufweisen. Aus ei-
ner linearen Auftragung wurden zudem die Aktivierungsenergien der
Isomerisierungen bestimmt. Sie sind in Tabelle 5 zusammengefasst.
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Abbildung 9: Auftragung der Geschwindigkeitskoeffizienten der Isomerisie-
rung gegen die Anzahl der Kohlenstoffatome im verwendeten
Linker für photoschaltbare Monomere (oben) und photoschalt-
bare Polymere (unten) bei verschiedenen Temperaturen.
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Abbildung 10: Auftragung der logarithmierten Geschwindigkeitskoeffizienten
der Isomerisierung gegen die reziproke Temperatur für pho-
toschaltbare Monomere (oben) und photoschaltbare Polymere
(unten) mit verschiedenen Längen des verwendeten Linkers.
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Tabelle 5: Aktivierungsenergien EA in kJ · mol–1 für die thermischen Isomeri-
sierung von verschiedenen photoschaltbaren Mono- und Polymeren
in THF in Abhängigkeit von der Anzahl Kohlenstoffatome im ver-
wendeten Linker.

Linkerlänge Monomer Polymer

0 97±3 85±9
3 98±5 90±4
6 95±2 85±5
11 95±5 93±7

Ein Vergleich der Aktivierungsenergien der Monomere zeigt, dass
die Aktivierungsenergien keine Abhängigkeit vom verwendeten
Linker zeigen, sondern die Werte im Rahmen des Fehlerbereiches
übereinstimmen. Dies deckt sich mit theoretischen Berechnungen
zu substituierten Azobenzolen. Dabei wurde eine Verringerung der
Aktivierungsenergie mit der Anzahl und der Größe der Substituenten
vorausgesagt.70 Die Aktivierungsenergie ist hier ähnlich zu der von
reinem Azobenzol (95 kJ ·mol–1),59 sodass ein einzelner Substituent am
Azobenzol noch keine signifikante Auswirkung auf die Aktivierungs-
energie zeigt. Auch die Länge des Linkers übt hier keinen Einfluss
aus. Der sterische Anspruch eines Substituenten ist maßgeblich dafür,
dass die Aktivierungsenergie des Isomerisierungsprozesses verringert
wird.59 Eine reine Verlängerung eines linearen Substituenten scheint
daher den sterischen Anspruch nicht derartig zu erhöhen, sodass die
Aktivierungsenergie sinkt.

Die Aktivierungsenergien der zugehörigen Polymere zeigen einen ana-
logen Trend. Es ist keine signifikante Abhängigkeit der Aktivierungs-
energie von der Linkerlänge zu erkennen. Lediglich die Aktivierungs-
energie für PAzoUMA, das Polymer mit dem längsten Linker, zeigt
eine höhere Aktivierungsenergie als die anderen untersuchten Poly-
mere. Alle Aktivierungsenergien sind geringer, als die des zugehörigen
Monomers. Durch die Polymerisation werden die Azobenzole am Ende
des Linkers verknüpft, sodass sie sich in räumlicher Nähe befinden. Der
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sterische Anspruch des Substituenten am Azobenzol ist durch die Po-
lymerisation der Linker erhöht. Daraus resultiert die geringere Akti-
vierungsenergie im Vergleich zum Monomer. Im Fall des PAzoUMA
enthält der Linker eine Undecyl-Kette, wodurch der Abstand des Azo-
benzols zum Polymerrückgrat im Vergleich zu den anderen Polyme-
ren höher ist. Dadurch sinkt der sterische Anspruch der Substituenten.
Folglich ist die Aktivierungsenergie im Vergleich zu den anderen Poly-
meren höher.
Ein Vergleich der Geschwindigkeitskoeffizienten gegen die Tempera-
tur zwischen Monomer und zugehörigem Polymer ist in Abb. 11
gezeigt. Wie schon aus den Arrhenius-Auftragungen ersichtlich ist,
wird die Reaktion mit steigender Temperatur schneller. Es ist zu-
dem klar erkennbar, dass die Isomerisierung im Polymer schneller ab-
läuft, als im zugehörigen Monomer. Die einzige Ausnahme bildet hier
AzoMA/PAzoMA bei hohen Temperaturen. Der allgemeine Trend lässt
sich zum einen durch die Aktivierungsenergien erklären, die in den
photoschaltbaren Polymeren geringer sind, als in den photoschaltbaren
Monomeren. Zum anderen schafft die makromolekulare Struktur in der
die Azobenzol-Gruppe integriert ist, eine unpolare Umgebung, in der
die Bildung des trans-Isomers bevorzugt ist. Es ist bekannt, dass schalt-
bare Gruppen in Polymeren derartige kooperative Effekte zeigen.71

Um das Verhalten von PAzoMA bei hohen Temperaturen zu verstehen,
muss zunächst das thermische Verhalten von Polymerern mit steigen-
der Temperatur betrachtet werden. Als charakteristische Größe um zu
beschreiben, wie stark eine Polymerkette geknäult ist, kann der qua-
drierte mittlere End-zu-End-Abstand 〈R2〉 herangezogen werden. Die-
ser ist proportional zur Persistenzlänge lp, welche antiproportional zur
Temperatur ist. Daraus folgt, dass mit steigender Temperatur 〈R2〉 ab-
nimmt, das Polymer sich also stärker knäult.72,73

Durch die zunehmende Verknäulung mit steigender Temperatur er-
höht sich auch die sterische Hinderung für die Isomerisierung der
Azobenzol-Gruppe. Hinzu kommt noch, dass bei PAzoMA die
Azobenzol-Gruppe direkt am Polymerrückgrat gebunden ist, sodass
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die sterische Hinderung nicht durch eine günstige Linkeranordnung re-
duziert werden kann. Daraus resultiert eine Isomerisierungsgeschwin-
digkeit, die langsamer ist als beim zugehörigen Monomer.
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Abbildung 11: Geschwindigkeitskoeffizienten der thermischen Isomerisierung
von verschiedenen photoschaltbaren Mono- und Polymeren in
THF in Abhängigkeit von der Temperatur, AzoMA und PAzo-
MA (oben, links), AzoPMA und PAzoPMA (oben rechts), Az-
oHMA und PAzoHMA (unten links) sowie AzoUMA und PA-
zoUMA (unten rechts).

Zuletzt wurde die Abhängigkeit der Geschwindigkeitskoeffizienten
von der Länge des verwendeten Linkers untersucht. Zur Veranschau-
lichung wurden für jede Temperatur die Geschwindigkeitskoeffizenten
gegen die Linkerlänge aufgetragen und in Abb. 12 dargestellt.
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Abbildung 12: Geschwindigkeitskoeffizienten der thermischen Isomerisierung
von verschiedenen photoschaltbaren Mono- und Polymeren in
THF in Abhängigkeit von der Anzahl an Kohlenstoffatomen
im verwendeten Linker bei verschiedenen Temperaturen.

Ein Vergleich der Monomere zeigt, dass bei konstanter Temperatur die
Isomerisierungsgeschwindigkeit mit der Linkerlänge streng monoton
steigt. Dies ist für alle betrachteten Temperaturen der Fall. Die einzige
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Ausnahme bildet hier der Wert für AzoPMA bei 48 ◦C, welcher als
Ausreißer betrachtet wird. Die Messungen wurden in stark verdünnter
Lösung der Monomere durchgeführt, sodass kooperative Effekte zwi-
schen den Monomeren vernachlässigbar sein sollten. Es konnte bereits
gezeigt werden, dass der sterische Effekt durch die Größe des Linkers
und des Methacrylates keinen Einfluss auf die Aktivierungsenergie
des Isomerisierungsprozesses hat. Daher ist anzunehmen, dass auch
kein signifikanter Effekt für die Reaktionsgeschwindigkeit vorliegt.
Als mögliche Begründung verbleiben elektronische Effekte, die von
dem Substituenten des Azobenzols ausgehen. Die hier verwendeten
Substituenten ähneln im Falle von AzoUMA, AzoHMA und AzoPMA
Alkoxy-Substituenten, welche einen elektronendonierenden Einfluss
ausüben. Dieser Effekt ist bei AzoUMA am größten und sinkt über Az-
oHMA, AzoPMA zu AzoMA ab. Elektronen-donierende Substituenten
führen am Azobenzol zu einer größeren Elektronendichte im π∗-
Orbital und verringern somit die Bindungsordnung der N-N-Bindung.
Eine verringerte N-N-Bindungsordnung vereinfacht die Isomerisie-
rung und führt zu einer Beschleunigung der Reaktion. Dies deckt
sich mit den Ergebnissen, bei denen der Geschwindigkeitskoeffizient
der Reaktion von AzoMA über AzoPMA, AzoHMA zu AzoUMA steigt.

Im Polymer ist die Isomerisierungsreaktion im Vergleich zum Mono-
mer beschleunigt. Die Ausnahme bildet dabei PAzoMA bei hohen Tem-
peraturen, welche bereits zuvor erklärt wurde. Der Zusammenhang
zwischen Geschwindigkeitskoeffizient und Linkerlänge unterscheidet
sich von dem der Monomere. Analog zu den Monomeren ist zunächst
ein Anstieg der Reaktionsgeschwindigkeit mit der Linkerlänge für alle
Temperaturen zu erkennen. Dieser lässt sich zum einen durch die be-
schriebenen elektronischen Effekte der Substituenten erklären. Zum an-
deren sinkt mit steigender Linkerlänge der sterische Anspruch der Poly-
merkette, sodass die Isomerisierungsreaktion schneller ablaufen kann.
Bei niedrigen Temperaturen (36–48 ◦C) sinkt die Reaktionsgeschwindig-
keit jedoch für PAzoUMA wieder ab. Durch den langen Linker weisen
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die Azobenzol-Gruppen den größten Abstand der verwendeten Poly-
mere auf. Dadurch wird die Auswirkung des kooperativen Effektes,
der die Reaktion beschleunigt, abgeschwächt und die Reaktion läuft im
Vergleich zu PAzoHMA langsamer ab. Die Verringerung des kooperati-
ven Effektes ist bei 54 und 60 ◦C nicht sichtbar, da die Polymerkette bei
hohen Temperaturen, wie bereits beschrieben, stärker geknäult ist und
somit die Abstände der Azobenzol-Gruppen klein bleiben. Der koope-
rative Effekt bleibt daher bestehen. Eine Abschwächung des Effektes bei
hohen Temperaturen ist möglicherweise bei einem Polymer mit einem
noch längeren Linker zu beobachten.

2.4 Untersuchung von photoschaltbaren Polymerdünnfilmen

Zusätzlich zur Charakterisierung der Kinetik photoschaltbarer Mono-
und Polymere in Lösung wurden diese auch in fester Phase untersucht.
Dazu wurden Mono- und Polymerlösungen durch Spincoating auf Sili-
ciumwafer aufgebracht. Es zeigte sich, dass für die Monomere trotz
Variation des Lösungsmittels und Massenanteil des Monomers kein ho-
mogener Film erhalten werden konnte, sondern sich der Feststoff in
einige Millimeter große Aggregate zusammenlagerte. Für alle Poly-
mere konnten durch Spincoaten einer Lösung des Polymers in Propy-
lenglycolmonomethyletheracetat (PGMEA) Dünnfilme hergestellt wer-
den. Die Schichtdicke wurde an unterschiedlichen Stellen der Probe
durch Ellipsometrie bestimmt um Einheitlichkeit der Filme zu kontrol-
lieren. Die Filme von PAzoMA, PAzoPMA und PAzoHMA wiesen eine
homogene Schichtdicke auf, während Filme von PAzoUMA große Un-
gleichmäßigkeiten zeigten und nicht weiter untersucht wurden. Durch
Ellipsometrie wurde die Schichtdicke der Proben in drei Zuständen be-
stimmt: Im Ausgangszustand (α), nach Bestrahlung mit UV-Licht (β)
und nach thermischer Relaxation in den Ausgangszustand (γ). Zur sy-
stematischen Untersuchung wurden für jedes Polymer 5 Proben mit un-
terschiedlichen Ausgangsschichtdicken angefertigt. Es konnte eine Ab-
nahme der Schichtdicke im bestrahlten Zustand für alle Proben aller
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Polymere beobachtet werden. Die relative Abnahme der Schichtdicke
∆hrel kann durch

∆hrel = 1− 2β

α+ γ
(9)

berechnet werden. Die Ergebnisse sind in Tabelle 6 zusammengestellt
und in Abbildung 13 grafisch dargestellt. Um die Reversibilität des
Schaltprozesses im Festkörper zu untersuchen wurden am Beispiel von
PAzoPMA mehrere Zyklen des Schaltprozesses durchgeführt und die
Schichtdicken bestimmt (Abb. 14).

Tabelle 6: Schichtdicke der Polymerfilme vor (α) und nach (β) der Bestrah-
lung mit UV-Licht sowie nach thermischer Relaxation (γ), zudem
relative Höhendifferenz ∆hrel und Mittelwert der relativen Höhen-
differenz ¯∆hrel.

Polymer α / nm β / nm γ / nm ∆hrel/% ¯∆hrel /%

54,7±0,3 52,1±0,2 54,8±0,3 4,8±0,5
123±1 119,2±0,2 121,8±0,3 2,7±0,6

PAzoMA 193±4 188,3±0,4 193,6±0,3 2,5±1,0 3,2±1,0
322±4 313,7±0,7 326,0±0,6 3,2±0,7

510±10 493,5±0,9 508,5±1,0 2,6±1,2

42,1±0,2 41,7±0,2 42,5±0,2 1,4±0,6
95,3±0,5 92,3±0,7 95,6±0,4 3,3±0,8

PAzoPMA 171,1±0,6 164,0±0,8 170,6±0,6 4,0±0,5 2,9±1,0
258,2±1,1 251,2±0,7 258,8±0,4 2,8±0,4

317±2 307,2±0,6 317,7±0,8 3,2±0,3

46,7±0,3 43,7±0,2 44,7±0,2 4,4±0,6
76±1 72,7±0,2 76,1±0,2 4,4±0,5

PAzoHMA 221±2 197±2 215,5±0,8 9,8±0,8 7±2
342,1±0,8 319±3 342,6±1,0 6,9±0,8

643±3 594±2 644±4 7,7±0,4
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Abbildung 13: Schichtdicken von photoschaltbaren Polymerfilmen aus PAzo-
MA (Oben), PAzoPMA (Mitte) und PAzoHMA (Unten) im
Laufe eines Bestrahlungszyklus.
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Abbildung 14: Schichtdicke eines PAzoPMA-Dünnfilmes in Abhängigkeit von
der Anzahl an Bestrahlungszyklen.

Durch Bestimmung der Schichtdicken in mehreren Bestrahlungszyklen
konnte gezeigt werden, dass der Prozess der Schichtdickenänderung
reversibel ist. Dies ist typisch für Azobenzol-basierte Systeme, deren
Schaltbarkeit sich durch eine hohe Reversibilität auszeichnet und zu-
dem eine große Stabilität des Photoschalters mit bis zu 106 Schaltzyklen
aufweisen.74 Es ist daher anzunehmen, dass die Schichtdickenände-
rung durch den Isomerisierungsprozess der Azobenzol-Gruppe in den
photoschaltbaren Polymeren verursacht wird. Eine Verringerung der
Schichtdicke durch einen UV-induzierten Abbauprozess kann ausge-
schlossen werden. Die Probenmasse sollte daher konstant bleiben. Die
Änderung der Schichtdicke geht daher mit einer Änderung der Dichte
einher. Eine Erhöhung der Dichte ist in Polymeren möglich, wenn sich
das freie Volumen im Polymer verringert. Dafür können hier zwei Fak-
toren maßgeblich sein.
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Abbildung 15: Auftragung der Dichte einiger Polymere gegen das Dipolmo-
ment der zugehörigen Monomere. PE: Polyethylen, PB: Po-
lybutadien, PP: Polypropylen, PS: Polystyrol, PMA: Poly-
methylacrylat, PMMA: Polymethylmethacrylat, PVAc: Poly-
vinylacetat, PEG: Polyethylenglykol, PVF: Polyvinylfluorid,
PVC: Polyvinylchlorid, POM: Polyoxymethylen, PGA: Poly-
hydroxyessigsäure. Die zugehörige Wertetabelle und Quellen
sind in Kapitel 7.2 gezeigt.

Zum einen erhöht sich durch den Schaltprozess das Dipolmoment der
Azobenzol-Endgruppen im Polymer. Dadurch können sich attrak-
tive Dipol–Dipol-Wechselwirkungen ausbilden, die zudem langreich-
weitiger als die im unpolaren Polymer auftretenden Van-der-Waals-
Wechselwirkungen sind. Die Polymerketten können sich dichter zu-
sammenlagern, die Dichte des Polymers steigt. Ein Vergleich von Dichte
und Dipolmoment bekannter Polymere zeigt, dass eine starke Korrela-
tion zwischen beiden Größen besteht, wie in Abbildung 15 zu sehen ist.
Zum anderen ändert sich durch die Isomerisierung auch die Geome-
trie der Azobenzol-Endgruppen. Der endständige Phenylring, der in
der trans-Konfiguration vom Polymerrückgrat wegzeigt, richtet sich in
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der cis-Konfiguration zum Polymerückgrat hin. Als Konsequenz würde
der sterische Anspruch der Seitengruppe sinken und die Polymerketten
können sich besser annähern. Folglich würde das freie Volumen sinken
und die Dichte steigen.
Die Schichtdickenänderung bei PAzoMA und bei PAzoPMA ist im Rah-
men des Fehlers gleich. Bei PAzoHMA ist sie hingegen mehr als dop-
pelt so groß. Der Effekt der Dipol–Dipol-Wechselwirkung sollte von der
Linkerlänge unabhängig sein und für alle drei Polymere den gleichen
Beitrag zur Erhöhung der Dichte liefern. Ein großer Unterschied ergibt
sich jedoch bei der Geometrieänderung der Azobenzol-Gruppe. Bei PA-
zoMA und PAzoPMA ist die Azobenzol-Gruppe im Vergleich zu PAz-
oHMA näher am Polymerrückgrat. Richtet sich die endständige Phe-
nylgruppe am Azobenzol also in Richtung des Polymerrückgrates aus,
so könnte sie zuvor freies Volumen einnehmen, welches sich zwischen
den Seitenketten des Polymers befand. Da kein Unterschied in der re-
lativen Schichtdickenänderung zwischen PAzoMA und PAzoPMA ge-
funden wurde, scheint das freie Volumen hier vergleichbar zu sein. Bei
PAzoHMA sollte das freie Volumen durch den längeren Linker größer
sein. Die Geometrieänderung des Azobenzols wirkt sich hier deutlicher
aus, da mehr freies Volumen genutzt werden kann um die Seitenketten
effizienter anzuordnen. Die Erhöhung der Dichte ist bei PAzoHMA des-
halb am größten.

2.5 Fazit und weitere Forschungsperspektiven

Azobenzol-basierte Monomere konnten erfolgreich hergestellt und cha-
rakterisiert werden. Durch RAFT-Polymerisation wurden daraus pho-
toschaltbare Polymere synthetisiert. Der Erfolg der Synthesen wurde
durch NMR-Spektroskopie, UV/Vis-Spektroskopie, ESI-MS und GPC
belegt. Die Kinetik der cis-trans-Isomerisierung in Lösung wurde für
alle Mono- und Polymere durch UV/Vis-Spektroskopie untersucht. Da-
bei wurde der Einfluss von Temperatur, Lösungsmittel, Linkerlänge auf
die Reaktionsgeschwindigkeit sowie der Unterschied zwischen Mono-
und Polymer aufgeklärt. Die Reaktionsgeschwindigkeit stiegt für alle
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Proben mit der Temperatur an. Am Beispiel von AzoMA wurde deut-
lich, dass die Aktivierungsenergie mit der Polarität des Lösungsmittels
abnimmt. Zudem wurde gezeigt, dass die Isomerisierungsgeschwin-
digkeit mit der Polarität zunächst leicht ansteigt, bis sie bei stark pola-
ren Lösungsmitteln deutlich abfällt. Eine vergleichbare Studie über den
Einfluss des Lösungsmittels könnte auch für die Polymere interessante
Ergebnisse liefern. Die Verteilung der End-zu-End-Abstände wird mög-
licherweise vom Lösungsmittel beeinflusst und führt so zu einem Ein-
fluss auf die kooperativen Effekte bei der Isomerisierung. Des Weiteren
könnte die Polarisierbarkeit des Lösungsmittels einen Einfluss auf die
Isomerisierungsrate haben, da sich das Dipolmoment der Azobenzol-
Gruppe in der cis-Konfiguration durch polarisierbare Lösungsmittel
weiter ausbreiten könnte, während schlecht polarisierbare Lösungsmit-
tel einen abschirmenden Effekt zeigen könnten, die kooperative Effekte
abschwächen würden.
Wird der Einfluss der Linkerlänge betrachtet, so konnte gezeigt werden,
dass die Aktivierungsenergie der Isomerisierung hiervon unabhängig
ist. Bei konstanter Temperatur steigt die Isomerisierungsgeschwindig-
keit für die Monomere mit der Linkerlänge an. Bei den Polymeren steigt
sie zunächst an, bei tieferen Temperaturen fällt sie bei einer hohen Lin-
kerlänge wieder leicht ab. Ein Vergleich der Monomere und Polymere
zeigt, dass die Aktivierungsenergie bei den Polymeren etwas geringer
ist, als die des zugehörigen Monomers. Die Reaktionsgeschwindigkeit
ist für PAzoPMA, PAzoHMA und PAzoUMA stets größer als im Mo-
nomer. Bei PAzoMA ist sie bei hohen Temperaturen langsamer als im
Monomer.
Eine Untersuchung der Schaltkinetik von Polymeren mit unterschiedli-
chen Kettenlängen könnte den Unterschied im Verhalten von Monomer
und Polymer genauer beleuchten. Dabei sind insbesondere sehr kurze
und sehr lange Ketten von Interesse um Extremfälle des Systems abzu-
bilden.
In fester Phase wurde eine UV-induzierte Abnahme der Schichtdicke
bei photoschaltbaren Polymerdünnfilmen beobachtet. Es konnte ge-
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zeigt werden, dass diese über mehrere Schaltzyklen reversibel ist. Zu-
dem ist der Effekt bei PAzoHMA etwa doppelt so groß wie bei PAzoMA
und PAzoPMA.
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3 Untersuchung von photoschaltbaren
Blockcopolymersystemen

3.1 Hintergründe

Polymere, welche aus mehreren verschiedenen Monomerarten auf-
gebaut sind, werden als Copolymere bezeichnet. Neben statistischen
Copolymeren, bei denen die Anordnung der Monomereinheiten zu-
fällig ist, oder alternierenden Copolymeren, bei denen die Monomere
stets einander abwechseln, gibt es auch Blockcopolymere, die aus
mindestens zwei Blöcken von Homopolymeren bestehen.75 Dabei sind
verschiedene Monomerzusammensetzungen und daraus resultierend
auch eine Vielzahl an Topologien möglich, die in Abb. 16 gezeigt
sind.76,77

Diblockcopolymer [AB] Triblockcopolymer [ABA]

Multiblockcopolymer [ABABAB] Triblockcopolymer [ABC]

Sternblockcopolymer Pfropfblockcopolymer

Abbildung 16: Schematische Darstellung von verschiedenen Blockcopolymer-
arten.36

Da die Blöcke eines Blockcopolymers aus verschiedenen Monomeren
aufgebaut sind, weisen sie in der Regel unterschiedliche Eigenschaften
auf. Dies kann zu einer Entmischung des Systems führen, wenn die
Blöcke eine schlechte Mischbarkeit miteinander zeigen. Durch die phy-
sikalische Verknüpfung zwischen den beiden Blöcken ist eine Entmi-
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schung des Systems auf makroskopischer Skala unmöglich. Es kommt
daher zur Ausbildung sogenannter Mikrophasen, die eine Größe in der
Größenordnung von 10–100 nm aufweisen.78,79

Eine Betrachtung der Thermodynamik eines Blockcopolymers liefert
dabei wichtige Informationen für das Verhalten eines solchen Systems.
Die Gibbs-Energie eines Blockcopolymers ∆GBCP kann durch

∆GBCP = ∆Hm − T∆Sk. (10)

beschrieben werden. Dabei ist ∆Hm die Mischungsenthalpie, T die
Temperatur und ∆Sk die Konformationsentropie. Ist ∆GBCP negativ, so
ist eine Mischung beider Blöcke zu einer homogenen Phase bevorzugt.
Bei einem positiven ∆GBCP strebt das System eine Mikrophasensepara-
tion an. Die Mischungsenthalpie ist durch

∆Hm = RTχfAfB (11)

gegeben.80,81 Dabei ist R die universelle Gaskonstante, χ der Interakti-
onsparameter und fA sowie fB die Volumenanteile der Komponenten A
und B. Der Interaktionsparameter χ wird beschrieben durch:

χ =

(
z

kBT

)(
εAB −

1

2
(εAA + εBB)

)
. (12)

Dabei ist z die Anzahl benachbarter Monomereinheiten pro Monome-
reinheit und kB die Boltzmannkonstante. Die Interaktionsenergien zwi-
schen zwei Monomerarten (A-A, A-B oder B-B) werden mit εAA, εAB

und εBB bezeichnet. Der Interaktionsparameter beschreibt die Wechsel-
wirkung zwischen beiden Komponenten des Systems.
Die Konformationsentropie des Systems wird im Wesentlichen durch
zwei Faktoren bestimmt. An der Grenzfläche der beiden Phasen sind
die Polymere gestreckt, wodurch sie von der entropisch günstigsten
Konformation eines Gauß’schen Knäuls abweichen. Zudem ordnet
die Ausbildung einer Phasengrenze die Verknüpfungspunkte zwischen
den Blöcken auf einer Grenzfläche an, was die Anordnungsfreiheit des
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Systems einschränkt. Dieses liefert zum erstgenannten Effekt jedoch le-
diglich einen kleinen Beitrag zur Konformationsentropie.82

Um eine Mikrophasenseparation zu erzielen, ist ein positives ∆Gm er-
forderlich. Dafür sind aus thermodynamischen Gesichtspunkten fol-
gende Kriterien entscheidend: Der Enthalpietherm muss groß und der
Entropieterm klein sein. Ein großer Enthalpieterm wird für hohe Inter-
aktionsparameter erhalten, der Entropieterm wird bei tiefen Tempera-
turen und hohen Polymerisationsgraden minimiert. Das Produkt aus
Interaktionsparameter und Polymerisationsgrad χN wird oft als Größe
herangezogen, um den Zustand eines Blockcopolymers bei konstan-
ter Temperatur zu charakterisieren. Ab einem Wert von χN ≈ 10,5
beginnt die Mikrophasenseparation.79,83 Die Blöcke sind dabei jedoch
noch nicht sehr klar voneinander abgegrenzt. Dies wird als Weak Segre-
gation Limit (WSL) bezeichnet.
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Abbildung 17: Schematische Darstellung eines eindimensionalen Konzentra-
tionsprofils gegen die Querschnittskooordinate x eines in la-
mellarer Morphologie mikrophasenseparierten Blockcopoly-
mers am Weak Segregation Limit (schwarz) und am Strong
Segregation Limit (rot).36
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Abbildung 18: Schematische Darstellung der Grenzfläche (grün) zwischen
zwei Phasen eines mikrophasenseparierten Blockcopolymers
am WSL (links) und SSL (rechts).36

Mit zunehmendem χN wird die Entmischung der Blöcke aufgrund der
steigenden Unverträglichkeit stärker, die Phasen grenzen sich schär-
fer voneinander ab. Dieser Fall wird als Strong Segregation Limit (SSL)
bezeichnet. Das Konzentrationsprofil eines Blockcopolymers am WSL
und SSL ist schematisch in Abbildung 17 gezeigt. Der Unterschied zwi-
schen WSL und SSL wird bei einer Betrachtung der Grenzfläche deutli-
cher, wie in Abbildung 18 gezeigt ist. Die Grenzfläche ist der Bereich, in
dem sich alle Verknüpfungspunkte der beiden Blöcke des Blockcopoly-
mers befinden. Eine dünnere Grenzfläche bietet die Möglichkeit einer
enthalpisch günstigeren Anordnung der Polymerketten, da der Kontakt
unterschiedlicher Blöcke minimiert wird. Dem stehen weniger Anord-
nungsmöglichkeiten der Verknüpfungspunkte entgegen, weshalb eine
dünne Grenzfläche entropisch ungünstig ist. Zudem ist eine Streckung
der Ketten in der Nähe des Verknüpfungspunktes notwendig. Eine
dünne Grenzfläche ist somit nur für große χN möglich, da der enthal-
pische Gewinn groß ist, während der entropische Verlust klein bleibt.
Deshalb ist im Falle des WSL ist die Grenzfläche relativ breit, während
sie im Fall des SSL schmal ist.79

Um Informationen über das Phasenverhalten von Blockcopolymeren zu
erlangen, wurden seit den 70er-Jahren Molekularfeldtheorien und Be-
rechnungen entwickelt, mit denen die Morphologien von mikrophasen-
separierten Blockcopolymeren vorhergesagt werden konnten.84–92 Mat-
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sen und Bates veröffentlichten 1996 ein berechnetes Phasendiagramm,
welches in Abbildung 19 dargestellt ist.
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Abbildung 19: Theoretisches Phasendiagramm eines Blockcopolymers nach
Matsen und Bates83 in Abhängigkeit von Volumenanteil der
Komponenten und χN . Die Buchstaben stehen für die Be-
zeichnung der jeweiligen Phase: Dicht gepackte Kugeln (S*),
kubisch innenzentrierte Kugeln (S), hexagonal angeordnete
Zylinder (Z), Gyroid (G) sowie Lamellen (L).36

Abbildung 20: Schematische Darstellung der unterschiedlichen Morphologien
der Mikrophasenseparation. Von links nach rechts: Kugeln,
Zylinder, Gyroid, Lamellen.36
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Ist χN sehr klein, oder der Volumenanteil einer Komponente sehr groß,
so liegt ein ungeordneter Zustand vor. Ein ungeordneter Zustand kann
auch erreicht werden, indem ein mikrophasensepariertes Blockcopo-
lymersystem erhitzt wird. Mit steigender Temperatur sinkt χN ge-
mäß Gleichung 12, sodass ab einer bestimmten Temperatur die Phasen-
grenze zum ungeordneten Zustand überschritten wird. Diese Tempe-
ratur wird als Ordnungs–Unordnungs-Übergangstemperatur TODT be-
zeichnet.
Welche Morphologie sich im Falle einer Mikrophasenseparation ausbil-
det hängt vom Volumenanteil der Komponenten, deren Polymerisati-
onsgrad und dem Interaktionsparameter ab. Diese Parameter bestim-
men die Form der Grenzfläche maßgeblich welche sich wiederum auf
die Geometrie der gebildeten Morphologie auswirkt. Dies ist in Abbil-
dung 21 verdeutlicht. Mit steigendem Volumenanteil fA der Kompo-
nente A verändert sich die Krümmung der Grenzfläche, die Morpholo-
gie geht von Kugeln zu Zylindern in Lamellen über.

fA

Abbildung 21: Schematische Darstellung des Einflusses des Volumenanteils
von Komponente A (orange) fA auf die Form der Phasengrenz-
fläche (schwarz) und der Geometrie der gebildeten Morpholo-
gie der Mikrophasenseparation.36
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3.2 Synthese photoschaltbarer Blockcopolymere

In früheren Arbeiten wurde das photoschaltbare Blockcopolymer-
system PAzoPMA-b-PBA erstmalig untersucht.36 Bei einem
Blockcopolymer (BCP I) mit einer mittleren Molmasse von
Mn = 4,6 · 104 g · mol-1, einer Dispersität von Ð = 1,49 und
einem Stoffmengenanteil an AzoPMA von 18 % wurde die Mikropha-
senseparation charakterisiert. Sie wurde einer lamellaren Morphologie
zugeschrieben, welches jedoch nicht abschließend belegt werden
konnte. Zudem konnte gezeigt werden, dass sich bei senkrecht stehen-
den Lamellen die Höhendifferenz reversibel durch das Isomerisieren
der Azobenzol-Gruppe zwischen zwei Zuständen schalten lässt.
Ausgehend von diesen Ergebnissen soll das System PAzoPMA-b-PBA
weiter untersucht werden. Der Fokus soll dabei insbesondere auf dem
Maßschneidern der Phasengrößen bei einer lamellaren Morphologie lie-
gen. Im Folgenden werden zwei Varianten, die dies ermöglichen, vor-
gestellt. Eine Möglichkeit besteht darin, die Blocklänge eines Blockes so
zu variieren, dass die Morphologie der Mikrophasenseparation erhal-
ten bleibt, die Größe einer der beiden Phasen sich jedoch ändert. Der
zweite Ansatz besteht darin, beide Phasen eines Blockcopolymers mit
Homopolymer gleichmäßig aufzuschwellen, sodass der Volumenanteil
beider Komponenten konstant bleibt, um den Erhalt der Morphologie
zu gewährleisten.
Die Herstellung der Blockcopolymere erfolgte durch RAFT-
Polymerisation. Im ersten Schritt wurde dazu AzoPMA als Monomer
mit CDSPA als RAFT-Agens und ACCN als Initiator in DMF umgesetzt
und PAzoPMA erhalten (Kapitel 6.8). Die Molmassenverteilung wurde
durch GPC bestimmt und ist in Abbildung 22 gezeigt. Es wurde eine
schmale, monomodale Molmassenverteilung erhalten. Das Polymer
weist eine mittlere Molmasse von Mn = 1,7 · 104 g · mol-1 und eine
Dispersität von Ð = 1,38 auf. Durch die endständige RAFT-Gruppe
handelt es sich bei dem Polymer um ein Makro-RAFT-Agens, welches
in einem zweiten Syntheseschritt zu einem Blockcopolymer umgesetzt
werden kann. Durch Umsetzung mit unterschiedlichen Äquivalenten
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an n-Butylacrylat mit AIBN als Initiator in DME wurden drei verschie-
dene Blockcopolymere erhalten (BCP II, BCP III und BCP IV). Auch
hier wurden die Molmassenverteilungen durch GPC bestimmt und in
Abbildung 22 dargestellt.
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Abbildung 22: Aus dem GP-Chromatogramm berechnete normierte Mol-
massenverteilungen vom Homopolymer PAzoPMA sowie den
Blockcopolymeren BCP II–IV.

Die Zusammensetzung der Blockcopolymere wurde durch den Ver-
gleich von Integralen aus den 1H-NMR-Spektren bestimmt. Für je-
des Blockcopolymer wurde ein Spektrum in deuteriertem Dichlorme-
than aufgenommen. Diese sind in Abbildung 23 gezeigt. Das Signal
bei 7,73 ppm (blaue Markierung) ist dem para-substituierten Phenyl-
ring der Azobenzolgruppe im AzoPMA zuzuordnen. Das Signal bei
0,86 ppm (rote Markierung) stammt von der endständigen Methyl-
gruppe der n-Butyl-Gruppe aus dem Butylacrylat. Aus den Integralen
des Signals aus dem Azobenzol IAzo und dem der Methylgruppe IMe

lässt sich der Stoffmengenanteil an AzoPMA χAzo und Butylacrylat χBA

berechnen.
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Abbildung 23: 1H-NMR-Spektren von BCP II–IV in CD2Cl2.

Dazu werden die Integrale durch die Anzahl Protonen geteilt, von de-
nen sie hervorgerufen werden, um sie auf die Stoffmenge zu normieren.
Der Stoffmengenanteil an AzoPMA kann dann durch

χAzo =
IAzo
4

IAzo
4 + IMe

3

(13)
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berechnet werden. Wird IAzo als 4 definiert, vereinfacht sich der Aus-
druck zu

χAzo =
1

1 + IMe
3

. (14)

Der Stoffmengenanteil an Butylacrylat berechnet sich durch:

χBA = 1− χAzo. (15)

Die bestimmten Integrale sowie die berechneten Stoffmengenanteile
nach Gleichung 14 und die Ergebnisse der GPC sind in Tabelle 7 zu-
sammengefasst.

Tabelle 7: Mittlere MolmassenMn, Dispersität Ð sowie Stoffmengenanteile an
AzoPMA χAzo und BA χBA für BCP II–IV.

Polymer Mn/(104 g·mol–1) Ð IMe χAzo χBA

BCP II 4,33 1,8 14,28 0,17 0,83
BCP III 4,71 1,9 19,09 0,14 0,86
BCP IV 5,37 2,1 24,14 0,11 0,89

3.3 Untersuchung der Mikrophasenseparation
photoschaltbarer Blockcopolymere

Zur Untersuchung der Mikrophasenseparation wurden die Blockco-
polymere in Propylenglycolmonomethlyetheracetat (PGMEA) gelöst
und auf Siliciumwafer gespincoated. Das Oberflächenprofil der unge-
temperten Proben wurde anschließend mit dem Rasterkraftmikroskop
(AFM) gemessen. Die Höhenprofile sind in Abbildung 24 gezeigt. Es
wird deutlich, dass für alle Proben bereits der eine Mikrophasensepara-
tion erkennbar ist, welche jedoch noch keiner Morphologie zugeordnet
werden kann. Es handelt sich dabei um eine Struktur, die durch das
schnelle Verdampfen des Lösungsmittels beim Spincoaten kinetisch ein-
gefangen wurde und das System somit nicht die energetisch günstigste
Anordnung der Mikrophasenseparation annehmen konnte.
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Abbildung 24: AFM-Aufnahmen der Höhenprofile von BCP II–IV. Die Pro-
ben wurden auf Si-Wafer gespincoatet. Ausschnitt: 2 × 2 µm,
Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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3.3.1 Zeitliche Untersuchung des Temperprozesses

Um weitere Erkenntnisse über die Struktur zu gewinnen, wurde der
Prozess des thermischen Temperns genauer untersucht. Dazu wurden
Proben des Blockcopolymers BCP III gespincoatet und im Anschluss für
unterschiedliche Zeiten bei 180 ◦C getempert. Die Höhenprofile wur-
den durch AFM bestimmt und sind in Ausschnitten in Abbildung 25
gezeigt. Die vollständigen Bilder sind in Abbildung 63 in Kapitel 7.3
aufgeführt. Bereits nach fünfminütigem Tempern ist eine deutliche Ver-
änderung der Oberflächenstruktur zu erkennen. Die mikrophasense-
parierten Bereiche schließen sich zu übergeordneten Strukturen zusam-
men, sodass lamellare Anordnungen über die gesamte Probenoberflä-
che hinweg zu beobachten sind. Zudem bilden sich kleinere Bereiche,
in denen eine homogene, unstrukturierte Oberfläche vorliegt aus. Diese
werden mit zunehmender Dauer des Tempervorganges größer, bis sie
sich zu großen Ebenen zusammenschließen und senkrecht angeordnete
Lamellen kaum noch vorliegen.
Wird die Oberflächenstruktur auf der Mikrometerskala betrachtet, so
sind ebenfalls deutliche Änderungen zu erkennen. Im ungetemperten
Zustand ist die Oberfläche über mehrere Mikrometer gesehen, unter
Vernachlässigung der Strukturen im Nanometer-Maßstab, konstant und
weist keine signifikanten Höhenänderungen auf. Nach fünfminütigem
Tempern liegen hingegen Höhenunterschiede in der Größenordnung
von etwa 10 nm vor. Dieser Effekt wird bei längerem Tempern deut-
licher. Bei 10–30-minütigem Tempern werden die Höhenunterschiede
größer, nach 60-minütigem Tempern hat sich eine homogene Ebene mit
mehreren Plateaus gleicher Höhe ausgebildet. Diese Struktur bleibt
auch bei längerem Tempern erhalten, sodass es sich um eine Gleich-
gewichtsstruktur handeln sollte. Die Höhendifferenz zwischen Ebene
und Plateau ist zudem in der selben Größenordnung wie der Abstand
der vertikal angeordneten Lamellen. Somit ist davon auszugehen, dass
es sich bei der Struktur um horizontal angeordnete Lamellen handelt
und dass die Plateaus durch eine unvollständige Ausbildung der ober-
sten Lamelle zustande kommen.
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Abbildung 25: AFM-Aufnahmen der Höhenprofile von BCP III nach unter-
schiedlich langem Tempern bei 180 ◦C. Ausschnitt: 5,3 ×
1,2 µm, Auflösung: 512 × 118 Pixel.
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Dass die Plateaus erst durch den Temperprozess entstehen, bestärkt die
Annahme weiter, dass es sich bei der Morphologie um Lamellen han-
delt.

3.3.2 Untersuchung der Mikrophasenseparation von BCP II–IV

Um die Mikrophasenseparation zu untersuchen, wurden die durch
Spincoating hergestellten Proben von BCP II–IV bei 180 ◦C für 24 h ge-
tempert. Im Anschluss wurde das Höhenprofil sowie die mechanischen
Eigenschaften der Proben mit dem AFM bestimmt. Die erhaltenen Bil-
der sind in den Abbildungen 26–28 gezeigt. Alle Blockcopolymerpro-
ben weisen eine lamellare Morphologie der Mikrophasenseparation auf,
bei der Bereiche mit horizontal als auch mit vertikal angeordneten La-
mellen vorliegen.
Eine Betrachtung der mechanischen Eigenschaften anhand des DMT-
Moduls zeigt, dass sich im Bereich der vertikalen Lamellen die mecha-
nischen Eigenschaften deutlich unterscheiden. Die homogenen Flächen
bestehen aus dem härteren der Materialien. Ein Vergleich mit den Glas-
übergangstemperaturen Tg,1 und Tg,2 der Komponenten des Blockco-
polymers ermöglicht eine Zuordnung der Blöcke. Sie wurden durch
dynamische Differenzkalorimetrie bestimmt und sind in Tabelle 8 auf-
geführt.

Tabelle 8: Glasübergangstemperaturen Tg,1 und Tg,2 von BCP II–IV.

Polymer Tg,1/◦C Tg,2/◦C

BCP II 12,4 69,0
BCP III 11,6 68,9
BCP IV 10,8 69,0

Der Glasübergang von reinem PAzoPMA (Mn = 1,2 · 104 g ·mol-1) liegt
bei Tg = 64,2 ◦C. Damit kann Tg,1 dem BA-Block, Tg,2 dem AzoPMA-
Block zugeordnet werden. Die homogenen Flächen bestehen daher aus
dem PAzoPMA-Block.
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Abbildung 26: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils, Ausschnitt: 16 × 16 µm
(Oben), Ausschnitt: 5,3 × 5,3 µm (Mitte) und DMT-Modul,
Ausschnitt: 5,3 × 5,3 µm (Unten) von BCP II nach Tempern
bei 180 ◦C für 24 h. Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Abbildung 27: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils, Ausschnitt: 16 × 16 µm
(Oben), Ausschnitt: 5,3 × 5,3 µm (Mitte) und DMT-Modul,
Ausschnitt: 5,3 × 5,3 µm (Unten) von BCP III nach Tempern
bei 180 ◦C für 24 h. Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Abbildung 28: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils, Ausschnitt: 16 × 16 µm
(Oben), Ausschnitt: 5,3 × 5,3 µm (Mitte) und DMT-Modul,
Ausschnitt: 5,3 × 5,3 µm (Unten) von BCP IV nach Tempern
bei 180 ◦C für 24 h. Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Die dreidimensionale Darstellung der Oberfläche von BCP II (Abbil-
dung 29 zeigt deutlich, dass die Oberfläche der Ebenen und der Plateaus
homogen ist. Die Plateaus weisen zudem die gleiche Höhe auf.

Abbildung 29: Dreidimensionale Darstellung der Oberfläche von BCP II
aus der AFM-Aufnahme des Höhenprofils, Ausschnitt: 16 ×
16 µm.

Zwischen den drei Proben sind deutliche Unterschiede der Morpholo-
gie erkennbar. Bei BCP II liegen nur relativ kleine Bereiche mit verti-
kal angeordneten Lamellen vor, die sich stets an den Grenzen zwischen
Plateau und Ebene befinden. Diese Bereiche sind bei BCP III bereits
deutlich breiter, sie gehen jedoch immer noch von der Grenze zwischen
den Ebenen aus. Bei BCP IV nehmen die senkrecht angeordneten La-
mellen einen Großteil der Probenoberfläche ein. Die Grundstruktur der
Ebenen–Plateau-Struktur ist jedoch immer noch vorhanden. Werden
die Bereiche mit senkrecht angeordneten Lamellen genauer betrachtet,
so fällt auf, dass die Defektdichte bei BCP II am geringsten ist und über
BCP III zu BCP IV weiter ansteigt. Ein Grund dafür könnte die unter-
schiedliche Länge des PBA-Blockes und die damit einhergehende un-
terschiedliche Mobilität das Blockcopolymers sein. Ein längerer PBA-
Block führt zu einer geringeren Mobilität des Blockes. Somit ist die Mi-
krophasenseparation bei gleicher Temperatur in BCP IV langsamer als
in BCP II und III. Dadurch würde die Temperzeit nicht ausreichen, um
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die lamellare Struktur umzuordnen und so Defekte in der Struktur zu
reparieren. Dies würde sich mit den experimentellen Befunden decken,
da die Struktur von BCP IV nach 24 stündigem Tempern in etwa mit der
Struktur, die bei BCP III nach 30–60 minütigem Tempern vorliegt, über-
einstimmt. Ob die Struktur von BCP IV sich durch längeres Tempern
ändert und sich der Struktur von BCP II nähert, könnte durch weitere
Experimente überprüft werden.
Zusätzlich zur qualitativen Analyse der AFM-Aufnahmen wurden ei-
nige Strukturparameter der Morphologie bestimmt, die einen quantita-
tiven Vergleich der Blockcopolymere ermöglichen. Hieraus soll der Ein-
fluss der unterschiedlich langen PBA-Blöcke deutlich werden. Die be-
stimmten Größen sind der Abstand der Lamellen in horizontaler Aus-
richtung dh und in vertikaler Ausrichtung dv sowie die Breite des mi-
krophasenseparierten Bereiches dMPS. Für die vertikal angeordneten
Lamellen wurde zudem die Höhendifferenz der Mikrophasen ∆h und
deren Breiten bei halber Höhendifferenz dAzo und dBA bestimmt, wie in
Abbildung 30 gezeigt ist.
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Abbildung 30: Höhenprofil eines Querschnitts durch vertikal angeordnete La-
mellen in BCP II. Die Breite des PAzoPMA-Blockes dAzo ist
rot, die Breite des PBA-Blockes dBA ist blau, die Höhendiffe-
renz ∆h grün und der Lamellenabstand dv lila markiert.
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Tabelle 9: Strukturparameter von BCP I–IV. Die mit * markierten Daten wur-
den zu Vergleichszwecken aus [36] übernommen.

BCP I* BCP II BCP III BCP IV

dh /nm 31,5 ± 1,6 33,0 ± 1,8 33,8 ± 2,1 34,3 ± 2,1
dv /nm 38,4 ± 0,9 38,8 ± 5,5 38,6 ± 4,4 45,9 ± 5,4
dAzo /nm 22,3 ± 2,7 22,0 ± 3,3 22,5 ± 2,8 25,0 ± 4,0
dBA /nm 15,7 ± 2,1 17,0 ± 3,8 17,2 ± 1,9 20,6 ± 3,4
∆h /nm 4,2 ± 1,2 4,4 ± 0,9 4,3 ± 0,9 5,5 ± 1,2
dMPS /nm 220 ± 60 300 ± 30 980 ± 210 1070 ± 190
nBA 230 249 330 416

Die Strukturparameter sind zusammen mit der Anzahl der Monomer-
einheiten im PBA-Block nBA in Tabelle 9 zusammengefasst. Zunächst
ist zu erkennen, dass die Höhendifferenz der horizontalen Lamellen
dh sowie der Abstand der Lamellen in vertikaler Ausrichtung dv mit
zunehmender Länge des PBA-Blockes steigt. Durch die Verlängerung
eines Blockes des Blockcopolymers steigt dessen Raumbedarf, sodass
eine stärkere räumliche Ausdehnung der Phase in der mikrophasense-
parierten Struktur folgt. Dadurch würde im vorliegenden Probensy-
stem die Lamellenbreite ansteigen, was sich mit den experimentell ge-
fundenen Ergebnissen deckt. Innerhalb einer Probe ist dh stets kleiner
als dv. Ein möglicher Grund dafür kann sein, dass die oberste Lamelle in
der Probenoberfläche leicht einsinkt. Die Glasübergangstemperatur des
PBA-Blockes ist bei Raumtemperatur bereits überschritten, sodass ein
solches Phänomen möglich erscheint. Die Werte für dAzo und dBA stei-
gen ebenfalls mit nBA an. Die Verbreiterung der PBA-Phase kann durch
die größere Anzahl an Monomereinheiten im PBA erklärt werden. Die
Breite der PAzoPMA-Phase steigt ebenfalls an, jedoch weniger stark als
die der PBA-Phase. Da sich das System nicht am SSL befindet, ist die
Trennung der beiden Phasen nicht sehr scharf. Eine Verbreiterung einer
Phase wirkt sich somit immer auch leicht auf die andere Phase aus. Die
Höhendifferenz der Phasen ändert sich im Rahmen des Fehlerbereiches
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nicht. Große Unterschiede zeigen sich in der Breite des Bereiches, in
dem vertikal angeordnete Lamellen vorliegen. Ist der Bereich bei BCP I
noch sehr schmal und nur an der Grenze zwischen Plateau und Ebe-
nen zu finden, so besteht bei BCP IV ein Großteil der Probenoberfläche
aus senkrecht angeordneten Lamellen. Dies spiegelt sich auch in den
bestimmten Werten für dMPS wider.

3.4 Untersuchung der Mikrophasenseparation
photoschaltbarer Blockcopolymer–Homopolymer-Blends

Eine weitere Möglichkeit die Phasengrößen eines Blockcopolymers bei
konstanter Morphologie zu modifizieren, besteht darin, das Blockcopo-
lymer mit Homopolymer beider Blöcke zu mischen.93 Zur Herstellung
der Komposite wurden zunächst Homopolymere der einzelnen Blöcke
durch RAFT-Polymerisation synthetisiert, wie in Kapitel 6.9 beschrie-
ben ist. Diese wurden durch GPC charakterisiert, die schmalen, mono-
modalen Molmassenverteilungen sind in Abbildung 31 gezeigt.
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Abbildung 31: Aus dem GP-Chromatogramm berechnete normierte Molmas-
senverteilungen der Homopolymere PAzoPMA und PBA.
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Das verwendete PAzoPMA wies eine mittlere Molmasse von
Mn = 1,7 · 104 g · mol-1 und eine Dispersität von Ð = 1,38 auf,
für das PBA wurde eine mittlere Molmasse von Mn = 3,1 · 104 g ·mol-1

und eine Dispersität von Ð = 1,10 ermittelt. Die Molmassen der Ho-
mopolymere entsprechen damit in etwa den Molmassen des Blockes in
BCP I. Aus den Stoffmengenanteilen der Blöcke χAzo und χBA wurden
zunächst die Massenanteile beider Blöcke wAzo und wBA berechnet.

wAzo =
χAzo ·MAzo

χAzo ·MAzo + χBA ·MBA
(16)

wBA = 1− wAzo (17)

Daraus ergeben sich die Gewichtsanteile wAzo = 0,354 und wBA = 0,646.
Zur Herstellung der Blockcopolymer–Homopolymer-Komposite wurde
BCP I mit 5 unterschiedlichen Gewichtsanteilen (10–50 Gew.-%,
BCP I+10 – BCP I+50) an Homopolymeren vermischt. Die Einwaagen
sind in Kapitel 6.9 aufgeführt.

30.0 nm

0.0 nm

BCP I+10

Abbildung 32: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils von BCP I+10 vor dem
Tempern. Ausschnitt: 2,0 × 2,0 µm, Auflösung: 512 × 512 Pi-
xel.
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Das Verhältnis der Homopolymere entsprach dabei den Gewichtsantei-
len der jeweiligen Blöcke im Blockcopolymer. Für alle Komposite wur-
den Proben durch Spincoaten auf Si-Substrate hergestellt und mit dem
AFM untersucht. Das Höhenprofil von BCP I+10 vor dem Tempern
ist in Abbildung 32 gezeigt. Die Grundstruktur gleicht dabei der von
BCP I–BCP IV vor dem Tempern, sodass eine Mikrophasenseparation
erkennbar ist, die sich keiner Morphologie zuordnen lässt. Es gibt keine
Bereiche, in denen eine Ansammlung von Homopolymer erkennbar ist,
sodass eine hinreichende Verteilung des Homopolymers im Blockcop-
olymer angenommen werden kann. Im Wesentlichen lassen sich zwei
Unterschiede der Struktur von BCP I+10 zur Struktur von BCP I erken-
nen. Zum einen sind die Phasengrenzen zwischen den unterschiedli-
chen Blöcken des Blockcopolymers bereits etwas länger. Zum anderen
ist der Abstand zwischen zwei Phasengrenzen größer, welches ein wei-
teres Indiz liefert, dass das Homopolymer in die Struktur des Blockco-
polymers integriert ist.

100.0 w. E.

0.0 w. E.

BCP I+10

Abbildung 33: DMT-Modul der Oberfläche von BCP I+10 nach Tempern bei
180 ◦C für 24 h, bestimmt durch AFM. Ausschnitt: 2,0 ×
2,0 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Nach dem Tempern bei 180 ◦C wurden die Proben auf Mikrophasen-
separation sowie auf ihre mechanischen Eigenschaften mit dem AFM
untersucht. Damit ist die Bestimmung von Strukturparametern und
die Zuordnung der Blöcke möglich. Die Höhenprofile in verschiedenen
Vergrößerungen von BCP I+10 bis BCP I+50 sind in den Abbildungen
34–38 gezeigt. Der DMT-Modul der Probenoberfläche von BCP I+10 ist
als Beispiel in Abbildung 33 zu sehen. Die Aufnahmen für die weiteren
Blockcopolymere sind in Kapitel 7 in den Abbildungen 64–67 zu finden.
Eine Betrachtung der Höhenprofile aller Proben zeigt, dass sie die selbe
Morphologie aufweisen. Es handelt sich um eine lamellare Morpholo-
gie, wie sie auch bei BCP I vorliegt.36 Das System nimmt eine Struktur
mit verschiedenen Ebenen an, die durch horizontal zur Oberfläche an-
geordneten Lamellen verursacht wird. An der Grenze der Ebenen lie-
gen die Lamellen vertikal zur Substratoberfläche. Die Morphologie än-
dert sich durch die Zugabe von Homopolymer also nicht. Ein Vergleich
des Höhenprofils und dem DMT-Modul von BCP I+10 macht deutlich,
dass die Oberfläche der Ebenen aus hartem PAzoPMA bestehen. Der
weichere PBA-Block ist nur in den Bereichen der vertikal zum Substrat
angeordneten Lamellen zu beobachten. Die Anordnung der Blöcke ist
daher analog zu BCP I.36 Es sind jedoch auch deutliche strukturelle Un-
terschiede zwischen dem Blockcopolymer und den Kompositen zu er-
kennen. Die Breite der Bereiche mit vertikal angeordneten Lamellen an
der Grenze zwischen Ebene und Plateau steigt mit der Menge des zuge-
gebenen Homopolymers signifikant an. Ebenfalls ist eine Abhängigkeit
der Höhendifferenz zwischen Ebene und Plateaus sowie des Abstan-
des der vertikal angeordneten Lamellen von der zugegebenen Menge
Homopolymer zu beobachten. Um diese Effekte quantifizieren zu kön-
nen wurden der Abstand der Lamellen in horizontaler Ausrichtung dh

und in vertikaler Ausrichtung dv sowie die Breite des Mikrophasense-
parierten Bereiches dMPS bestimmt. Zudem wurde für die vertikal ange-
ordneten Lamellen die Höhendifferenz der Mikrophasen ∆h und deren
Breiten bei halber Höhendifferenz dAzo und dBA ermittelt. Diese Struk-
turparameter sind in Tabelle 10 zusammengefasst.
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Abbildung 34: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils von BCP I+10 nach Tem-
pern bei 180 ◦C für 24 h. Ausschnitt: 16 × 16 µm (Oben),
5,3 × 5,3 µm (Mitte) und 2,0 × 2,0 µm (Unten), Auflösung:
512 × 512 Pixel.
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Abbildung 35: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils von BCP I+20 nach Tem-
pern bei 180 ◦C für 24 h. Ausschnitt: 16 × 16 µm (Oben),
5,3 × 5,3 µm (Mitte) und 2,0 × 2,0 µm (Unten), Auflösung:
512 × 512 Pixel.
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Abbildung 36: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils von BCP I+30 nach Tem-
pern bei 180 ◦C für 24 h. Ausschnitt: 16 × 16 µm (Oben),
5,3 × 5,3 µm (Mitte) und 2,0 × 2,0 µm (Unten), Auflösung:
512 × 512 Pixel.
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Abbildung 37: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils von BCP I+40 nach Tem-
pern bei 180 ◦C für 24 h. Ausschnitt: 16 × 16 µm (Oben),
5,3 × 5,3 µm (Mitte) und 2,0 × 2,0 µm (Unten), Auflösung:
512 × 512 Pixel.
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Abbildung 38: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils von BCP I+50 nach Tem-
pern bei 180 ◦C für 24 h. Ausschnitt: 16 × 16 µm (Oben),
5,3 × 5,3 µm (Mitte) und 2,0 × 2,0 µm (Unten), Auflösung:
512 × 512 Pixel.

63



Photoschaltbare Blockcopolymersysteme

Die Strukturparameter von BCP I+20 unterscheiden sich im Fehlerbe-
reich nicht von den Strukturparametern von BCP I. Es ist davon aus-
zugehen, dass das Homopolymer in diesem Fall nicht in die Struk-
tur des Blockcopolymers eingelagert wurde. Beim weiteren Vergleich
der Blockcopolymer-Homopolymer-Komposite wird BCP I+20 deshalb
nicht betrachtet.

Tabelle 10: Strukturparameter von BCP I+10–BCP I+50. Die mit * markier-
ten Daten wurden zu Vergleichszwecken aus [36] übernommen.
Alle Größen sind in nm angegeben.

BCP I* BCP I+10 BCP I+20 BCP I+30 BCP I+40 BCP I+50

dh 31,5 ± 1,6 34,9 ± 1,4 31,2 ± 1,6 38,5 ± 2,4 41,8 ± 1,9 45,0 ± 2,5
dv 38,4 ± 0,9 47,6 ± 5,6 41,2 ± 0,9 53,2 ± 6,3 61,9 ± 6,8 73,0 ± 9,2
dAzo 22,3 ± 2,7 28,1 ± 3,5 23,9 ± 2,0 30,4 ± 3,2 36,2 ± 4,7 44,6 ± 5,4
dBA 15,7 ± 2,1 20,0 ± 3,3 18,3 ± 2,5 23,0 ± 3,0 25,5 ± 3,6 27,1 ± 4,9
∆h 4,2 ± 1,2 9,1 ± 1,9 4,8 ± 1,5 9,9 ± 1,8 10,3 ± 1,5 11,4 ± 1,7
dMPS 220 ± 60 330 ± 30 250 ± 40 750 ± 180 1800 ± 330 2900 ± 940
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Abbildung 39: Auftragung des horizontalen Lamellenabstandes von BCP I
sowie BCP I+10–BCP I+50 gegen die Menge an zugegebe-
nem Homopolymer, sowie berechnete hypothetische Zunahme
des horizontalen Lamellenabstandes, ausgehend vom Wert von
BCP I.
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Abbildung 40: Auftragung der experimentell ermittelten Strukturparameter
von BCP I sowie BCP I+10–50 gegen die Menge an zugegebe-
nem Homopolymer, sowie berechnete hypothetische Zunahme
der Strukturparameter, ausgehend vom Wert von BCP I.
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Für alle Strukturparameter ist ohne Ausnahme ein Anstieg des Para-
meters mit der Menge des zugegebenen Homopolymers zu erkennen.
Im Folgenden sollen die Änderungen aller Größen, sowie mögliche
Gründe dafür diskutiert werden.
Die Höhe der horizontal angeordneten Lamellen dh steigt von 31,5 nm
in BCP I auf 45,0 nm in BCP I+50 an. Mit Ausnahme von BCP I+10, bei
dem die Höhendifferenz der extrapolierten Zunahme entspricht, liegen
die Werte für dh unterhalb der Extrapolation. Für BCP I+30 bis BCP I+50
ist eine lineare Zunahme zu erkennen. Ein Grund für dieses Verhalten
kann ein Einsinken der horizontal angeordneten Lamellen sein, wie be-
reits in Kapitel 3.3.2 diskutiert wurde. Je dicker eine Lamelle ist, desto
größer ist ihre Masse und desto stärker die auf sie wirkende Schwer-
kraft, die zum Einsinken führt. Dies kann eine mögliche Begründung
dafür sein, dass die bestimmten Lamellendicken kleiner als die Extra-
polation sind. Da die Fehlerbereiche der Parameter sich jedoch auch
mit denen der Extrapolation überlappen, kann der Anstieg der Lamel-
lendicke als erwartungsgemäß bezeichnet werden.
Die Dicke der vertikal angeordneten Lamellen dv steigt von 38,4 nm in
BCP I auf 73,0 nm in BCP I+50 an. Dabei liegen die bestimmten Struk-
turparameter stets über den durch Extrapolation vorhergesagten Wer-
ten, steigen jedoch auch mit der Menge an zugegebenem Homopolymer
an. Mögliche Gründe für dieses Verhalten können in den Eigenschaf-
ten einer Blockcopolymer–Homopolymer-Mischung gefunden werden.
Die Dichte von binären Mischungen, bei denen beide Komponenten
eine ähnliche Struktur aufweisen, ist stets geringer als die gewichtete
Summe der beiden einzelnen Komponenten.94 Daher sollte die Dichte
einer Mischung eines Blockes des Blockcopolymers mit Homopolymer
ebenfalls geringer sein, als die Dichte der Komponenten. Bei einem mi-
krophasenseparierten Blockcopolymer befinden sich die Vernüpfungs-
punkte der beiden Blöcke in der Phasengrenzfläche, die Ketten sind in
der Nähe der Grenzfläche zur Energieminimierung gestreckt.79,95 Dies
hat zur Folge, dass das Packen der Ketten in diesem Bereich beson-
ders effizient und dicht erfolgen kann und die Dichte des Blockcopo-
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lymers demnach größer ist, als in einem Homopolymer. Dementspre-
chend würde eine Zugabe von Homopolymer zu einem Blockcopoly-
mer zu einer Verringerung der Dichte des Systems führen. Des Weiteren
ist anzunehmen, dass sich Homopolymer zwar bevorzugt, aber nicht
ausschließlich im Block des selben Monomers im Blockcopolymer an-
ordnet. Da das Homopolymer mit dem jeweils anderen Block schlecht
mischbar ist, kann auch dies zu einer Verringerung der Dichte der Mi-
schung führen, da weniger attraktive und mehr repulsive Wechselwir-
kungen vorliegen würden.
Die genannten Gründen legen nahe, dass im untersuchten System von
einer Verringerung der Dichte des Blockcopolymers durch die Zugabe
von Homopolymer auszugehen ist. Dadurch würde die Breite der La-
mellen stärker ansteigen, als es die Extrapolation vorhersagt, welches
sich mit den experimentellen Befunden deckt.
Ähnliche Trends zeigen sich auch bei den Breiten der einzelnen Blöcke
dAzo und dBA. Die Breite der PAzoPMA-Phase steigt von 22,3 nm in
BCP I auf 44,6 nm in BCP I+50, die Breite der BA-Phase von 15,7 nm in
BCP I auf 27,1 nm in BCP I+50 mit der Menge an zugegebenem Homo-
polymer an. Dabei liegen die Werte der Strukturparameter stets über
denen der Extrapolation. Dies kann analog zur Breite der vertikalen
Lamellen auf die Änderung der Dichte zurückgeführt werden.
Die Abhängigkeit der Höhendifferenz zwischen PAzoPMA-Phase und
PBA-Phase im Bereich der vertikal angeordneten Lamellen ∆h von der
Menge an zugegebenem Homopolymer weicht im Verhalten von dem
der anderen Strukturparameter ab. Von BCP I zu BCP I+10 zeigt sich
bereits ein deutlicher Anstieg von 4,2 nm auf 9,1 nm. Von dort an steigt
der Wert der Höhendifferenz zu BCP I+50 nur noch leicht auf 11,4 nm
an. Dieser Anstieg verläuft parallel zur Extrapolation. Die Oberfläche
eines mikrophasenseparierten Blockcopolymers wird im Wesentlichen
durch die Wechselwirkung der Blöcke, sowie deren Interaktion mit dem
Material über der Probe (hier: Luft) bestimmt.96,97 Beim Tempern ordnet
sich das Blockcopolymer bzw. die Blockcopolymermischung so an, dass
die Oberflächenenergie minimal wird. Bei einem reinen Blockcopoly-

67



Photoschaltbare Blockcopolymersysteme

mer wie BCP I ist die Möglichkeit der Umorientierung geringer, da die
Verknüpfungspunkte der Blöcke in der Phasengrenzfläche fixiert sind.
In den Blockcopolymer–Homopolymer-Mischungen kann sich das Ho-
mopolymer frei im Blockcopolymer anordnen, sodass der energetisch
günstigste Zustand erreicht wird. Eine Entmischung von Homopoly-
mer und Blockcopolymer ist entropisch ungünstig, sodass die Struktur
der Mikrophasenseparation erhalten bleibt. Das Homopolymer ordnet
sich jedoch so an, dass die Energie der Oberflächenstruktur minimiert
wird. Das könnte im Falle von BCP I+10 bis BCP I+50 dazu führen,
dass die Höhendifferenzen zwischen PAzoPMA und PBA-Block zuneh-
men. Demnach würde PAzoPMA die geringer Oberflächenenergie an
der Grenze zu Luft aufweisen. Dies deckt sich mit den zuvor vorge-
stellten experimentellen Befunden, bei denen die Oberfläche der hori-
zontalen Lamellen aus PAzoPMA besteht.
Die Breite dMPS des Bereiches, in dem vertikale Lamellen vorliegen, ist
ebenfalls stark von der Menge des zugegebenen Homopolymers ab-
hängig. In BCP I ist dieser Bereich durchschnittlich 220 nm breit, bei
BCP I+50 erstreckt er sich über durchschnittlich 2,9 µm. BCP I bevor-
zugt eine horizontale Anordnung der Lamellen. Die vertikal ausge-
richteten Lamellen treten in den Bereichen auf, in denen bei der Struk-
tur der horizontalen Lamellen der PBA-Block an der Oberfläche wäre.
Durch die vertikalen Lamellen kann der Anteil an PAzoPMA an der
Oberfläche weiter erhöht werden.36 Wie aus den experimentellen Be-
funden deutlich wird, verbreitert die Zugabe der Homopolymere den
Bereich der vertikal angeordneten Lamellen beträchtlich. Die Gründe
für dieses Verhalten können durch eine Betrachtung des Temperpro-
zesses sowie der Oberflächenenergie gefunden werden. Wie durch die
AFM-Aufnahmen der ungetemperten Blockcopolymere (Abb. 32) deut-
lich wird, liegt vor dem Tempern eine Struktur vor, die bereits Anfänge
einer Mikrophasenseparation zeigt, jedoch noch keine klare Morpholo-
gie aufweist. Während des Temperprozesses erfolgt dann die neue An-
ordnung hin zu den bekannten Gleichgewichtsstrukturen. Da die An-
ordnung in horizontalen Lamellen energetisch bevorzugt ist, strebt das
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System diese Struktur an. Lamellen, welche andere Anordnung haben,
werden folglich eine Umorientierung anstreben, solange die Gesamt-
energie dabei weiter minimiert wird. Wird kein Homopolymer zuge-
geben, ist die Umorientierung die einzige Möglichkeit die Oberflächen-
energie des Systems zu ändern. Zusätzliches Homopolymer im System
könnte jedoch eine Alternative liefern, um die Energie zu optimieren.
Die Oberfläche der vertikal angeordnete Lamellen könnte wie bereits
beschrieben durch das Homopolymer stabilisiert werden, wodurch der
Drang des Systems, horizontal ausgerichtete Lamellen auszubilden, sin-
ken würde.
In realen mikrophasenseparierten Strukturen treten stets Defekte auf.
Ein Defekt ist dabei eine Abweichung von der Idealstruktur. Diese kön-
nen den drei Defektklassen Sackgasse, Kreuzung und Bogen zugeord-
net werden, welche in Abb. 41 gezeigt sind.98 Bei einer Sackgasse endet
eine Lamelle, wodurch eine stark gekrümmte Phasengrenzfläche ent-
steht. An Kreuzungen laufen mehrere Lamellen zusammen. Dies ge-
schieht häufig in Gebieten, in denen lamellare Bereiche mit unterschied-
licher Ausrichtung aufeinandertreffen. Bei Bögen durchläuft eine La-
melle eine Kurve von bis zu 180◦. Auch hier ergibt sich eine ungünstig
gekrümmte Phasengrenzfläche. Allgemein ist anzumerken, dass jeder
Defekt weitere Defekte in der Probe verursachen kann. Eine Sackgasse
kann beispielsweise einen Bogen verursachen.
Eine quantitative Analyse der Defekte und der Defektdichte ist für die
vorliegenden Proben aus einigen Gründen nicht sinnvoll. Die Defekt-
dichte gibt die Anzahl der Defekte pro Fläche an und ist somit nicht
geeignet mikrophasenseparierte Strukturen zu vergleichen, bei denen
sich die Breite der Wiederholeinheit ändert. Zudem unterscheidet sich
die Breite des Bereiches, in dem die vertikalen Lamellen vorliegen, für
die untersuchten Proben stark. In einem schmaleren Bereich ist das
Ausheilen eines Defektes wesentlich einfacher, da sich weniger Poly-
mer neu anordnen muss um den Defekt zu beheben. Dies zeigt sich
auch durch den optischen Eindruck beim Betrachten der Höhenpro-
file der Blockcopolymer–Homopolymer-Komposite. Die Struktur von
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BCP I+10 zeigt nur sehr wenige Defekte, während die Strukturen mit
zunehmendem Anteil an zugegebenem Homopolymer immer größere
Unordnung zeigen. Dafür können im wesentlichen zwei Gründe ange-
führt werden. Zum einen ist eine Stabilisierung von Defektstellen durch
das Homopolymer möglich, sodass das Ausheilen der Defekte nur noch
eine kleinere Verringerung der Gesamtenergie zur Folge hätte. Zum an-
deren ist, wie bereits ausgeführt wurde, durch die zunehmende Breite
des Bereiches mit vertikalen Lamellen das Ausheilen von Defekten zu-
nehmend schwieriger, da sich mehr Polymer dafür umordnen müsste.

Abbildung 41: Beispiele für auftretende Defekte im Höhenprofil von
BCP I+40. Ausschnitt: 2,0 × 2,0 µm, Auflösung:
512 × 512 Pixel. Die verschiedenen Defektklassen sind Sack-
gassen (grün), Kreuzungen (rot) und Bögen (blau). Es sind
nicht alle auftretenden Defekte markiert.
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3.5 Photospaltbare Blockcopolymeraggregate

Neben der Untersuchung azobenzolhaltiger Blockcopolymere in fester
Phase ist deren Betrachtung in Lösung interessant. Durch das Iso-
merisieren der Azobenzol-Gruppe ändert sich die Polarität und somit
auch die Löslichkeit des Blockes drastisch. In einer vorangegangenen
Arbeit konnte gezeigt werden, dass Blockcopolymere aus PAzoPMA
und BA in Toluol in Lösung durch Bestrahlung mit UV-Licht reversi-
bel aggregieren.36 Außerdem zeigte ein Blockcopolymer aus PAzoPMA
und Poly-(2-(Dimethylamino)ethylmethacrylat) (PDMAEMA) entge-
gengesetzte Eigenschaften. Das Blockcopolymer konnte unter UV-
Bestrahlung in Propylencarbonat gelöst werden, durch Erhitzen bil-
deten sich kleinere Aggregate mit einem hydrodynamischen Radius
von knapp 100 nm. Ausgehend von diesem System sollen lichtspalt-
bare Blockcopolymeraggregate entwickelt werden, die mit kleinen Mo-
lekülen befüllt werden können, die lichtinduziert freigesetzt werden.
Als kleines Molekül wurde in dieser Arbeit der Farbstoff Kristallviolett
(Abb. 42) verwendet.

N

N

N

Abbildung 42: Struktur von Kristallviolett.

Dafür sind zwei Gründe maßgeblich. Zum einen weist Kristallviolett
eine Bande bei etwa 590 nm mit einem hohen Extinktionskoeffizien-
ten auf, sodass der Erfolg der Herstellung durch UV/Vis-Spektroskopie
überprüft werden kann. Zudem weist es keine Banden auf, die mit de-
nen des Blockcopolymers bei 350 und 440 nm überlagern. Zum anderen
hat Kristallviolett in etwa die Größe vieler gängiger Medikamente, was
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im Hinblick auf die Entwicklung von gefüllten Blockcopolymeraggre-
gaten als neue Strategie zur Wirkstoffverabreichung wichtig ist.
Zur Herstellung der gefüllten, photoschaltbaren Blockcopolymeraggre-
gate wurde PAzoPMA-b-PDMAEMA (BCP V) mit einer durchschnittli-
chen molaren Masse von Mn = 4,1· 104 g · mol-1, einer Dispersität von
Ð = 1,40 und einem Stoffmengenanteil an AzoPMA von χAzo = 0,27
verwendet. Propylencarbonat wurde als Lösungsmittel eingesetzt. Der
PDMAEMA-Block ist dabei im gewählten Zustand stets gut löslich. Der
PAzoPMA-Block weist in der cis-Konfiguration ebenfalls eine gute Lös-
lichkeit auf, in der trans-Konfiguration hingegen ist er schlecht löslich.
BCP V wurde unter Bestrahlung mit UV-Licht in Propylencarbonat ge-
löst und die Lösung anschließend auf 60 ◦C erwärmt, um Blockcopoly-
meraggregate in Lösung zu erhalten (Abb. 43a).

Abbildung 43: Schematische Darstellung der Befüllung von Blockcopolymer-
aggregaten aus PAzoPMA-b-PDMAEMA (orange-blau) mit
Kristallviolett (violett).
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Die Blockcopolymeraggregate wurden durch UV/Vis-Spektroskopie
untersucht wie in Abb. 44 gezeigt ist. Es sind zwei Banden bei 350
und 440 nm zu erkennen, die π→ π* und n→ π*-Übergängen zugeord-
net werden können. Die Blockcopolymere wurden anschließend erneut
mit UV-Licht bestrahlt, um die Aggregate aufzulösen (Abb. 43b) und
die Lösung mit Kristallviolett gesättigt (Abb. 43c). Dies ist notwendig,
da das Einlagern des Kristallvioletts beim Aggregieren der Blockcopoly-
mere statistisch erfolgt, wenn sich während des Prozesses Kristallviolett
zwischen den Blockcopolymerketten befindet. Die Aggregate können
durch Zentrifugation und Redispergieren von überschüssigem Kristall-
violett getrennt werden. Dies wurde wiederholt, bis die überstehende
Lösung keine Banden im UV/Vis-Spektrum zeigte (Abb. 44). So wur-
den mit Kristallviolett gefüllte Blockcopolymeraggregate erhalten (Abb.
43d).
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Abbildung 44: UV/Vis-Spektren von PAzoPMA-b-PDMAEMA (orange), der
befüllten Polymeraggregate (schwarz), der überstehenden Lö-
sung nach dem Zentrifugieren (blau) und von reinem Kristall-
violett (violett).
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Die Aggregate wurden ebenfalls mit UV/Vis-Spektroskopie unter-
sucht (Abb. 44, schwarz). Das Spektrum weist sowohl die Banden
des Blockcopolymers als auch die von Kristallviolett auf. Der Ein-
schluss von Kristallviolett in die Polymeraggregate war demnach er-
folgreich. Aus den Extinktionen der Komponenten lassen sich Rück-
schlüsse auf das Verhältnis von Polymer und Farbstoff schließen. Da-
bei wurden die Extinktionen der Banden des π → π*-Überganges bei
350 nm des Polymers EAzo = 0,101 und des Überganges im Kristall-
violett bei 600 nm EKV = 0,061 verglichen. Die Extinktionskoeffizien-
ten für diese Übergänge sind durch εAzo = 22000 l · mol-1 · cm-1 und
εKV = 86800 l · mol-1 · cm-1 gegeben.59,99 Die Schichtdicke beträgt 1 cm.
Die Konzentrationen der Azobenzol-Gruppen und von Kristallviolett
berechnet sich dann gemäß Gleichung 3 durch

cAzo =
EAzo

εAzo · d
=

0,101
22000 · 1

mol/l = 4,6 µmol/l (18)

cKV =
EKV

εKV · d
=

0,061
86800 · 1

mol/l = 0,71 µmol/l. (19)

Da jedes BCP V im Mittel 58 Azobenzol-Gruppen trägt, ergibt sich
daraus für die Polymerkonzentration cBCP V und das Verhältnis aus
Kristallviolett- und Polymerkonzentration

cBCP V =
cAzo

58
= 0,079 µmol/l (20)

cKV

cBCP V
=

0,71 µmol/l
0,079 µmol/l

= 9,0. (21)

Durch Umrechung mit den molaren Massen der Komponenten kann
der Gewichtsanteil an Kristallviolett wKV = 8,2 % erhalten werden.

3.6 Fazit und weitere Forschungsperspektiven

Photoschaltbare Blockcopolymere PAzoPMA-b-PBA mit unterschied-
licher PBA-Blocklänge wurden durch RAFT-Polymerisationen herge-
stellt. Die Molmassenverteilung wurde durch GPC, die Stoffmengen-
anteile beider Monomerarten via 1H-NMR-Spektroskopie ermittelt.
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Durch Spincoating wurden Polymerdünnfilme hergestellt. Das Höhen-
profil der Oberflächen dieser Polymere wurde mit dem AFM bestimmt.
Der Prozess des thermischen Temperns wurde dabei zeitaufgelöst
untersucht. Es konnte gezeigt werden, wie das Blockcopolymer dabei
von einem ungeordneten in einen mikrophasenseparierten Zustand
übergeht, der einer lamellaren Morphologie zuzuordnen ist. Aus
den horizontal zum Substrat angeordnete Lamellen resultierte eine
Struktur, die eine Ebene mit einigen Plateaus aufwies. Am Rand
der Plateaus wurden senkrecht zum Substrat angeordnete Lamellen
beobachtet. Die Phasenzuordnung konnte mittels der durch AFM be-
stimmten DMT-Moduln und den zugehörigen durch DSC bestimmten
Glasübergangstemperaturen erfolgen. Anhand der Oberflächenprofile
der Blockcopolymere wurden charakteristische Strukturparameter
quantifiziert um einen Vergleich der Strukturen zu ermöglichen. Es
zeigte sich, dass die Lamellenbreite und die Breite der PBA-Phase mit
der Kettenlänge des PBA-Blockes zunehmen. Ebenso steigt damit die
Breite des Bereiches, in dem vertikal angeordnete Lamellen vorliegen.

Ein Blockcopolymer PAzoPMA-b-PBA wurde bei konstanten Stoff-
mengenanteilen mit bis zu 50 Gew.-% beider zugehöriger Homo-
polymere gemischt. Dünnfilme der resultierenden Blockcopolymer–
Homopolymer-Mischungen wurden nach thermischem Tempern mit-
tels AFM untersucht. Alle Komposite wiesen lamellare Morphologien
auf, deren Strukturen der des ausgänglichen Blockcopolymers ähnelte.
Die Zuordnung der Phasen konnte auch hier durch Bestimmung der
mechanischen Eigenschaften durch das AFM erfolgen. Der Einfluss
der zugegebenen Menge an Homopolymer auf die Strukturparameter
wurde untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass alle Strukturpara-
meter mit zunehmender Homopolymerzugabe ansteigen. Der Abstand
der horizontal zum Substrat angeordneten Lamellen stieg damit pro-
potional an. Die weiteren Strukturparameter zeigten deutlichere Än-
derungen, als es sich durch die zugegebene Menge Homopolymer pro-
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gnostizieren ließ, wobei die Defektdichte der Struktur ebenfalls mit der
Menge an zugefügtem Homopolymer stark anstieg.
Die Eigenschaften dieser nanostrukturierten Materialien zu untersu-
chen bietet interessante Perspektiven für die zukünftige Forschung.
Dabei können thermische Eigenschaften wie z. B. die Wärmekapazi-
tät oder die Wärmeleitfähigkeit, aber auch mechanische Eigenschaften
wie Elastizitätsmodul, Bruchspannung oder Bruchdehnung bestimmt
werden. Es ist zudem möglich, dass das Material durch seine aniso-
trope räumliche Struktur auch anisotrope Eigenschaften aufweist. Diese
könnten zudem vom Schaltzustand des integrierten Photoschalters ab-
hängig sein.
PAzoPMA-b-PDMAEMA kann in Propylencarbonat lichtinduziert-
spaltbare Blockcopolymeraggregate bilden. Solche Aggregate konnten
erfolgreich mit dem Farbstoff Kristallviolett befüllt und durch UV/Vis-
Spektroskopie charakterisiert werden. Aus den Extinktionen konnte ein
Massenanteil von 8,2 % Kristallviolett bestimmt werden.
Auf diesen Ergebnissen aufbauend kann das System weiter verbessert
werden. Im Hinblick auf die Verwendung von Polymeraggregaten zur
Wirkstoffgabe muss das System muss biokompatibel sein, um eine Ver-
abreichung zu ermöglichen. Dafür sind wesentliche Punkte zu beach-
ten: Da lebendes Gewebe wasserbasiert ist, ist es essentiell, dass das
Blockcopolymer wasserlöslich ist. Ebenso muss eine Möglichkeit be-
stehen, das Polymer nach abgeschlossener Wirkstoffabgabe abzubauen.
Dazu müssen funktionelle Gruppen in das Polymerrückgrat eingebaut
werden, die einen Abbau in kleinere, ausscheidbare Moleküle ermög-
lichen. Zudem sollte der Massenanteil an eingeschlossenen Molekülen
genau einstellbar sein, sodass die Dosierung an den Anwendungsbe-
reich angepasst werden kann. Eine geringere Beladung der Aggregate
sollte durch eine verringerte Zugabe des einzuschließenden Stoffes ein-
fach möglich sein. Um eine höhere Beladung zu ermöglichen, wer-
den neue Strategien benötigt. Eine Möglichkeit dafür könnte der Ein-
bau schwacher attraktiver Wechselwirkungen, wie beispielweise Was-
serstoffbrücken oder Dipol–Dipol-Wechselwirkungen, zwischen Poly-
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mer und dem einzuschließenden Stoff sein. Dadurch könnte sich die
Konzentration des einzuschließenden Stoffes in der räumlichen Nähe
des Polymers erhöhen und so eine höhere Beladung resultieren.
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4 Untersuchung der Wärmeleitfähigkeit
makromolekularer Systeme

Eines der zentralen Forschungsgebiete der Polymerchemie ist die Ent-
wicklung von maßgeschneiderten Hochleistungsmaterialien. Neben ih-
ren Vorteilen wie ihrer Flexibilität, der geringen Dichte oder guten che-
mischen Stabilität stellt insbesondere die geringe Wärmeleitfähigkeit
ein Problem dar. Bei elektronischen Anwendungen kann die Abwärme
nur schlecht durch das Polymer abtransportiert werden, wodurch die
Belastung des Materials und damit auch der thermische Zerfall hoch
ist.100,101 Die Verbesserung der Wärmeleitfähigkeit ist daher eine zen-
trale Herausforderung, die bei der Entwicklung neuer Materialien über-
wunden werden muss.

4.1 Hintergründe

Die Wärmeleitfähigkeit ist eine wichtige Größe, um das thermische Ver-
halten von Materialien zu beschreiben. Sie ist dabei nicht nur für hoch-
funktionalisierte Materialien wie z. B. Komposite aus Polymer und Koh-
lenstoffnanoröhrchen, sondern auch für klassische Werkstoffe wie Stahl
oder Beton wichtig.102–104 Die Wärmeleitfähigkeit κ beschreibt wie ther-
mische Energie in einem System mit einem Temperaturgradienten ∇T
transportiert wird. Sie hängt mit dem Wärmefluss Q durch das Fourier-
sche Gesetz

Q = −κ · ∇T (22)

zusammen. Dieses kann für den eindimensionalen Wärmetransport in
x-Richtung als

Q = −κ · dT
dx

(23)

geschrieben werden. Wärmetransport kann im Wesentlichen durch
Strahlung, Konvektion oder Konduktion erfolgen.105,106 In Festkörpern
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ist dabei die Konduktion hauptsächlich für die Wärmetransporteigen-
schaften verantwortlich. Die Energie wird durch die Anregung der Vi-
bration benachbarter Teilchen, meistens durch Stöße, weitergegeben,
wie in Schema 45 gezeigt ist. Dabei findet kein Transport von Materie
statt. Die Wärmeleitfähigkeiten einiger typischer Materialien bei Raum-
temperatur sind in Tabelle 11 zusammengefasst. Erkennbar ist, dass
Polymere nur geringe Wärmeleitfähigkeiten aufweisen. Mit zunehmen-
dem Anteil kristalliner Bereiche steigt ihre Wärmeleitfähigkeit an. Me-
talle hingegen zeichnen sich durch Wärmeleitfähigkeiten aus, die etwa
1000-fach größer sind, als die der Polymere. Sehr hohe Wärmeleitfähig-
keiten treten bei Kohlenstoff-basierten Materialien wie Diamant, Gra-
phen oder Kohlenstoffnanoröhrchen auf. Die verschiedenen Wärme-
leitfähigkeiten lassen sich durch die unterschiedlichen Transportmecha-
nismen, resultierend aus der Struktur dieser Materialien, erklären.

Tabelle 11: Wärmeleitfähigkeiten κ verschiedener ausgewählter Materialien
bei Raumtemperatur.107

Material κ / W/(m K) Quelle

Polystyrol (PS) 0,10 – 0,15 [107]
Polypropylen (PP) 0,11 – 0,17 [107]
Polymethylmethacrylat (PMMA) 0,16 – 0,25 [107]
Polydimethylsiloxan (PDMS) 0,25 [108]
Polytetrafluorethylen (PTFE) 0,27 [107]
Polyethylen (LDPE) 0,30 – 0,34 [107]
Polyethylen (HDPE) 0,33 – 0,53 [107]
Polyethylen (gestreckte Kette) 104 [109]
Aluminium 234 [110]
Gold 314 [111]
Kupfer 386 [112]
Silber 427 [113]
Diamant 1000 [114]
Kohlenstoffnanoröhrchen 1000 – 4000 [115]
Graphen 3000 [116]
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Abbildung 45: Schematische Darstellung des Wärmetransportes durch Vibra-
tion in einem Material.105

In amorphen Polymeren findet der Wärmetransport hauptsächlich
über Phononen statt, da die Elektronen im System nicht frei beweg-
lich sind.108 Die Wärme wird dabei jedoch nicht gerichtet weitergelei-
tet, sondern verursacht ungeordnete Rotationen und Vibrationen der
Atome der Kette um ihre Gleichgewichtsposition herum. Alternativ
wird sie an benachbarte Ketten weitergegeben. Die Wärmeleitfähigkeit
durch Phononen kann durch die Debye-Gleichung

κ =
cp · ν · l

3
(24)

beschrieben werden. Dabei ist cp die Wärmekapazität bei konstantem
Druck p, ν die Phononenfrequenz und l die mittlere freie Weglänge der
Phononen. Da die mittlere freie Weglänge der Phononen in amorphen
Polymeren oft nur wenige Angström beträgt, ist folglich auch die Wär-
meleitfähigkeit gering.117

Abbildung 46: Schematische Darstellung des Wärmetransportes durch Vibra-
tion in einem Polymer. Warme Teilchen sind dabei in rot, kalte
Teilchen in grün dargestellt.105
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Abbildung 47: Schematische Darstellung des Wärmetransportes in Systemen
mit verschiedenen Defekten: Punktdefekt (Links), Versetzung
(Mitte) und Korngrenze (Rechts). Warme Teilchen sind dabei
in rot, kalte Teilchen in grün dargestellt.105

Die ungeordnete Struktur eines amorphen Polymers kann für ihr
thermisches Verhalten mit einer Kombination vieler Defekte verglichen
werden. Drei Beispiele für Defekte in einem System, Punktdefekt,
Versetzung und Korngrenze, sind in Abbildung 47 dargestellt. Defekte
fungieren als Streustellen für Phononen, sodass sich bei vielen Defekten
die mittlere freie Weglänge der Phononen verringert und somit auch
die Wärmeleitfähigkeit sinkt. Durch eine Verlängerung der mittleren
freien Phononenweglänge kann somit auch die Wärmeleitfähigkeit der
Polymere erhöht werden. Auch die Bindungsenergie und Steifigkeit
eines Materials hat einen Einfluss auf die Wärmeleitfähigkeit. In einem
Diamanten ist beispielsweise ein Kohlenstoffatom an vier weitere
Kohlenstoffatome gebunden, die wiederum an weitere Kohlenstoffa-
tome gebunden sind. Daraus folgt eine sehr starre Struktur. In einem
Polymer hingegen ist eine Bewegung der Kette möglich, sodass die
Freiheit der Vibration hier weniger stark eingeschränkt ist. Daraus re-
sultiert, dass die Weitergabe von Wärme durch Vibrationen langsamer
und somit die Wärmeleitfähigkeit geringer ist.105 Dieser Effekt wird
beim Vergleich von amorphen und kristallinen Polymeren deutlich.
Beispielsweise konnte für PTFE und PE gezeigt werden, dass die
Wärmeleitfähigkeit mit dem Grad der Kristallinität zunimmt.118,119 Die
Wärmeleitfähigkeit nimmt jedoch nicht so stark zu, dass Werte in der
Größenordnung von Metallen erreicht werden. Wird die Struktur von
Polymeren so modifiziert, dass einige wenige Ketten nebeneinander
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stark gestreckt vorliegen, so kann die Wärmeleitfähigkeit weiter erhöht
werden. Für Nanofasern aus PE mit einem Durchmesser von 50 bis
500 nm konnte so eine Wärmeleitfähigkeit von 104 W/(K·m) erhalten
werden.109 Simulationen sagen voraus, dass für eine einzelne Kette
aus PE eine maximale Wärmeleitfähigkeit von 350 W/(K·m) erreicht
werden kann.120

Die Wärmeleitfähigkeit von Metallen liegt im Bereich einiger hundert
W/(K·m). Neben der längeren mittleren freien Weglänge der Phono-
nen im Metall leisten die frei beweglichen Elektronen einen Beitrag zur
Wärmeleitfähigkeit, die sich nach

κ = κe + κp (25)

aus der Wärmeleitfähigkeit durch Phononen κp und dem Beitrag der
Elektronen κe zusammensetzt. Die Wärmeleitfähigkeit durch Elektro-
nen ist durch das Wiedemann–Franz’sche Gesetz

κe = L0σeT (26)

mit der Lorentz-Konstanten L0 und der elektrischen Leitfähigkeit σe ge-
geben.105 Für Metalle dominiert der elektronische Anteil, sodass für die
Wärmeleitfähigkeit

κ ≈ κe (27)

gilt.121 Kohlenstoff-basierte Materialien wie Diamant, Graphen oder
Kohlenstoffnanoröhrchen weisen Wärmeleitfähigkeiten von mehr als
1000 W/(K·m) auf. Diamant besteht aus sp3-hybridisierten Kohlenstof-
fatomen, welche tetraedrisch von weiteren Kohlenstoffatomen umge-
ben sind, wie Abbildung 48 zeigt. Graphen und Kohlenstoffnanoröhr-
chen weisen die selbe Grundstruktur aus sp2-hybridisiertem Kohlen-
stoff auf, wie in Abbildung 49 zu sehen ist. Graphen besteht dabei aus
zweidimensionalen Ebenen der Struktur, während bei Kohlenstoffna-
noröhrchen die Struktur zu einer Röhre geformt ist. Alle Strukturen
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Abbildung 48: Ausschnitt aus der Struktur von Diamant.

sind dabei extrem starr, was zu einer sehr großen mittleren freien Weg-
länge der Phononen im Material führt.122 Defekte der Struktur führen
auch bei diesen Materialien zu einer Verringerung der Wärmeleitfähig-
keit, da sie die mittlere freie Weglänge der Phononen verkürzen.123 Der
elektronische Anteil der Wärmeleitfähigkeit ist in Kohlenstoff-basierten
Systemen vernachlässigbar. Diamant ist nicht elektrisch leitfähig, Gra-
phen und Kohlenstoffnanoröhrchen haben eine elektrische Leitfähig-
keit, die aber nach Gleichung 26 nur etwa 0,01 W/(K·m) zur gesam-
ten Wärmeleitfähigkeit beiträgt.105 Bei Kohlenstoffnanoröhrchen ist die
Wärmeleitfähigkeit zudem vom Durchmesser der Röhrchen abhängig.
Je kleiner der Durchmesser, desto höher die Wärmeleitfähigkeit.124

Abbildung 49: Ausschnitt aus der Struktur von Graphen und Kohlenstoffna-
noröhrchen.
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4.1.1 Einflüsse auf die Wärmeleitfähigkeit von Polymeren

Die Wärmeleitfähigkeit eines Polymers hängt im Wesentlichen von
zwei Faktoren ab: Der molekularen Struktur des Polymers und der
Orientierung der Ketten im Material.125 Für die molekulare Struktur
soll hier auf vier Faktoren eingegangen werden. Das Polymerrückgrat
(i), Seitengruppen (ii), Wasserstoffbrücken (iii) und Vernetzungen (iv).

(i) Der Wärmetransport entlang des Polymerrückgrats wird durch die
Streckbarkeit der Bindungen, der Knickbarkeit sowie der Fähigkeit
um eine Bindung zu rotieren bestimmt. Ein starres Polymerrückgrat
führt zu gestreckteren Ketten und damit zu einer höheren Wärme-
leitfähigkeit.126,127 π-Bindungen im Polymerrückgrat erhöhen die
Kettensteifigkeit weiter, insbesondere wenn sie, wie z. B. in Aromaten,
in Konjugation vorliegen.128–130

(ii) Die Wärmeleitfähigkeit eines Polymers nimmt ab, wenn nicht-
strukturierende Seitengruppen eingeführt werden. Dabei fällt sie mit
der Anzahl und der Größe der Seitengruppen.131 Dies kann auf eine
verringerte Kristallinität des Polymers sowie auf erhöhte Phononen-
streuung zurückgeführt werden.131,132 Seitenketten können jedoch auch
zu einer höheren strukturellen Ordnung im System führen und so die
Wärmeleitfähigkeit erhöhen.133,134

(iii) Wasserstoffbrücken können die Wärmeleitfähigkeit eines Poly-
mers durch die Ausbildung von Verbindungen zwischen den Ketten
verbessern.135,136 Bei Polymermischungen muss eine gleichmäßige Mi-
schung der Polymere gewährleistet sein, damit sich Wasserstoffbrücken
und damit kontinuierliche Mikrostrukturen aufbauen können.137,138

Wasserstoffbrücken verringern zudem durch die weiteren Verknüp-
fungspunkte die Beweglichkeit der Ketten, was mit einer weiteren
Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit durch verringerte Phononenstreu-
ung einhergeht.139 Sie erhöhen die Wärmeleitfähigkeit jedoch nicht
zwangsläufig, sondern können auch die Bindungen im Polymerrück-
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grat schwächen,140 oder zu verstärkter Phononenstreuung führen.141

(iv) Die Wärmeleitfähigkeit eines Polymers kann zudem mit der
Anzahl der Vernetzungen zwischen den Ketten zunehmen.142,143

Molekulardynamik-Simulationen zeigten, dass die kovalenten Bin-
dungen nur etwa 20 % zur gesamten Wärmeleitfähigkeit beitragen.
Der restliche Beitrag stammt von nichtbindenden Interaktionen, deren
Anzahl durch die Vernetzung deutlich ansteigt, da die Ketten durch die
Vernetzungen in räumlicher Nähe gehalten werden.144 Die Wärmeleit-
fähigkeit kann durch Vernetzung jedoch auch sinken, da das Ausbilden
gut leitender kristalliner Bereiche durch die Vernetzungen gehindert
ist.145,146

Die Wärmeleitfähigkeit eines Polymers wird neben der molekularen
Struktur auch durch die Ausrichtung der Ketten bestimmt. Für hoch-
kristallines, gestrecktes PE, bei dem die Ketten entlang der Streckachse
ausgerichtet sind, wurde eine, für Polymere sehr große Wärmeleitfä-
higkeit von 104 W/(K·m) gemessen.109 Eine solche Ausrichtung kann
je nach Polymer unter anderem durch themisches Tempern147,148 oder
mechanisches Strecken erreicht werden.109,149,150 Durch die spezielle
Anordnung ist die Kristallinität in solch einem Polymer sehr hoch,
wodurch die mittlere freie Weglänge der Phononen im Material größer
und damit auch die Wärmeleitfähigkeit verbessert ist.

Um die Eigenschaften von Polymeren zu modifizieren werden oft Füll-
stoffe beigemischt. Dabei werden die Vorteile beider Materialien kom-
biniert. Das Polymer bleibt leicht und gut zu verarbeiten, die ge-
wünschte Eigenschaft, wie z. B. die Wärmeleitfähigkeit oder der Ela-
stizitätsmodul, wird jedoch gezielt verbessert.151 Die Vielfalt an genutz-
ten Füllstoffen reicht von Keramiken wie Bornitrid,152–155 Magnesium-
oxid,156–158 Aluminiumoxid,159–161 Siliciumcarbid162–164 oder Zirkoni-
umdiborid165,166 über Metalle wie Kupfer,167–169 Silber,170–172 Alumi-
nium,173,174 Eisen175 und Gold176,177 zu Kohlenstoff-basierten Füll-
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stoffen wie Kohlenstoffnanoröhrchen,178–180 Graphen181–183 oder Dia-
mant.184–186 Die Grenzfläche zwischen Polymer und Füllstoff stellt in
solchen Systemen jedoch eine Barriere im Wärmetransport dar, da sie
zu Phononenstreuung führen kann.105,187
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4.2 Untersuchung der Wärmeleitfähigkeit photoschaltbarer
Polymere

Um den Einfluss einer photoschaltbaren Gruppe auf die Wärmeleit-
fähigkeit eines Polymers zu untersuchen, wurde PAzoPMA durch
RAFT-Polymerisation von AzoPMA hergestellt, wie in Kapitel 6.11
beschrieben ist. Das Polymer wies eine mittlere Molmasse von
Mn = 1,15 · 104 g · mol-1 und eine Dispersität von Ð = 1,40 auf. Zur
Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit mittels transienter Thermoreflek-
trometrie (TTR) wurde das Polymer durch Spincoaten einer Lösung in
PGMEA auf ein Substrat aufgebracht. Die Schichtdicke des Polymer-
films wurde durch Ellipsometrie bestimmt und die Probe mit 50 nm
Kupfer bedampft. Die Kupferoberfläche wurde während der Messung
durch einen gepulsten Laser aufgeheizt und die Oberflächentemperatur
zeitaufgelöst gemessen. Zunächst wurde durch eine Messreihe von fünf
Proben mit unterschiedlichen Schichtdicken des Polymers (48,6, 92,0,
184,5, 278,1 und 308,0 nm) auf Si verifiziert, dass sich die Wärmeleitfä-
higkeit von PAzoPMA nicht mit der Schichtdicke ändert.
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Abbildung 50: Auftragung der normierten Oberflächentemperatur des Kup-
ferfilms gegen die Zeit nach dem Heizpuls für trans-PAzoPMA
und cis-PAzoPMA.
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Da Kupfer undurchlässig für UV-Licht ist, muss, um das Polymer nach
dem Auftragen des Kupferfilmes bestrahlen zu können, ein für UV-
Licht transparentes Substrat verwendet werden. Für die Messungen zur
Wärmeleitfähigkeit in Abhängigkeit des Schaltzustandes wurde des-
halb Magnesiumoxid als Substrat eingesetzt. Der für die Messung ver-
wendete Dünnfilm des Polymers wies eine Schichtdicke von 769,4 nm
auf. Für den trans-Zustand (Abbildung 50, schwarz) wurde eine Wär-
meleitfähigkeit von 0,385 W/(K·m) bestimmt. Im Vergleich zu klassi-
schen Polymeren, deren Wärmeleitfähigkeit in der Regel zwischen 0,1
und 0,5 W/(K·m) liegt,107 ist dies ein relativ hoher Wert. Ein Grund
für die relativ hohe Wärmeleitfähigkeit von trans-PAzoPMA könnte
die Ausbildung von π–π-Wechselwirkungen zwischen den Azobenzol-
Gruppen unterschiedlicher Ketten sein, wie Abbildung 51 zeigt. Ana-
log zur Ausbildung von Wasserstoffbrücken könnten diese Wechsel-
wirkungen die Wärmeübertragung zwischen den verschiedenen Ketten
verbessern. Zudem wären solche Bereiche in ihrer Struktur ähnlich zu
einem kristallinen Bereich im Polymer.
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Abbildung 51: Beispiele möglicher π–π-Wechselwirkungen zwischen Azoben-
zolgruppen in PAzoPMA.
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Nach Bestrahlung mit UV-Licht und der damit einhergehenden Iso-
merisierung in die cis-Konfiguration sinkt die Wärmeleitfähigkeit von
PAzoPMA um etwa 60 % auf 0,160 W/(K·m). Durch die Isomerisie-
rung ändert sich die Geometrie der Azobenzol-Gruppe. In der trans-
Konfiguration stehen die aromatischen Ringe im Winkel von 180◦ zu-
einander und sind in einer Ebene angeordnet. Durch die Isomerisie-
rung ändert sich dieser Winkel auf 60◦ und die Ringe sind aus der Ebene
der N-N-Bindung gedreht. Mögliche π–π-Wechselwirkungen könnten
durch diese Geometrieänderung vermindert werden und der Wärme-
transport zwischen unterschiedlichen Ketten wird folglich erschwert.

4.3 Wärmeleitfähigkeit von PMMA in Abhängigkeit von der
Kettenlänge

In diesem Kapitel werden Ergebnisse vorgestellt, die gemeinsam
mit Lena Dyckhoff im Rahmen ihrer Bachelorarbeit „Untersuchung
der Wärmeleitfähigkeit von Polymer-Nanokompositen“ erhalten wurden.

Durch Simulationen von Pigard et al. konnte gezeigt werden, dass die
Wärmeleitfähigkeit von Polymeren von der Kettenlänge abhängig ist.188

Wie in Abbildung 52 zu sehen ist, wird vorhergesagt, dass die Wärme-
leitfähigkeit für kurze Ketten mit der Molmasse steigt und für lange
Ketten gegen einen konstanten Wert strebt. Wann diese Bereiche inein-
ander übergehen, wird durch den Simulationsparameter λx beschrie-
ben. Je kleiner λx, desto früher strebt die Wärmeleitfähigkeit einen kon-
stanten Wert an. Um den Einfluss der Kettenlänge auf die Wärmeleitfä-
higkeit eines Polymers experimentell zu untersuchen, wurde eine Serie
von PMMA durch RAFT-Polymerisation hergestellt, wie in Kapitel 6.11
gezeigt ist. Die mittlere Molmasse der Polymere wurde durch GPC be-
stimmt. Aus den ermittelten Glasübergangstemperaturen wird ersicht-
lich, dass bei einer Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit bei Raumtem-
peratur der Glasübergang bei sämtlichen Proben nicht erreicht werden
sollte. Die Wärmeleitfähigkeit wurde aus den Messungen der TTR be-
stimmt.
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Abbildung 52: Simulierte Wärmeleitfähigkeit von PMMA in Abhängigkeit
von der Molmasse für verschiedene Werte des Parameters λx.
Die Simulation wurde von Louis Pigard am Institut für Theo-
retische Physik der Universität Göttingen durchgeführt.188
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Abbildung 53: Auftragung der Wärmeleitfähigkeit der PMMA-Dünnfilme ge-
gen die mittlere Molmasse des Polymers.
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Die bestimmten Größen sind in Tabelle 12 zusammengefasst. Die Glas-
übergangstemperaturen zeigen den erwarteten Trend nach Flory und
Fox (siehe Kapitel 7.5).189 Die ermittelten Wärmeleitfähigkeiten sind in
Abbildung 53 gezeigt. Es ist deutlich zu erkennen, dass keine Ab-
hängigkeit der Wärmeleitfähigkeit von der Molmasse des Polymers
besteht. Die Wärmeleitfähigkeit der Proben ist zudem im Rahmen
des Fehlers nahezu konstant, sodass ein durchschnittlicher Wert von
κ = (0,173 ± 0,006) W/(K·m) bestimmt wurde. Alle erhaltenen Werte
liegen in einem Intervall von 5 % um diesen Mittelwert.
Der Wärmetransport in Polymeren ist entlang einer Kette wesentlich
schneller, als zwischen unterschiedlichen Ketten.109 Ausgehend von rei-
nem Monomer, bei dem nur intermolekularer Wärmetransport relevant
ist, steigt die Wärmeleitfähigkeit für Dimere bis hin zu Oligomeren an,
da der intramolekulare Wärmetransport schneller ist. Die Wärmeleit-
fähigkeit kann jedoch nicht endlos mit der Kettenlänge ansteigen. Für
lange Ketten ist die schlechte intermolekulare Wärmeleitfähigkeit maß-
geblich dafür, dass eine Verlängerung einer Kette nahezu keinen Effekt
mehr auf die Wärmeleitfähigkeit des Systems zeigt.

Tabelle 12: Übersicht über die mittlere Molmasse Mn, die Dispersität Ð, die
Glasübergangstemperatur Tg und die Wärmeleitfähigkeit κ von
PMMA I–X.

Mn / 103 g ·mol-1 Ð Tg / ◦C κ / W/(m K)

PMMA I 3,6 1,09 59,1 0,177 ± 0,010
PMMA II 4,7 1,11 65,8 0,173 ± 0,006
PMMA III 6,3 1,08 75,5 0,169 ± 0,008
PMMA IV 11,0 1,08 86,0 0,182 ± 0,009
PMMA V 17,0 1,07 91,0 0,177 ± 0,008
PMMA VI 34,0 1,09 99,5 0,166 ± 0,003
PMMA VII 45,0 1,11 100,9 0,162 ± 0,011
PMMA VIII 77,0 1,25 98,7 0,179 ± 0,004
PMMA IX 100 1,36 110,1 0,173 ± 0,007
PMMA X 160 2,03 115,5 0,168 ± 0,009
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Abbildung 54: Vergleich der Simulation mit den experimentellen Daten der
Wärmeleitfähigkeit von PMMA mit unterschiedlicher Mol-
masse.

Werden die experimentellen Befunde mit der Simulation verglichen,
wie in Abbildung 54 zu sehen ist, zeigt sich, dass diese mit den theo-
retischen Vorhersagen übereinstimmen. Die aus dem Experiment ge-
wonnenen Informationen können genutzt werden, um die Simulation
zu verbessern. Der Parameter κ0 kann durch κ beschrieben werden.
Des Weiteren kann eine Abschätzung für λx getroffen werden. Es zeigt
sich, dass λx < 25 sein sollte. Für eine genauere Beschreibung würden
weitere Werte für Polymere mit unter 3600 g · mol-1 benötigt werden.
PMMA mit einer so geringen molaren Masse haben jedoch aufgrund
der aufwändigen Synthese und der zu erwartenden geringen Glasüber-
gangstemperatur für technische Anwendungen keine Relevanz. Eine
Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit solcher Proben oberhalb der Glas-
übergangstemperatur ist nicht sinnvoll, da sich die Wärmeleitfähigkeit
mit dem Phasenübergang ändern kann und ein Vergleich der Ergeb-
nisse somit nicht möglich ist.
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4.4 Wärmeleitfähigkeit von Polymer–Gold-Nanokompositen

In diesem Kapitel werden Ergebnisse vorgestellt, die gemeinsam
mit Lena Dyckhoff im Rahmen ihrer Bachelorarbeit „Untersuchung
der Wärmeleitfähigkeit von Polymer-Nanokompositen“ erhalten wurden.

Die Wärmeleitfähigkeit von Polymeren kann durch die Zugabe von
metallischen Nanopartikeln erhöht werden. Es müssen jedoch in der
Regel mit 30–50 Gew.-% hohe Anteile an Füllstoff zugesetzt werden,
um die Wärmeleitfähigkeit deutlich zu erhöhen.190 Bei hohen Füllstoff-
gehalten bilden sich Netzwerke aus diesen aus, die zu einer deutlichen
Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit führen.191 Eine große Herausforde-
rung stellt auch der thermische Widerstand der Grenzfläche zwischen
Matrix und Füllstoff dar.192

Um den Grenzflächenwiderstand zu verringern, wurden in dieser
Arbeit Gold-Nanopartikel (AuNP) eingesetzt. Aufgrund der hohen
Affinität der RAFT-Gruppe zu Goldoberflächen ist es möglich, Poly-
merketten endständig an die Oberfläche des AuNP zu binden.20 Da
auf diese Art eine Interaktion zwischen Nanopartikeln und Polymer,
sowie eine gute Dispersion der Partikel in der Matrix erreicht werden
kann, könnte dies zur Verringerung des thermischen Widerstandes
beitragen. Als Polymer wurde PMMA gewählt, welches schon im
vorigen Abschnitt verwendet wurde. Das verwendete PMMA XI wies
eine mittlere Molmasse von Mn = 2,8 · 104 g ·mol-1 und eine Dispersität
von Ð = 1,08 auf. Die AuNP wurden gemäß Literaturvorschrift aus
Tetrachlorgoldsäure durch Reduktion mit Citrat in wässriger Phase
hergestellt.21 Zur Funktionalisierung mit dem unpolaren PMMA
sollten die Nanopartikel durch Tetraoctylammoniumbromid in eine
organische Phase überführt werden, was jedoch zur Aggregation der
Nanopartikel führte. Daher wurde ein Lösungsmittelgemisch gesucht,
in dem sowohl die Citrat-stabilisierten Nanopartikel, als auch das
Polymer löslich ist. Dies konnte durch den Einsatz eines Wasser:THF-
Gemisches (1:3) erreicht werden. Die funktionalisierten Partikel
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wurden durch Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht.
In Abbildung 55 ist zu erkennen, dass die funktionalisierten AuNP
gut dispergiert vorliegen. Aggregate aus mehreren Nanopartikeln
sind nur vereinzelt vorhanden. Es kann geschlussfolgert werden, dass
die Funktionalisierung erfolgreich war. Aus den Aufnahmen wurde
zudem die Größenverteilung der Nanopartikel bestimmt, wie Kapitel
7.6 zeigt. Es wurde ein Durchmesser von 2r = (16± 4) nm erhalten.

Abbildung 55: TEM-Aufnahmen der PMMA-funktionalisierten AuNP in ver-
schiedenen Vergrößerungen.

Zur Herstellung von Nanokompositen wurden die funktionalisierten
AuNP in eine Matrix aus PMMA IX eingebettet. Der Gewichtsanteil
an Nanopartikeln betrug dabei 4,8 Gew.-%. Daraus lässt sich ein Ge-
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wichtsanteil an Gold von 2,3 Gew-% im Komposit abschätzen wie in
Kapitel 7.7 beschrieben ist. Die Wärmeleitfähigkeit der Matrix und
des Komposites wurden durch transiente Thermoreflektometrie be-
stimmt, wie Abbildung 56 zeigt. Es wurde eine Wärmeleitfähigkeit von
0,163 W/(K·m) für die Matrix bestimmt. Durch die Zugabe der funk-
tionalisierten Nanopartikel steigt die Wärmeleitfähigkeit um etwa 25 %
auf 0,205 W/(K·m) an.
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Abbildung 56: Auftragung der normierten Oberflächentemperatur des Kup-
fers gegen die Zeit nach dem Heizpuls bei den Messungen der
transienten Thermoreflektometrie der reinen PMMA-Matrix
sowie des Gold–PMMA-Nanokomposites.

Um dieses Resultat einzuordnen, ist ein Vergleich mit Systemen aus
der Literatur hilfreich. Ebadi-Dehagani et al. untersuchten ein System
aus PP als Matrix und Zinkoxid-Pulver als Füllstoff. Dabei stieg die
Wärmeleitfähigkeit des Systems von 0,22 W/(K·m) durch die Zugabe
von 5, 10 und 15 Gew.-% Zinkoxid auf 0,23 W/(K·m), 0,29 W/(K·m)
und 0,40 W/(K·m) an.193 Zudem hat die Dimensionalität des Füllstoffes
einen großen Einfluss darauf, wie sich die Wärmeleitfähigkeit ändert.
Dies zeigt ein Vergleich von Kohlenstoff-basierten Füllstoffen mit sehr
ähnlicher chemischer Struktur, aber unterschiedlicher Dimensionalität.
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Zu einer Matrix aus Polyvinylidenfluorid wurden 20 Gew.-% Fullerene
(0D), Kohlenstoffnanoröhrchen (1D) und Graphen (2D) gegeben. Die
Wärmeleitfähigkeit stieg dabei von 0,189 W/(K·m) auf 0,194 W/(K·m)
für Fullerenzugabe, auf 0,604 W/(K·m) bei der Zugabe von Kohlenstoff-
nanoröhrchen und auf 2,06 W/(K·m) beim Mischen mit Graphen.194

Daraus ist deutlich zu erkennen, dass eine höhere Dimensionalität des
Füllstoffes die Wärmeleitfähigkeit des Komposites deutlich erhöht. In
der Regel ist der Füllstoff so gewählt, dass er eine deutlich höhere Wär-
meleitfähigkeit als die Matrix aufweist. Somit trägt ein Füllstoff, der
in einer oder zwei Dimensionen eine besondere Ausdehnung hat, stär-
ker zur Wärmeleitfähigkeit bei, als 0-dimensionaler Füllstoff, der keine
bevorzugte Transportrichtung für Wärme aufweist. Diese deutliche Zu-
nahme der Wärmeleitfähigkeit wurde auch in der Literatur für Systeme
mit 2-dimensionalen Füllstoffen beschrieben. Beispielsweise kann bei
Epoxidharzen durch die Zugabe von 5 Gew.-% Graphen105 bzw. Borni-
trid190 die Wärmeleitfähigkeit um 80 % erhöht werden.
Der Vergleich der erzielten Resultate mit denen der Literatur zeigt,
dass die Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit im hier untersuchten System
trotz der Nutzung eines 0-dimensionalen Füllstoffes und einem gerin-
gen Füllstoffanteil mit etwa 25 % außergewöhnlich hoch ist. Mögliche
Gründe dafür können in der besonderen Struktur des Systems gefun-
den werden. Die Grenzfläche zwischen Polymer und Füllstoff weist
in der Regel einen großen thermischen Widerstand auf.192 Anders als
bei den in der Literatur beschriebenen Systemen sind hier jedoch ei-
nige Ketten des Matrixpolymers durch die RAFT-Gruppe an die Ober-
fläche des Füllstoffes gebunden. Diese Bindung könnte dazu führen,
dass Phononen-Phononen-Stöße an der Grenzfläche wahrscheinlicher
werden und weniger Phononenstreuung auftritt. Dies würde dazu bei-
tragen, den thermischen Widerstand der Grenzfläche zu verringern und
kann somit die deutliche Steigerung der Wärmeleitfähigkeit begründen.
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4.5 Wärmeleitfähigkeit von mikrophasenseparierten
Blockcopolymeren

In diesem Kapitel werden Ergebnisse vorgestellt, die gemeinsam
mit Lena Dyckhoff im Rahmen ihrer Bachelorarbeit „Untersuchung
der Wärmeleitfähigkeit von Polymer-Nanokompositen“ erhalten wurden.

Bei den bisher in dieser Arbeit vorgestellten Systemen handelt es sich
um Polymere, bei denen keine übergeordnete Strukturierung vorliegt,
sondern die Polymere in ihrer amorphen, glasartigen Struktur ange-
ordnet sind. In Blockcopolymeren hingegen kann Mikrophasensepa-
ration auftreten, wodurch das Polymer eine Ordnung aufweist. Der
Einfluss einer solchen Strukturierung des Polymers auf die Wärmeleit-
fähigkeit soll hier am Beispiel von PMMA-b-PBA untersucht werden.
Durch RAFT-Polymerisation von MMA in Lösung und anschließende
RAFT-Polymerisation mit BA konnten vier Blockcopolymere erhalten
werden. Die Ansätze wurden dabei so gewählt, dass sich die mittlere
Molmasse der Blockcopolymere unterscheidet, der Anteil beider Mo-
nomerarten in allen Blockcopolymeren jedoch gleich ist. Dies ist nötig,
damit zum einen die Blockcopolymere die gleiche Morphologie der Mi-
krophasenseparation ausbilden und zum anderen die möglicherweise
unterschiedlichen Wärmeleitfähigkeiten der Blöcke keinen Einfluss auf
die Gesamtwärmeleitfähigkeit haben.

Tabelle 13: Mittlere Molmasse Mn, Dispersität Ð sowie Stoffmengenanteil an
MMA χMMA für BCP VI–IX.

Polymer Mn/(104 g·mol–1) Ð IMMA χMMA

BCP VI 3,79 1,22 2,29 0,43
BCP VII 6,72 1,29 2,37 0,44
BCP VIII 6,95 1,38 2,48 0,45
BCP IX 7,23 1,52 2,28 0,43

Die mittlere molare Masse der Blockcopolymere wurde durch GPC, die
Zusammensetzung durch NMR-Spektroskopie bestimmt. Dazu wur-
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den die Integrale der Signale der O-CH3-Gruppe des MMA IMMA und
der O-CH2-Gruppe des BA IBA verglichen wie Abbildung 57 zeigt. Da-
bei wurde IBA auf 2 normiert. Der Stoffmengenanteil an MMA kann
dann durch

χMMA =
IMMA
3

IMMA
3 + IBA

2

=
IMMA
3

IMMA
3 + 1

(28)

berechnet werden. Alle Größen sind in Tabelle 13 zusammengefasst.

0.60.81.01.21.41.61.82.02.22.42.62.83.03.23.43.63.84.04.24.4

chemische Verschiebung / ppm

Abbildung 57: 1H-NMR-Spektren von PMMA (schwarz) und PMMA-b-PBA
(rot) in CDCl3.

Die Blockcopolymere wurden durch Spincoating einer Lösung in
PGMEA auf Silicium-Wafer aufgebracht und sowohl thermisch bei
140 ◦C als auch bei Raumtemperatur in Toluol-Atmosphäre getempert.
Die Oberfläche der Proben wurde im Anschluss mit dem AFM auf Mi-
krophasenseparation untersucht. Die Oberflächenprofile sind in Abbil-
dung 58–61 gezeigt. Für alle untersuchten Blockcopolymere ist dabei
deutlich zu erkennen, dass Mikrophasenseparation in einer zylindri-
schen Morphologie vorliegt. Durch Messung der mechanischen Eigen-
schaften konnte bestimmt werden, dass es sich um Zylinder aus PBA in
einer PMMA-Matrix handelt. Die Ausrichtung der Zylinder ist von der
Art des Temperns abhängig.
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Abbildung 58: AFM-Aufnahmen der Höhenprofile von BCP VI nach thermi-
schem Tempern (oben) und Tempern in Toluol-Atmosphäre
(unten). Die Proben wurden auf Si-Wafer gespincoatet. Aus-
schnitt: 2 × 2 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Abbildung 59: AFM-Aufnahmen der Höhenprofile von BCP VII nach ther-
mischem Tempern (oben) und Tempern in Toluol-Atmosphäre
(unten). Die Proben wurden auf Si-Wafer gespincoatet. Aus-
schnitt: 2 × 2 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Abbildung 60: AFM-Aufnahmen der Höhenprofile von BCP VIII nach ther-
mischem Tempern (oben) und Tempern in Toluol-Atmosphäre
(unten). Die Proben wurden auf Si-Wafer gespincoatet. Aus-
schnitt: 2 × 2 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Abbildung 61: AFM-Aufnahmen der Höhenprofile von BCP IX nach thermi-
schem Tempern (oben) und Tempern in Toluol-Atmosphäre
(unten). Die Proben wurden auf Si-Wafer gespincoatet. Aus-
schnitt: 2 × 2 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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Nach thermischem Tempern sind die Zylinder senkrecht zur Probeno-
berfläche angeordnet, während sie nach Lösungsmitteltempern entlang
der Oberfläche ausgerichtet sind. Zudem ist zu erkennen, dass der Ab-
stand der Zylinder mit der Molmasse des Polymers ansteigt, wie Tabelle
14 zeigt.

Tabelle 14: Zylinderabstand für die mikrophasenseparierten BCP VI–IX.

BCP VI BCP VII BCP VIII BCP IX

Stehend 35,8 nm 57,0 nm 58,4 nm 69,2 nm
Liegend 34,3 nm 41,7 nm 46,7 nm 52,3 nm

Die unterschiedliche Ausrichtung der Zylinder ermöglicht eine Mes-
sung der Wärmeleitfähigkeit in unterschiedliche Richtungen, da die
Messung der Wärmeleitfähigkeit stets senkrecht zur Probenoberfläche
stattfindet. Die Wärmeleitfähigkeiten der Proben wurde durch TTR er-
mittelt.

30000 40000 50000 60000 70000 80000
0,150

0,175

0,200

0,225

0,250

0,275

0,300

 

 

 stehende Zylinder
 liegende Zylinder

W
är

m
el

ei
tfä

hi
gk

ei
t /

 W
 K

-1
 m

-1

mittlere Molmasse / g mol-1

Abbildung 62: Wärmeleitfähigkeit der Blockcopolymere BCP VI–IX in Ab-
hängigkeit von der Ausrichtung der Zylinder und der mittleren
Molmasse.
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Wie in Abbildung 62 dargestellt ist, konnte auch hier keine Abhängig-
keit der Wärmeleitfähigkeit von der Kettenlänge des Polymers beob-
achtet werden. Jedoch ist eine deutliche Anisotropie der Wärmeleitfä-
higkeit zu erkennen. Für die stehenden Zylinder liegt die Wärmeleitfä-
higkeit mit durchschnittlich 0,177 W/(K·m) in der Größenordnung der
für PMMA bestimmten Werte. Im Falle der liegenden Zylinder wurde
eine etwa 40 % höhere Wärmeleitfähigkeit von 0,245 W/(K·m) ermit-
telt. Da es sich jeweils um das gleiche Blockcopolymer handelt, können
die unterschiedlichen Wärmeleitfähigkeiten auf die Unterschiede in der
Struktur zurückgeführt werden. In der Nähe der Grenzfläche zwischen
den beiden Phasen sind die Ketten zur Minimierung der Grenzflächen-
energie gestreckt. Liegt diese gestreckte Kette in Transportrichtung der
Wärme vor, so führt dies dazu, dass der Wärmetransport beschleunigt
wird, da der Transport von Wärme entlang einer Kette schnell erfolgen
kann. Dies ist beim Wärmetransport in den Systemen mit liegenden
Zylindern der Fall, wodurch die erhöhte Wärmeleitfähigkeit begründet
werden kann. Bei stehenden Zylindern liegen alle gestreckten Ketten
in der Ebene, die senkrecht zur Transportrichtung ausgerichtet ist. Da-
her leisten diese gestreckten Segmente keinen Beitrag zur Wärmeleitfä-
higkeit, sodass diese in der Größenordnung eines amorphen Polymers
liegt.

4.6 Fazit und weitere Forschungsperspektiven

PAzoPMA, PMMA-Homopolymere, Komposite aus PMMA und
AuNP sowie PMMA-b-PBA-Blockcopolymere wurden durch TTR
auf ihre Wärmeleitfähigkeitseigenschaften untersucht. Dabei wurden
unterschiedliche Aspekte des Wärmetransportes in Polymeren und
Nanokompositen beleuchtet.
Im photoschaltbaren Polymer PAzoPMA wurde der Einfluss des
Schaltzustandes der Azobenzol-Seitengruppe im Polymer auf die
Wärmeleitfähigkeit untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass die
Wärmeleitfähigkeit von PAzoPMA durch das Auslösen des Photo-
schalters um etwa 60 % sinkt. Ob diese Änderung reversibel ist,
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kann Thema zukünftiger Forschung sein. Um herauszufinden, ob
die π–π-Wechselwirkungen Ursprung der hohen Wärmeleitfähigkeit
von PAzoPMA sind, könnten Ansätze gewählt werden, bei denen
die Ausbildung solcher Wechselwirkungen zwischen verschiedenen
Seitengruppen unterdrückt wird. Dies kann möglicherweise durch das
Einführen von sterisch anspruchsvollen Substituenten am Azobenzol
erreicht werden. Zudem können die photoschaltbaren Polymere PA-
zoMA, PAzoHMA und PAzoUMA mit dem hier bereits untersuchten
PAzoPMA verglichen werden, um herauszufinden, inwiefern die
chemische Struktur der Seitenkette einen Einfluss auf die Änderung
der Wärmeleitfähigkeit beim Schalten hat. Aus den Resultaten können
möglicherweise Rückschlüsse über den Grund der Wärmeleitfähig-
keitsänderung gezogen werden.
Am Beispiel von PMMA wurde die Wärmeleitfähigkeit von amor-
phen Polymeren in Abhängigkeit von der Kettenlänge untersucht.
Es konnte gezeigt werden, dass die Wärmeleitfähigkeit für mittlere
Molmassen des Polymers von 3600 bis 160000 g · mol-1 konstant ist,
wie es auch Simulationen für große Kettenlängen prognostizierten.188

Der vorausgesagte lineare Anstieg der Wärmeleitfähigkeit für kurze
Ketten konnte nicht beobachtet werden, sodass dieser wahrschein-
lich unterhalb von 3600 g · mol-1 beginnt. Aufgrund der niedrigen
Glasübergangstemperatur von PMMA bei solch kurzen Ketten ist eine
Messung der Wärmeleitfähigkeit bei Raumtemperatur nicht möglich,
da die Glasübergangstemperatur durch den Heizpuls überschritten
werden würde. Eine Messreihe bei tiefen Temperaturen könnte die
Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit von kurzen Ketten ermöglichen,
sodass der lineare Anstieg der Wärmeleitfähigkeit auch experimentell
nachgewiesen werden könnte. Zudem könnten andere einfache, lineare
Polymere untersucht werden um festzustellen, welchen Einfluss die
Struktur des Polymers darauf hat, wann der lineare Anstieg abflacht
und gegen den Grenzwert für sehr lange Ketten strebt.
Zur Herstellung von Polymernanokompositen wurden Citrat-
stabilisierte Goldnanopartikel mit PMMA funktionalisiert, sodass
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diese gut dispergiert vorlagen. Anschließend wurden die Partikel in
eine PMMA-Matrix eingelagert und die Wärmeleitfähigkeit bestimmt.
Durch die Zugabe von 4,8 Gew.-% funktionalisierter Goldnanopartikel
konnte die Wärmeleitfähigkeit um 25 % gesteigert werden. Eine
Studie mit Proben, die unterschiedliche Füllstoffgehalte an Goldna-
nopartikeln enthalten, könnte Aufschluss darüber geben, ob es wie
bei vergleichbaren Systemen einen Schwellenwert gibt, oberhalb von
dem die Wärmeleitfähigkeit nicht mehr linear, sondern exponentiell
zunimmt.191 Zudem können durch Verwendung von Polymer mit un-
terschiedlichen Kettenlänge zur Funktionalisierung Nanopartikel mit
unterschiedlichen Beladungsdichten an Polymer erhalten werden. Eine
steigende Wärmeleitfähigkeit mit höherer Beladungsdichte an Polymer
würde die in dieser Arbeit aufgestellte These, dass die Funktionalisie-
rung den thermischen Widerstand der Füllstoff–Matrix-Grenzfläche
verringert, bestätigen. Auch ein Vergleich mit funktionalisierten 1D-
oder 2D-Füllstoffen wäre interessant. Durch die Funktionalisierung
des Füllstoffes ließe sich in solchen Systemen die ohnehin schon sehr
gute Wärmeleitfähigkeit möglicherweise weiter erhöhen, sodass die
Leistungsfähigkeit von Polymernanokompositen weiter gesteigert
werden könnte.
Die Auswirkungen einer Strukturierung im Polymer wurde anhand
des mikrophasenseparierenden Blockcopolymers PMMA-b-PBA unter-
sucht. Durch unterschiedliche Temperverfahren (thermisch und durch
Lösungsmitteldampf) wurde eine zylindrische Morphologie der Mi-
krophasenseparation erhalten, welche sich jedoch in der Ausrichtung
der Zylinder unterscheidet. Dies ermöglichte die richtungsabhängige
Messung der Wärmeleitfähigkeit. Dabei konnte eine Anisotropie der
Wärmeleitfähigkeit des Blockcopolymers festgestellt werden. Sind
die Zylinder entlang der Probenoberfläche angeordnet, so ist die
Wärmeleitfähigkeit etwa 40 % höher, als bei senkrecht zur Oberfläche
angeordneten Zylindern. Durch eine Untersuchung von PMMA-b-PBA
mit anderer Morphologie können die hier aufgestellen Thesen für die
Anisotropie der Wärmeleitfähigkeit überprüft werden. Ein Blockco-
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polymer mit lamellarer Morphologie, bei der die Lamellen parallel zur
Substratoberfläche angeordnet sind, sollte demnach eine sehr hohe
Wärmeleitfähigkeit aufweisen. Ebenso kann ein Vergleich mit dem un-
getemperten Blockcopolymer weitere Informationen liefern, inwiefern
die Strukturierung der Probe einen Einfluss auf die Wärmeleitfähigkeit
des Polymers ausübt.
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5 Ausblick

Die cis→ trans-Isomerisierung in den Azobenzol-basierten Monomeren
AzoMA, AzoPMA, AzoHMA und AzoUMA, sowie in den zugehörigen
Polymeren wurde durch zeitaufgelöste UV/Vis-Spektroskopie unter-
sucht. Der Einfluss von Temperatur, Lösungsmittel und Linkerlänge
auf den Geschwindigkeitskoeffizienten der Isomerisierungsreaktion
wurde analysiert, sowie Unterschiede im Verhalten von Monomeren
und Polymeren herausgestellt.
Eine Untersuchung der Abhängigkeit der Isomerisierungsgeschwin-
digkeit von der Kettenlänge des Polymers kann in Zukunft wichtige
Informationen zu diesem System liefern. Insbesondere sehr kurze
Ketten sind von Interesse, um die Faktoren, die für den Unterschied
des Verhaltens von Monomer und Polymer verantwortlich sind, aufzu-
schlüsseln. Sowohl das Auftreten eines kooperativen Effektes, der zu
einer Beschleunigung der Isomerisierung führt, als auch der Einfluss
des End-zu-End-Abstandes im Polymerknäul sollten im Bereich kurzer
Ketten zu beobachten sein. Anhand des Verhaltens langer Ketten kann
untersucht werden, ob die genannten Effekte linear oder exponentiell
mit der Kettenlänge zunehmen, oder sich einem Grenzwert annähern.
Auch das Auftreten von Schwellenwerten, an denen sich das Verhalten
schlagartig ändert, ist möglich.

Aus den photoschaltbaren Monomeren konnten durch Copolyme-
risation mit BA Blockcopolymere hergestellt werden. Die Oberflä-
chenstruktur von Dünnfilmen dieser Polymere wurde durch AFM
untersucht. Es wurden Methoden vorgestellt, um verschiedene Struk-
turparameter der selbstangeordneten mikrophasenseparierten Struktur
gezielt einzustellen.
Die Möglichkeit, dieses nanostrukturierte Material maßschneidern zu
können, eröffnet neue Perspektiven für die künftige Forschung. Es
kann untersucht werden, wie sich die spezifischen Strukturparameter
auf z.B. mechanische oder thermische Eigenschaften des Materials
auswirken. Zudem ist zu erwarten, dass das System anisotrope Ei-
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genschaften aufweist, die sich durch den vorhandenen Photoschalter
möglicherweise zwischen zwei Zuständen schalten lassen.
In Lösung konnten aus PAzoPMA-b-PDMAEMA photoschaltbare
Aggregate hergestellt werden, die mit Kristallviolett beladen wurden.
Durch Bestrahlung mit UV-Licht lösen sich die Aggregate reversibel
auf. Dies kann als Prototyp für ein System zur Wirkstoffverabreichung
dienen, bei dem Medikamente in photoschaltbare Aggregate einge-
schlossen werden, um diese durch Bestrahlung an der gewünschten
Stelle gezielt freizusetzen.

Durch TTR wurden PMMA, PAzoPMA, PMMA-b-PBA sowie ein Kom-
posit aus PMMA und funktionalisierten AuNP auf ihre Wärmeleitfähig-
keitseigenschaften untersucht. Die Abhängigkeit der Kettenlänge eines
Polymers auf die Wärmeleitfähigkeit wurde am Beispiel von PMMA
untersucht. Es wurde gezeigt, dass die Wärmeleitfähigkeit für Proben
zwischen 3,6 · 103 und 1,6 · 105 g/mol keine Abhängigkeit von der mitt-
leren Molmasse des Polymers aufweist. Eine Untersuchung von Poly-
meren mit kürzeren Ketten könnte Aufschluss darüber geben, ob der
durch Simulationen vorausgesagte Abfall der Wärmeleitfähigkeit für
kleine Molmassen auch experimentell zu beobachten ist.
Für PAzoPMA konnte die Wärmeleitfähigkeit durch Bestrahlung mit
UV-Licht um 60 % gesenkt werden. Somit ist die Nutzung von Photo-
schaltern auch in anderen makromolekularen Systemen zur Schaltung
der Wärmeleitfähigkeitseigenschaften vielversprechend.
Das Nanokomposit aus PMMA und AuNP zeigte im Vergleich zur rei-
nen Matrix eine unerwartet große Wärmeleitfähigkeit, die deutlich über
der von Kompositen mit unfunktionalisierten Füllstoffen liegt. Darauf
aufbauend könnten auch Füllstoffe mit einer höheren Dimensionalität
wie z.B. Graphen oder Kohlenstoffnanoröhrchen mit Polymer funktio-
nalisiert werden, um die Wärmeleitfähigkeit von Nanokompositen wei-
ter zu steigern.
Am Beispiel von mikrophasenseparierten Blockcopolymeren mit zylin-
drischer Morphologie wurde gezeigt, dass die Wärmeleitfähigkeit in ei-
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nem nanostrukturierten Material anisotrop ist. Ein Vergleich mit einem
Blockcopolymer in ungeordnetem Zustand oder mit einer anderen Mor-
phologie der Mikrophasenseparation könnte weitere Informationen lie-
fern, inwiefern die Strukturierung des Materials die Wärmeleitfähigkeit
beeinflusst.
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6 Experimentalteil

6.1 Chemikalien

Alle Chemikalien wurden von den Herstellern ABCR, Acros, Deutero,
Merck, Roth, VWR und Sigma Aldrich erworben und ohne weitere Auf-
reinigung eingesetzt. Sie wiesen eine Reinheit von 95 % oder höher
auf. Die eingesetzten Lösungsmittel hatten pro analysi-Qualität. Die Lö-
sungsmittel für die Säulenchromatografie sowie für die Aufreinigung
durch Zentrifugation hatten technische Qualität.

6.2 Monomere

BA (Sigma Aldrich, ≥ 99 %, stabilisiert mit Hydrochinonmonomethy-
lether), DMAEMA (Sigma Aldrich, ≥ 99 %, stabilisiert mit Hydro-
chinonmonomethylether) und MMA (Sigma Aldrich, 99 %, stabilisiert
mit Hydrochinonmonomethylether) wurden vor der Verwendung über
basischem Aluminiumoxid oder Inhibitor Remover filtriert. Zudem
wurde vor dem Einsatz gelöster Sauerstoff durch Spülen mit einem Ar-
gonstrom entfernt.

6.3 Initiatoren

2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) und 1,1’-Azobis(cyclohexancarbo-
nitril) wurden aus Methanol umkristallisiert, im Vakuum getrocknet
und bei −18 ◦C gelagert.

6.4 RAFT-Agens

Das verwendete RAFT-Agens 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthio-
carbonyl)sulfanyl]-pentansäure (Sigma Aldrich, 97 %) wurde ohne
weitere Aufreinung eingesetzt. Es eignet sich gut zur Polymerisation
von Acrylaten und Methacrylaten.8–12
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6.5 Mess- und Analysegeräte

Rasterkraftmikroskop (AFM)

AFM-Messungen wurden mit einem Multimode 8 AFM, welches mit ei-
nem NanoScope V Kontroller von der Firma Veeco/Digital Instruments
ausgestattet ist, durchgeführt. Für die Messungen wurde das Pro-
gramm Nanoscope Version 8.15 und der Modus ScanAsystHR in Air
verwendet. Als Cantilever wurde der SCANASYST-AIR-HR (Silicium-
spitze auf Nitridarm, Resonanzfrequenz 130 ± 30 kHz, Federkonstante
0,4 N/m, Spitzenradius 0,995 nm, Bruker AFM Probes) eingesetzt. Zur
Schonung von Material und Probe wurde bei den Messungen wurde
die Krafteinwirkung des Cantilevers auf die Oberfläche vom Messpro-
gramm automatisch bestimmt.
Die Datenanalyse erfolgte durch das Programm NanoScope Analysis Ver-
sion 1.40.

Gelpermeationschromatografie

Als System zur Bestimmung von Molmassenverteilungen durch GPC
wurde ein SEC Analysis System 1260 Infinity von PSS Agilent verwendet.
Es besteht aus einer HPLC-Pumpe (PSS Agilent Technologies 1260 Iso
Pump G1310B), einem Autosampler (Agilent 1260 ALS G1329B), einem
Injektor (Agilent 1260 ALS Injektor), einer Vorsäule (PSS SDV, 8 x 50 mm,
Partikelgröße: 5 µm), drei Trennsäulen (PSS SDV, 8 x 50 mm, Partikel-
größe: 5 µm, Porengröße: 106 Å, 105 Å und 103 Å) und den Detektoren.
Als Detektoren wurden ein Brechungsindex-Detektor (PSS Agilent
Technologies 1260 RID) und ein UV-Detektor (PSS Agilent Technologies
1260 VWDVL, λ = 325 nm) verwendet. Das Laufmittel bestand aus
THF (HPLC-Grad) mit Toluol (> 99,7 %, trocken) als internem Standard
bei einer Fließgeschwindigkeit von 1,0 mL/min und 35 ◦C. Die Proben
wurden vor der Messung durch einen 450 nm PTFE-Filter filtriert.
Das System wurde mit eng verteilten Polymethylmethacrylat-
Standards kalibiriert. Die Mark–Houwink-Parameter betrugen
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K = 0,01298 und α = 0,688. Zur Auswertung wurde die Soft-
ware PSS WinGPC verwendet.

NMR-Spektroskopie

Die NMR-Spektren wurden mit einem Avance DRX 300 der Firma Bru-
ker aufgenommen. Die chemische Verschiebung in ppm bezieht sich auf
Tetramethylsilan. Als Referenz wurde jeweils das verwendete Lösungs-
mittel verwendet. Für die Signalmultiplizitäten wurden die folgenden
Abkürzungen verwendet: s = Singulett, d = Dublett, t = Triplett, q =
Quartett, quint = Quintett, sext = Sextett, m = Multiplett. Bei mehreren
Kopplungen werden die Kopplungen nach der Größe der Kopplungs-
konstante sortiert. Als Lösungsmittel wurde CD2Cl2 verwendet. Das
Signal des Lösungsmittels wurde der Verschiebung 5,32 ppm zugeord-
net.

Dynamische Differenzkalorimetrie

Die Glasübergangstemperaturen wurden durch dynamische Differenz-
kalorimetrie an einer DSC 214 Polyma der Firma Netzsch bestimmt. Die
Proben wurden dazu in einen Aluminiumtiegel mit Deckel (Concavus,
Firma Netzsch) gefüllt. Das Temperaturprogramm heizt mit einer Rate
von 10 K/min zunächst von 30 ◦C auf 170 ◦C, kühlt dann von 170 ◦C
auf 0 ◦C ab und heizt zuletzt erneut von 0 ◦C auf 170 ◦C. Nach jedem
Aufheizen/Abkühlen wurde die Temperatur für 5 min konstant gehal-
ten.

Massenspektrometrie

ESI-Massenspektrometrie wurde mit einem Daltonik ESI-ToF-MS der
Firma Bruker von der Zentralen Analytik des Institutes für Organische
Chemie der Georg-August-Universität Göttingen durchgeführt.
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Probenpräparation zur AFM-Untersuchung

Als Substrat für die AFM-Messungen wurden quadratische Silicium
(111)-Wafer mit einer Seitenlänge von 10 mm der Firma Plano GmbH
genutzt. Nach Spülen mit Aceton und THF wurden diese in ei-
nem Plasmaofen (Typ ZEPTO, Firma electronic diener, Plasma-Surface-
Technology) gereinigt.
10 µL einer Lösung des Polymers in Propylenglykolmonomethylethera-
cetat (1-10 wt%) wurden auf den Silicium-Wafer gegeben und dieser für
eine Minute bei 2000 rpm mittels eines Spincoaters (WS-650MZ-23NPP
von Laurell) rotiert.
Die Proben wurden anschließend bei erhöhter Temperatur oder unter
Lösungsmittelatmosphäre bei bei Raumtemperatur getempert.

Schalten der funktionellen Gruppe

Zum Isomerisieren der funktionellen Azobenzol-Gruppe wurden Pro-
ben in Lösung 30 Minuten, Proben im Festkörper 60 Minuten mit UV-
Licht bestrahlt. Die verwendete UV-Lampe der Firma Herolab mit einer
Leistung von 8 W erzeugte Strahlung mit einer Wellenlänge von 366 nm.

Berechnung von Dipolmomenten

Die Dipolmomente wurden mit dem Programm TINKER 8 unter Ver-
wendung eines MM3-Forcefields von Niklas Frerichs berechnet.195 Die
verwendeten Strukturen wurden mit dem Programm Chem3D 16.0 er-
stellt und die Struktur in einem MM2-Forcefield auf ein energetisches
Minimum optimiert.

UV/Vis-Spektroskopie

Die UV/Vis-Spektren wurde mit einem Cary 300 Scan Photospektro-
meter mit Quarz-Küvetten von HellmaAnalytics mit einer Schichtdicke
von 10 mm aufgenommen. Das Spektrum des reinen Lösungsmittels
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wurde als Hintergrund aufgenommen und von den gemessenen Spek-
tren subtrahiert.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Aufnahmen der Au-Nanopartikel wurden an einem Transmissions-
elektronenmikroskop (Philips CM 12) mit einer CCD-Kamera (Olympus,
1376 x 1032 Pixel) gemeinsam mit Yingying Cai, Darius Rohleder und
Lena Dyckhoff durchgeführt. Es lag eine Beschleunigungsspannung
von 120 kV an, der Emissionsstrom betrug 3–4 µA. Für die Kondensator-
linse wurde eine 50 µm Blende, die Kontrastblende wies einen Durch-
messer von 20 µm auf. Die Proben wurden zuvor durch Auftropfen ei-
ner Lösung des Probenmaterials auf mit einem amorphen Kohlenstoff-
film (10–15 nm) überzogenes Plano 200 mesh-Kupfernetz. Das Lösungs-
mittel wurde dabei langsam entfernt.

Transiente Thermoreflektometrie (TTR)

Die Messungen zur transienten Thermoreflektrometrie wurden am I.
Physikalischen Institut der Georg-August-Universität Göttingen vom
Autor der Arbeit, sowie von Dr. Henning Ulrichs, Daniel Metternich,
Dennis Meyer und Roland Potthast durchgeführt. 10 µl einer 5 Gew.-%
Lösung der Probe wurde dazu durch Spincoating auf einen quadrati-
schen Silicium (111)-Wafer mit einer Seitenlänge von 10 mm der Firma
Plano GmbH aufgebracht und anschließend im Hochvakuum mit 50 nm
Kupfer bedampft. Die Messung erfolgte mit einem Heizlaser der Firma
Coherent mit einer Wellenlänge von λ = 515 nm und einem Dauerstrich-
laser mit einer Wellenlänge von λ = 643 nm zur Messung der Reflekti-
vität. Die Intensität des Dauerstrichlasers wurde mit einer schnellen
Si-Photodiode und einem Oszilloskop aufgezeichnet. Dabei wurde für
jede Messung über mindestens 65.000 Heizpulse gemittelt.
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Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit aus den Messungen der
transienten Thermoreflektometrie

Zur Berechnung der Wärmeleitfähigkeit wurden die Reflektivitäts–
Zeit-Kurven aus der TTR mit dem Programm TTR sim (erstellt von Dr.
Henning Ulrichs, Dennis Meyer, Daniel Metternich und Roland Pott-
hast) basierend auf einem Modell für 1-D-Wärmetransport in geschich-
teten Systemen nach [196] verwendet.

Ellipsometrie

Zur Bestimmung der Schichtdicke von Polymerdünnfilmen wurde ein
Accurion EP4 Imaging Ellipsometer verwendet, welches mit einem Licht-
mikroskop mit 10-facher Vergrößerung der Firma Nikon ausgestattet
ist. Die Messung erfolgte an zwei Stellen der Probe mit 12 Wellenlängen
zwischen 450 und 800 nm und wurde zweifach durchgeführt. Das Gerät
wurde mit dem Programm EP4 Control 3.2.0.2 gesteuert. Die Auswer-
tung wurde mit dem Programm EP4 Model 3.4.2.0 durchgeführt. Dabei
wurde ein Modell aus unendlich dickem Si (111), 10 nm SiO2, der Pro-
besubstanz und einer unendlich dicken Schicht Luft verwendet um die
Schichtdicke und den Brechungsindex der Probe zu modellieren.
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6.6 Synthesen der photoschaltbaren Monomere

Synthese von 3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propan-1-ol

N
N

OH

Br OH N
N

O OH

+
K2CO3

DMF 3 1

24
5

6

7

8

4'

5'

6'

7'

198.23 g/mol 138.99 g/mol 256.31 g/mol

4-Phenylazophenol (24,0 g, 120 mmol, 1,00 Äq.), Kaliumcarbonat
(24,9 g, 180 mmol, 1,50 Äq.) und eine Spatelspitze Kaliumiodid wurden
in DMF (200 ml) gelöst und für eine Stunde gerührt. Es wurde 3-
Brompropanol (25,0 g, 181 mmol, 1,51 Äq.) langsam zugetropft und das
Reaktionsgemisch über Nacht refluxiert. Das Lösungsmittel wurde im
Vakuum entfernt. Der Feststoff wurde mit Diethylether aufgenommen
und filtriert. Der Rückstand wurde mit Diethylether gewaschen. Das
Lösungsmittel des Filtrates wurde im Vakuum entfernt und der Fest-
stoff mittels Säulenchromatografie (Silica, Hexan : Essigsäureethylester
2:1) aufgereinigt. Das Produkt wurde im Vakuum getrocknet und als
orangefarbener Feststoff (24,15 g, 94,2 mmol, 79 %) erhalten.36

1H-NMR (300 MHz, CDCl3): δ (ppm) = 7.95–7.86 (m, 4 H, 4-C, 5-C),
7.53–7.41 (m, 3 H, 7-C, 8-C), 7.05–7.00 (m, 2 H, 6-C), 4.22 (t, J = 6.0 Hz,
2 H, 3-C), 3.90 (t, J = 6.0 Hz, 2 H, 1-C), 2.10 (p, J= 6.0 Hz, 2 H, 2-C), 1.59
(s br, 1 H, OH).

ESI-MS (m/z) : 257.1 [M+H]+, 279.1 [M+Na]+.
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Synthese von 6-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)hexan-1-ol

N
N

OH

Br N
N

O

+
K2CO3

DMF

3 1

2

7
8

9

10

11

7'

8'

9'

10'

198.23 g/mol 181.07 g/mol 298.39 g/mol

OH

OH
4

5

6

4-Phenylazophenol (4,38 g, 22,1 mmol, 1,00 Äq.), Kaliumcarbonat
(4,58 g, 33,1 mmol, 1,50 Äq.) und eine Spatelspitze Kaliumiodid
wurden in DMF (20 ml) gelöst und für eine Stunde gerührt. Es wurde
6-Bromhexanol (5,0 g, 27,6 mmol, 1,25 Äq.) langsam zugetropft und das
Reaktionsgemisch über Nacht refluxiert. Das Lösungsmittel wurde im
Vakuum entfernt. Der Feststoff wurde mit Diethylether aufgenommen
und filtriert. Der Rückstand wurde mit Diethylether gewaschen. Das
Lösungsmittel des Filtrates wurde im Vakuum entfernt und der Fest-
stoff mittels Säulenchromatografie (Silica, Hexan : Essigsäureethylester
2:1) aufgereinigt. Das Produkt wurde im Vakuum getrocknet und als
orangefarbener Feststoff (5,40 g, 18,1 mmol, 82 %) erhalten.

1H-NMR (300 MHz, CD2Cl2): δ (ppm) = 7.94–7.84 (m, 4 H, 7-C, 8-C),
7.56–7.41 (m, 3 H, 10-C, 11-C) 7.06–6.98 (m, 2 H, 9-C), 4.06 (t, J = 6.5 Hz,
2 H, 6-C), 3.62 (t, J = 6.5 Hz, 2 H, 1-C), 1.65–1.37 (m, 8 H, 2-C–5-C).

ESI-MS (m/z) : 299.2 [M+H]+, 321.2 [M+Na]+.
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Synthese von 11-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)undecan-1-ol

N
N

OH

Br N
N

O OH

+
K2CO3

DMF 1

12

13

14

15

16

12'

13'

14'

15'

198.23 g/mol 251.20 g/mol 368.29 g/mol

11
OH

9

9

4-Phenylazophenol (3,15 g, 15,9 mmol, 1,00 Äq.), Kaliumcarbonat
(3,30 g, 23,9 mmol, 1,50 Äq.) und eine Spatelspitze Kaliumiodid
wurden in DMF (5 ml) gelöst und für eine Stunde gerührt. Es wurde
11-Bromundecanol (5,0 g, 19,9 mmol, 1,25 Äq.) langsam zugegeben
und das Reaktionsgemisch über Nacht refluxiert. Das Lösungsmittel
wurde im Vakuum entfernt. Der Feststoff wurde mit Diethylether
aufgenommen und filtriert. Der Rückstand wurde mit Diethylether
gewaschen. Das Lösungsmittel des Filtrates wurde im Vakuum ent-
fernt und der Feststoff mittels Säulenchromatografie (Silica, Hexan :
Essigsäureethylester 2:1) aufgereinigt. Das Produkt wurde im Vakuum
getrocknet und als orangefarbener Feststoff (4,45 g, 12,1 mmol, 76 %)
erhalten.

1H-NMR (300 MHz, CDCl3): δ (ppm) = 7.94–7.85 (m, 4 H, 12-C, 13-C),
7.56–7.40 (m, 3 H, 15-C, 16-C) 7.04–6.97 (m, 2 H, 14-C), 4.04 (t, J = 6.6 Hz,
2 H, 11-C), 3.64 (t, J = 6.6 Hz, 2 H, 1-C), 1.41–1.15 (m, 18 H, 2-C–10-C).

ESI-MS (m/z) : 369.2 [M+H]+, 391.2 [M+Na]+.
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Synthese von 4-(Phenyldiazenyl)phenoxymethacrylat

O

O
HO

N
N

Cl

O

THF
+

198.22 g/mol 104.53 g/mol 266.30 g/mol

Htrans

Hcis

2

1

3

3'

4

4'

5

6

75'

6'

N
N

Unter trockenen Inertgasbedingungen wurde 4-(Phenyldiazenyl)-
phenol (5,00 g, 25,2 mmol, 1,00 Äq.) vorgelegt und in THF (40 ml)
gelöst. Bei 0 ◦C wurde Triethylamin (3,85 ml, 27,7 mmol, 1,10 Äq.) zu-
getropft. Anschließend wurde langsam Methacryloylchlorid (3,66 ml,
37,8 mmol, 1,50 Äq.) zugetropft und für 20 Stunden gerührt. Zum
Reaktionsgemisch wurde Wasser gegeben und das THF im Vakuum
entfernt. Es wurde mit Diethylether extrahiert. Die organische Phase
wurde mit 1 M Salzsäure, ges. Natriumhydrogencarbonat-Lösung
und Wasser gewaschen. Nach Trocknen über Magnesiumsulfat wurde
das Lösungsmittel im Vakuum entfernt. Säulenchromatografische
Aufreinigung (Silica, Pentan : Essigsäureethylester, 2:1) lieferte das
Produkt als orangefarbenen Feststoff (5,4 g, 20,4 mmol, 81 %).

1H-NMR (300 MHz, CD2Cl2): δ (ppm) = 7.98 (dt, J = 9.1 Hz, 2.1 Hz,
2 H, 4-C), 7.92 (m, 2 H, 5-C), 7.51 (m, 3 H, 6-C, 7-C), 7.29 (dt, J = 9.1 Hz,
2.1 Hz, 2 H, 3-C), 6.30 (dq, J = 1.5 Hz, 0.9 Hz, 1 H, Htrans), 5.80 (dq, J =
1.5 Hz, 1.5 Hz, 1 H, Hcis), 2.09 (dd, J = 1.5 Hz, 0.9 Hz, 3 H, 2-C).

ESI-MS (m/z): 267.2 [M+H]+, 289.2 [M+Na]+.
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Synthese von 3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat

O

O O

N
N

HO O

N
N

Cl

O

THF
+

256.31 g/mol 104.53 g/mol 324.38 g/mol

Htrans

Hcis

2

1
3

4

5

6

6'

7

7'

8

9

108'

9'

Unter trockenen Inertgasbedingungen wurde 3-(4-(Phenyldiazenyl)-
phenoxy)propan-1-ol (24,15 g, 94,2 mmol, 1,00 Äq.) vorgelegt und
in THF (150 ml) gelöst. Bei 0 ◦C wurde Triethylamin (12,7 ml,
103,6 mmol, 1,10 Äq.) zugetropft. Anschließend wurde langsam
Methacryloylchlorid (13,68 ml, 141,3 mmol, 1,50 Äq.) zugetropft
und für 20 Stunden gerührt. Zum Reaktionsgemisch wurde Wasser
gegeben und das THF im Vakuum entfernt. Es wurde mit Diethy-
lether extrahiert. Die organische Phase wurde mit 1 M Salzsäure,
ges. Natriumhydrogencarbonat-Lösung und Wasser gewaschen. Nach
Trocknen über Magnesiumsulfat wurde das Lösungsmittel im Vakuum
entfernt. Säulenchromatografische Aufreinigung (Silica, Pentan : Essig-
säureethylester, 2:1) lieferte das Produkt als orangefarbenen Feststoff
(21,9 g, 67,6 mmol, 72 %).36

1H-NMR (300 MHz, CD2Cl2): δ (ppm) = 7.94-7.85 (m, 4 H, 6C, 7C),
7.55-7.42 (m, 3 H, 9C, 10C), 7.06-7.01 (m, 2 H, 8C), 6.10 (dq, J= 1.6 Hz,
1.0 Hz, 1 H, Hcis), 5.57 (qd, J= 1.6 Hz, 1.6 Hz, 1 H, Htrans), 4.35 (t, J=
6.2 Hz, 2 H, 5C), 4.17 (t, J= 6.2 Hz, 2 H, 3C), 2.21 (p, J= 6.2 Hz, 2 H, 4C),
1.94 (dd, J= 1.6 Hz, 1.0 Hz, 3 H, 2C).

ESI-MS (m/z): 325.2 [M+H]+, 347.1 [M+Na]+.
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Synthese von 6-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)hexylmethacrylat
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Unter trockenen Inertgasbedingungen wurde 6-(4-(Phenyldiazenyl)-
phenoxy)hexan-1-ol (4,44 g, 14,9 mmol, 1,00 Äq.) vorgelegt und in
THF (40 ml) gelöst. Bei 0 ◦C wurde Triethylamin (2,5 ml, 16,4 mmol,
1,10 Äq.) zugetropft. Anschließend wurde langsam Methacryloyl-
chlorid (3,50 ml, 29,8 mmol, 2,00 Äq.) zugetropft und für 20 Stunden
gerührt. Zum Reaktionsgemisch wurde Wasser gegeben und das THF
im Vakuum entfernt. Es wurde mit Diethylether extrahiert. Die organi-
sche Phase wurde mit 1 M Salzsäure, ges. Natriumhydrogencarbonat-
Lösung und Wasser gewaschen. Nach Trocknen über Magnesiumsulfat
wurde das Lösungsmittel im Vakuum entfernt. Säulenchromatografi-
sche Aufreinigung (Silica, Hexan : Essigsäureethylester, 2:1) lieferte das
Produkt als orangefarbenen Feststoff (4,15 g, 11,3 mmol, 76 %).

1H-NMR (300 MHz, CD2Cl2): δ (ppm) = 7.94–7.84 (m, 4 H, 9-C, 10-C),
7.55–7.42 (m, 3 H, 12-C, 13-C), 7.02 (d, J = 9.1 Hz, 2 H, 11-C), 6.07 (dq,
J= 2.0 Hz, 1.0 Hz, 1 H, Hcis), 5.55 (dq, J= 1.6 Hz, 1.6 Hz, 1 H, Htrans), 4.15
(t, J = 6.6 Hz, 2 H, 8-C) 4.06 (t, J = 6.6 Hz, 2 H, 3-C) 1.94 (m, 3 H, 2-C),
1.59–1.41 (m, 8 H, 4-C–7-C).

ESI-MS (m/z): 367.2 [M+H]+, 389.2 [M+Na]+.
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Synthese von 11-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)undecylmethacrylat
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Unter trockenen Inertgasbedingungen wurde 11-(4-(Phenyldiazenyl)-
phenoxy)undecan-1-ol (1,55 g, 4,21 mmol, 1,00 Äq.) vorgelegt und in
THF (40 ml) gelöst. Bei 0 ◦C wurde Triethylamin (0,7 ml, 4,63 mmol,
1,10 Äq.) zugetropft. Anschließend wurde langsam Methacryloyl-
chlorid (1,00 ml, 8,42 mmol, 2,00 Äq.) zugetropft und für 20 Stunden
gerührt. Zum Reaktionsgemisch wurde Wasser gegeben und das THF
im Vakuum entfernt. Es wurde mit Diethylether extrahiert. Die organi-
sche Phase wurde mit 1 M Salzsäure, ges. Natriumhydrogencarbonat-
Lösung und Wasser gewaschen. Nach Trocknen über Magnesiumsulfat
wurde das Lösungsmittel im Vakuum entfernt. Säulenchromatografi-
sche Aufreinigung (Silica, Hexan : Essigsäureethylester, 2:1) lieferte das
Produkt als orangefarbenen Feststoff (1,53 g, 3,49 mmol, 83 %).

1H-NMR (300 MHz, CDCl3): δ (ppm) = 7.89 (t, J = 9.5 Hz, 4 H, 14-C,
15-C), 7.54–7.41 (m, 3 H, 17-C, 18-C), 7.00 (d, J = 7.7 Hz, 2 H 16-C), 6.09
(s, 1 H, Hcis), 5.54 (s, 1 H, Htrans), 4.13 (t, J = 6.4 Hz, 2 H, 13-C), 4.04 (t, J
= 6.4 Hz, 2 H, 3-C), 1.92 (s, 3 H, 2-C), 1.43–1.17 (m, 18 H, 4-C–12-C).

ESI-MS (m/z): 437.3 [M+H]+, 459.3 [M+Na]+.

125



Experimentalteil

6.7 Synthesen der photoschaltbaren Polymere für die
Untersuchung der Kinetik

Synthese von Poly-4-(Phenyldiazenyl)phenoxymethacrylat

4-(Phenyldiazenyl)phenoxymethacrylat (1,0 g, 3,76 mmol, 300 Äq.), 4-
Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentansäure in N,N-
Dimethylformamid (125 µl, 0,1 mol/l, 12,5 µmol, 1,0 Äq.) und 1,1’-
Azobis(cyclohexancarbonitril) in N,N-Dimethylformamid (25,0 µl, 0,1
mol/l, 2,5 µmol, 0,2 Äq.) wurden unter Sauerstoffausschluss in N,N-
Dimethylformamid (3,0 ml) gelöst und für 19 h bei 95 ◦C gerührt. Die
Reaktionsmischung wurde anschließend in Methanol (45 ml) gegossen
und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro Minute zentri-
fugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und der Feststoff in
Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–Zentrifugations–
Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Das Produkt wurde an-
schließend im Vakuum getrocknet.

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat

3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (4,0 g, 12,3 mmol,
300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentan-
säure in N,N-Dimethylformamid (412 µl, 0,1 mol/l, 41,2 µmol, 1,0 Äq.)
und 1,1’-Azobis(cyclohexancarbonitril) in N,N-Dimethylformamid
(82,0 µl, 0,1 mol/l, 8,2 µmol, 0,2 Äq.) wurden unter Sauerstoffaus-
schluss in N,N-Dimethylformamid (15,0 ml) gelöst und für 24 h
bei 95 ◦C gerührt. Die Reaktionsmischung wurde anschließend in
Methanol (45 ml) gegossen und für mindestens 30 min bei 9000
Umdrehungen pro Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung
wurde dekantiert und der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufge-
nommen. Der Fällungs–Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde
3 mal durchgeführt. Das Produkt wurde anschließend im Vakuum
getrocknet.
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Synthese von Poly-6-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)hexylmethacrylat

6-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)hexylmethacrylat (1,0 g, 2,73 mmol,
300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentan-
säure in N,N-Dimethylformamid (90,1 µl, 0,1 mol/l, 9,1 µmol, 1,0 Äq.)
und 1,1’-Azobis(cyclohexancarbonitril) in N,N-Dimethylformamid
(18,0 µl, 0,1 mol/l, 1,8 µmol, 0,2 Äq.) wurden unter Sauerstoff-
ausschluss in N,N-Dimethylformamid (3,0 ml) gelöst und für 19 h
bei 95 ◦C gerührt. Die Reaktionsmischung wurde anschließend in
Methanol (45 ml) gegossen und für mindestens 30 min bei 8000
Umdrehungen pro Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung
wurde dekantiert und der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufge-
nommen. Der Fällungs–Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde
3 mal durchgeführt. Das Produkt wurde anschließend im Vakuum
getrocknet.

Synthese von
Poly-11-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)undecylmethacrylat

11-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)undecylmethacrylat (525 mg,
1,20 mmol, 300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sul-
fanyl]-pentansäure in N,N-Dimethylformamid (40,0 µl, 0,1 mol/l,
4,0 µmol, 1,0 Äq.) und 1,1’-Azobis(cyclohexancarbonitril) in N,N-
Dimethylformamid (8,0 µl, 0,1 mol/l, 0,8 µmol, 0,2 Äq.) wurden unter
Sauerstoffausschluss in N,N-Dimethylformamid (1,5 ml) gelöst und für
19 h bei 95 ◦C gerührt. Die Reaktionsmischung wurde anschließend
in Methanol (45 ml) gegossen und für mindestens 30 min bei 6000
Umdrehungen pro Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung
wurde dekantiert und der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufge-
nommen. Der Fällungs–Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde
3 mal durchgeführt. Das Produkt wurde anschließend im Vakuum
getrocknet.

127



Experimentalteil

6.8 Synthesen der photoschaltbaren Blockcopolymere

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat

3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (6,5 g, 20,0 mmol,
300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-
pentansäure (27,0 mg, 67,0 µmol, 1,0 Äq.) und 1,1’-Azobis-
(cyclohexancarbonitril) in N,N-Dimethylformamid (130 µl, 0,1 mol/l,
13,0 µmol, 0,2 Äq.) wurden unter Sauerstoffausschluss in N,N-
Dimethylformamid (15,0 ml) gelöst und für 24 h bei 90 ◦C gerührt.
Die Reaktionsmischung wurde anschließend in Methanol (45 ml)
gegossen und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro
Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und
der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–
Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Das
Produkt wurde anschließend im Vakuum getrocknet.

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat-
block-poly-butylacrylat I (BCP I)

BCP I wurde vom Autor der Arbeit bereits bei der Erstellung von
[36] hergestellt und unverändert in dieser Arbeit genutzt. Die zur
Vollständigkeit aus [36] übernommene Synthesevorschrift lautet:

Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (104,8 mg,
6,48 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) in N,N-
Dimethylformamid (13,0 µl, 0,1 mol/l, 1,3 µmol, 0,2 Äq.) wurden
vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan (0,3 ml)
und n-Butylacrylat (332,5 mg, 2,60 mmol, 400 Äq.) zugegeben. Die
Reaktionsmischung wurde für 72 h auf 65 ◦C erhitzt. Anschließend
wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.
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Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat-
block-poly-butylacrylat II (BCP II)

Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (100 mg,
5,88 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) in N,N-
Dimethylformamid (19,6 µl, 0,1 mol/l, 1,96 µmol, 0,33 Äq.) wurden
vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan (0,3 ml)
und n-Butylacrylat (264 mg, 2,06 mmol, 350 Äq.) zugegeben. Die
Reaktionsmischung wurde für 18 h auf 70 ◦C erhitzt. Anschließend
wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat-
block-poly-butylacrylat III (BCP III)

Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (100 mg,
5,88 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) in N,N-
Dimethylformamid (19,6 µl, 0,1 mol/l, 1,96 µmol, 0,33 Äq.) wurden
vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan (0,3 ml)
und n-Butylacrylat (301 mg, 2,35 mmol, 400 Äq.) zugegeben. Die
Reaktionsmischung wurde für 18 h auf 70 ◦C erhitzt. Anschließend
wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat-
block-poly-butylacrylat IV (BCP IV)

Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (100 mg,
5,88 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) in N,N-
Dimethylformamid (19,6 µl, 0,1 mol/l, 1,96 µmol, 0,33 Äq.) wurden
vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan (0,3 ml)
und n-Butylacrylat (377 mg, 2,94 mmol, 500 Äq.) zugegeben. Die
Reaktionsmischung wurde für 18 h auf 70 ◦C erhitzt. Anschließend
wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.
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6.9 Synthese von Homopolymeren zur Herstellung von
Blockcopolymer–Homopolymer-Kompositen

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat

3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (6,5 g, 20,0 mmol,
300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-
pentansäure (27,0 mg, 67,0 µmol, 1,0 Äq.) und 1,1’-Azobis-
(cyclohexancarbonitril) in N,N-Dimethylformamid (130 µl, 0,1 mol/l,
13,0 µmol, 0,2 Äq.) wurden unter Sauerstoffausschluss in N,N-
Dimethylformamid (15,0 ml) gelöst und für 24 h bei 90 ◦C gerührt.
Die Reaktionsmischung wurde anschließend in Methanol (45 ml)
gegossen und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro
Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und
der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–
Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Das
Produkt wurde anschließend im Vakuum getrocknet.

Synthese von Polybutylacrylat

n-Butylacrylat (5,0 g, 39 mmol, 300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanyl-
thiocarbonyl)sulfanyl]-pentansäure (52,5 mg, 13,0 µmol, 1,0 Äq.) und
2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) in N,N-Dimethylformamid (650 µl,
0,1 mol/l, 65 µmol, 0,2 Äq.) wurden in Toluol (10 ml) gelöst. Die Reak-
tionsmischung wurde 10 Minuten mit Argon gespült und im Anschluss
für 24 h bei 60 ◦C gerührt. Anschließend wurden flüchtige Komponen-
ten im Vakuum entfernt und das Produkt erhalten.

Herstellung der Blockcopolymer–Homopolymer-Komposite

Polybutylacrylat in THF (1,0 Gew.-%), Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)-
phenoxy)propylmethacrylat in THF (1,0 Gew.-%) und BCP I in THF
(2,5 Gew.-%) wurden in den angegebenen Verhältnissen gemischt. Das
Lösungsmittel wurde anschließend im Vakuum entfernt.
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Ansatz BCP I in THF PBA in THF PAzoPMA in THF

BCP I+10 800 mg 129,2 mg 70,8 mg
BCP I+20 800 mg 258,4 mg 141,6 mg
BCP I+30 800 mg 387,6 mg 212,4 mg
BCP I+40 800 mg 516,8 mg 283,2 mg
BCP I+50 800 mg 646,0 mg 354,0 mg

6.10 Herstellung des Blockcopolymers zur Herstellung von
photospaltbaren, befüllten Polymeraggregaten

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat-
block-poly-(2-(Dimethylamino)ethylmethacrylat) (BCP V)

BCP V wurde vom Autor der Arbeit bei der Erstellung von [36] herge-
stellt und unverändert in dieser Arbeit genutzt. Die Synthesevorschrift
lautet:

3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (2,0 g, 6,1 mmol,
300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentan-
säure in N,N-Dimethylformamid (205 µl, 0,1 mol/l, 20,5 µmol, 1,0 Äq.)
und 1,1’-Azobis(cyclohexancarbonitril) in N,N-Dimethylformamid
(31,0 µl, 0,1 mol/l, 3,1 µmol, 0,15 Äq.) wurden unter Sauerstoff-
ausschluss in N,N-Dimethylformamid (7,0 ml) gelöst und für 24 h
bei 90 ◦C gerührt. Die Reaktionsmischung wurde anschließend in
Methanol (45 ml) gegossen und für mindestens 30 min bei 9000 Um-
drehungen pro Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung wurde
dekantiert und der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenom-
men. Der Fällungs–Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal
durchgeführt. Das Zwischenprodukt wurde anschließend im Vakuum
getrocknet.
Das Zwischenprodukt (360 mg, 18600 g/mol, 19,3 µmol, 1,00 Äq.), 2-
(Dimethylamino)ethylmethacrylat (608,4 mg, 3,87 mmol, 200 Äq.) und
2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) in DMF (38,8 µl, 0,1 mol/l, 3,88 µmol,
0,2 Äq.) wurden unter Inertgasatmosphäre in 1,2-Dimethoxyethan
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(1,0 ml) gelöst und bei 60 ◦C für 44 h gerührt. Flüchtige Komponenten
wurden bei 60 ◦C unter vermindertem Druck entfernt und das Produkt
erhalten.

6.11 Herstellung der Polymere für die
Wärmeleitfähigkeitsmessungen

Synthese von Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat

3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat (6,5 g, 20,0 mmol,
300 Äq.), 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-
pentansäure (27,0 mg, 67,0 µmol, 1,0 Äq.) und 1,1’-Azobis-
(cyclohexancarbonitril) (3,6 mg, 16,0 µmol, 0,25 Äq.) wurden unter
Sauerstoffausschluss in N,N-Dimethylformamid (12,0 ml) gelöst und
für 17 h bei 90 ◦C gerührt. Die Reaktionsmischung wurde anschließend
in Methanol (45 ml) gegossen und für mindestens 30 min bei 9000
Umdrehungen pro Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung
wurde dekantiert und der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufge-
nommen. Der Fällungs–Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde
3 mal durchgeführt. Das Produkt wurde anschließend im Vakuum
getrocknet.

Synthese von Polymethylmethacrylat PMMA I–XI

Methylmethacrylat (5,0 ml, 48 mmol) wurde mit 4-Cyano-4-[(dodecyl-
sulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentansäure und 2,2’-Azobis(2-
methylpropionitril) (0,1 mol/L) in Toluol und Toluol (5 ml) gemischt.
Die Mischung wurde für 10 Minuten bei 0 ◦C mit einem Argonstrom
gespült. Anschließend wurde die Mischung für 20 h bei 60 ◦C gerührt.
Die Reaktionsmischung wurde anschließend in Methanol (45 ml)
gegossen und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro
Minute zentrifugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und
der Feststoff in Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–
Zentrifugations–Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Das
Produkt wurde anschließend im Vakuum getrocknet.
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Ansatz m(CDSPA) / mg V(AIBN) / µl Monomer:RAFT:Initiator

PMMA I 775,0 1920 25:1:0,1
PMMA II 387,5 960 50:1:0,1
PMMA III 258,5 640 75:1:0,1
PMMA IV 189,5 470 100:1:0,1
PMMA V 94,9 235 200:1:0,1
PMMA VI 31,6 78,0 600:1:0,1
PMMA VII 18,9 47,0 1000:1:0,1
PMMA VIII 5,53 13,7 3500:1:0,1
PMMA IX 2,42 6,0 6500:1:0,1

PMMA XI 47,3 117,4 400:1:0,1

PMMA X wurde bei Sigma-Aldrich erworben und unverändert einge-
setzt.

6.12 Funktionalisierung der AuNP mit PMMA XI

Zu einer Lösung der Citrat-stabilisierten Gold-Nanopartikel in Wasser
(3 mg/ml) wurde das dreifache Volumen PMMA in THF (1 mg/ml)
langsam zugetropft und die Mischung für 18 h gerührt. Die Partikel
wurden durch Zentrifugation (12000 rpm, 45 min) abgetrennt und die
überstehende Lösung verworfen. Die Partikel wurden in THF redisper-
giert und erneut zentrifugiert. Dieser Vorgang wurde dreifach durchge-
führt.

6.13 Synthese von BCP VI–IX

Synthese von BCP VI

Methylmethacrylat (5,0 ml, 48 mmol, 200 Äq.) wurde mit 4-Cyano--
4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentansäure (94,9 mg,
0,235 mmol, 1,00 Äq. und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) (235 µl,
0,1 mol/L, 23,5 µmol, 0,1 Äq.) in Toluol und Toluol (5 ml) gemischt.
Die Mischung wurde für 10 Minuten bei 0 ◦C mit einem Argonstrom
gespült. Anschließend wurde die Mischung für 20 h bei 60 ◦C gerührt.

133



Experimentalteil

Die Reaktionsmischung wurde danach in Methanol (45 ml) gegossen
und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro Minute zentri-
fugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und der Feststoff in
Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–Zentrifugations–
Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Der farblose Feststoff
wurde anschließend im Vakuum getrocknet. Das Zwischenprodukt
(500 mg, 29,1 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril)
in N,N-Dimethylformamid (43,6 µl, 0,1 mol/l, 4,36 µmol, 0,15 Äq.)
wurden vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan
(0,3 ml) und n-Butylacrylat (730 mg, 5,7 mmol, 195 Äq.) zugegeben.
Die Reaktionsmischung wurde für 24 h auf 60 ◦C erhitzt. Anschließend
wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.

Synthese von BCP VII

Methylmethacrylat (5,0 ml, 48 mmol, 600 Äq.) wurde mit 4-Cyano--
4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentansäure (31,6 mg,
78,0 µmol, 1,00 Äq. und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) (78,0 µl,
0,1 mol/L, 7,8 µmol, 0,1 Äq.) in Toluol und Toluol (5 ml) gemischt.
Die Mischung wurde für 10 Minuten bei 0 ◦C mit einem Argonstrom
gespült. Anschließend wurde die Mischung für 20 h bei 60 ◦C gerührt.
Die Reaktionsmischung wurde danach in Methanol (45 ml) gegossen
und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro Minute zentri-
fugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und der Feststoff in
Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–Zentrifugations–
Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Der farblose Feststoff
wurde anschließend im Vakuum getrocknet. Das Zwischenprodukt
(500 mg, 14,7 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril)
in N,N-Dimethylformamid (21,8 µl, 0,1 mol/l, 2,2 µmol, 0,15 Äq.)
wurden vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan
(0,3 ml) und n-Butylacrylat (730 mg, 5,7 mmol, 390 Äq.) zugegeben.
Die Reaktionsmischung wurde für 24 h auf 60 ◦C erhitzt. Anschließend
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wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.

Synthese von BCP VIII

Methylmethacrylat (5,0 ml, 48 mmol, 800 Äq.) wurde mit 4-Cyano--
4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentansäure (23,6 mg,
59,0 µmol, 1,00 Äq. und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) (59,0 µl,
0,1 mol/L, 5,9 µmol, 0,1 Äq.) in Toluol und Toluol (5 ml) gemischt.
Die Mischung wurde für 10 Minuten bei 0 ◦C mit einem Argonstrom
gespült. Anschließend wurde die Mischung für 20 h bei 60 ◦C gerührt.
Die Reaktionsmischung wurde danach in Methanol (45 ml) gegossen
und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro Minute zentri-
fugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und der Feststoff in
Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–Zentrifugations–
Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Der farblose Feststoff
wurde anschließend im Vakuum getrocknet. Das Zwischenprodukt
(500 mg, 12 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) in
N,N-Dimethylformamid (18,2 µl, 0,1 mol/l, 1,8 µmol, 0,15 Äq.) wurden
vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan (0,3 ml)
und n-Butylacrylat (730 mg, 5,7 mmol, 475 Äq.) zugegeben. Die
Reaktionsmischung wurde für 24 h auf 60 ◦C erhitzt. Anschließend
wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.

Synthese von BCP IX

Methylmethacrylat (5,0 ml, 48 mmol, 1000 Äq.) wurde mit 4-Cyano--
4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-pentansäure (18,9 mg,
47,0 µmol, 1,00 Äq. und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril) (47,0 µl,
0,1 mol/L, 4,7 µmol, 0,1 Äq.) in Toluol und Toluol (5 ml) gemischt.
Die Mischung wurde für 10 Minuten bei 0 ◦C mit einem Argonstrom
gespült. Anschließend wurde die Mischung für 20 h bei 60 ◦C gerührt.
Die Reaktionsmischung wurde danach in Methanol (45 ml) gegossen
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und für mindestens 30 min bei 9000 Umdrehungen pro Minute zentri-
fugiert. Die überstehende Lösung wurde dekantiert und der Feststoff in
Tetrahydrofuran (5 ml) aufgenommen. Der Fällungs–Zentrifugations–
Aufnahme-Zyklus wurde 3 mal durchgeführt. Der farblose Feststoff
wurde anschließend im Vakuum getrocknet. Das Zwischenprodukt
(500 mg, 11,1 µmol, 1,0 Äq.) und 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril)
in N,N-Dimethylformamid (16,6 µl, 0,1 mol/l, 1,7 µmol, 0,15 Äq.)
wurden vorgelegt und unter Sauerstoffausschluss 1,2-Dimethoxyethan
(0,3 ml) und n-Butylacrylat (730 mg, 5,7 mmol, 510 Äq.) zugegeben.
Die Reaktionsmischung wurde für 24 h auf 60 ◦C erhitzt. Anschließend
wurden flüchtige Komponenten im Vakuum entfernt und das Produkt
erhalten.
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7 Anhang

7.1 Herleitung der Gleichung für ccis

Für die Gesamtkonzentration an Azo-Gruppen gilt

cges =ccis + ctrans. (29)

Durch Einsetzen des umgeformten Lambert–Beer’schen-Gesetzes und
Umstellen wird

cges =
Ecis

εcis
+
Etrans

εtrans
(30)

cges =
Ecis

εcis
+
Eges − Ecis

εtrans
(31)

cges −
Eges

εtrans
=
Ecis

εcis
− Ecis

εtrans
(32)

cges −
Eges

εtrans
=Ecis ·

(
1

εcis
− 1

εtrans

)
(33)

Ecis =
cges −

Eges
εtrans

1
εcis
− 1

εtrans

(34)

(35)

erhalten. Zuletzt wird durch εcis geteilt und es folgt für ccis :

Ecis

εcis
=

cges −
Eges
εtrans(

1
εcis
− 1

εtrans

)
· εcis

(36)

ccis =
cges −

Eges
εtrans

1− εcis
εtrans

(37)

mit εtrans = 400 l mol-1 cm-1 und εcis = 1500 l mol-1 cm-1 [59].
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7.2 Wertetabelle für die Dichten und Dipolmomente in
Abbildung 15

Tabelle 15: Wertetabelle für die Dichten und Dipolmomente in Abbildung 15.
Mit * markierte Werte wurden mit TINKER berechnet.195

Polymer Monomer Dipolmoment / D Dichte / g cm-3

PB Butadien 0111 0,96197

PE Ethylen 0111 0,925197

PS Styrol 0,059* 1,053197

PP Propylen 0,366111 0,945197

PVF Vinylfluorid 1,43111 1,34197

PVC Vinylchlorid 1,45111 1,391197

PMA Methylacrylat 1,468* 1,224197

PMMA Methylmethacrylat 1,682* 1,19197

PVAc Vinylacetat 1,745* 1,191197

PGA Hydroxyessigsäure 2,1569198 1,53197

PEG Ethylenglykol 2,28111 1,125197

POM Formaldehyd 2,33111 1,42197
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7.3 AFM-Aufnahmen von BCP III
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50.0 nm
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50.0 nm
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120 min

Abbildung 63: AFM-Aufnahmen des Höhenprofils von BCP III nach unter-
schiedlichen Temperdauern bei 180 ◦C. Die Proben wurden auf
Si-Wafer gespincoatet. Ausschnitt: 5,3 × 5,3 µm, Auflösung:
512 × 512 Pixel.
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7.4 AFM-Aufnahmen des DMT-Moduls von BCP I+20–50

100.0 w. E.

0.0 w. E.

BCP I+20

Abbildung 64: DMT-Modul der Oberfläche von BCP I+20 nach Tempern bei
180 ◦C für 24 h, bestimmt durch AFM. Ausschnitt: 2,0 ×
2,0 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.

100.0 w. E.

0.0 w. E.

BCP I+30

Abbildung 65: DMT-Modul der Oberfläche von BCP I+30 nach Tempern bei
180 ◦C für 24 h, bestimmt durch AFM. Ausschnitt: 2,0 ×
2,0 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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100.0 w. E.

0.0 w. E.

BCP I+40

Abbildung 66: DMT-Modul der Oberfläche von BCP I+40 nach Tempern bei
180 ◦C für 24 h, bestimmt durch AFM. Ausschnitt: 2,0 ×
2,0 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.

100.0 w. E.

0.0 w. E.

BCP I+50

Abbildung 67: DMT-Modul der Oberfläche von BCP I+50 nach Tempern bei
180 ◦C für 24 h, bestimmt durch AFM. Ausschnitt: 2,0 ×
2,0 µm, Auflösung: 512 × 512 Pixel.
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7.5 Flory-Fox-Auftragung für PMMA I–X
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Abbildung 68: Auftragung der Glasübergangstemperatur von PMMA I-X ge-
gen die mittlere Molmasse, sowie die Anpassung nach Flory-
Fox (rot).

Die Glasübergangstemperaturen von PMMA I–X wurden gegen die
mittlere Molmasse aufgetragen. Durch eine Anpassung gemäß der
Flory-Fox-Gleichung

Tg = Tg,∞ −
K

Mn
(38)

wurden die Parameter Tg,∞ = (110 ± 2) ◦C und K= (3200 ± 300)
◦C g
mol

bestimmt.
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7.6 Größenverteilung der Gold-Nanopartikel

Die Aufnahmen der Transmissionselektronenmikroskopie wurden mit
dem Programm ImageJ skaliert. Die Größenverteilung wurde mit dem
PSA-Makro (PSAr12) von Ralph Sperling bestimmt. Es wurden 2726
Nanopartikel analysiert.
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Abbildung 69: Größenverteilung der Gold-Nanopartikel aus der Citrat-
Reduktion.

145



Anhang

7.7 Berechnung des Massenanteils an Gold in den
funktionalisierten AuNP

Der Massenanteil an Gold in den funktionalisierten AuNP wAu berech-
net sich durch

wAu =
mAu

mAu +mPMMA
. (39)

Unter der Annahme einer idealen Kugel ergibt sich für das Volumen V
und die Oberfläche O einer Kugel mit einem Radius r = 8 nm

V =
4

3
πr3 = 1613 nm3 (40)

O = 4πr2 = 804 nm2. (41)

Mit der Dichte von Gold ρAu = 19, 3 g/cm3 wird eine Masse eines Gold-
nanopartikels von mAu = 3, 11 · 10−21 g erhalten.
Mit der durchschnittlichen Beladungsdichte an Polymer auf einem sol-
chen Nanopartikel199 βPMMA = 0, 92 nm-2 wird die Masse an PMMA auf
dem AuNP mPMMA durch

mPMMA =
βPMMA ·O ·Mn

NA
= 3, 11 · 10−21 g (42)

berechnet, woraus der Massenanteil wAu = 0,47 folgt.
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Abkürzungsverzeichnis

Abkürzungsverzeichnis

Abb. Abbildung

ACCN 1,1’-Azobis(cyclohexancarbonitril)

AFM Rasterkraftmikroskop(ie)

AIBN 2,2’-Azobis(2-methylpropionitril)

AuNP Gold-Nanopartikel

AzoHMA 6-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)hexylmethacrylat

AzoHOH 6-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)hexan-1-ol

AzoMA 4-(Phenyldiazenyl)phenoxymethacrylat

AzoOH 4-Phenylazophenol

AzoPMA 3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat

AzoPOH 3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propan-1-ol

AzoUMA 11-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)undecylmethacrylat

AzoUOH 11-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)undecan-1-ol

BA n-Butylacrylat

BCP Blockcopolymer

CDSPA 4-Cyano-4-[(dodecylsulfanylthiocarbonyl)sulfanyl]-

pentansäure

DME 1,2-Dimethoxyethan

DMF N,N-Dimethylformamid

DMT-Modul Modul nach Derjaguin, Müller und Topolov

DSC Dynamische Differenzkalorimetrie

ESI-MS Elektrospray-Ionisations-Massenspektrometrie

GPC Gelpermeationschromatografie
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NMR Kernspinresonanz

PAzoHMA Poly-6-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)hexylmethacrylat

PAzoMA Poly-4-(Phenyldiazenyl)phenoxymethacrylat

PAzoPMA Poly-3-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)propylmethacrylat

PAzoUMA Poly-11-(4-(Phenyldiazenyl)phenoxy)undecylmethacrylat

PB Polybutadien

PBA Poly-n-Butylacrylat

PDMAEMA Poly-(2-(Dimethylamino)ethylmethacrylat)

PE Polyethylen

PEG Polyethylenglykol

PGA Polyhydroxyessigsäure

PGMEA Propylenglykolmonomethyletheracetat

PMA Polymethylacrylat

PMMA Polymethylmethacrylat

POM Polyoxymethylen

PP Polypropylen

ppm Teile pro Millionen

PS Polystyrol

PVAc Polyvinylacetat

PVC Polyvinylchlorid

PVF Polyvinylfluorid

RAFT Reversibler Additions-–Fragmentations Kettentransfer

SSL Strong Segregation Limit

THF Tetrahydrofuran

TTR Transiente Thermoreflektrometrie
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UV Ultraviolett

UV/Vis- Ultraviolett/Sichtbar-

WSL Weak Segregation Limit
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Variablenverzeichnis

Variablenverzeichnis

A präexponentieller Arrhenius-Faktor

βPMMA Beladungsdichte eines Gold-Nanopartikels mit PMMA

c Konzentration

cAzo Konzentration der Azobenzol-Gruppen

cBCP V Konzentration von BCP V

ccis Konzentration des cis-Isomers

ccis,0 Konzentration des cis-Isomers am Zeitpunkt t=0

cKV Konzentration von Kristallviolett

cp Wärmekapazität bei konstantem Druck

d Schichtdicke

dAzo Breite der PAzoPMA-Phase

dBA Breite der PBA-Phase

dh Abstand der horizontal angeordneten Lamellen

dMPS Breite des mikrophasenseparierten Bereiches

dv Abstand der vertikal angeordneten Lamellen

δ chemische Verschiebung

Ð Dispersität

ε Extinktionskoeffizient

εAA Interaktionsenergie zwischen Monomer A und A

εAzo Extinktionskoeffizient von Azobenzol

εcis Extinktionskoeffizient des cis-Isomers

εKV Extinktionskoeffizient von Kristallviolett

εtrans Extinktionskoeffizient des trans-Isomers
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E Extinktion

EA Aktivierungsenergie

Ecis Extinktion des cis-Isomers

Eges Extinktion eines gesamten Systems

Etrans Extinktion des trans-Isomers

fA Volumenanteil von Komponente A

fB Volumenanteil von Komponente B

∆GBCP Gibbs-Energie eines Blockcopolymers

∆h Höhendifferenz der Mikrophasen

∆hrel relative Schichtdickenabnahme

∆Hm Mischungsenthalpie

IAzo Integral des NMR-Signals bei 7,73 ppm

IBA Integral des NMR-Signals bei 3,59 ppm

IMe Integral des NMR-Signals bei 0,86 ppm

IMMA Integral des NMR-Signals bei 4,03 ppm

κ Wärmeleitfähigkeit

κ0 Normierungsfaktor der Wärmeleitfähigkeit in Simula-

tionen

κe elektronischer Anteil der Wärmeleitfähigkeit

κp phononischer Anteil der Wärmeleitfähigkeit

k Geschwindigkeitskoeffizient der Isomerisierungs-

reaktion

K Stoffkonstante in der Flory–Fox-Gleichung
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λ Wellenlänge

λx Parameter für die Simulation der Wärmeleitfähigkeit

in Polymeren

l mittlere freie Weglänge eines Phonons

L0 Lorentz-Konstante

lp Persistenzlänge

mx Masse von x

M molare Masse

Mn zahlengemittelte molare Masse

MAzo molare Masse von AzoPMA

MBA molare Masse von BA

nBA Anzahl an Monomereinheiten im PBA-Block

O Oberfläche

p Druck

Q Wärmestrom

r Radius

R universelle Gaskonstante

〈R2〉 mittlerer quadratischer End-zu-End-Abstand

σe elektrische Leitfähigkeit

∆Sk Konformationsentropie
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t Zeit

T Temperatur

Tg Glasübergangstemperatur

Tg,∞ Glasübergangstemperatur einer unendlich langen Kette

TODT Ordnungs-Unordnungs-Übergangstemperatur

V Volumen

wAu Gewichtsanteil von Gold

wAzo Gewichtsanteil von PAzoPMA

wBA Gewichtsanteil von PBA

wKV Gewichtsanteil von Kristallviolett

χ Interaktionsparameter nach Flory und Huggins

χAzo Stoffmengenanteil an PAzoPMA

χBA Stoffmengenanteil an PBA

z Anzahl benachbarter Monomereinheiten
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